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Celui qui a déplacé la montagne, c’est celui qui a

commence par enlever les petites pierres.

-- Confucius, 551-479 av. J.-C.
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Introduction

Chapitre I  Introduction

1.1 Contexte industriel

Nous nous sommes intéressés dans cette these a 1’étude de matériaux utilisés
dans I’industrie nucléaire, plus spécifiquement au matériau de structure qui constituera
le caisson-cceur du réacteur expérimental Jules-Horowitz (RJH). Ce réacteur construit
sur le site du Commissariat & 1’Energie Atomique et aux Energies Alternatives (CEA)

de Cadarache prendra la suite du réacteur OSIRIS (CEA Saclay) a I’horizon 2017.

Le caissons-coeur est constitué de différentes pieces forgées (bride inférieure,
viole, T¢ et bride supérieure). Dans ce travail de thése, on étudie la virole centrale qui
est un cylindre de diameétre 700 mm, d’épaisseur 20 mm et faisant 1400 mm de hauteur
soudé a chacune de ses extrémités (Figure 1). L’alliage d’aluminium 6061-T6 a été
retenu pour la fabrication du caisson-cceur du RJH pour sa bonne résistance a la
corrosion, ses bonnes propriétés mécaniques ainsi que sa forte transparence neutronique.
Composant central du réacteur, c'est a l'intérieur du caisson-cceur que se déroule la
réaction nucléaire. En fonctionnement, il est soumis a une pression en eau de 1’ordre de
15 bars (soit une contrainte circonférentielle induite par la pression de 28 MPa). Ce
composant critique est donc soumis a l'arrété spécifique aux Equipements Sous Pression

Nucléaires (ESPN) qui spécifie que le matériau soit ductile et la tenace.

Figure 1 : Virole centrale du caisson-cceur du Réacteur expérimental Jules Horowitz

avant soudage et usinage.
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L'objectif de cette thése est de comprendre et modéliser cette problématique
industrielle sur le matériau non irradié¢ afin de garantir que le matériau soit ductile et
tenace. Cette thése servira de référence pour des travaux futurs qui seront réalisés sur le
matériau irradié. Le but de ce travail de thése est de faire le lien entre procédés de
fabrication, microstructure, comportement et endommagement du matériau a [’aide

d’une approche micromécanique.

1.2 Problématique scientifique

La nuance 6061, retenue pour la fabrication du caisson-cceur du RJH, est un
alliage d’aluminium dont les éléments d’addition sont le magnésium et le silicium
(série 6xxx). Ce composant subit de nombreux traitements thermomécaniques
(traitement d'homogénéisation, mise en forme a chaud, mise en solution, trempe,
détensionnement, revenu) qui développent une microstructure a différentes échelles

dépendante des parameétres du procédé de fabrication.

Les précipités nanométriques déterminent le comportement plastique, en termes
de limite d’¢lasticité et de taux d’écrouissage. Les précipités grossiers de I’ordre du
micrometre constituent des sites privilégiés d’endommagement, ces précipités modifient
donc la séquence d’endommagement et impacte la ténacité. La microstructure comporte
¢galement des dispersoides de taille intermédiaire (quelques centaines de nanometres)
qui permettent de stabiliser les joints de grains (ils limitent la recristallisation et la
croissance des grains), les dispersoides jouent également un role vis-a-vis de

I’endommagement.

L’état de contraintes, notamment le taux de triaxialité de contraintes, influence
de facon déterminante la rupture ductile de I’alliage. La résistance a ’endommagement
est évaluée a différents taux de triaxialité et suivant différents sens de sollicitation par

des essais de traction et de ténacité.

Certains matériaux ¢tudiés dans cette thése présentent une anisotropie
d’endommagement liée a 1’anisotropie microstructurale induite par 1’étape de mise en
forme. On s’intéresse donc a la caractérisation, la compréhension et la modélisation de

I’anisotropie d’endommagement en traction et en ténacité.
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L’¢évolution de I’endommagement est investiguée via des observations
microstructurales effectuées lors d’essais de déformation in-situ en surface ou en

volume.

L'identification des mécanismes physiques d'endommagement, notamment le
role des précipités grossiers, a permis de développer des modéles d'endommagement, dit
d’approche locale, intégrant les parametres microstructuraux pertinents identifiés par les
observations microstructurales et les essais de déformation in-situ. Les résultats obtenus
pourront servir aux futures études portant sur le comportement des structures réelles et

sur des matériaux a 1’état irradié.

1.3 Plan du manuscrit et méthodes utilisées

Afin de traiter ces problémes industriels et scientifiques, nous avons utilisé une
approche micromécanique vis-a-vis de la caractérisation, la compréhension et la

modélisation du matériau.

Le Chapitre II décrit les différentes étapes du procédé thermomécanique de mise
en forme du composant industriel et des matériaux modeles de 1’étude, ainsi que les
microstructures finales obtenues. L’étude bibliographique dans ce chapitre nous permet
de dresser un état des lieux des précipités ayant une influence sur les propriétés
mécaniques, plus particulierement sur la ténacité. La caractérisation de la microstructure
et des propriétés mécaniques est ensuite présentée dans ce chapitre. Une attention
particuliere est portée sur l’anisotropie de la microstructure et 1’anisotropie des

propriétés mécaniques.

Nous avons utilis¢ une large gamme de techniques expérimentales afin de
caractériser la microstructure a différentes échelles, et ce de fagon quantitative :
. Microscopie optique,

. Microscopie Electronique 4 Balayage (MEB),

o Microscopie Electronique en Transmission (MET),
o Tomographie X a I’institut Jean Lamour & Nancy et au synchrotron (ESRF) de
Grenoble.
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Les propriétés mécaniques sont caractérisées dans ce chapitre pour différents

taux de triaxialité :

o Essais de micro-indentation, afin de caractériser les propriétés mécaniques de la
matrice et des précipités grossiers,

. Essais de traction monotone sur éprouvettes lisses,

o Essais de traction monotone sur éprouvettes entaillées a différentes sévérités
d’entaille,

° Essais de ténacité.

Le Chapitre III nous permettra de comprendre le mécanisme d’endommagement
de D’alliage. L’objectif est de faire le lien entre la microstructure, notamment les
précipités grossiers, et 1’endommagement. Ces analyses a la fois qualitatives et

quantitatives sont effectuées pour différents états de contraintes et de taux de triaxialité :

o Essais de traction sous MEB in-situ, afin de caractériser la séquence
d’endommagement en surface d’éprouvettes,

o Essais de traction interrompus sur éprouvettes axisymétriques entaillées et
observées en tomographie X, afin de caractériser le mécanisme
d’endommagement tridimensionnel pour différents taux de déformation et de
triaxialité,

o Essais de laminographie X in-situ, afin d’investiguer la cinétique
d’endommagement tridimensionnelle avec un taux de triaxialité encore plus

élevé en présence d’une fissure.

La compréhension de I’anisotropie d’endommagement est ensuite abordée en
réalisant des analyses fractographiques et des observations tridimensionnelles apres
essais interrompus sur des éprouvettes de ténacité¢ sollicitées suivant différentes
directions. Les modes de rupture intergranulaire et intragranulaire apparaitront dans

cette analyse.

Le Chapitre IV décrira la modélisation et la simulation des propriétés
mécaniques des alliages. Un matériau modele ayant des parametres des traitements
thermomécaniques  différents sera introduit pour valider le mécanisme

d’endommagement et conforter la modélisation proposée. Trois modéles seront
4
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présentés, identifiés et utilisés dans la simulation des propriétés mécaniques des

matériaux industriels et des matériaux modeles :

o Un modele simple analytique liant les précipités grossiers et la ténacité,

o Un mode¢le micromécanique non-couplé de type Rice-Tracey (RT),

o Un modéle micromécanique couplé de type Gurson-Tvergaard-Needleman
(GTN).

Les simulations et les données expérimentales, provenant des chapitres
précédents, sont comparées afin de conclure sur la pertinence comme sur les limitations

des modeles utilisés.



Caractérisations microstructurales et mécaniques des matériaux

Chapitre I Caractérisations microstructurales et
mécaniques des matériaux

Comme nous 1’avons énoncé dans 1’introduction, I’objectif de cette thése est de
comprendre et de modéliser le mécanisme d’endommagement de 1’alliage d’aluminium
6061 destin¢ a la fabrication du caisson-cceur du Réacteur expérimental Jules Horowitz
(RJH). Nous commengons ce chapitre par une synthése bibliographique décrivant les
phases cristallographiques, les traitements thermomécaniques qui générent ces phases et

leurs influences sur I’endommagement de cet alliage.

La deuxiéme partie présente la caractérisation de la microstructure des matériaux
d’études. Une attention particuliére est portée sur les précipités grossiers qui sont a
I’origine de I’endommagement. Cette caractérisation qualitative et quantitative est
principalement réalisée grice a wune ¢étude bidimensionnelle par Microscopie

Electronique a Balayage (MEB) et une étude tridimensionnelle par tomographie X.

La troisiéme partie est consacrée a la caractérisation mécanique des matériaux
d’études. Des essais de micro-indentation sont réalisés afin d’obtenir indépendamment
les propriétés mécaniques de chacune des phases. Des essais de traction sur éprouvettes
lisses permettent d’obtenir des propriétés mécaniques macroscopiques telles que la
limite d’¢lasticité, la résistance mécanique et la ductilité, mais aussi de déterminer les
parametres de la loi de comportement retenue pour I’étape de modélisation. La
résistance a I’entaille est ensuite étudiée grace aux essais de traction sur éprouvettes
entaillées et aux essais de ténacité. Une attention particuliére est portée dans cette partie

sur I’effet du sens de sollicitation, autrement dit, 1’anisotropie.

I1.1 Phases cristallographiques

L’alliage d’aluminium 6061 est un alliage d’aluminium a durcissement structural.
Les alliages de la série 6xxx sont enrichis en Mg et Si. Ces éléments forment des
précipités nanométriques de type « Mg,Siy » et constituent la phase majoritaire assurant

le durcissement structural. En plus de ces phases nanométriques, des précipités plus
6
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grossiers sont également présents dans cet alliage. Nous commengons par une

présentation rapide de chacune des phases cristallographiques présentes dans cet alliage.

I1.1.1 Les précipités nanométriques Mg,Si,

La formations des précipités de type MgSiy, nanométriques suit la séquence

suivante [1-5]:

° amas de solutés et/ou zones de Guinier-Preston, cohérents avec la matrice;
o précipités métastables B°’, en forme d’aiguille, cohérents avec la matrice;
TN , A . . .
o précipités métastables B’ en forme de batonnets, semi-cohérents avec la matrice;
o précipités stables B-Mg,Si, sous forme de plaquettes, incohérentes avec la
matrice.

Le magnésium et le silicium sont présents au sein de la solution solide sursaturée.
Ils se combinent en amas de solutés riches en Mg et Si. Ces fluctuations de
composition, sans interface définie, auraient un diamétre compris entre 1 et Snm. Leur
étude est délicate du fait de leur petite taille. Une question reste a soulever quant a leur
dénomination en zones de Guinier-Preston. Ces dernieres, visibles dans plusieurs
alliages d’aluminium, présentent une structure interne propre, une composition et des
interfaces bien définies. Plusieurs auteurs [6, 7] affirment, dans leurs récents travaux,
avoir détecté¢ des amas de Mg ou de Si (homo-amas) ou de MgSi (hétéro-amas). Ces

amas formeraient, trés probablement, des sites de nucléation des phases °” [8].

La poursuite du réarrangement des solutés lors d’un vieillissement thermique
transforment les zones GP en précipités B’’°, sous forme d’aiguilles, mesurant entre 1 a
5 nm de diamétre et entre 10 a 50 nm de longueur. Du point de vue cristallographique,
certains auteurs proposent une structure C2/m (monoclinique), avec un motif MgsSis.
Les paramétres de maille seraient a=1,516 nm; b=0,405nm; c=0,674nm et
B=105,3°. Du fait de leur forte densité et de leur cohérence avec la matrice (champ de
contrainte induit par la différence de parametre de maille précipité / matrice), ces
précipités rendent difficile le mouvement des dislocations.

Lors de la poursuite du vieillissement thermique, les précipités B°° se

\

transforment en précipités B’ sous forme de batonnets de taille comprise entre 5 a

7
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15 nm de diametre. Du fait de leur plus grosse taille, la structure cristallographique de la
phase [’ est mieux connue: réseau hexagonal de type P63;/m de paramétres
a=0,705nm et ¢=0,405nm. Cette derniere valeur, trés proche également du
parameétre du réseau a-Al garantit la semi-cohérence des précipités ° avec la matrice.
Les précipités B’ participent également au durcissement structural de ’alliage mais dans
une moindre mesure. Les résultats des études les plus récentes montrent qu’en fonction
de la composition chimique de 1’alliage et des traitements thermiques d’autres types de

précipités de type B’, U1, U2 peuvent coexister avec les précipités B [1, 4, 9].

Thermodynamiquement, les phases [B’° et [’ sont métastables. Si le
vieillissement thermique se prolonge suffisamment longtemps, les solutés Mg et Si se
retrouvent in fine dans des précipités pB-Mg,Si. Cette phase a une structure
cristallographique cubique a faces centrées de parametre de maille a = 0,639 nm. Cette
phase n’est donc pas cohérente avec la matrice. Les précipités f se trouvent dans
I’alliage sous forme de plaquettes carrées de quelques dizaines de nanometres
d’épaisseur et de quelques centaines de nanometres de longueur de coté. Leur

participation au durcissement structural est beaucoup plus faible que celle des précipités

B!’ et Bﬂ.
I1.1.2 Les précipités Mg,Si grossiers

Des phases stables Mg,Si, dites « grossiéres » de taille micrométrique se forment
lors de la solidification et du refroidissement de ’alliage apres coulée. Ces phases n’ont
aucun apport en termes de durcissement structural et sont pénalisantes en termes de
ténacité. Les traitements a haute température d’homogénéisation et de mise en solution
permettent de dissoudre une partie de ces précipités et remettent donc le silicium et le
magnésium en solution solide. Les solubilités du Mg et du Si augmentent avec la
température, la fraction de Mg,Si grossiers diminue donc jusqu’a une dissolution totale
pour des températures généralement comprises entre 550 et 600°C comme représenté

sur le diagramme pseudo-binaire Al-Mg,Si (Figure 2).

Plus les teneurs en Mg et Si sont élevées, plus la température nécessaire pour la

dissolution de tous les précipités est €¢levée. Cette température ne doit pas dépasser le
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solidus de 1’alliage, pour éviter la fusion des phases ayant les plus bas points de fusion

(brhlures).
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Figure 2 : Diagramme de phase pseudo-binaire Al-Mg,Si [10].

La présence de ces précipités grossiers Mg,Si diminue la quantité de Mg et de Si
disponible pour la précipitation des phases B’ et B’ qui participent au renfort de la
matrice, et provoque également une diminution de la ténacité car ils agissent comme des
zones de concentration de contraintes. Cette influence sur la ténacité sera décrite dans le

paragraphe 11.2.3.2.a.

Lorsque la trempe n’est pas suffisamment rapide, des précipités Mg,Si de taille
d’environ 1 pm se forment sur les joints de grains. Ces précipités Mg,Si sont dit

« hétérogenes de trempe ».

I1.1.3 Les intermétalliques au fer (IMF)

Le fer est présent dans les alliages d’aluminium 6xxx en tant qu’impureté. Sa
limite de solubilité dans une matrice d’aluminium est trés faible (0,002 % a 20°C). La
quasi-totalit¢ du fer présent lors de I’¢laboration du métal liquide se retrouve aprés
solidification sous forme de précipités grossiers, appelés intermétalliques au fer : AlFe,
AlFeSi et AI(Mn,Cr,Fe)Si principalement. Lassance et Kuijpers [11-13] ont indiqué la
présence de deux types d’intermétalliques au fer, de forme et de composition

différentes :
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Phases 3, monoclinique, qui sont en forme de plaquette avec une longueur de 20
um et une épaisseur de 0,1-2 um. La steechiométrie de cette phase est AlsFeSi.
Cette phase apparait lors de la coulée.

Phases a cubiques qui ont une steechiométrie Alj;(FexMn; 4);Si. Trois types de
phases o sont identifiés dans cet alliage : (1) Les phases o formées apres la
transformation -o ont une taille d’environ 1 pm et se présentent comme une
chaine de particules rondes situées a I’ancien emplacement des phases 3; (2) les
phases o formées pendant la coulée ont une forme ellipsoidale avec une large
variation de longueur et une épaisseur de I’ordre de 5 pm. Ces phases ont un
rapport Fe/Mn élevé; (3) Les phases a formées dans la matrice d’aluminium
durant I’homogénéisation sont uniformément réparties avec une taille moyenne
d’environ 50-200 nm. La steechiométrie pourrait €tre Al;;Mn3;Si. Ces phases
présentent un rapport Fe/Mn faible. Du fait de leur faible teneur en fer, ces

phases sont parfois classées dans la catégorie des dispersoides au Mn.

Tout comme les précipités Mg,Si grossiers de coulée, les précipités grossiers

d’intermétalliques au fer peuvent avoir un impact néfaste sur la ductilité et la ténacité de

I’alliage.

I1.1.4 Les dispersoides au chrome et au manganese

Les dispersoides au chrome et au manganése constituent la quatrieme classe de

précipités. Ces derniers se forment lors de 1’étape d’homogénéisation. Ils sont

incohérents et répartis de fagon homogene. Leur diametre varie entre 50 et 500nm. Ces

derniers existent sous deux formes :

10

a-Al(Cr-Mn,Fe)Si de structure cubique simple ou cubique centrée. La littérature
[14, 15] tend a montrer que lorsque la valeur du rapport des teneurs Fe/Mn ou
Fe/Cr est faible la structure cubique simple est privilégiée et inversement pour la
structure cubique centrée. La valeur du parameétre de maille vaut entre 12,5 et
12,7A

a’-AlCrSi de structure cubique faces centrées dont le paramétre de maille vaut

10,94 [14].
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Les dispersoides présentent une bonne stabilit¢ thermique. Ils jouent un role
d’ancrage des joints de grain ce qui permet d’améliorer la résistance a la recristallisation

et a la croissance de grains [16-18].

11.2 Matériaux et traitements thermomécaniques

Dans ce paragraphe, nous décrivons les matériaux d’études ainsi que le lien entre

les traitements thermomécaniques et la microstructure.

11.2.1 Matériaux de I’étude

Dans le cadre du programme de qualification établi, différents matériaux ont été
fabriqués et étudiés pendant cette thése. Dans un souci de simplification, seuls des
matériaux mis en forme par forgeage libre (voir paragraphe 11.2.2.2) sont présentés dans

ce manuscrit de thése.

Les deux matériaux forgés présentés dans ce manuscrit sont mis en forme par la
société Aubert & Duval. Le premier matériau d’étude est un matériau industriel livré a
I’¢état revenu (Figure 4). Le traitement thermique est effectué par la société Constellium.
Ce matériau est nommé FL. Le deuxiéme matériau d’étude est un matériau modéle
livré a 1’état brut de forge. Nous avons effectué les traitements de mise solution, trempe

et revenu au laboratoire LC2M du CEA. Ce matériau est nommé FLM.

Le Tableau 1 résume la composition chimique de nos matériaux d’études forgés

ainsi que les spécifications relatives a I’AA6061.

AAGO6T (wt.%)  Si(%) Mz(%) Fe(%) Cr(%) Cu(%) Mn(%) Zn(%) Ti(%)
Min (spécification 6061) 0,4 0,8 0,04 0,15
Max (spécification 6061) 0,8 1,2 0,7 0,35 0,4 0,15 0,25 0,15
Mat. f ¢
at. forges 0,65 1,01 024 0,18 030 0,09 020 0,02

(FL et FLM)

Tableau 1 : Composition chimique des matériaux d’études et spécification de ’AA6061.

Les dénominations utilisées pour repérer les directions principales du composant

caisson-cceur sont rassemblées dans la Figure 3. La lettre « L » représente le sens axial

11
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du caisson, la lettre « T » le sens circonférentiel et la lettre « S » le sens radial. Deux
configurations des éprouvettes de ténacité (LS et TS) sont également illustrées sur la
figure. Deux lettres sont nécessaires pour repérer une éprouvette de ténacité, la premicre
lettre représente la direction de sollicitation et la seconde lettre représente la direction de

propagation de la fissure.

"
1
L
-~ &

Figure 3 : Directions principales et repérage des éprouvettes de ténacité.

I1.2.2 Traitements thermomécaniques

Nous décrivons dans les paragraphes suivants les différentes étapes de la gamme
de fabrication. Nous faisons le lien entre les paramétres thermomécaniques, la

microstructure et les propriétés mécaniques en traction.

La Figure 4 représente les étapes d’élaboration et de fabrication du caisson-cceur.
La matiere est livrée par les €laborateurs sous forme de plateau ou billette. Puis elle

subit un traitement thermique d’homogénéisation, suivi d’une étape de mise en forme a

12
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chaud et enfin d’une série de traitements thermiques (mise en solution, trempe et

revenu).
Coulée
o e . .
S Homogénéisation Mise en solution
®
@ Mise en forme
Qo
g rempe
|_
Déf{ensionnement
/i Y/ y/i Y/
/ v/ N /4 7 -0
Temps

Etatde réception: @ matériauxindustrielsFLetFI (O matériau modéle FLM

Figure 4 : Différentes étapes de la fabrication pour ’AA6061.

[1.2.2.1 L’homogénéisation

Le front de solidification de type dendritique a I’intérieur des billettes ou des
plateaux résultant de la coulée établit une hétérogénéité dans la répartition des ¢léments
d’addition. De plus, apres solidification, les billettes ou plateaux issus de coulée
subissent un refroidissement relativement lent qui permet la formation de précipités

Mg, Si grossiers et d’intermétalliques au fer.

Le traitement thermique d’homogénéisation consiste a maintenir, nos matériaux
d’études, a une température assez ¢€levée (~530°C) et pendant des temps prolongés
(~9h). 1l a pour but premier de réduire les gradients de concentration en solutés
inhérents a la coulée. L’objectif secondaire concerne la dissolution en partie des
précipités Mg,Si grossiers et la transformation/globularisation des phases insolubles
(intermétalliques au fer) au cours de la transformation B->a [13]. Lors de la phase

d’homogénéisation, la formation des dispersoides intervient.

13
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L’étape d’homogénéisation permet aussi de restaurer les contraintes internes
liées au refroidissement différentiel apres coulée entre la zone périphérique et le coeur

de la billette.

11.2.2.2 La mise en forme

La mise en forme est réalisée par forgeage libre a haute température (entre 480
et 420°C dans notre cas) avec un fort taux de corroyage (Figure 5). Cette étape permet
la refermeture des porosités provenant de la coulée ainsi que le morcelement des
intermétalliques au fer. Maire et Grenier [19] ont montré que le forgeage a chaud
conditionne en partie la distribution spatiale et la taille des précipités. Les produits
forgés ont également en général une résistance supérieure a celle du produit initial grace

au durcissement par écrouissage.

Cette gamme consiste a appliquer sur une ¢€bauche, une série de passes de
forgeage (refoulage, étirage, mise au rond...) afin d’obtenir un coefficient de corroyage
suffisant et la forme désirée. Le bloc ainsi forgé est ensuite usiné pour en extraire une

virole qui subira ensuite les traitements thermiques désirés.
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Figure 5 : Schéma des étapes de forgeage libre suivies par la mise au rond.

M
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11.2.2.3 La mise en solution (MeS)

L’¢étape de mise en solution vise principalement a dissoudre les phases grossieres
Mg,Si formées lors des précédentes étapes. Cette étape permet de mettre en solution le
magnésium et le silicium qui seront ensuite retenus dans un état sursaturé métastable a

la température ambiante lors de la trempe.

Si la température de mise en solution est inférieure au solvus (~584°C pour nos
matériaux), une partie des précipités grossiers de type Mg,Si ne seront pas remis en
solution. Afin de ne pas provoquer la brilure de 1’alliage (fusion localisée), il faut
veiller a ne pas dépasser le solidus (~593°C) lors des traitements thermiques. Le
matériau industriel FL et un matériau modele FLM ont été mis en solution a 530°C
(not¢ FLM3). L’augmentation de cette température permettrait de diminuer la fraction
de Mg,Si hors solution et d’optimiser ainsi a la fois la limite d’¢lasticité (plus grande
quantité de solutés disponible pour le durcissement au revenu) et la ductilité (diminution
du nombre de sites d’endommagement). Ceci est bien confirmé par la littérature, méme
si le nombre d’études publiées visant a optimiser les températures de traitement
thermique du 6061 est relativement faible. Ainsi, Dorward et Bouvier [20] mettent en
évidence un gain en propri¢tés mécaniques et ténacité avec une augmentation de la
température de mise en solution : de 527°C a 540°C ou 557°C selon les teneurs en Mg
et Si des AA6061 testés. De méme, Nock [21] souligne I’augmentation des propriétés
mécaniques avec 1’augmentation de la température de mise en solution de 521°C a
552°C pour un alliage 6061 contenant 0,53% de Si et 0,94% de Mg. Lkei et al. [22] ont
montré qu’une augmentation de la température et de la durée de mise en solution
entraine des augmentations de Ry, Ry et A% (entre 530°C et 560°C pour des temps

compris entre 30 min et 2h).

La cinétique de mise en solution des précipités Mg,Si grossiers est relativement
rapide Les essais réalisés chez Constellium ont montré que 1’équilibre
thermodynamique était atteint aprés deux heures au palier de température. Une
prolongation excessive peut avoir par contre des conséquences négatives sur la taille de

grains (recristallisation, croissance de grains).
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11.2.2.4 La trempe

A la fin de la mise en solution, si 1’alliage est refroidi lentement, les équilibres
thermodynamiques auront le temps de se mettre en place pour provoquer la précipitation
de la phase Mg,Si, stable a température ambiante. De ce fait, la trempe consiste a
refroidir le matériau suffisamment rapidement afin de maintenir a basse température, la

solution solide obtenue a la température de mise en solution en état de sursaturation.

La vitesse de trempe est un parameétre difficilement optimisable, car elle est fixée
par I’épaisseur de la piece. De plus, les vitesses de trempe ne sont pas uniformes : elles
sont plus faibles a cceur qu’en peau. En conséquence, le gradient thermique conduit a la
formation de fortes contraintes internes résiduelles. La vitesse critique de trempe est
définie comme la valeur en-dessous de laquelle il existe une forte variation de cette
caractéristique et au-dessus de laquelle cette méme caractéristique évolue peu. Cette
valeur peut étre vue comme la vitesse de trempe minimale a appliquer afin de ne pas
dégrader la caractéristique en question. Dans nos matériaux d’étude, cette vitesse
critique de trempe, évaluée aux alentours de 10°C/s, est respectée. Cette vitesse critique
a été déterminée en traction : au dela de 10°C/s le durcissement maximal (évalué par la

limite d’¢élasticité) est atteint.

11.2.2.5 Le détensionnement

La trempe peut étre suivie d’un traitement de détensionnement de traction ou de
compression. Il est réalisé avant le revenu et a pour but de libérer par déformation
plastique les contraintes résiduelles engendrées par la trempe [23]. Dans notre cas, cette
opération est effectuée par compression de 2~3% pour le matériau FL. Par contre, elle

n’est pas appliquée sur les matériaux FLM.

11.2.2.6 Le revenu

On appelle revenu le traitement thermique de fin de gamme qui a pour but de
durcir le matériau via la séquence de précipitation des phases nanométriques. Ce

traitement est réalisé a une température supérieure a la température ambiante.

La séquence de précipitation GP=> B>’ > B’ > B-Mg,Si ne doit pas étre totale

pour que [D’alliage conserve les propriétés mécaniques de résistance en traction
16
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maximales. Cet optimum, piloté par les conditions de réalisation du revenu, est appelé
pic de revenu. Les diagrammes de la Figure 6 illustrent une partie des données
bibliographiques disponibles sur le 6061 concernant le pic de revenu [24]. Pour une
température donnée, le durcissement passe par un maximum. L’état correspondant a ce
maximum est nommeé « €tat T6 ». Cet état est induit par la formation d’une fine et dense
précipitation de précipités B°°. Plus la température de revenu est élevée et plus le temps
pour atteindre 1’état T6 est faible. Plus la température de revenu est faible et plus le
durcissement obtenu a 1’état T6 est important. Il est a noter ¢galement que 1’allongement
a rupture diminue continiiment avec le temps de revenu a une température donnée.
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Figure 6 : Courbes de revenu du 6061 pour Ry, et Ry et allongement aprés rupture

issues de [24].

En fonction de 1’application visée, le temps et la température de revenu doivent
étre adaptés afin d’obtenir un compromis entre la résistance et la ductilité. Des études
ont ¢été effectuées par la société Constellium sur les matériaux industriels afin
d’optimiser des parameétres du revenu vis-a-vis des caractéristiques mécaniques de
traction, a température ambiante. La durée optimale de revenu a été étudiée avec une

température de traitement de 175°C. L’analyse des données synthétisées sur la Figure 7

17



Caractérisations microstructurales et mécaniques des matériaux

permet de définir le pic de revenu entre 8§ et 12 heures pour 175°C pour 1’ensemble des

propriétés mécaniques suivantes : Ry, Rpo2 et A%.
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Figure 7 : Pic de revenu (175°C) par comparaison entre A%, Ry et R, [25].

I1.2.3
de ’AA6061

Influence de la microstructure sur la ténacité

Apres avoir décrit les phases cristallographiques, la gamme de fabrication, ainsi

que l’influence des traitements thermomécaniques sur la microstructure et sur les

propriétés mécaniques en traction, nous cherchons a illustrer dans les paragraphes

suivants I’influence de la microstructure sur la ténacité. Dans un premier temps, nous

rappellerons brievement les définitions de la ténacité. Nous aborderons ensuite plus

précisément ’influence des éléments métallurgiques sur la ténacité.

11.2.3.1 Ténacité K c et J;c

La ténacité K;c définit en élasticité linéaire le facteur d’intensité de contrainte

critique en mode I qui permet la propagation de fissure. L’hypothése d’¢lasticité linéaire

est adaptée a la rupture fragile (rupture brutale), dans le cas de la rupture ductile la

valeur de K¢ reste valide si la plasticité reste confinée (zone plastique en pointe de

fissure de taille réduite).
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La mesure de ténacité est faite sur des éprouvettes préfissurées, 1’hypothése de

confinement de plasticité est vérifiée si [26]:

o I’épaisseur de 1’éprouvette est suffisante pour avoir un état de déformation plane;
o le ligament de 1’éprouvette est suffisamment grand par rapport a la taille de la

zone plastique.

Les matériaux ductiles présentent une zone plastique étendue qui s’accompagne
généralement d’une propagation de fissure stable. Dans ce cas, les hypothéses de la
ténacité K ne sont pas vérifiées. L’une des méthodes existantes consiste a utiliser
I’intégrale de contour J proposée par Rice [26]. La valeur de J permet de définir 1’état
de contrainte-déformation régnant en pointe de fissure. Begley [27] a montré que 1’on
pouvait I’appliquer comme critére de propagation de fissure. Cette définition généralise
le calcul de K en prenant en compte la propagation de fissure. J caractérise donc
I’énergie nécessaire pour propager un défaut et s’exprime en kJ .m™~. Lors des essais sur
éprouvettes préfissurées, il est alors possible de mesurer I’évolution de 1’énergie J en
fonction de I’avancée de fissure Aa. Conventionnellement, on définit 1’énergie a
I’amorgage correspondant a une propagation stable de 0.2mm, on note Jo, cette valeur.
La résistance a la propagation est caractérisée par la pente de la courbe J — Aa, on note
dJ/da cette valeur. On appelle pop-in (a coup en francais), une avancée brutale de fissure

mais limitée s’accompagnant d’une chute de force supérieure a 5%.

11.2.3.2 Influence de la microstructure sur la ténacité

Les ¢éléments métallurgiques reportés comme influencant la ténacité de

I’AA6061 sont principalement :

. les précipités grossiers issus de la coulée: précipités Mg,Si grossiers et
intermétalliques au fer;
o les dispersoides au chrome et au manganese;

o les précipités nanométriques;
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11.2.3.2.a Les précipités grossiers

Blind et Martin [28] ont montré, pour les alliages d’aluminium 6xxx, qu’une
augmentation de la teneur en fer , donc de la fraction volumique d’intermétalliques au
fer, entrainait une réduction de la ténacité. Comme illustré sur la Figure 8, 1’alliage MC
plus fortement chargé en Fe (0,3% de Fe) est caractérisé par une courbe Jr nettement

plus basse que celle de ’alliage MH (0,01% de Fe).

Lo 20
Ag (mm)
Figure 8 : Influence de la teneur en fer sur le niveau de ténacité de 1’alliage AlpsMg;Si

[28].

Hval [29] a par ailleurs étudié le comportement en ténacité de deux alliages 6082
extrudés, référencés A et B, et notamment ’influence de la teneur en Fe. Les
compositions chimiques ainsi que les valeurs des propriétés mécaniques, dont la
ténacité J;c, sont données dans le Tableau 2. L’alliage A posséde des teneurs plus
¢levées en Mg, Si et Fe notamment et présente une valeur de ténacité nettement
inférieure a celle de ’alliage B. Cette différence de valeur de ténacité est expliquée par
la différence en termes de fraction de phases grossieres et celle du mode de rupture :
’alliage A est caractérisé par un mode de rupture intra/intergranulaire avec trés forte
présence de particules AlFeSi et D’alliage B par une rupture principalement
intragranulaire avec cupules de tailles variables, contenant parfois des particules AlFeSi

de petite taille.
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Alloy Mg Si Mn Fe Cu Zn Cr Zr Ti

A 0.79 1.11 0.469 (0.43| 0.068 0.1l 0.014% 0.002 0.022
B 0.68 0.98 0.52 |0.20| 0,0037 0.0039 0.0017 0.003 0,01

Alloy T a
y o s %a Jic K

[MPal [MPal [%) [mm]) [kN/m] [(MPava]

A 281 328 10 0.045 |12.8B 31.6
B 319 340 16 0.17 (42.1 37.4%

Tableau 2 : Compositions et propriétés mécaniques des alliages testés par Haval [29],

état T6 directions L et L-T.

Ayant constaté que de faibles niveaux de déformation peuvent provoquer la
formation de cavités sur les précipités grossiers, Hahn et Rosenfield [30] ont étudié les
alliage d’aluminium 2xxx et 7xxx et ont pris I’hypothése que 1’étape limitante de la
rupture concerne soit la propagation de la fissure d’un précipité fissuré a un autre, soit la
croissance des cavités. La ténacité exprimée en K est inversement proportionnelle a la

fraction volumique puissance 1/6 (Figure 9), soit puissance 1/3 enJ :

T 1/3
Kic = <20YE (g) D> £71/6 Eq. 1

Cette relation décrit 1’effet de la fraction volumique des phases grossieres sur la
ténacité. En revanche, Van Stone et Psioda [31] ont remarqué expérimentalement que la
ténacité décroit lorsque la taille des précipités augmente, contrairement a ce que prédit

le modéle.
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Figure 9 : Influence de la fraction volumique des particules grossieres
d’intermétalliques (taille>1pm), sur la ténacité de différents matériaux. D’apres Hahn et

Rosenfield, 1975 [30].

Peu d’auteurs ont différencié le role jou€ par les deux types de phases grossieres
dans le mécanisme d’endommagement. Argwal [32] a mentionné qualitativement dans
I’AA6061 que ’endommagement issu des précipités Mg,Si grossiers est négligeable par
rapport a celui dii aux intermétalliques au fer. L’endommagement dans ces précipités
Mg,Si grossiers est souvent négligé dans la littérature pour deux raisons [33-35]. Tout
d’abord, la densité de précipités Mg,Si grossiers est faible par rapport a celle des
intermétalliques au fer dans leurs alliages. Deuxiémement, la distinction entre ces
phases et les cavités est difficile du fait de leur faible contraste d’observation (gris foncé
pour les Mg,Si et noir pour les cavités sur les images obtenues en Microscopie

Electronique & Balayage).

11.2.3.2.b Les dispersoides au chrome et au manganese

Du fait que les précipités ’° soient cisaillables, la déformation a tendance a se

localiser dans certains plans de glissement. Les dispersoides permettent dans les alliages
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6xxx de rendre la déformation plus homogene dans le grain en limitant la localisation de
la déformation dans des bandes et une contrainte localisée trop forte sur les joints de
grains conduisant a une rupture intergranulaire néfaste pour la ténacité [36-38]. Ils
permettent également de contrdler la taille de grains, ce qui influe directement sur la

compétition des modes de rupture intergranulaire / intragranulaire.

L’effet des dispersoides est également montré par Blind [28] dans un alliage
6xxx a 0,6%Mg-1%Si et %Mn variable. L’augmentation de la fraction volumique de
dispersoides au Mn conduit a une augmentation du niveau de ténacité associée au

passage d’un mode de rupture intergranulaire & un mode de rupture intragranulaire.
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Figure 10 : Evolution de J;¢ en fonction de la fraction volumique de dispersoides au Mn
dans un alliage 0,6%Mg-1%Si et %Mn variable, %Fe=0,3% dans MC et 0% dans le

reste des matériaux [28].

Dans certains cas, les dispersoides peuvent étre défavorables a la résistance a
I’endommagement. Les dispersoides trop gros peuvent agir de la méme manicre que les
précipités grossiers et représentent des sources d’endommagement par formation de

cavités a I’interface avec la matrice [16, 31, 36, 39].
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11.2.3.2.c Les précipités nanométriques

L’AA6061 est un alliage a durcissement structural. Le durcissement structural
est assuré par la présence des précipités nanométriques durcissants B°°, B’, B qui se
forment lors du revenu. L’influence de ces précipités nanométriques sur le
comportement mécanique se traduit par une modification de la limite d’¢élasticité et du
coefficient d’écrouissage. En effet, lors du revenu on note une forte augmentation de la
limite d’¢élasticité qui atteint son maximum pour 1’état T6, puis elle diminue pour les
¢états sur-revenu (Figure 7). La résistance mécanique passe également par un maximum
a I’état T6 mais son évolution est moins marquée. De ce fait, I’écrouissage passe par un
minimum a I’état T6. Ce minimum d’écrouissage et de résistance au dommage est a
I’origine de I’évolution de I’énergie de rupture, comme 1’illustre la Figure 11 obtenue
par Kirman [40] sur un alliage de la série 7xxx. En partant d’un état sous-revenu, la
ténacité¢ diminue jusqu’a atteindre un niveau minimum pour un état de revenu T6, puis
remonte pour un état sur-revenu. On remarquera que pour une limite d’¢lasticité donnée,

un état sous-revenu présente une énergie de rupture plus élevée qu’un état sur-revenu.

Au cours du revenu, entre un état sous-revenu et un état revenu au pic, les
précipités sont de plus en plus nombreux, et cisaillables, la déformation se localise en
bande. La majorité des études montrent que la localisation de déformation induit une
concentration de contraintes sur les joints de grains qui favorise I’endommagement
intergranulaire, par conséquent 1’énergie de rupture diminue [41, 42]. Inversement,
Hahn et Rosenfield [30] contredisent les études précédentes qui constatent que la
localisation va favoriser le mode d’endommagement intragranulaire ductile sur les
dispersoides. Le role des zones dénudées en précipités aux joints de grains est
également souvent avancé pour expliquer le minimum d’énergie du rupture a 1’état T6
[43]. Le point essentiel, selon eux est la concentration de déformation dans les zones
sans précipités (PFZ, Precipitates Free Zone) autour des joints de grains. En I’absence
de précipités durcissants, ces zones représentent des zones molles ou les dislocations
peuvent s’accumuler. Un traitement de revenu au pic conduit & un écart (Gmatrice-OPFz)
maximum et fournit ainsi les conditions optimales pour que la déformation se concentre

dans la PFZ et par suite que I’endommagement y soit le plus important.
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Pour les mémes raisons, la ténacité augmente pour les états sur-revenus, du fait
de la ré-augmentation du coefficient d’écrouissage, de la diminution de la localisation
de la déformation (les précipités deviennent non cisaillables) et la diminution de I’écart

(Omatrice-OpFz) entre la matrice et la PFZ.

&
=]
(=]
T I

:

UNIT PROPAGATION ENERGY,IN. LBS. / IN.E

400~ N
300 7
200t 1
NUMBERS AT SIDE OF POINTS
100 REFER TO AGING TIME IN HOURS .
200
%50 5 e e 70 75 8

0.2% YIELD STRESS ,K3I

Figure 11 : Energie de propagation de fissure en fonction de la limite d’élasticité pour

différentes températures et temps de revenu [40].

Ces résultats sont confirmés pour notre matériau avec une cinétique de revenu a
175°C comprise entre 4 et 24h (Figure 12). Il apparait principalement que la ténacité
évolue peu avec le revenu, entre 33 et 35 MPa.m"” sur la plage de revenu testée. Cette
faible amplitude de variation de la ténacité avec le revenu peut s’expliquer par le fait
que la ténacité est pilotée au premier ordre par la précipitation grossiere de coulée

(Mg,Si grossiers et IMF), qui dépend surtout de la mise en solution.
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Figure 12 : Evolution de la ténacité K¢, de la limite d’élasticité Rpo et de la résistance

mécanique Ry, en fonction du temps de revenu a 175°C pour AA6061 (MeS560°C) [25].

I1.3 Caractérisations microstructurales et
morphologiques apres fabrication

L’objectif de cette partie du travail consiste a caractériser les matériaux forgés
destinés a la fabrication du caisson-cceur. La caractérisation nous servira ¢galement a
construire une base de données expérimentales permettant d’identifier les paramétres de

la loi de comportement ainsi que ceux des modéeles d’endommagement.

La structure granulaire et la morphologie des précipités grossiers sont étudiées et
présentées dans le paragraphe suivant. Ces microstructures sont observées et analysées
en 2D en Microscopie Electronique a Balayage (MEB) et en 3D en tomographie X. Le
traitement d’images réalisé sur ces données nous permet d’obtenir des parameétres

morphologiques pour la formulation des modeles des matériaux.

I1.3.1 Observations qualitatives en surface

L’objectif de ces observations qualitatives est de caractériser la structure
granulaire, la répartition des précipités grossiers et I’éventuelle présence de porosités

initiales en surface de I’échantillon préalablement poli .
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I1.3.1.1 Structure granulaire

La Figure 13 présente la structure granulaire typique des matériaux forgés. Les
grains ont été révélés par observation en microscopie optique en lumicre polarisée sur
des matériaux ayant subi une oxydation anodique. La structure des grains est
relativement fine et homogene sur tous les échantillons. Aucune recristallisation n’a été
constatée sur ces observations. Les grains sont fibrés suivant la direction L avec un
facteur d’allongement plus important dans le plan LT. On définit le facteur
d'allongement par le rapport entre la longueur et la largeur du grain. Sur ce matériau

forgé, les grains sont allongés avec un facteur 5 pour le ratio entre la longueur (~Imm)

et la largeur (~200um).

Figure 13 : Observation de la structure granulaire en microscopie optique en lumicre

polarisée. Microstructure révélée par oxydation anodique.
Nous nous intéressons dans la partie suivante aux précipités grossiers de type
Mg,Si et intermétalliques au fer.
I1.3.1.2  Précipités

Les observations métallographiques réalisées en microscopie optique (MO)

montrent la présence de deux types de précipités grossiers (Figure 14a).
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. Les phases noires : les analyses en microsonde montrent que les phases noires
(sur la Figure 14a) sont riches en magnésium et silicium et présentent un ratio de
composition correspondant a la formulation Mg,Si.

o Les phases grises: les autres composés de couleur grise (sur la Figure 14a) sont

des précipités intermétalliques au fer (IMF).

Les observations en Microscopie Electronique en Transmission (MET) mettent

en évidence deux autres types de précipités :

. Les dispersoides au chrome et au manganese dont la taille varie entre 50nm et
500nm (Figure 14b).
. Les précipités nanométriques de type Mg,Si, (I — 50nm) assurant le

durcissement structural de I’alliage (Figure 14c).
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Figure 14 : Observation de la microstructure a différentes échelles. a) précipités Mg,Si

grossiers et intermétalliques au fer (IMF) ; b) dispersoides au chrome et au
manganese et précipités nanométriques de type Mg,Siy; ) précipités nanométriques de

type Mg,Si,.

La Figure 15 est un montage tridimensionnel de trois images prises au MEB en
mode « électrons rétrodiffusés » suivant les trois plans principaux. Elles confirment la
présence de deux types de précipités grossiers : des précipités Mg,Si et des
intermétalliques au fer (IMF). Nous constatons, comme pour la structure granulaire, que
les précipités sont alignés suivant la direction L. La faible différence de contraste entre
les Mg,Si et les porosités ne nous permet pas de les distinguer avec certitude. Nous

analyserons ces porosités par d’autres moyens expérimentaux.
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Figure 15 : Représentation tridimensionnelle des précipités grossiers observés au MEB.

Les précipités grossiers sont majoritairement intergranulaires (Figure 16a).
L’étape de forgeage modifiant la forme des grains, cela entraine un changement de
distance entre les premiers voisins des précipités grossiers. La répartition de ces
précipités suit la morphologie des grains et donc s’aligne suivant la direction L.
L’attaque Keller met en évidence la présence de zones blanches sur les joints de grains
(Figure 16b). Ces zones correspondent a des zones intergranulaires dénuées de

dispersoides au chrome et au manganése (not¢ DFZ, Dispersoides Free Zone).
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Figure 16 : Microstructure attaquée : (a) électrolytique, (b) Keller (HCL : 1,5cm’,
HNOs; : 2,5cm3, HF : O,5cm3, eau : 9,50m3).

Les observations classiques, faites en surface, ne permettent pas totalement de
reconstituer la morphologie et la répartition des grains et des précipités dans le volume.
L’étape suivante a donc pour but de compléter ces analyses par I’observation

tridimensionnelle grace a la technique de tomographie X.
I1.3.2 Observations qualitatives par tomographie X

I1.3.2.1 Structure granulaire

Pour confirmer les conclusions tirées des observations 2D, les matériaux ont été
immergés dans du gallium liquide et observés en tomographie X. La diffusion
préférentielle du gallium aux joints de grains permet de visualiser ces derniers [44]. La
méthode est destructive et est identique a celle utilisée dans les références [45-47] avec
une taille de pixel a 1,5 pm. Les Figure 17 a, b, ¢ présentent des coupes suivant trois
directions principales. La Figure 17 d présente une reconstruction 3D. Afin de faciliter
la visualisation, quelques grains ont été isolés et imagés en jaune. Ces observations
confirment la morphologie anisotrope des grains constituant le matériau forgé. Ils sont
allongés suivant la direction L avec un facteur d’allongement d’environ 5. La longueur

et la largeur de grains sont estimées respectivement a environ 1mm et 200um.
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Figure 17 : Coupe reconstruite par tomographie X apres attaque au gallium : (a) coupe
perpendiculaire a la direction L, (b) coupe perpendiculaire a la direction S, (¢) coupe

perpendiculaire a la direction T, (d) rendu 3D de quelques grains isolés.

I1.3.2.2  Précipités grossiers

Dans cette partie, nous comparons une coupe bidimensionnelle reconstruite par
tomographie X avec celles obtenues au MEB pour le méme matériau. Comme
précédemment, nous constatons sur la microstructure observée par la tomographie X

que :

. Deux types de précipités sont présents dans le matériau: Mg,Si et
intermétalliques au fer. La couleur des intermétalliques au fer est blanche. Ceci

facilitera le traitement ultérieur de ces précipités. En revanche, le niveau de gris
31



Caractérisations microstructurales et mécaniques des matériaux

32

des précipités Mg,Si est proche de celui de la matrice du fait de la faible
différence entre les coefficients d’absorption de I’aluminium, du magnésium et
du silicium. Le traitement ultérieur de ces précipités Mg,Si est donc plus délicat
et nécessite des techniques de seuillage plus sophistiquées (voir paragraphe
11.3.3.1.a).

Contrairement aux images prises au MEB, les observations tomographiques
mettent clairement en évidence la présence de porosités. Ces porosités
apparaissent en noir et sont entourées d’un anneau blanc. Cet artéfact de
« contraste de phase » est li¢ a des interférences entre les rayonnements
diffractés par 1’échantillon aprés propagation, lorsque 1’échantillon est placé a
une distance non nulle du détecteur [48]. Lors du seuillage une opération de
soustraction apreés une opération de dilatation aidera a éliminer cet artéfact (voir
paragraphe 11.3.3.1.a).

Les observations tomographiques confirment 1’anisotropie de répartition des

précipités grossiers suivant la direction L.

porosité

Figure 18 : Coupes bidimensionnelles obtenues par tomographie X.
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Par rapport aux observations MEB, la tomographie permet de visualiser la
microstructure en trois dimensions. D’autre part, la tomographie X est une méthode non
destructive qui permet de s’affranchir des artéfacts de préparation (endommagement et

déchaussement des précipités lors du polissage, beurrage de la surface).

I1.3.3 Analyses quantitatives

Nous nous intéressons dans ce paragraphe a la caractérisation quantitative des
précipités Mg,Si grossiers, des intermétalliques au fer (IMF) et des porosités
préexistantes. Les analyses des valeurs moyennes (fraction volumique, densité et taille
moyennes) sont faites au MEB en surface et par tomographie X en volume. L’analyse
de la répartition spatiale des objets via une analyse bidimensionnelle n’est pas suffisante
car le choix de la position et de 1’angle des coupes influence le résultat. Les analyses de

répartition ne sont réalisées que par tomographie X.

I1.3.3.1 Procédure expérimentale

La microstructure du matériau a été caractérisée par MEB et Tomographie X. La
condition d’observation par tomographie X est proche de celle décrite dans la référence
[49]. Apres reconstitution des coupes transverses, un volume tridimensionnel est
reconstruit par empilement des couches. La résolution des images est de 0,7 pm par
pixel. L’énergie du faisceau utilisée est de 17,7 KeV pour permettre un bon compromis
entre pénétration et ratio signal sur bruit et ainsi obtenir un meilleur contraste en

niveaux de gris. 1800 projections sont acquises pour chaque acquisition.

11.3.3.1.a Meéthode de seuillage des images

Le seuillage des images basé sur le niveau de gris consiste a tester pour chaque
voxel de I’image, si sa valeur est supérieure ou inférieure a un certain seuil, ce qui
conduit a I’obtention d’une image binaire regroupant les objets définissant la méme
phase. La Figure 19 présente la distribution des niveaux de gris en échelle
logarithmique des voxels constituant le volume obtenu par la tomographie X. Trois pics
sont identifiés dans I’histogramme : les porosités (en noirs) correspondant a des niveaux
de gris compris entre 0 et 35, la matrice (en gris) pour des niveaux de gris

intermédiaires et enfin les intermétalliques au fer (IMF) (en blanc) correspondant a des
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niveaux de gris ¢levés. Le seuillage des porosités et des IMF est relativement simple car
le contraste entre la matrice et ces deux phases est important. Ces phases sont donc
seuillées a la base du niveau de gris global avec des seuils respectivement fixés a 35 et

175.

1.E+07
1.E+06

matrice

1.E+05
1.E+04
1.E+03
1.E+02
1.E+01

Porosite

Nombre de voxel

1.E+00
0 50 100 150 200 250

Niveau de gris

Figure 19 : Histogramme de niveaux de gris du volume obtenu par tomographie X.

La Figure 20 présente un profil du niveau de gris suivant la ligne rouge
traversant une cavité, un précipité Mg,Si grossier et un IMF. Des franges blanches de
contraste de phases sont présentes autours des cavités. Apres le seuillage, une opération
de soustraction est faite sur tous les voxels blancs superposés avec des particules noires
dilatées. Cette opération assure 1’¢limination de ces artefacts. Sur certaines observations,
I’artefact « rings » ou « anneaux » est présent di aux défauts du détecteur (Figure 21).
Le niveau de gris des «rings » est proche des objets qui nous intéressent, ainsi
I’élimination de ces artefacts est difficile. Pour ces images, nous analysons un volume

plus petit afin d’éviter de prendre en compte les zones d’artefacts.
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Figure 20 : Profil en niveau de gris : (a) image de tomographie X, (b) profil de niveau

de gris suivant la ligne rouge tracée dans I’image (a).

Figure 21 : un exemple de I’artefact "rings".

Le niveau de gris associé aux précipités Mg,Si grossiers est proche de ceux
caractérisant la matrice et les porosités. Le seuillage de ces précipités gris foncé est une
tache délicate. Un seuillage plus perfectionné¢ a donc été utilisé, celui-ci permet
d’améliorer la détection des contours des zones contrastées, tout en évitant de détecter
des zones du fond. L’algorithme de la Ligne de Partage des Eaux (LPE) est utilisé
pour atteindre cet objectif [50, 51]. Cet algorithme est un outil de segmentation issu de
la morphologie mathématique, qui permet de partitionner une image en plusieurs

régions selon une approche topographique : on recherche les régions séparées par les
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lignes de crétes de I’image (Figure 22). L’image est ainsi assimilée a un paysage dont
I’altitude de chaque point est donnée par I’intensité du pixel (niveau de gris)
correspondant. Les pixels de forte intensité (blanc) correspondent a des sommets, tandis
que les pixels de faible intensité (noir) correspondent a des fonds de vallées. L’idée est
donc de rechercher, pour chaque vallée (associée @ un minimum local de I’image) quel
est le bassin versant correspondant, ou, de maniére complémentaire, quel est I’ensemble

des lignes de crétes qui séparent les différents bassins versants.

barrage en construction

nivean de l'ean

Minima
Figure 22 : Principe de la méthode de Ligne de Partage des Eaux (LPE).

Les précipités Mg,Si grossiers sont donc seuillés avec cette méthode en

appliquant une gamme de seuils (seuil A et seuil B) dans les minima locaux.
Seuil A < Mg,Si < Seuil B

Afin de choisir la gamme de seuillage, une étude de la sensibilité des parametres
a ¢té réalisée. La Figure 23 représente 1’analyse de la fraction volumique de précipités
Mg,Si grossiers en fonction du choix des parametres de seuillage. Nous remarquons que
la fraction volumique de précipités Mg,Si grossiers n’est pas sensible au seuil B tandis
que 30% de différence est constatée avec un seuil A qui varie entre 35 et 45. Admettons
une erreur de 15%, nous fixons donc le seuil A a 40 et le seuil B a 130 pour la suite des
analyses. La Figure 24 montre le rendu volumique des précipités Mg,Si grossiers
seuillés par I’algorithme de la ligne de partage des eaux avec les parametres définis ci-

dessus.
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Figure 23 : Fraction volumique des précipités Mg,Si grossiers en fonction des seuils de

binarisation choisis.

Figure 24 : Rendu volumique des précipités Mg,Si grossiers seuillés.
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11.3.3.1.b Détermination du Volume Elémentaire Représentatif (VER)

Afin d’étudier la microstructure du matériau en trois dimensions, un Volume
Elémentaire Représentatif (VER) doit étre défini. Ce volume est défini comme le plus
petit volume pour lequel la propriété considérée atteint une valeur stationnaire (la valeur
moyenne) représentative de la microstructure globale [52]. Compte tenu de la capacité
informatique des serveurs actuels destinés au traitement d’images, la taille des volumes

est limitée & 700x700x700pm>.

Pour mesurer le VER des particules, nous avons adopté une approche statistique.
Nous analysons sur une méme zone les fractions volumiques des précipités Mg,Si
grossiers, des IMF et des cavités dans des boites définissant des volumes compris entre
210x210x210 pm® et 700x700x700 um’. La Figure 25 montre I’évolution des fractions
volumiques des particules en fonction de la taille de la boite (c6té de la boite).
L’évolution de la fraction volumique des trois objets considérés se stabilise pour une
taille de boite supérieure a 560um. Le VER est donc de 560x560x560 pm’. Dans la
suite de 1’¢tude, les analyses microstructurales pour les matériaux non déformés ont
donc été réalisées sur ce volume. Plusieurs boites ont été découpées aléatoirement avec
une taille de 210 pum et de 350 um. On note que plus la taille de la boite augmente plus
la dispersion entre boite est faible.

o VER=560*560*560pm3
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O |
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Figure 25 : Variation des fractions volumiques des particules en fonction de la taille du

coté du domaine cubique étudié.
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I1.3.3.2  Résultats des analyses quantitatives

11.3.3.2.a Valeurs moyennes

Les valeurs moyennes des fractions surfaciques du matériau FL ont été déterminées sur
chaque plan d’observation par analyse des images prises au MEB et sont reportées dans
le Tableau 3. Nous ne distinguons pas les Mg;Si et les porosités préexistantes pour ces

observations au MEB. La surface d’analyse correspond a une surface de 1x1 mm?. Les

précipités de taille inférieure a 2um? ne sont pas pris en compte dans la mesure.

Mg Si et porosités IMF
M. Plan
at- | robservation Densité Taille Densité Taille
% \ % .

10%um?)  (um?) (10%/um?)  (pm?)
TS 0,3+0,04  3,8+0,5  7,1+0,9 | 0,7+0,09 23,6+3,1 2,8+0,4
LT 0,5+0,06  6,1+0,8  8,5+I,1 | 0,8+0,1  27,2+3,5 3,0+0,4

FL

LS 0,3+0,04  2,6+0,3 12,6+1,6 | 0,5+0,06 10,1£1,3  4,6+0,6
Moyenne 0,4+0,05 4,2+0,5 94+1,2 | 0,7+0,09 20,3£2,6  3,5+0,5

Tableau 3 : Fractions surfaciques, densités et tailles moyennes des précipités Mg,Si

grossiers et IMF obtenues par analyse au MEB pour le matériau FL.

Les quantifications des précipités n'ont pas montré d'anisotropie marquée portant
sur les valeurs moyennes de la fraction surfacique, de la densité ou de la taille des

précipités vis-a-vis des différents plans d’observation.

La Figure 26 schématise les précipités grossiers aux joints de grains avant et
apres 1’étape de forgeage (le forgeage modifie la forme des grains ce qui entraine un
changement de répartition des précipités grossiers). La densité de précipités dans le plan

qui contient les joints de grains s’écrit :
davant:N/l2 et daprés:N/(a *b),

ou N, I, a et b désignent respectivement le nombre de précipités dans ce plan, la
longueur du coté du cube de grains avant le forgeage et les deux cotés de la surface du

parallélépipede de grains apres le forgeage.
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La probabilité que le plan du joint de grains appartienne au plan d’observation
est inversement proportionnelle a la hauteur du grain, avant forgeage et apres forgeage

respectivement,
Pavant=]/l et ngrés=]/c,
ou c représente le troisieéme coté du parallélépipede de grains apres le forgeage.

La densité des précipités mesurée dans le plan d’observation est calculée, avant

et apres le forgeage,
Davan=davant *Pavant=(]\]/lz) *(I/Z) =N/l3,
Daprés:daprés *Paprés:N/(a *b) *(]/C) =N/(a *b *C),

Finalement en posant la conservation du volume: FP=a*b*c, nous avons
Davan=Dapres. Par conséquent, les valeurs moyennes sont identiques pour les trois plans
d’observation, méme si la microstructure est anisotrope. On montre ainsi qu’une
anisotropie de répartition des précipités ne conduit pas a une anisotropie des grandeurs

moyennes par plan d’observation.

Avant forgeage Aprés forgeage =i ;
f X 0
Y

PN

\

[] N
Précipités ~ Grains /./I:J Plan d'observation
oo

a

Figure 26 : Schéma des précipités grossiers aux joints de grains.

L’anisotropie ne porte donc pas sur les valeurs moyennes mais sur la répartition :
I’écrasement des grains change la distance entre les précipités et la répartition des

précipités de maniere a ce que les précipités soient alignés.
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Ces analyses des valeurs moyennes sont également effectuées par tomographie

X (Tableau 4) sur le matériau FL et le matériau FLM3. L’analyse sur matériau FLM3 a

¢été réalisée sur un volume plus grand que le volume élémentaire représentatif (VER)

préalablement défini (700x700x700um?). Par contre, celle réalisée sur le matériau FL a

6té effectuée sur un volume plus petit (350x350x350pum®) du fait de la présence

d’artefacts de mesure marqués («rings »). Du coup, nous sélectionnons une zone

relativement petite afin d’éviter ces artefacts.

En comparant les analyses en surface faites au MEB et les analyses en volume

obtenues par tomographie X (valeurs en rouge dans le Tableau 3 et le Tableau 4), on

constate que les valeurs de fraction volumique des objets sont trés proches entre ces

deux techniques.

La teneur en porosités préexistantes est trés faible (<0,05%.) comparée aux

fractions mesurées de précipités grossiers. La taille de ces porosités est comparable avec

celle des précipités grossiers mais leur densité est nettement plus faible.

Le matériau FLM3 présente la méme teneur d’intermétalliques au fer et de

porosités préexistantes que le matériau FL. Mais la teneur en précipités Mg,Si grossiers

est plus faible (0,25% contre 0,43%).

Mg Si IMF Porosités

Mat. Densité Taille Densité Taille Densité Taille
% —6/ 3 3 —6/ 3 3 -6/ 3 3
(107/um?)  (pm’) (107/pm?)  (um’) (107/pm’)  (pm)

0,25 25 103 0,57 29 198 0,05 10 52

FLM3

+0,06 +6 +26 +0,14 +7 +50 +0,01 +2.5 +13

FL 0,43 37 115 0,59 30 198 0,03 3 90
+0,11 +9 +29 +0,15 +7 +50 +0,01 +0,75 +23

Tableau 4 : Valeurs moyennes des objets obtenus par tomographie X (les petits

précipités de taille inférieure 4 9,6um’ ne sont pas pris en compte dans la mesure).

Dans les paragraphes suivants sont exposées les distributions des parameétres

morphologiques des particules mesurées par tomographie X. Le matériau FLM3 a été

utilisé¢ dans cette analyse. Trois distributions sont obtenues par traitement d’images des
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données de tomographie X : le volume, la dimension en longueur et 1’orientation des
particules. Ces résultats sont présentés en densité et en fraction volumique cumulée.

L’analyse d’images est effectuée sous Matlab.

La densité correspond au nombre d’objets présents dans chaque classe, divisé
par le volume analysé¢. Les largeurs de chacune des classes de volume, de la dimension
en longueur et de orientation des particules, ont été fixées respectivement a 17,15um’,
I,4um et 10°. Notons, que les histogrammes présentés en densité dépendent de
I’intervalle choisi. Plus I’intervalle est grand, plus le nombre de particules présents dans

cet intervalle est important.

La fraction volumique cumulée a été calculée a partir de la distribution de la
fraction volumique des objets en cumulant progressivement chacun des objets classés en
volume ou en longueur croissant. La derniére valeur correspond a la fraction volumique
globale du matériau. Ce parametre caractéristique ne dépend pas de I’intervalle choisi

car tous les objets sont comptés un par un dans la valeur cumulée.

11.3.3.2.b Volume des particules

La Figure 27a représente, pour le matériau modele (FLM3), I’histogramme
décrivant la densité en fonction du volume des particules. La densité est calculée par le
nombre d’objets divisé par le volume total. Aucune différence n’a été observée entre les
précipités Mg,Si et les intermétalliques au fer pour ceux qui ont une taille inférieure a
500pm’. La présence de porosité initiale est nettement plus faible que les précipités
grossiers. La taille maximale de cavités initiales ne dépasse pas 300um’. La
représentation en distribution ne permet pas de mettre clairement en évidence la
différence entre les 2 types de précipités grossiers, en effet la différence est surtout
induite par les précipités les plus gros (>500pm’) qui sont peu nombreux. La Figure
27b représente la fraction volumique cumulée en fonction de la taille des particules et
permet de mieux visualiser les différences induites pas la queue de la distribution. La
taille maximale des intermétalliques au fer (~10000pum’) est plus grande que pour les
précipités Mg,Si (~1800pum®). Comme discuté dans le paragraphe 11.3.3.2.a, la fraction
volumique des intermétalliques au fer dans le volume analysé (0,57%) est deux fois plus
importante que pour les précipités Mg,Si (0,25%).
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Figure 27 : Histogramme de la distribution du volume des objets en : (a) densité et (b)
fraction volumique cumulée. Dans la figure (b), les objets sont classés par leur taille et

cumulés ensuite afin de connaitre leur contribution a la fraction volumique totale.

11.3.3.2.c Forme des particules

Dans ce paragraphe nous décrirons [’anisotropie morphologique des objets.
Chaque objet est assimilé a un ellipsoide. Les demies-longueurs suivant le grand axe, le
petit axe et I’axe perpendiculaire aux deux précédents sont désignés respectivement par

c, aetb (voir Figure 28).

Figure 28 : Définition des longueurs caractéristiques des objets

La différence entre a, b et ¢ est d’autant plus grande que ’objet est allongé
suivant la direction parallele a 1’axe c. Les valeurs moyennes sont décrites dans le

Tableau 5. Les longueurs moyennes des précipités Mg,Si grossiers et des
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intermétalliques au fer sont proches. Ces particules présentent un facteur d’allongement

plus faible pour le matériau FL vis-a-vis du matériau FLM3.

Mat. Mg Si IMF Porosités
a(pum) b(um) c(um) | a(um) b(um) c(um) | a(um) b(um) c(um)
FLM3 3,2 6,1 13,3 3,5 7,1 13,3 2,9 3,9 8,3
+0,8 +1,5 +3,3 +0,9 +1,8 +3,3 +0,7 +1 2,1
FL 3,9 5,5 10,4 3,8 6,6 11,4 3,9 5,5 9,5
+1 +1,4 +2,6 +1 +1,7 +2,9 +1 +1,4 +2,4

Tableau 5 : Parameétres morphologiques des particules obtenues en tomographie X

exprimés en longueurs moyennes de I’ellipsoide (grand axe c, petit axe a et axe

trois

intermétalliques au fer pour les précipités de longueur inférieure a 20pum. Les
intermétalliques au fer ont un rapport de forme (c/a) égal a 2. La Figure 29b représente
la fraction volumique cumulée en fonction des longueurs suivant les trois axes. Les
symboles sont d’autant plus denses que le nombre d’objets dans cet intervalle est
important. Nous constatons également un facteur 2 entre le grand axe et le petit axe au
niveau du maximum des distributions de taille. La plupart des intermétalliques au fer ne
dépasse pas 20um de longueur. L’intermétallique le plus grand a des dimensions suivant

les trois axes de 5012 um, 70+17 um et 170+£42 pm respectivement.
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Figure 29 : Histogramme de la distribution des dimensions caractéristiques des objets

en : (a) densité et (b) fraction volumique cumulée pour les intermétalliques au fer.

La Figure 30 indique la distribution des longueurs d’ellipsoides des précipités

Mg,Si grossiers en densité et en fraction volumique cumulée. Un facteur 2 est

également constaté entre le grand axe et le petit axe pour la plupart des précipités. La

majorité des Mg,Si ne dépasse pas 30um de longueur. Le précipité Mg,Si le plus grand

présente des longueurs caractéristiques de 20+£5 pum, 50+12 pm

respectivement.
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Figure 30 : Histogramme de la distribution des dimensions caractéristiques des objets

en : (a) densité et (b) fraction volumique cumulée pour précipités grossiers de Mg, Si.

11.3.3.2.d
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Les précipités Mg,Si et les intermétalliques au fer sont allongés avec un facteur
de forme de I’ordre de 2. L’ orientation de leur axe d’allongement principal par rapport a
la direction de forgeage L est présentée sur la Figure 31. Nous observons une direction
privilégi¢e de I’allongement des particules. Le maximum de la distribution angulaire se
trouve compris entre 0 et 30° par rapport a la direction L pour les Mg,Si et les cavités
initiales. Ce qui signifie que ces particules sont plus ou moins paralléles a la direction
de forgeage L. Le maximum de la répartition angulaire pour les intermétalliques au fer

est compris entre 0° et 45°.
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Figure 31 : Histogramme de la distribution de I’orientation angulaire des objets.

Ces résultats montrent une anisotropie morphologique des précipités. Les
précipités grossiers sont allongés avec un facteur de forme d’environ 2 suivant la
direction de forgeage L. Dans le paragraphe suivant, on s’intéressera a la caractérisation

quantitative de la répartition spatiale des précipités.

11.3.3.2.¢ Répartition spatiale des particules

Afin d’analyser la répartition spatiale des particules, les diagrammes de Voronoi
[53] sont souvent utilisés et consistent a décomposer I’image binarisée en cellules dans
chacune desquelles se trouve une particule. Les particules sont assimilées a un point
dans cette méthode ainsi la forme allongée des particules n’est pas prise en compte.

Pour tenir compte également de la forme du précipité, deux méthodes alternatives sont
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utilisées dans ce travail: la méthode de la Ligne de Partage des Eaux (LPE) et la

méthode de fermeture linéaire.

o Meéthode Ligne de Partage des Eaux (LPE)

Elle est proche de la méthode de seuillage. Nous déterminons la frontiére des
zones d’influence des objets binarisés qui consiste a trouver des barrages de la ligne de
partage des eaux (Figure 22). L algorithme pour ces analyses est développé par Beucher

et Lantuejoul [51] et est implanté sous Matlab.

La Figure 32 et la Figure 33 présentent respectivement les coupes
bidimensionnelles des cellules identifiées avec la méthode de la LPE superposées aux
particules binarisées associées soit aux précipités Mg,Si grossiers soit aux
intermétalliques au fer (IMF). Dans les paragraphes 11.3.1 et I1.3.2, un alignement des
précipités a été observé au MEB et par tomographie X suivant la direction de forgeage
L. On s’attend a ce que les cellules obtenues par la méthode de LPE soient
« compressées » suivant la direction L car la distance inter-précipité est plus petite dans
cette direction. Cette conclusion ne peut pas étre tirée pour les précipités Mg,Si
grossiers. Cette incertitude est probablement liée a la présence de bruit de seuillage des
Mg,Si. En revanche, cette conclusion est observée pour les intermétalliques au fer. Les
cellules sont plus ou moins plates ce qui signifie un alignement des intermétalliques au

fer suivant la direction de forgeage L.
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Figure 32 : Coupes bidimensionnelles des cellules de la LPE superposées aux objets

binarisés associés aux précipités Mg,Si grossiers suivant les trois directions principales.

Figure 33 : Coupes bidimensionnelles des cellules de la LPE superposées aux objets
binarisés associés aux intermétalliques au fer (IMF) suivant les trois directions

principales.

Les diameétres de Féret des cellules sont quantifiés pour les deux phases

grossieres. Ces diameétres sont définis comme la distance comprise entre un plan et un
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autre paralléle a une direction principale (L, T ou S) de telle sorte que 1I’ensemble de la
cellule soit comprise entre ces deux paralléles. La Figure 34 présente I’histogramme de
la distribution des diametres de Féret des cellules de la LPE pour les précipités Mg,Si
grossiers et les intermétalliques au fer. Comme qualitativement discuté, les cellules sont
équiaxes pour les précipités Mg,Si mais « €crasées » pour les IMF. La plupart des
cellules de précipités Mg,Si grossiers ont un diamétre de Féret de 100+25 um ce qui
représente  une distance inter-Mg;Si  moyenne d’environ 100£25 pupm. Les
intermétalliques au fer sont répartis de fagon plus hétérogéne que les Mg,Si grossiers.
Les dimensions de Féret moyennes des cellules des IMF (qui sont les représentations
des distances inter-IMF) suivant L, S et T sont respectivement d’environs 40+10 um,

80£20 um et 100+25 pm.
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Figure 34 : Histogramme de la distribution des diamétres de Féret des cellules de la LPE
pour les précipités : (a) Mg,Si grossiers et (b) IMF.

En raison de I’incertitude de mesure par la méthode de la LPE sur les Mg,Si
grossiers, des analyses complémentaires ont été effectuées. Il s’agit de la méthode de

« fermeture linéaire ».

. Méthode de « fermeture linéaire »

Apres seuillage des précipités, 1’opération de fermeture morphologique consiste
a dilater les précipités un nombre de fois croissante puis éroder du méme nombre de fois
(ce nombre est noté A par la suite) [54]. La fermeture linéaire d’un objet permet de lier

des objets jusqu’a 1’obtention d’un seul objet. Dans ce travail, 1’opération de
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dilatation/érosion est faite en utilisant des voxels, soit un opérateur cubique. Le nombre
d’objets par fermeture linéaire est donc une fonction décroissante, qui présente des
paliers si les précipités ne sont pas répartis de maniere aléatoire, c'est-a-dire s’ils sont
groupés en amas. Plus la répartition des particules est homogene dans 1’espace, plus le
nombre d’objets par fermeture est linéaire. L’allure de la courbe obtenue est

caractéristique de la distance inter-particule étudiée.

En raison de la capacit¢ des machines de calculs, le volume de 1’image de
tomographie X utilisé dans ces analyses est de 210x210x210 um’. Avant I’opération de
dilatation, la résolution de I’image est augmentée par un facteur 3x3x3 pour que le cube
utilisé dans la fermeture soit suffisamment petit par rapport a la taille des objets. La
taille de I’image en voxel est passée de 300x300x300 voxel® avec une résolution de 0,7
um/pixel a 900x900x900 voxel® avec une résolution de 0,23 pm/pixel. Le nombre, le
volume moyen et I’orientation moyenne des objets sont obtenus apreés chaque opération
de fermeture de taille croissante, en utilisant au pas A+1 I’image obtenue au pas A. La
Figure 35 représente des coupes 2D de 1’évolution morphologique des précipités
pendant I’opération de fermeture linéaire. Nous remarquons que la coalescence virtuelle

est d’autant plus rapide que la distance inter-précipitée est faible.
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Figure 35 : Opération de fermeture linéaire sur les précipités Mg,Si grossiers.

La Figure 36 représente le nombre d’objets en fonction de la distance inter-
précipité (A x2x0,23 pm/pixel). Le nombre des Mg,Si grossiers et les IMF diminuent de
facon continue au cours des fermetures. Initialement, la densité des intermétalliques au
fer (IMF) est plus importante, la distance entre ces IMF est donc plus faible. Par
conséquent, le nombre de ces IMF diminue plus rapidement que celui des Mg,Si
grossiers. Aucun palier n’a été mis en évidence par cette méthode. Il est a noter que le
volume analysé (210x210x210pum’) est loin d’étre le volume élémentaire représentatif
(VER=560x560x560um?). De ce fait, nous n’avons pas pu révéler I’anisotropie de
répartition de précipités avec la fermeture linéaire sur ce volume. Une analyse sur un
VER est souhaitable en perspective sous condition d’acceptation de la capacité du

cluster de calcul.
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Figure 36 : Résultats de la fermeture linéaire des précipités Mg,Si grossiers et des IMF.

11.3.4 Conclusions sur la caractérisation microstructurale

La caractérisation microstructurale s’est focalisée sur les €léments pertinents vis-

a-vis de la compréhension puis de la simulation des mécanismes d’endommagement.

La caractérisation microstructurale révele la présence de différentes phases, qui

sont :

. les précipités nanométriques de type « Mg,Siy », intragranulaires;

o les dispersoides au chrome et au manganése, intragranulaires;

o les précipités grossiers : Mg,Si grossiers et intermétalliques au fer (IMF),

intergranulaires.

La structure granulaire a été observée en tomographie X avec pénétration de
gallium aux joints de grains. Il s’aveére que les grains sont allongés suivant le sens de

forgeage L. Par conséquent, les précipités grossiers sont alignés suivant cette direction.
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La caractérisation quantitative tridimensionnelle des précipités grossiers a été
effectuée par analyses d’images 2D et 3D obtenues par tomographie X a I’ESRF sur la

ligne ID19. Les principales conclusions sont :

. la fraction volumique des Mg,Si grossiers est fygsi=0,25%+0,06% et
0,43%+0,11% respectivement pour le matériau FLM3 et le matériau FL,
parametres d’entrée du modele de rupture;

° la fraction volumique des IMF est fjr=0,57%=+0,14% et 0,59%=*0,14%
respectivement pour le matériau modele FLM3 et le matériau FL, paramétres
d’entrée du modele de rupture;

o les dimensions moyennes de I’ellipsoide (grand axe c, petit axe a et axe
perpendiculaire aux deux précédents b) sont respectivement 13+3, 6+2 et 3+1
um pour les précipités Mg,Si grossiers;

. les dimensions moyennes de I’ellipsoide (grand axe c, petit axe a et axe
perpendiculaire aux deux précédents b) sont respectivement 12+3, 7+2 et 4+1
um pour les IMF;

. les méthodes utilisées dans ce chapitre ne permettent pas de calculer la distance
inter-Mg,Si suivant les directions principales; la distance inter-IMF est estimée a

40+10, 8020, 100£25 um selon les directions L, S et T par la méthode LPE.

I1.4  Propriétés Mécaniques

Ce paragraphe traite des essais mécaniques réalisés sur les matériaux d’étude.
Les résultats de micro-indentation, des essais mécaniques de traction et de ténacité y
sont présentés. Dans un premier temps, nous résumerons les résultats des essais de
micro-indentation effectués dans la matrice et les précipités grossiers. Dans un second
temps, nous présenterons les résultats issus des essais de traction menés sur des
éprouvettes lisses. Enfin, la troisieme partie abordera les essais de traction menés sur

éprouvettes axisymétriques entaillées et sur éprouvettes de ténacité de type CT.
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I1.4.1 Etude du comportement mécanique des phases : micro-

indentation

Une série de micro-indentations a été effectuée au moyen d’un microindenteur
de type Berkovich en diamant, de forme pyramidale a base triangulaire sur une coupe
métallographique dans le plan LS pour une charge de 1,5mN. La taille de I’emprunte est
petite (de 1’ordre de um) par rapport a la taille des précipités, ainsi 1’influence de la
matrice sur la mesure des précipités est négligeable. Les intermétalliques au fer sont les
plus durs, avec une dureté de 10,7 GPa. La matrice aluminium et les précipités Mg,Si

grossiers ont des valeurs de dureté trés similaires (~2,5 GPa, voir Tableau 6).

La micro-indentation permet également de mesurer le module de Young local.
Le module de Young des intermétalliques au fer est nettement supérieur a celui de la
matrice et des Mg,Si avec une valeur d’environ 113 GPa. La matrice d’aluminium

présente un module de Young de 70 GPa et celui des Mg,Si est d’environ 33GPa.

Propriétés mécaniques Matrice Al Mg,Si IMF
Dureté (GPa) 2,4(=0,4) 2,5(%0,9) 10,7(£5,9)
Module de Young (GPa) 69,8(+13.,4) 32,7(£25,2) 112,6(£34,7)

Tableau 6 : Valeurs moyennes de dureté et de module de Young obtenues par micro-

indentation.

Ces précipités possedent des propriétés mécaniques différentes en termes de
dureté et de module de Young de celles de la matrice d’aluminium. Du fait de ces
différences de comportement, les précipités grossiers constituent des zones
d'incompatibilité de déformation qui semblent étre a I'origine de 1'endommagement des

matériaux.

Apres cette caractérisation a [’échelle microscopique, nous découvrons les
propriétés mécaniques macroscopiques des matériaux étudiés. Les résultats des essais

de traction et de ténacité sont présentés dans les paragraphes suivants.
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I1.4.2 Propriétés mécaniques en traction

Une étude sur I’effet de la taille des éprouvettes lors des essais de traction a été
réalisée et est présentée en Annexe A. On ne note pas d’évolution notable des propriétés
mécaniques en traction. Dans la suite de ce chapitre, deux géométries d’éprouvettes de
traction homothétiques sont utilisées : les éprouvettes avec un diamétre de ¢ 10 mm et

de ¢ 4 mm.

I1.4.2.1 Procédure expérimentale

Des essais de traction ont été réalisés a température ambiante suivant trois
directions principales : L, T et S. Les essais sont effectués a vitesse de traverse imposée
et constante de maniére a obtenir une vitesse de déformation sur la longueur utile de
I’ordre de 10 s™. Ces essais ont 6té réalisés au laboratoire LISN du service SEMT du

CEA sur une machine de traction de capacité 100kN.

Le dépouillement des essais est effectu¢ selon la norme NF EN 10002-1 [55]. La
déformation conventionnelle (I’allongement) est calculée en divisant le déplacement du

vérin par la longueur de la partie utile calibrée de 1’éprouvette :

Al
€conv = 1. Eq.2

0
L’allongement uniforme A, est défini comme la déformation conventionnelle a
I’apparition de D’instabilité plastique (force maximale) et 1’allongement total A, est

défini comme la déformation conventionnelle a la rupture d’éprouvette.

La contrainte conventionnelle est déterminée en divisant la force par la section

initiale de I’éprouvette suivant la formule :

F
Oconv = S_ Eq.3
0

Le dépouillement en termes de déformation et de contrainte conventionnelles
(ingénieur) ne prend pas en compte I’évolution de la géométrie. Pour en tenir compte on

définit alors les grandeurs rationnelles de la maniere suivante :
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Eratio = 1N

/N

1
—) Eq. 4
o

Eq. 5

wni =

Oratio

Au-dela de I’instabilité¢ plastique, la consolidation du matériau, résultant de
I’écrouissage dii a la déformation plastique, n’est plus suffisante pour compenser la
diminution de section, le phénoméne de la striction apparait. La déformation devient
alors hétérogéne a I’échelle de 1’éprouvette. Pour exploiter la courbe rationnelle au dela
de I’instabilité, on définit le comportement au niveau de la section minimale en utilisant

la contraction diamétrale donnée par 1’équation suivante :

a

Eratio — —2.In (a_o) Eq 6

ou ag et a sont respectivement le rayon de section minimale initial et courant obtenus par
la mesure de contraction diamétrale assurée par un systeéme de mesure par nappe laser
[56, 57]. Ce systeme de mesure est schématisé sur la Figure 37 et est composé de deux
parties : (1) deux nappes lasers de précision de 3um pour mesurer la déformation
rationnelle de 1’éprouvette installées en direction orthotrope; (2) le module motorisé
permettant aux nappes lasers de se déplacer périodiquement suivant le sens de traction

afin de scanner le profil complet de I’éprouvette pendant 1’essai.
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2 laser micrometers

|tTransmiier + receiver)

Figure 37: Description de la machine de traction avec le systéme de mesure par nappe laser: (a) machine

de traction; (b) systéme de mesure par nappe laser vu du dessous [56].

Au dela de l’instabilité, le chargement devient multiaxial du fait de I’effet
d’entaille induit par la striction. Pour prendre en compte cet effet, la contrainte

rationnelle est corrigée en utilisant la formulation proposé par Bridgman [58] :

1

F
OBridg. = §( IR Eq.7

a
1+=5).In(1 +5p)

N . st 2 r sz .
ou la section minimale courante S=na”. Le rayon de courbure R est déterminé a partir
des mesures obtenues par les nappes laser. La méthode consiste a effectuer un
ajustement polynomial de ces données de maniére a calculer le rayon de courbure

suivant la formule :

_ @+ (@)%
- r'(z)

Une illustration de la détermination de la fonction r(z) est présentée sur la Figure

R Eq. 8

38.

57



Caractérisations microstructurales et mécaniques des matériaux

g_
=T
£a
it
aa

\

.
N\
A

/

Osculating
circle

JREFHDED B0 m—
sptuaags sjed o

Z_
1
POEIFSET S - NS0-F00F 4 T =4

L=

S

P B &
EEERER

T

il 2

/ i , i

/ - Polynonual %

Y/ adjustement aad %

- S Sh il \ ?

i | X g

e

s o v\\"""‘--
ﬁi =
= Selected data
Expenimental

measurment for a scan

(1+(2)F)"
r'(z)

B

Curvature radius
determination

Figure 38: Principe de calcul du rayon de courbure dans la zone de striction [56].

I1.4.2.2 Résultats des essais de traction sur éprouvette ¢p10

La Figure 39 présente les courbes de traction conventionnelles et rationnelles

corrigées par la méthode Bridgman du matériau FLM3. Les essais de traction ont été
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réalisés sur des éprouvettes de diametre ¢10mm suivant les trois directions principales L,
T et S. Les courbes conventionnelles montrent que ’instabilité plastique apparait pour
un allongement uniforme A% de 7-8% pour les sollicitations suivant les sens L et S.
Elle apparait plus tot (5%) pour le sens T. Cette différence est faible au regard des
différences d’allongement a rupture A%. Cet allongement est & environ 13,5% pour
I’éprouvette sollicitée suivant L, soit deux fois plus que pour le sens T. En ce qui
concerne la limite d’élasticité (Ry0) et la résistance mécanique (Ry), aucune différence

significative n’a été constatée entre les trois sens de sollicitation.

En ce qui concerne les courbes rationnelles avec correction Bridgman, nous
constatons les mémes conclusions: [’anisotropie de la limite d’¢lasticité et de
I’écrouissage est négligeable devant 1’anisotropie de la ductilité. Les trois courbes se
superposent jusqu’a la rupture de chacune des éprouvettes. L’anisotropie est portée
essentiellement sur I’endommagement et non pas sur le comportement plastique, qui
pourra étre considéré comme isotrope. Nous négligerons donc [’anisotropie de
comportement et ajusterons, pour le comportement élastoplastique suivant les trois
directions, une loi unique, celle de Voce [59]. Cette loi tend vers une contrainte établie

o, avec la déformation. Elle se présente sous la forme suivante :

0 = 05 + (09 — 05)exp(—be) Eq. 9

ou 0p=288MPa est la limite d’élasticité du matériau, o,=375MPa et b=12 sont des
parametres ajustables a partir des courbes rationnelles. L’application de cette loi pour
des structures pouvant subir de fortes déformations, nous a conduits a utiliser la
correction Bridgman intégrant des rayons caractéristiques de la striction mesurés par le
systeme de nappe laser pour identifier les parameétres de la loi pour des déformations
importantes. Il nous a paru plus intéressant d’utiliser cette correction pour obtenir une
valeur expérimentale, plutdt que d’extrapoler le comportement identifié pour des faibles
déformations sans aucune donnée expérimentale aux fortes déformations. L’allure de
cette loi pour le matériau FLM3 est représentée en noir sur la Figure 39. Cette loi

proposée sera par la suite utilisée pour les simulations des essais par €léments finis.
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Figure 39 : Courbes contrainte-déformation conventionnelles et rationnelles avec

correction Bridgman. La loi de comportement Voce est également présentée.

11.4.2.3 Influence du sens de sollicitation

Afin de préciser I’anisotropie d’endommagement du matériau FL, des essais de
traction sont effectués sur des éprouvettes avec un diamétre de 4 mm prélevées dans le
plan LT tous les 10° (Figure 40). Deux parametres mécaniques sont tracés sur cette

figure : la limite d’¢élasticité (Ryo2) et I’allongement total (Ay).

La limite d’¢lasticité n’est pas sensible a ’orientation de traction par rapport au
sens de forgeage. Ces valeurs varient entre 300MPa et 320MPa. En revanche,
I’allongement total (A¢) est plus faible suivant le sens T que suivant le sens L. Ces
résultats confirment que le matériau présente un comportement isotrope et une

anisotropie d’endommagement plus marquée.
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Figure 40 : Evolutions de (a) la limite d’élasticité (Rpo,2) et (b) I’allongement total (Ay)

en fonction du sens de sollicitation.

Le coefficient de striction caractérise la diminution relative de section mesurée
apres la rupture. Cette valeur représente la ductilité réelle du matériau et ne dépend que
des mécanismes d'endommagement, alors que la ductilit¢é mesurée avec 1'allongement
total en traction dépend a la fois du comportement et de I'endommagement. La Figure
41 montre que l'allongement total varie de maniere linéaire avec le coefficient de
striction. Par conséquent, nous pouvons conclure que l'allongement en traction est
essentiellement dépendant des mécanismes d'endommagement. Dans la suite de 1'étude
nous ne jugeons donc pas nécessaire de s'attarder sur la description de l'anisotropie de
comportement, nous nous focaliserons sur la description de l'anisotropie

d'endommagement.
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Figure 41 : Evolution de ’allongement total (A;%) en fonction du coefficient de

striction (Z%).

I1.4.3 Caractérisation de la résistance a I’entaille

Contrairement au comportement, les mécanismes d’endommagement dépendent
fortement du taux de triaxialité (rapport entre la contrainte hydrostatique et la contrainte
équivalente, T=0/G¢q). Dans cette partie nous détaillerons les propriétés mécaniques
des alliages en présence de I’entaille. Deux types d’essais sont réalisés pour cet objectif :
les essais de traction sur €prouvettes axisymétriques entaillées (AE) et les essais de

ténacité sur éprouvettes CT.

Pour un essai de traction sur éprouvettes AE, nous distinguons trois types
d’éprouvettes : les éprouvettes avec des rayons d’entaille de 10mm, 4mm et 2mm qui
sont appelées respectivement AE10, AE4 et AE2 (Figure 42). Avec la diminution des
rayons, les entailles sont de plus en plus séveres. Ces éprouvettes permettent de tester la
résistance a ’endommagement pour des niveaux de triaxialité¢ intermédiaires entre des

éprouvettes lisses et des éprouvettes CT.

Pour un essai de ténacité CT (Figure 46), les éprouvettes de 12,5mm d’épaisseur
sont préfissurées en fatigue afin de minimiser le rayon en fond d’entaille. Une rainure
latérale est introduite pour maintenir les conditions de déformation plane durant la

sollicitation. L’intégral du contour J est utilisée comme valeur de ténacité pour nos
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alliages. Cette valeur est déduite a partir de la courbe force-ouverture par la norme ISO

12135:2002 [60].

Figure 42: Géométrie des éprouvettes lisses et AE

I1.4.3.1 Essais de traction sur éprouvettes axisymétriques entaillées

La Figure 43 présente les évolutions de la contrainte conventionnelle en fonction
de la contraction diamétrale des essais de traction sur €prouvettes axisymétriques
entaillées pour le matériau forgé modele. Trois géométries d’éprouvettes sont
présentées : AE10, AE4 et AE2. Pour chacune des trois géométries, les trois directions
principales ont été testées. Pour une géométrie donnée, on ne note pas d’anisotropie de
comportement. Les courbes sont trés proches, seules les contractions a la rupture
different. Afin de faciliter la visualisation, seule la courbe la plus ductile est représentée.
Les contractions a la rupture sont représentées par des traits verticaux sur les courbes

pour les trois directions de sollicitation. On tire les conclusions suivantes :

o L’évolution de la force est d’autant plus importante que le rayon d’entaille est
faible. Ce phénomeéne est li¢ a la multiaxialité induite par I’entaille qui est
d’autant plus importante que le rayon d’entaille est faible.

o Nous retrouvons 1’anisotropie de ductilité pour les trois géométries d’éprouvettes.
Le sens L présente une ductilité plus importante que le sens S qui est plus ductile
que le sens T.

. La contraction a rupture est d’autant plus faible que le rayon d’entaille est faible
pour les sens de sollicitation L et S. On note cependant des exceptions pour le

sens T ou les contractions a la rupture sont proches de 5%.
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Figure 43 : Courbes contrainte-déformation conventionnelles des essais de traction sur

éprouvettes axisymétriques entaillées.

La Figure 44 présente le profil de 1’éprouvette lisse durant I’essai de traction
pour différentes contractions diamétrales par le systeme de mesure laser. A partir de la
force maximale (8% de contraction diamétrale), la striction apparait représentant
I’instabilité de déformation. Le rayon d’entaille peut ainsi étre calculé sur ces courbes.
La Figure 45 présente les évolutions du rayon d’entaille de I’éprouvette en fonction de
la contraction diamétrale pour les éprouvettes entaillées. Nous pouvons classer les

éprouvettes en deux catégories :

. Les éprouvettes AE10 dont le rayon d’entaille diminue tout au long de 1’essai.
o Les éprouvettes AE4 et AE2 dont le rayon d’entaille ne varie pas au cours de
’essai.

Ces résultats différents suivant les matériaux témoignent d’une compétition entre

I’allongement de 1’éprouvette et la déformation dans la section minimale. En effet, si
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I’allongement de 1’éprouvette tend a augmenter le rayon de courbure de 1’entaille, la
déformation dans la section minimale provoque 1’effet contraire. L’évolution du rayon
de courbure suit ’effet dominant qui dépend de la capacité d’écrouissage et de
I’endommagement du matériau. Il est difficile d’expliquer la différence entre les
différentes géométries d’éprouvettes. Les investigations concernant le mécanisme

d’endommagement dans les chapitres suivants nous aideraient pour ces analyses.

Diamétre de I'’éprouvette (mm

~ @ © o
(5] (3] [3,] a
400 o - -
[}
@
300 - ¢ o =
® ® c
— -
g §S
2200* 2“
= - b
s s
© 100 - <
ss | | 1]
® O
= ©> o o o @
0 ‘ ‘ & i iEg
- R
0 5 10 15 3 TR ~
= S
Econv (%) 3

Figure 44 : Mesure du profil de I’éprouvette lisse durant 1’essai de traction suivant le
sens L par le systéme de nappe laser pour des contractions diamétrales a 0.4%, 8%, 10%,

12%, 13.73%.
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Figure 45 : Evolutions des Rayons de courbure en fonction de la contraction diamétrale

des essais de traction sur éprouvettes axisymétriques entaillées.
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I1.4.3.2  Essais de ténacité sur éprouvettes CT

11.4.3.2.a Procédure expérimentale

Des éprouvettes de Compact Tension 12,5 (CT12,5) sont utilisées pour des
essais de ténacité (Figure 46). Ces essais ont été réalisés selon des configurations
suivantes : LS, TS, TL, ST, SL. Dans cette représentation, la premiére lettre correspond
au sens de sollicitation et la deuxiéme représente la direction de la propagation de
fissure. Ces essais sont réalisés sur une machine d’essai servo-hydraulique INSTRON
avec une cellule de force de 25kN a la température ambiante. Le contrdle de I’essai est
fait avec un asservissement en vitesse de déplacement imposé a I’aide d’un
extensometre qui mesure I’ouverture au niveau des lévres de 1’éprouvette. La vitesse de
pilotage en ouverture est de 0,16mm/min. L’avancée de fissure est mesurée par la
méthode des complaisances (décharge partielle de 1’éprouvette). Cette mesure est
ensuite comparée avec la mesure, sur le faciés de rupture, des longueurs caractéristiques
associées par la méthode des 9 points [60]. En cas de différence significative entre les
deux valeurs, les valeurs de 1’avancée de fissure mesurées par complaisance sont
décalées homothétiquement a partir de la force maximale pour faire coincider la
derniére mesure de complaisance avec la mesure de longueur relevée par la technique
des 9 points. Le protocole d’essais et le dépouillement sont effectués conformément a la
norme [60]. Pour caractériser la ténacité a 1’amorcage, on utilisera la grandeur de J
conventionnelle mesurée pour une propagation stable de 0,2mm, notée Jy,. Quand une
propagation instable (a coups, Pop-In) intervient avant 0,2 mm de propagation, on
définit la valeur de J a I’amorcage par la valeur de J au Pop-In, notée J,;. La résistance a
la propagation est caractérisée par la pente de la courbe J - Aa, on note dJ/da cette

grandeur.

Certains  essais sont interrompus afin  d’effectuer des analyses
d’endommagement par SRCT (Synchtron Radiation Computed Tomography) que nous
détaillerons dans le paragraphe 111.4.2.4. La Figure 46 présente le plan de 1’éprouvette
CT12.5 utilisée ainsi que le positionnement de 1’échantillon prélevé dans les CT pour

les analyses SRCT.
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Figure 46 : Géométrie de I’éprouvette de ténacité CT et de I’échantillon destiné a

I’analyse SRCT (parallélépipede rouge).

11.4.3.2.b Résultats

Les résultats des essais de ténacité effectués sur le matériau FL sont présentés

dans ce paragraphe.

La Figure 47 présente la force appliquée en fonction de 1’ouverture de fissure
mesurée par extensometre lors des essais de ténacité sur les configurations LS et TS. Il
est apparu pour la plupart des essais un pop-in qui est associé¢ a une chute brutale de
plus de 5% de la valeur de la force. Cette chute de force a conduit a une avancée brutale
de la fissure (voir Figure 48 présentant I’intégrale de contour J en fonction de I’avancée
de fissure). Ces essais ont alors été interrompus par I’opérateur. Nous ne constatons pas
de dispersion significative entre ces essais. L’anisotropie de ténacité est portée a la fois
par une différence de force maximale et par une valeur de ténacité différente entre les
configurations LS et TS. Les éprouvettes sollicitées suivant le sens L présentent une
force maximale de 30% plus ¢levée que celles sollicitées suivant le sens T, ainsi les
valeurs de ténacit¢ des éprouvettes sollicitées suivant le sens L sont plus élevées

(~25kJ/m?) que celles sollicitées suivant le sens S (~13,5kJ/m?). La pente des courbes de
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la Figure 48 représente la valeur de dJ/da qui est associée a la résistance a la

propagation de fissure. Cette valeur est tres faible pour les deux configurations.
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Figure 47 : Courbe force-ouverture des essais de ténacité pour les configurations TS et

LS (les nombres devant les configurations représentent les numéros d’éprouvettes).
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Figure 48 : Courbe de ténacité J en fonction de I’avancée de fissure Aa pour les

configurations LS et TS.

68



Caractérisations microstructurales et mécaniques des matériaux

Les courbes force-ouverture et les courbes intégrale de contour J-avancée de
fissure Aa sont présentées sur la Figure 49 et la Figure 50 pour les configurations TL,
ST et SL. La force maximale et la valeur de J de la configuration TL sont comparables
avec celles de la configuration TS. Les essais sollicités suivant le sens S (configurations
ST et SL) présentent une force maximale et une valeur de J plus élevée que les essais
sollicités suivant le sens T. En revanche, 1’essai suivant la configuration SL présente
une instabilité de propagation de fissure qui a conduit & une propagation importante de
la fissure (>1 mm). Tout comme les configurations LS et TS, ces essais présentent une

résistance tres faible a la propagation de fissure.
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Figure 49 : Courbe force-ouverture des essais de ténacité pour les configurations ST, SL

et TL.
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Figure 50 : Courbe intégrale de contour J en fonction de 1’avancée de fissure Aa pour les

configurations ST, SL et TL.

Le Tableau 7 récapitule les valeurs de ténacité (intégrale de contour J) pour le
matériau FL. Dans la colonne pop-in ou instabilit¢é de ce tableau, les fractions

représentent le nombre d’instabilités ou de pop-in sur le nombre d’essais réalisés.

Une anisotropie marquée est constatée entre les différentes configurations. Nous
distinguons trois sortes de valeurs : les essais sollicités suivant le sens L présentent des
valeurs de ténacité plus élevées (~25kJ/m?) que ceux sollicités suivant le sens S
(~13,5kJ/m?). Les éprouvettes sollicitées suivant le sens T présentent les plus faibles
valeurs de ténacit¢ (~10kJ/m?). La valeur de dJ/da caractérisant la résistance a la

propagation de fissure est trés faible et doit étre considérée comme nulle pour

I’ensemble des essais.

JPi Jo.ZBL dJ/da
Sens Ppop-in ou instabilité
(kJ/m®)  (kJ/m?)  (MPa)
LS 25,1 ND 2/2 pop-in
TS 10,6 2,7 2/2 pop-in
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TL 10,1 1,3 172
ST 13,8 2,2 1/2 pop-in
SL 13,1 ND 1/1 instabilité

Tableau 7 : Tableau récapitulatif des résultats des essais de ténacité.

L’ensemble des essais de ténacit¢ nous indique une faible résistance a la
propagation de fissure pour cet alliage. Nous expliquerons la séquence
d’endommagement et 1’origine de 1’anisotropie d’endommagement dans le chapitre

suivant.

I1.5 Bilan

Dans ce chapitre, une étude bibliographique a été exposée sur toutes les phases
présentes dans 1’alliage, les matériaux d’étude et les traitements thermomécaniques
associés ainsi que I’influence de la microstructure sur la ténacité. La microstructure et
les propriétés mécaniques des matériaux d’étude ont ensuite €té caractérisées et

présentées.

Les observations de la microstructure montrent une structure granulaire
relativement fine (quelques centaines de micrometre). La structure granulaire est trés
anisotrope. Les grains sont allongés suivant la direction L avec un facteur 5 entre la

longueur et la largeur du grain.

Trois types de précipités sont présents dans [’alliage: des précipités
nanométriques de type Mg,Siy, des dispersoides au chrome et au manganése ainsi que
des précipités grossiers Mg,Si et des intermétalliques au fer. Ces derniers possedent des
propriétés mécaniques différentes de celles de la matrice, qui se traduisent par des
incompatibilités de déformation susceptibles d’étre a 1’origine de I’endommagement. La
quantification des précipités Mg,Si et des intermétalliques a été réalisée sur les volumes
en 3D obtenus par tomographie X. La fraction volumique des Mg,Si grossiers est
fmg2si=0,25% et 0,43% respectivement pour le matériau modéle FLM3 et le matériau FL.

La fraction volumique des IMF est respectivement fir=0,57% et 0,59% pour le
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matériau modele FLM3 et le matériau FL. Ces valeurs seront utilisées comme des

parametres d’entrée du modele de rupture.

Parallele a la caractérisation microstructurale de 1’alliage, des propriétés
mécaniques sont obtenues a I’aide des essais de traction et de ténacité. Dans ce cadre,
des essais de traction sur éprouvettes lisses ont été réalisés. Ces essais ont été effectués
avec un nouveau systeéme de mesure profilométrique permettant de mesurer a chaque
instant de D’essai le profil de I’éprouvette. Cela a permis a 1’aide des formules
développées par Bridgman de déterminer la loi de comportement du matériau au-dela de
I’instabilité¢ plastique. La loi de Voce est utilisée pour décrire le comportement du
matériau. Le comportement en traction montre une légere anisotropie sur la limite
d'¢lasticité et la résistance mécanique. Une anisotropie importante de ductilité est
constatée. Les éprouvettes sollicitées suivant le sens L sont plus ductiles que celles

sollicitées suivant le sens S. La ductilité est minimale suivant le sens T.

Des essais de traction sur éprouvettes axisymétriques entaillées ont également
été réalisés afin d’évaluer la tolérance a la présence d’un défaut de I’entaille. Trois
rayons d’entaille (AE10, AE4, AE2) sont testés afin d’étudier I’effet de la sévérité
d’entaille, en d’autre terme 1’effet de la triaxialité. Plus les entailles sont sévéres, plus la

force maximale est importante et plus la déformation a rupture est faible.

Des essais de ténacité sont réalisés afin d’étudier le comportement des matériaux
avec une entaille extrémement sévere : en présence d’une préfissure. Une anisotropie
des valeurs de ténacité de nos alliages forgés est mise en évidence. En accord avec les
travaux de Dumont [61, 62] et Achon [63], les éprouvettes sollicitées suivant le sens L
sont systématiquement plus tenaces que celles sollicitées suivant S. Les éprouvettes
sollicitées suivant le sens T présentent la valeur de ténacité¢ la plus faible. La résistance a
la propagation est dans tous les cas tres faible (dJ/da ~0) et comporte de nombreux pop-

in.
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Chapitre III Identification du mécanisme
d’endommagement et conséquence pour
I’anisotropie

Dans le Chapitre II, nous avons mis en évidence la présence de deux types de
précipités grossiers dans cet alliage : Mg,Si grossiers et intermétalliques au fer (IMF).
Certains auteurs ont montré que la ductilité et la ténacité de 1’alliage étaient fortement
dépendantes de ces phases grossiéres. L’évolution de I’endommagement ductile est
souvent divisée en trois phases : germination de cavités sur ces précipités grossiers,
croissance puis coalescence de cavités [64]. Par exemple, Yeh et Liu [65] ont montré la
rupture des précipités grossiers durant la déformation plastique de ’alliage d’aluminium
A357. Balasundaram et al. ont suggéré que l’endommagement dans les alliages
d’aluminium est initi¢ par la rupture des phases intermétalliques, puis suivi par la
croissance et la coalescence des cavités [66]. Par ailleurs, ils ont indiqué que les
intermétalliques au fer jouaient un réle dominant dans le mécanisme d’endommagement

dans les alliages 6061-T6 et 5086-0O.

Nous commengons 1’étude de I’endommagement expérimental par des essais de
traction interrompus sous MEB in-situ ou la surface de 1’éprouvette est observée et
I’endommagement quantifiés a chaque stade de l’essai. Le taux de triaxialité des
contraintes est un facteur important dans 1’évolution de I’endommagement ductile [67].
C’est pourquoi, 1’état de contrainte en surface n’est pas représentatif de 1’état de
contrainte en volume, car la surface est en condition de contrainte plane alors que le
volume est plutét en condition de déformation plane. Par conséquent, la cinétique
d’endommagement peut différer entre la surface et le volume de 1’éprouvette [68-71].
Afin d’investiguer le mécanisme d’endommagement dans le volume pour un taux de
triaxialité plus élevé, des essais de traction avec éprouvettes axisymétriques entaillées
présentant différents rayons d’entaille ont été réalisés jusqu’a la rupture de 1I’échantillon
ou interrompus avant. Des échantillons ont été prélevés au centre des éprouvettes et

observés par tomographie X a DI’ESRF. Afin d’identifier le mécanisme
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d’endommagement en présence d’une fissure, une expérience de laminographie X in-
situ est ensuite mise au point et présentée. Cet essai original permet de suivre
I’évolution de I’endommagement durant la phase de propagation de fissure et de le

quantifier par analyse d’images tridimensionnelles.

L’anisotropie de 1’endommagement est susceptible d’étre liée a I’anisotropie
associée a la microstructure, notamment a la répartition et a la forme des précipités
grossiers. A la fin de ce chapitre, cette anisotropie sera analysée au moyen d’essais de
ténacité interrompus réalisés suivant les configurations TS et LS. Pour ce faire, des
échantillons ont été prélevés dans des éprouvettes de ténacité et observés par

tomographie X.

III.1 Evolution de I’endommagement de surface (apport

des observations sous MEB in-situ en traction)

Des essais de traction in-situ sous Microscopie Electronique 4 Balayage (MEB)
sont des moyens dorénavant classiques d’étude de I’endommagement [72, 73]. Ces
essais ont ét¢ menés afin de visualiser et quantifier la séquence de I'endommagement en
surface de 1’éprouvette. Ces essais, initialement développés au Laboratoire de
Mécanique des Solides (LMS) de I’Ecole Polytechnique, nécessitent la préparation
soigneuse de la surface des é€chantillons indispensable pour les traitements d’image
utilisés pour la mesure de critere de rupture (déformation critique) des précipités sur
lesquels s’initient des cavités, puis afin d’évaluer la cinétique de croissance de ces

cavités.

II.1.1 Procédures expérimentales

Les essais sont réalisés sur la machine de traction in-situ disponible au LMS,
congue pour étre utilisée dans le MEB-FEG avec un capteur de force de 1000N (Figure
51a). L’essai mécanique est réalisé en déplacement imposé dont la vitesse est fixée a 1
um/s. Afin de faciliter les observations, une double entaille circulaire avec un rayon de

2 mm a été réalisée sur les éprouvettes plates de maniere a localiser la déformation dans
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une zone réduite (Figure 51b). La vitesse de déformation ainsi imposée est de 1’ordre de
105
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Figure 51 : (a) Machine de traction in-situ dans le MEB-FEG, (b) plan d’éprouvette.

Afin d’observer I’évolution de I’endommagement, les essais de traction sont
interrompus a plusieurs niveaux du chargement. A chaque interruption, deux types
d’images a grande résolution sont prises: des images a fort grandissement sur les
précipités grossiers (x4000, voir Figure 52a) et des images a faible grandissement (x300,
voir Figure 52b) assemblées qui couvrent la moiti¢ de la zone la plus déformée. Les
images a fort grandissement réalisées sur les précipités grossiers nous permettent
qualitativement d’identifier le mode de rupture de ces derniers, ainsi que la croissance et
la coalescence des cavités qui en découlent. Les analyses sont ensuite effectuées sur les
images prises a faible grandissement et assemblées afin de quantifier I’évolution de

I’endommagement.

Figure 52 : Image MEB (a) a fort grandissement mettant en évidence la rupture des

précipités grossiers, (b) a faible grandissement destinée au traitement d’images.
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Sur certaines éprouvettes, un dépdt de micro-grilles d’or a été réalisé par micro-
¢lectrolithographie avec un pas de 2 pm (Figure 53a). Le champ des déformations
locales a pu ainsi étre déterminé par corrélation d’images [74, 75]. Cette technique est
basée sur la mesure du champ de déplacement par minimisation d’une fonction de
corrélation associée a deux points matériels homologues correspondant a une évolution
de I’échantillon entre deux états de déformation. Les points homologues sont associés a
la distribution de niveau de gris au sein d’une imagette (zone d’intérét). La carte de
déformation a été calculée par le logiciel Correlmanuv [76]. Cette carte est ensuite
superposée a la microstructure. Un exemple est illustré sur la Figure 53b pour une

déformation vraie moyenne de 15%.

Figure 53 : (a) Micro-grille d’or déposée sur 1’éprouvette; (b) champ de déformation

locale suivant I’axe de sollicitation obtenue par corrélation d’images.

L’¢évolution de ’endommagement est mesurée a partir des images prises a faible
grandissement et assemblées par le logiciel /mageJ avec le module MosaicJ [77]. Cette
image assemblée couvre la moitié de la zone entre I’entaille et le centre de I’éprouvette
dans la zone la plus déformée (Figure 54). Cette zone est ensuite divisée en quatre sous-
zones correspondant a différentes valeurs de déformations locales, préalablement
obtenues par calculs éléments finis réalisés sur les éprouvettes. L’évolution de
I’endommagement associée aux différentes valeurs de déformation est étudiée
quantitativement dans ces mémes zones par analyse d’images sous le logiciel Visilog

[78]. Tout d’abord dans I’image de référence, la fraction surfacique et la densité des
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deux types de précipités sont calculées pour chaque zone d’analyse. Pour chaque niveau
de déformation, les précipités endommagés sont retirés au fur et a mesure qu’ils
s’endommagent. Nous considérons que la surface totale des précipités grossiers peut
étre assimilée a celle des cavités quand ils sont endommagés. Ainsi I’incrément de
fraction surfacique d’endommagement est €gal a la fraction surfacique du précipité
endommagé. La fraction surfacique et la densité d’endommagement initié sur les deux
types de précipités grossiers sont ensuite obtenues pour différents chargements. Etant
donnée la symétrie de 1’éprouvette, ’endommagement est moyenné entre les zones 1 et
2 ainsi qu’entre les zones 3 et 4. Cette méthode permet de quantifier les roles joués
respectivement par les Mg,Si et les intermétalliques au fer dans le mécanisme
d’endommagement, en tenant compte des incertitudes dues a 1’erreur de mesure induit
par le MEB. Cette erreur est essentiellement due au contraste trop faible entre les
cavités et les précipités Mg,Si grossiers. Nous comparerons donc ces résultats obtenus
au MEB avec les mesures réalisées par tomographie X pour lesquelles le contraste est

suffisamment important pour discriminer les objets analysés.
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Figure 54 : Définition des zones d’analyses d’images par rapport a la géométrie de

I’éprouvette.
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Deux configurations de sollicitation sont testées dans cette étude : LS et TS. La
premiere lettre correspond au sens de sollicitation et la seconde au sens de ’entaille.
Dans un premier temps, nous présenterons les résultats qualitatifs de la séquence
d’endommagement de cet alliage. Dans la deuxiéme partie, 1’évolution

d’endommagement quantitative sera présentée.

I11.1.2 Résultats qualitatifs de I’évolution de

I’endommagement de surface

La Figure 55 représente la séquence d’endommagement dans deux zones
d’observation proches du centre de 1’éprouvette. L’endommagement s’initie
précocement sur les précipités grossiers de Mg,Si par décohésion de D’interface
précipité/matrice. En effet, on constate [’amorcage alors qu’en moyenne, le
comportement de 1’éprouvette est encore dans le domaine élastique. Ensuite les
précipités se rompent par clivage. Pour les intermétalliques au fer (IMF),
I’endommagement apparait bien plus tardivement par rupture du précipité par clivage.
Enfin, la rupture de 1’éprouvette se produit par croissance et coalescence des cavités

formées préalablement sur les précipités.
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Figure 55 : Evolution de la microstructure pendant ’essai de traction sous MEB in-situ

sur deux zones d’observations.

Nous détaillerons, par la suite, de maniére qualitative les étapes associées a
I'endommagement rencontré lors d'essais de traction in-situ (nucléation, croissance et

coalescence des cavités).

1I1.1.2.1 Nucléation de cavités

La nucléation de cavités est souvent liée a la présence de précipités dans les
matériaux [19, 79]. Nous observons que les modes d’amorgage concernant les précipités
sont la décohésion de l'interface inclusion/matrice et la rupture de particules par clivage,
ceci quelle que soit la fraction surfacique des précipités (Figure 56a). Ce mode de
nucléation de cavités est observé par Goods et Brown [80] qui suggerent que
I’amorcage est d’autant plus facile que la taille des précipités est importante. Les
décohésions et les microfissures sont orthogonales a la direction de traction. Lassance
[81] a indiqué que les modes d’amorcage des intermétalliques au fer sont liés a leur

orientation. La plupart des précipités orientés entre 0° et 45° par rapport a la direction
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de sollicitation présente une rupture par clivage alors que dans le cas de ceux orientés
entre 45° et 90°, on observe des décohésions de I’interface précipité/matrice. Dans notre
alliage, la décohésion précipité/matrice et la rupture par clivages coexistent pour les
précipités Mg,Si grossiers tandis que 1’amorcage pour les intermétalliques au fer (IMF)
s’effectue uniquement par le mode de rupture par clivage. L’absence de la décohésion
entre les IMF et la matrice suggere que I’interface IMF/matrice présente une grande
résistance mécanique. Certains auteurs ont remarqué dans les alliages d’aluminium, la
présence de deux populations de précipités, I’une avec une faible résistance a la
nucléation de cavités et I’autre, présentant souvent une plus petite taille de précipité,
avec une meilleure résistance [30, 82-84]. La seconde population de précipités,
notamment les précipités de dispersoides au chrome et au mangan¢se, peuvent dans

certains cas avoir des effets dominants vis-a-vis de la coalescence des cavités [85-87].

La décohésion d’interface entre les précipités Mg,Si grossiers et la matrice peut
apparaitre trés tot méme au cours du chargement élastique global. Les précipités
allongés suivant la direction de sollicitation se rompent en plusieurs fragments (Figure
56b). Les microfissures dans les précipités s’orientent perpendiculairement a la
direction de sollicitation macroscopique. Le nombre de fragments est d’autant plus

nombreux que la longueur de précipité est importante.
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)

Figure 56 : Micrographies MEB obtenues pendant I’essai de traction in-situ. Deux
mécanismes de nucléation sont observés : décohésion de I’interface précipité/matrice et

rupture de précipité par clivage.

1I1.1.2.2 Croissance de cavités

Aprées la nucléation, les cavités initialement plates issues de la décohésion de
I’interface ou de la rupture par clivage s’élargissent progressivement par déformation
plastique de la matrice (Figure 57). La ductilité varie exponentiellement avec le taux de
triaxialité des contraintes [88-91]. Cet effet est directement li¢ a 1’augmentation de la
vitesse de croissance des cavités, croissance qui s’effectue essentiellement suivant la
direction de la sollicitation. Parallélement a I'augmentation de la taille des cavités déja
créées, de nouvelles décohésions apparaissent a I’interface de nouvelles particules et de
nouvelles ruptures apparaissent dans d'autres particules, voire dans les particules déja

endommagées. On a donc affaire a un phénomene de germination croissance continu.

La présence des bandes de cisaillement révele la nécessité de 1’activation de

mécanismes de déformation plastique pour la croissance de cavités. La déformation
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continue et les précipités ont tendance a s’orienter vers la direction la plus favorable

pour la rupture.

Figure 57 : Micrographies MEB obtenues pendant I’essai de traction in-situ lors de la

phase de croissance de cavités.

111.1.2.3 Coalescence de cavités

La phase de croissance de cavités est active jusqu’au moment ou les cavités
commencent a interagir entre elles et la déformation plastique a se localiser dans les
ligaments entre ces dernieéres. La Figure 58 met en évidence un mécanisme de
coalescence des cavités qui, ensuite, meénera a la rupture des matériaux. Deux
mécanismes de coalescence sont observés : la coalescence par cisaillement dans les
ligaments entre les cavités (Figure 58a) et la coalescence par striction interne qui
implique une croissance indépendante des cavités jusqu’a leurs contacts (Figure 58b).
La transition entre la coalescence par cisaillement et la coalescence par striction interne
est souvent observée dans les alliages d’aluminium quand le taux de triaxialité de
contrainte, la capacité d’écrouissage [84] ou la vitesse de sollicitation [92] sont modifiés.

Dans cette expérience de MEB in-situ, nous n’observons que la surface de 1’éprouvette,
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lieu ou la triaxialité des contraintes est plus faible par rapport au centre de 1’échantillon,

ce qui favorise la coalescence par cisaillement dans les ligaments.

Figure 58 : Micrographies MEB obtenues pendant I’essai de traction in-situ. Deux

mécanismes de coalescence des cavités sont mis en évidence : (a) coalescence par

cisaillement dans les ligaments, (b) coalescence par striction interne.

II1.1.2.4 Champs de déformation

Aux échelles d’observation obtenues au MEB, le champ de déformation est trés
hétérogene en raison de la microstructure [93]. La Figure 59 et la Figure 60 présentent
les cartographies de déformation équivalente calculées par la corrélation d’images
superposées aux microstructures initiales respectivement a I’endroit proche de 1’entaille
et au centre d’éprouvette. La déformation équivalente moyenne est proche de 5% ce qui
correspond a la force maximale (532N) mesurée sur la courbe macroscopique force-

déplacement.
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Figure 59 : Déformation équivalente locale obtenue par corrélation d’images superposée

a la microstructure dans une zone proche de ’entaille de 1’éprouvette.

Deformation equivalente de Von Mises

eequ (%)

Figure 60 : Déformation équivalente locale obtenue par corrélation d’images superposée

a la microstructure dans une zone au centre d’éprouvette.

Quelques localisations de déformation apparaissent aux niveaux des précipités
grossiers. Des bandes de localisation orientées a 45° par rapport au sens de sollicitation
relient les précipités grossiers. L’analyse du champ de déformation locale confirme

donc le mécanisme d’endommagement observé qualitativement. Les précipités grossiers
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sont des sites préférentiels d’endommagement. La rupture se produit par la croissance
puis la coalescence des cavités. Cette coalescence entre les cavités initiées sur précipités

se fait essentiellement par cisaillement quand ceux-ci sont €loignés.

I11.1.3 Résultats quantitatifs de I’évolution de

I’endommagement en surface

La Figure 61 présente 1’évolution de la microstructure pour différents niveaux de
déformation équivalente. Initialement, aucun endommagement n’est constaté sur les
IMF mais la plupart des Mg,Si grossiers sont déja endommagés. Des fissures sont
constatées dans les IMF a partir d’une certaine valeur de déformation. Le nombre d’IMF
fissurés et 1’ouverture des fissures sont d’autant plus importants que la déformation
équivalente est élevée. A une déformation équivalente de 23% (Figure 61d), en surface
non seulement tous les précipités de Mg,Si grossiers sont endommagés, mais plusieurs

précipités de Mg,Si grossiers au-dessous de la surface deviennent visibles.
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Figure 61 : Evolution de I’endommagement pour une éprouvette en configuration LS
pour différents niveaux de déformation équivalente locale : (a) 0%, (b) 7%, (c) 13% et
(d) 23%.

L’évolution de I’endommagement peut étre mesurée en termes de fraction de
précipités endommagés exprimée en nombre ou en aire (Figure 62a et b). La fraction en
nombre de précipités endommagés est définie comme le ratio entre la densité des
précipités endommagés sur la densité de ce type de précipités [66]. Les résultats
montrent une dépendance de la densité et de la fraction en nombre d’endommagement
avec la déformation équivalente. Au cours de la déformation, le nombre de précipités

endommagés augmente. La Figure 62b illustre I’évolution de la fraction surfacique
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normalisée de précipités endommagés qui est définie comme le ratio entre la fraction
surfacique de précipités endommagés sur la fraction surfacique de la totalit¢ de

précipités de ce type.

30% - 80% -
(a) S (b) O
c T=~0,5 O E 60% T=~0,5
§20% - = ' o O
] g
Z < 0% - -
- Od O (]
é 10% - = f
3 oo € 20% - O
z 5]
O IMF-AM3-LS < O IMF-AM3-LS
0% E] T T 1 0% E] T T 1
0% 10% 20% 30% 0% 10% 20% 30%
€oq €eq

Figure 62 : Evolution de I’endommagement respectivement initié sur IMF pour une
éprouvette de configuration LS en termes de : (a) fraction en nombre de précipités
endommagés et (b) fraction surfacique normalisée de précipités endommagés. Le taux

de triaxialité des contraintes est estimé a ~0,5.

Afin de modéliser la cinétique de la nucléation des cavités sur les
intermétalliques au fer, nous reprenons la loi de nucléation de cavités de Chu et

Needleman [94] (voir paragraphe IV.2.3.1) :

fno 1 gel; _gnO 2 .
—=exp(——(——) ) *¢&, Eq. 10

fnucleation =
S0 27 2 SnO

L’intégration de cette équation représente 1’évolution de la fraction volumique

de cavités nucléées:

fo &2, g~ €no
L oveasion = 22 (1+erf ) Eq. 11
nucleation \/_S

ou erfreprésente la fonction d’erreur :

e dE Eq. 12

_2
erf (1) == j
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Dans cette étude, la densité en nombre (nombre par unité de surface) est définie
comme le nombre de précipités endommagés divisé par la surface d’analyse (1 mm?).
En supposant que la taille des précipités IMF est constante pendant la phase de
nucléation, ce qui conduit & V=198um’, soit S=34um? (voir Tableau 4 dans le
paragraphe 11.3.3.2.a), nous pouvons déduire que la densité de cavités nucléées vaut :

P _
,f;q() geq gn 0

Density = f,,aion! S = == +erf —=——)/§ Eq. 13
W= foue 5 (+erf \/Esno) q

La Figure 63 présente la densit¢ d’IMF endommagés en fonction de la
déformation équivalente mesurée en cours d’essais in-situ sous MEB et prédit par la loi
de nucléation ci-dessus avec les parameétres suivants : g,9 = 10%, 5,0 = 10% et f,,p = 0,57%
qui correspond a la fraction volumique d’IMF présents dans le matériau. Ces valeurs

pour &, et s,9 représentent le meilleur ajustement entre 1’expérience et la prédiction du

modéle.
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Figure 63 : Comparaison (en termes de densité de cavités) de I’évolution de
I’endommagement initi¢ sur IMF entre la loi de nucléation (courbe noire) et
I’observation au MEB in-situ (symboles rouges) pour une éprouvette en configuration

LS. Le taux de triaxialité de contraintes T est estimé a environ 0,5.
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L’analyse des expériences de traction in-situ sous MEB nous a permis
d’identifier en 2D le scénario d’endommagement en surface de 1’éprouvette, lieu ou le
taux de triaxialité de contraintes est le plus faible. Une loi de nucléation de cavités sur
les intermétalliques au fer est identifiée et destinée aux simulations par éléments finis
dans le Chapitre IV. En revanche, Babout [70, 71] a montré, sur les matériaux modeles
composites a base d’aluminium, que la nucléation est plus rapide dans le volume qu’en
surface. L’évolution de I’endommagement a plus fort taux de triaxialité sera donc

analysée dans le paragraphe suivant.

1112 Evolution de I’endommagement dans le volume
(apport des observations des essais de traction AE

réalisées sous tomographie X ex-situ)

Dans ce paragraphe, nous quantifierons en 3D 1’évolution de I’endommagement
au centre d’éprouvettes de traction axisymétriques entaillées pour différents taux de
triaxialit¢ des contraintes. Un modéle d’endommagement de type « Rice-Tracey »
(modéle de croissance décrit dans le paragraphe 1V.2.2.1) est utilis¢ pour modéliser

I’évolution de I’endommagement.

I11.2.1 Procédure expérimentale

L’¢évolution de I’endommagement a été¢ caractérisée a 1’aide d’observations
tridimensionnelles par tomographie X sur des échantillons de dimension 1x1x15 mm’
prélevés dans des éprouvettes de traction axisymétriques entaillées (AE) prédéformées a
différents taux de déformation au niveau de I’axe de symétrie (un exemple sur AE2 est
donné sur la Figure 64a). Ces échantillons ont été observés par tomographie X a ’ESRF
sur la ligne ID19. L’énergie de la ligne tomographique est de 17,6 keV et 1500
projections par acquisition sont réalisées. La résolution est fixée a 0,7um/pixel. A cause
des artefacts associés aux rings [95], des volumes de seulement (315x315x1260) pm’
prélevés au centre des éprouvettes sont dépouillés. Une coupe 2D du volume observé

est illustrée sur la Figure 64b pour le matériau FLM3, une éprouvette AE2 et une

contraction diamétrale Z%=7,46%. Cette zone d’observation est ensuite découpée en 4
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sous-zones d’intérét (ROI) de volume (315x315x315) um’. L’analyse d’images est
ensuite conduite dans ces ROI. La taille de ROI est choisie pour étre suffisamment
grande pour étre représentative mais suffisamment petite pour que la déformation et le

taux de triaxialité soient spatialement homogenes dans ces zones.

La méthode de seuillage classique est basée sur les niveaux de gris. Afin de ne
pas prendre en compte les cavités de tres petite taille, toutes les cavités plus petites que
3x3x3 voxels, soit 9,3 pm’, sont éliminées. Ce filtrage est identique & celui utilisé pour
les observations microstructurales présentées dans le paragraphe 11.3.3.1. Nous en
déduisons la fraction volumique %, le volume moyen V et la densité¢ de cavités D.
Nous moyennons ces valeurs dans la zone 1 et la zone 2, ainsi que dans la zone 3 et la

zone 4 du fait de la condition symétrique d’observation.

Afin d’étudier la relation entre 1’évolution de 1’endommagement et 1’état de
contraintes, des calculs aux éléments finis sont effectués afin de déterminer le taux de
triaxialité et la déformation équivalente dans les mémes zones (zone 1+2 et zone 3+4,
voir Figure 64c¢). Le taux de croissance de cavités (7 = R/R,) est calculé dans ces zones
par le modéle de Rice-Tracey (voir paragraphe 1V.2.2). Le volume moyen de cavités a
I’instant t est donc obtenu par V=4/3.7R°=4/3.7m(1Ry)’ Vy7'. La densité de cavités D
reste constante pendant la déformation du fait que la nucléation de cavités soit négligée
dans ce modele. Ainsi, la fraction volumique est calculée comme suit:
f=D,-ni*V=D,-n,-*V023 . Les essais de traction in-situ sous MEB (paragraphe III.1) nous
montrent que les précipités Mg,Si grossiers sont endommagés des le début du
chargement. Par conséquent, les valeurs de densité et de volume de précipités Mg,Si
grossiers peuvent étre considérées comme des valeurs de cavités initiales. Ces valeurs

sont obtenues par analyse microstructurale du matériau et présentées dans le paragraphe

11.3.3.2.a, s0it D;=25x10"/um’, Vy=103um’.
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Figure 64 : Exemple de prélévement de 1’échantillon et zones d’observation
tomographiques pour FLM3-AE2: (a) prélévement d’échantillon dans 1’éprouvette, (b)
rendu volumique obtenu en tomographie X et zones d’analyses, (c) cartographie de la
déformation équivalente obtenue par calculs EF et des zones associées a 1’observation

tomographique.

111.2.2 Résultats

La Figure 65 présente des coupes bidimensionnelles de I’endommagement pour
différents niveaux de déformation. On observe que, pour de faibles taux de déformation
&q=2%, 1l existe déja des précipités de Mg,Si endommagés. Les IMF ne
s’endommagent pas encore a ce stade. On remarque également que, durant la phase de
croissance, quelque soit la direction de 1’allongement initial des précipités, 1’expansion
latérale des cavités est parallele au sens de la sollicitation. Cela a également été observé

par Lassance [81].
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L’évolution de I’endommagement est fortement dépendante du taux de
déformation et du taux triaxialit¢ de contraintes. Pour un taux de triaxialité¢ de
contraintes T donné (Figure 65a, b et c¢), I’endommagement est d’autant plus important
que le taux de déformation équivalente est élevé. On observe la coalescence des cavités
dans le sens perpendiculaire au sens de sollicitation pour une déformation locale de 3,3%

et un taux de triaxialit¢ T=1,5 (Figure 65c).

La dépendance du taux de triaxialité des contraintes est également mise en
évidence. Méme si le taux de déformation est beaucoup plus faible dans la Figure 65¢
que dans la Figure 65d (3,3% contre 12%), I’endommagement de I’échantillon pour la
faible valeur de déformation est plus important que pour la forte valeur de déformation
car le taux de triaxialité est plus élevé, soit T=1,5 pour la faible déformation contre
T=0,8 pour la forte déformation. Cela signifie que le taux de triaxialité joue un role de
premier ordre dans la phase de croissance de cavités. Comme montré dans le modele de
Rice-Tracey, le taux de croissance de cavités évolue de fagon exponentielle vis-a-vis du

taux de triaxialité des contraintes.
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Figure 65 : Coupes 2D des éprouvettes AE interrompues: (a) AE2 a 2,2%, (b) AE2 a
2,8%, (c) AE2 a 3,3%, (d) AE10 a 12%.

La Figure 66 présente 1’évolution de I’endommagement en fonction du taux de
triaxialit¢ des contraintes (T) et du taux de déformation équivalente (g.q). Ces deux
valeurs sont calculées par éléments finis a chaque pas de temps dans les zones
spécifiques. Nous comparerons les résultats expérimentaux obtenus par observations
tomographiques et la prédiction du modele de Rice-Tracey en termes de 1’évolution du

volume moyen, de la fraction volumique et de la densité de cavités.

Comme nous 1’avons mentionnée, la nucléation de cavités est négligée dans le
modele de Rice-Tracey (RT) ainsi la densité des sites de cavités est supposée identique

durant la déformation de 1’échantillon. En revanche, nous observons que le nombre de
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précipités rompus croit avec la déformation (Figure 66a), la nucléation est donc
continue. On observe une dépendance du taux de nucléation de cavités avec le taux de la
triaxialité de contraintes. Plus la triaxialité est importante et plus la nucléation de cavités
est rapide. La densité de cavités atteint 40x10°/um® a 12% de déformation pour un taux
de triaxialité de 0,8 (éprouvettes AE10). Pour la méme valeur de densité de cavités, une

déformation de 3% suffit pour un taux de triaxialité de 1,5 (éprouvettes AE2).

L’¢évolution de la fraction volumique de cavités est présentée sur la Figure 66b.
La fraction volumique de cavités augmente rapidement a partir de la coalescence de
cavités (3% de déformation pour AE2 et 12% pour AE10). Le modéle RT prédit
correctement 1’évolution de la fraction volumique avant la coalescence de cavités pour
AE2 et la sous-estime pour AE10, comme cela avait été observé par Agarwal et al. [32].
En effet, comme montré dans le paragraphe III.1.3, la nucléation atteint son niveau
maximal pour une déformation équivalente de 10%. Ce phénomene est néanmoins
totalement négligé dans le modele RT. La fraction volumique critique de coalescence f.

est estimée a environ 0,4%, valeur qui est indépendante du taux de triaxialité.
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Figure 66 : Evolution de I’endommagement avec la déformation équivalente : (a)
densité de cavités, (b) fraction volumique de cavités. Matériau FLM3, éprouvette AE10
(T=~0,8) et AE2 (T=~1,5), sens de sollicitation L ou S. RT représente les résultats de la

simulation par éléments finis avec le modele de Rice-Tracey.

Dans ce paragraphe, 1’évolution de I’endommagement a été quantifiée en 3D

dans le centre des €prouvettes de traction axisymétriques entaillées interrompues a
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différents niveaux de déformations pour différentes géométries d’entaille. Nous mettons
ainsi en évidence que la fraction volumique critique de la coalescence (f.=0,4% pour les
éprouvettes AE2 et AE10) est peu dépendante du taux de triaxialité. Il serait intéressant
de comparer ces observations avec les études de traction in-situ sous tomographie X, ex.
les travaux de Maire et al. [96-99]. Avec le parametre o ajustable dans le modéle de
Rice-Tracey couplé avec la nucléation continue, le modele Bouaziz [100] utilisé dans

ces ¢tudes arrive a prédire la croissance de cavités.

III.3 Mécanisme d’endommagement durant la
propagation de fissure (apport de laminographie X in-
situ)

Les paragraphes précédents ont mis en évidence le scénario représentatif de
I’évolution de I’endommagement au cours d’essai de traction que ce soit en surface ou
en volume et pour différents taux de triaxialit¢ des contraintes. Nous allons a présent
nous focaliser sur la mise en évidence des parameétres microstructuraux influengant les
mécanismes d’endommagement en présence d’une fissure. L’objectif est de comprendre
I’origine des avancées brutales de la fissure lors des essais de ténacité. Nous
focaliserons notre étude sur les précipités grossiers (Mg,Si et IMF) qui semblent

influencer de manicre importante la ténacité [63].

Afin d’investiguer la séquence d’endommagement durant la propagation de
fissure, des observations bidimensionnelles (2D) ont été souvent utilisées sur des
éprouvettes de ténacitée (CT) [101]. Pour cela, un essai de ténacité a été arrété apres la
valeur maximale de I’effort. Une coupe transversale de 1'éprouvette a alors été réalisée.
Comme le montre la coupe métallographique présentée sur la Figure 67, autant la
fissure de fatigue est bien délimitée, autant la propagation au cours de I’essai de ténacité
ne présente pas un front de fissure bien marqueé : la zone de propagation est constituée
d’un chapelet continu de porosités dont la taille croit lorsque 1’on se rapproche du front

de pré-fissuration.
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Figure 67 : Coupe transversale sur 1’éprouvette de I’essai de ténacité interrompu au-dela
de I’effort maximal : (a) endommagement marqué au devant de la fissure; (b) zoom de
la zone endommagée au devant de la préfissure (zone encadrée en rouge de la Figure

67a).

L’endommagement en aval de la pré-fissure de fatigue se met en place par
création de porosités alignées qui croissent lors de I’essai. On n’a donc pas une
propagation de fissure avec un front continu mais la création d’un milieu endommagé ce
qui explique la différence constatée entre I’avancée de fissure déterminée par la
méthode de la complaisance et celle mesurée post mortem. Une preuve supplémentaire
est apportée par le facies de la Figure 68 résultant d’une forte oxydation de 1’éprouvette
CT en fin d’essai avant la fissuration de fatigue finale destinée a ouvrir I’éprouvette. Les
zones blanches non oxydées correspondent aux ponts de matiere non rompues en fin

d’essai.
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Figure 68 : Faciés de rupture apres oxydation servant a déterminer I’avancée de fissure

par la méthode des 9 points : en noir les zones oxydées.

Ces premiéres observations montrent que la propagation de la fissure dans cet
alliage est tout a fait particuliére avec un front de fissure qui n’est pas bien défini. Il se
crée, en aval, de la fissure une zone endommagée qui rompt par coalescence des cavités.
Afin de mieux caractériser ce phénomene singulier d’avancée de fissure, on se propose
d’utiliser, une nouvelle fois la tomographie X. Cette technique d’observation peut étre
utilisée pour déterminer I’évolution de ’endommagement in-situ dans le volume des
matériaux avec une épaisseur d’éprouvettes allant jusqu’a 1 mm. Des études en traction
in-situ sous tomographie X ont été réalisées par Maire [96] afin de quantifier 1’évolution
de I’endommagement et 1’effet de la triaxialité des contraintes durant la sollicitation
dans des alliages d’aluminium (2024, 7449 et 5754). Le développement de
I’endommagement qui a été analysé dans son étude, implique la germination, la
croissance et la coalescence de cavités. En dépit du succes de la tomographie X pour
déterminer 1’évolution de I’endommagement dans des éprouvettes cylindriques, il est
difficile d’imager la microstructure locale lorsque la taille d’éprouvette dépasse le
champ de vision du détecteur (~1,5 mm), tels que des échantillons plats, latéralement
étendus. Par conséquent, la tomographie X ne peut pas étre utilisée pour analyser la
propagation de fissure ductile dans les éprouvettes plates préfissurées. Toda et al. [102]
ont analysé I’initiation et la propagation de fissure dans un échantillon en forme de « I »

prélevé dans une éprouvette entaillée préfissurée (éprouvette SENT). La zone plastique
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au niveau du front de fissure de nos matériaux est plus large que 1’épaisseur de
échantillon en forme de « I » utilisé dans leur étude avec une section de (1x1.6) mm?.

Cette méthode ne peut étre utilisée dans nos analyses.

Afin de surmonter ces limites, la laminographie X in-situ sous rayonnement
synchrotron [103] (SRCL) a été développée en permettant d’imager de maniére non-
destructive en 3D et a haute résolution des éprouvettes plates latéralement étendue. Ceci
fournit une occasion unique d’observer et d’analyser I’évolution de I’endommagement
en 3D lors de I’initiation et de la propagation de fissure dans le volume des matériaux
[104, 105]. L’observation in-situ de la propagation de fissure dans le volume a été
effectuée par Morgeneyer et al. [106] qui montrent qualitativement 1’évolution de
I’endommagement durant la phase de propagation de fissure dans I’alliage A12139-T3.
Dans ce paragraphe (voir la référence [107]), I’évolution de I’endommagement ductile
durant la propagation de fissure est étudiée quantitativement par SRCL in-situ en

utilisant une éprouvette préfissurée en fatigue d’Imm d’épaisseur.

I11.3.1 Procédure expérimentale

Pour rappel, les sens long, travers et travers court sont respectivement référencés
par les lettres L, T, et S. Afin d’¢étudier le mécanisme d’endommagement via la
laminographie X in-situ, une éprouvette de ténacité d’épaisseur 25mm (CT25) a été
prélevée pour la configuration TS (valeur de ténacité la plus faible). La premicre lettre
représente la direction de sollicitation et la seconde la direction de propagation de la
fissure. Une fissure de 5 mm a été introduite par préfissuration en fatigue [108].
L’éprouvette a ensuite été coupée par électro-érosion en tranche d’épaisseur 1 mm dans
le sens L. In fine les dimensions des éprouvettes destinées a I’essai SRCL sont 60x60x1

mm3 .

Les deux éprouvettes prélevées au centre de I’éprouvette CT25 ont été
sélectionnées : 1’'un pour I’essai avec une machine servo-hydraulique, 1’autre pour
I’essai in-situ SRCL avec un chargement manuel. Les éprouvettes ont été recouvertes
d’un mouchetis de peinture servant de repere pour le suivi de marqueurs [109]. Les

deux essais sont complémentaires car le premier est réalisé au laboratoire sans images
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3D, et le second est réalisé au synchrotron avec un montage de mise en charge simple

qui ne permet pas de mesurer la force appliquée [106] (Figure 70b).

I11.3.1.1 Essai de déchirement avec une machine servo-hydraulique

Un essai de déchirement a été effectué sur une machine servo-hydraulique
(Figure 69a). L’essai est asservi sur le déplacement de la traverse et est mené avec une
vitesse d’ouverture de 8.3 um/s mesurée au niveau des trous de goupille. Un dispositif
anti-flambement a été utilisé pour empécher le flambement significatif hors du plan de
chargement [110]. En complément, un suivi vidéo a été utilisé et a permis par
corrélation d’images de suivre le déplacement relatif de deux marqueurs distants de 5
mm positionnés sur la surface de 1’éprouvette [110, 111] (voir Figure 69b). On note 85
le déplacement ainsi mesuré. Ayant une faible dispersion de résultats, la courbe force-05

est ensuite obtenue (Figure 71).

Figure 69 : (a) Configuration de chargement (le dispositif anti-flambement n’est pas

montré); (b) position des marqueurs par rapport a la pointe de préfissure pour la mesure

de ’ouverture 65.

I11.3.1.2 Essai de laminographie X in-situ

L’¢étape suivante a permis de solliciter et d’imager in-situ par rayonnement

synchrotron les précipités et I’endommagement sur la deuxiéme éprouvette. La
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technique de laminographie X in-situ consiste a incliner 1’axe de rotation, généralement
vertical pour la tomographie X, d’un angle compris entre 0° et 90°, afin de pouvoir
imager, en 3 dimensions, 1’épaisseur d’une éprouvette plate (Figure 70a). Cette méthode
permet d’avoir une transmission de rayon X relativement constante pour une acquisition
de 360° de fagon a obtenir des données de projections fiables. Une image 3D de
I’éprouvette dans la région d’intérét (ROI) peut étre reconstruite a partir de ces

projections 2D en utilisant un filtered back-projection algorithme [112].

L’essai de laminographie X in-situ a été réalis€ sur I’instrument de
laminographie [113] installé sur la ligne ID19 [114] a ’ESRF. Le détail de la méthode
expérimentale est décrit dans les références [115, 116]. L’angle d’inclination de I’axe de
rotation a été fixé a environ 32,5° (0= 57,5°). L’énergie du faisceau monochromatique
utilisée est de 19 KeV pour permettre un bon compromis entre la pénétration et le
rapport signal/bruit, et ainsi obtenir un meilleur contraste entre les niveaux de gris des
objets de 1I’image, notamment entre celui des particules Mg,Si et celui de la matrice
d’aluminium. Un volume est reconstruit a partir de 2000 projections avec un temps
d’exposition de 100ms par projection. Les images tridimensionnelles obtenues
présentent une taille de voxel de 0,7 um. A cause de la dimension de I’éprouvette

importante.

Le chargement en ouverture est appliqué avec un étau (Figure 70b). Cette
ouverture est mesurée en 05 avec la méme méthode que celle décrite dans le paragraphe
I1.3.1.1. Sachant que la dispersion entre éprouvette est faible, les étapes acquises en
laminographie sont reportées sur la courbe Force-85 obtenues sur la machine servo-
hydraulique. La courbe force-ouverture est tracée sur la Figure 71, chaque croix
correspond a une acquisition (scan) effectuée [106]. En total, quinze acquisitions ont été
réalisées. Les images en 3D obtenues ont été étudiées par analyse morphologique sous
le logiciel Matlab en utilisant la méme méthode que celle décrite dans le paragraphe

I1.3.3.1.
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Figure 70 : Principe de la technique de laminographie : a) schéma du dispositif
disponible sur la ligne ID19 de I’ESRF [114], b) dispositif de chargement et éprouvette

préfissurée (épaisseur 1 mm) avec marqueurs 05 et la région d’intérét (ROI) acquise.
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Figure 71 : Courbe F-05 obtenue par essai de déchirement sur une machine servo-

hydraulique, chaque croix correspond a une acquisition de laminographie X.

I11.3.1.3 Meéthode et outils pour le post-traitement des données

Parmi les quinze acquisitions effectuées, six sont présentées dans le paragraphe
intitulé résultats qualitatifs. La visualisation tridimensionnelle de 1’endommagement

(cavités et fissure) est réalisée grace a des opérations de seuillage en fonction des
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niveaux de gris puis binarisation d’images. Le logiciel Visualization Toolkit (VTK)

nous permet d’enregistrer les données binarisées et de construire les images en 3D.

Afin de quantifier I’endommagement pendant 1’initiation et la propagation de
fissure, les images de laminographie X ont été analysées par le module Image
Processing Toolbox [117] du logiciel Matlab. La Figure 72a présente le matériau initial
avec la présence de la pré-fissure de fatigue, la matrice d’aluminium, les précipités
Mg,Si (gris foncé), les intermétalliques au fer (blanc) et les cavités (noir).
L’endommagement est visualisé a partir de seuils déterminés sur la base du niveau de
gris des objets présents dans les images. A cause de la dimension importante de
1‘éprouvette, des franges de contraste de phases blanches sont présentes autours des
cavités [118, 119]. Afin d’¢éliminer ces artéfacts, une opération de soustraction est faite

sur tous les voxels blancs superposés aux cavités dilatées.

Ces analyses quantitatives sont conduites dans une zone d’intérét (ROI) de
(140x140x2100) ;,Lm3 devant le front de fissure a mi-épaisseur de 1’échantillon. La
direction longue de la zone analysée correspond a la direction de propagation de fissure
(direction S). Cette zone est ensuite découpée en tranches de 70um suivant cette
direction. Les valeurs de fraction volumique de cavités sont calculées dans des tranches
de dimensions 140x140x70 um’. La taille de la région d’intérét (ROI) est choisie en
accord avec la distance moyenne inter amas de cavités mesurée par la tomographie X

sur les éprouvettes CT apres essais interrompus (voir paragraphe 111.4.2.4).
I11.3.2 Résultats expérimentaux

I11.3.2.1 Observations des micromécanismes associés a la rupture

Des coupes sont faites dans le plan TS a mi-épaisseur du volume analysé dans le
fichier associé aux observations tridimensionnelles. Ces coupes sont présentées sur la

Figure 72 a-f et correspondent aux 6 étapes de chargement.

La microstructure du matériau est présentée sur la Figure 72a. On constate que
les précipités Mg,Si et intermétalliques au fer sont allongés et alignés suivant la

direction L. Les cavités initiales ont une forme sphérique.
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La Figure 72b correspond a une section prise pour une ouverture 65=23um, soit
une force de 263 N. Une cavité s’est formée a 40um devant le front de fissure et se situe
a 45° par rapport a la direction de sollicitation. Cette cavité s’est initiée sur un précipité
Mg,Si puis a cru. Nous constatons également un pore initial présent dans le matériau
au-dessus du front de fissure. L’émoussement de la préfissure de fatigue est observé a
ce stade [120]. La Figure 72c correspond a une ouverture de 31um soit une force de
323N, les précipités Mg,Si a 45° par rapport a la direction de sollicitation ont servi de
site de germination des cavités. Plus la cavité est proche de la fissure, plus la croissance

de cette cavité est importante.

Comme 1’ont constaté Weck et al. [121, 122], deux types de coalescence de
cavités sont observés sur la Figure 72d pour un 85=62um. Le premier type est appelé
coalescence par striction interne [121]. Le volume des cavités nucléées sur les précipités
grossiers augmente jusqu’a ce qu’elles se touchent et deviennent des amas de cavités
présentant une forme en penny. Le deuxiéme type de coalescence de cavités concerne la
formation de bandes de cisaillement reliant les cavités primaires. Ces bandes sont
orientées a 45° par rapport a la direction de sollicitation. Cette direction correspond a la
direction de la zone plastique devant la fissure (voir paragraphe IV.2.3.3.b). La fissure
se propage et bifurque suivant un plan en biseau. Ce phénomene est appelé bifurcation
de fissure et est mis en évidence dans les références [123, 124]. Dans ces bandes de
localisation, les microcavités sont initiées sur une seconde population de précipités plus
fine et répartie de fagon homogene dans les grains. Des auteurs ont découvert que cette
seconde population de précipités concerne les dispersoides au chrome et au manganese

[16, 31, 36, 39].

A partir de la Figure 72e (85=83um, force=513N), la fissure commence a se
propager. Comme les grains sont allongés suivant la direction S, la direction de
propagation de fissure, la fissure suit un mode de rupture intergranulaire. Sur les Figure
72d, e et £, la fissure hésite entre les joints de grains supérieures et inférieures, la rupture

intergranulaire est toutefois dominante vis-a-vis de la propagation de fissure.
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Figure 72 : Sections 2D obtenues par laminographie a mi-épaisseur pour I’ouverture 65:
(a) initiale (=0um), (b) 65=23um, (c) 65=50um, (d) 65=62um, (¢) 65=83um, (f)
05=153um.

La Figure 73 présente le zoom d’une zone proche du chemin de propagation de
la fissure. Cette zone est initialement distante de 570um au devant du front de la
préfissure de fatigue, elle est localisée sur la Figure 72a par le cadre rouge. On y trouve
des précipités Mg,Si (objets 1, 2 et 3 entourés en bleu dans la Figure 73a), des
intermétalliques au fer (objet 4 entouré en rouge dans la Figure 73a) et des cavités

initiales (objet 5 entouré en violet dans la Figure 73a).

Les précipités Mg,Si allongés suivant la direction de propagation (précipités 1 et
2) commencent a s’endommager par décohésion de I’interface précipité-matrice ou par
fragmentation des précipités a partir d’une ouverture de 23um (Figure 73b). La

croissance de cavités est observée sur la Figure 73c¢ ou tous les précipités Mg,Si tres
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allongés deviennent des cavités avec leur volume qui augmente plus rapidement suivant
la direction de la sollicitation (sens T). En revanche, les Mg,Si les moins allongés
(précipité 3) et les intermétalliques au fer (précipité 4) ne sont pas endommages.
Aucune croissance n’est observée sur les cavités initiales (objet 5). La fissure passe
ensuite par cette zone (Figure 73d) et les précipités Mg,Si allongés coalescent avec la

fissure.

Figure 73 : Zoom sur la partie encadrée en rouge de la Figure 72a pour une ouverture 85:

(a) initiale, (b) 85=23um, (c) 65=83um, (d) 65=153pm.

Les sections reconstruites dans le plan travers-épaisseur de 1’éprouvette (plan T-
L) sont présentées sur la Figure 74. Ce plan est choisi selon la ligne bleue tracée sur la

Figure 72a, soit a 290um au devant du front de la préfissure. Le mécanisme ressemble a
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celui observé sur les sections TS (Figure 72). Les précipités sont allongés et alignés
suivant la direction L, ce qui correspond a une faible distance inter-précipité suivant

cette direction.

La croissance de cavités commence immédiatement apres leur germination sur
ces précipités. La coalescence par striction interne se produit dés que ces cavités entrent
en contact et se transforment ainsi en amas de cavités. Il est alors observé sur la Figure
74c que le centre de la fissure ne couvre pas toute 1’épaisseur de 1’éprouvette car elle se
propage avec une forme triangulaire. Ce phénomene, appelé tunneling, est aussi observé
par d’autres auteurs [106, 125]. Sur la Figure 74d, les cavités a gauche de I’image, qui
sont orientées et alignées suivant la direction a ~45° par rapport a la direction de
sollicitation, coalescent via une bande de cisaillement contenant des micro-cavités.
C’est le début de la bifurcation en biseau de la fissure, autrement dit « flat to slant

transition [126]».

Figure 74 : Sections 2D travers-épaisseur (ligne bleue dans la Figure 72a) a 290um au
devant de la préfissure a I’ouverture 35: (a) initiale, (b) 85=62um, (c) 65=83um, (d)

05=153pum.
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L’endommagement au devant de la fissure peut étre observé en 3D grace au
SRCL, comme montré sur la Figure 75 et la Figure 76. La fissure et I’endommagement
sont seuillés dans une boite de taille T x L x S = (490x840x1400) pm’ centrée a mi-
épaisseur. Les cavités initiales présentes dans le matériau apparaissent en bleu sur la
Figure 75a et la Figure 76a. Ces cavités sont réparties de facon homogene dans le
matériau. Pour une ouverture de 23um (Figure 75b), nous constatons I’émoussement de
la préfissure et 1’apparition d’un endommagement au-devant de la fissure.
L’endommagement se présente sous la forme d’amas en penny (entourés en rouge sur
les Figure 75 et Figure 76). Ces amas sont alignés suivant la direction de forgeage (L) et
la direction de propagation de fissure (S). Nous retrouvons la bifurcation de la fissure en
biseau sur les Figure 75¢ et d. Une forme de triangle est formée (crack tunneling, zone
entourée en noir sur les Figure 76¢ et d), comme discuté dans la référence [127]. Ici, la
formation du triangle est observée pour la premiére fois in-situ en 3D. Lan, Zuo et
James [128-130] ont lié cette forme triangulaire a la différence du taux de triaxialité
entre la surface et le centre de I’éprouvette. La surface, purement en condition de
déformation plane impose une déformation a la rupture plus importante qu’au centre de

I’éprouvette ou le taux de triaxialité est plus élevé.

A
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Figure 75 : Représentation des données de laminographie in-situ : fissure et
endommagements en 3D dans une zone T x L x S = (490x840x1400) ;,Lm3 pour

I’ouverture 65: (a) initiale, (b) 5=23um, (c¢) 65=50um, (d) 65=62um.
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Figure 76 : Représentation des données de laminographie in-situ : fissure et

endommagements en 3D vue au dessus dans une zone T x L x S = (490x840x1400) pm’

pour ’ouverture 85: (a) initiale, (b) 85=23pum, (c) d5=50um, (d) 85=62pm.

I11.3.2.2 Résultats quantitatifs

L’évolution quantitative de I’endommagement devant la fissure est représentée
en fonction de I’ouverture 65 et du positionnement du front de fissure suivant la
direction de propagation. Comme montré de manic¢re qualitative dans le paragraphe
I11.3.2.1, I’évolution de I’endommagement en présence d’une préfissure se décompose
en deux phases : la phase d’émoussement de la préfissure de fatigue suivie par la phase

de propagation d’une fissure ductile.

Les Figure 77a et b représentent ces deux phases. Jusqu’a 85=31um, aucun
avancement de fissure n’a été constaté. La préfissure s’ouvre de fagon continue avec
I’apparition de cavités nucléées sur des précipités Mg,Si grossiers. La fraction
volumique de ces cavités correspond a une valeur d’environ 1% (Figure 77a). Ensuite,
la fissure se propage et coalesce avec I’endommagement créé en pointe de fissure par

coalescence en cisaillement (Figure 77b). La fissure avance de facon discontinue. En
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effet, aprés avancée de la fissure, une étape de croissance d’endommagement en pointe
de fissure est nécessaire avant qu’elle se propage a nouveau. Par exemple, la fraction
volumique de cavités devant la fissure pour une ouverture de 62um est de 0.3%. Cette
fraction d’endommagement est trop faible pour permettre I’avancée de la fissure. Une
nouvelle étape de développement d’endommagement ductile par germination et

croissance de cavités est nécessaire.

Apres le dépassement de la force maximale qui correspond a une ouverture de
200um (voir Figure 71), la fissure commence a bifurquer en biseau, mais une fraction

volumique de cavités critique similaire a celle de 1’état initial est constatée.

Cette séquence d’endommagement discontinue semble expliquer ’avancée de
fissure par saccades et donc la présence de pop-in (voir paragraphe 11.4.3.2) dans un

matériau présentant de I’endommagement ductile.
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Figure 77 : Evolution de la fraction volumique de cavités au devant de la fissure en
fonction de la position du point matériel suivant la direction de la propagation pour
différent 85 mesuré dans la phase de : (a) émoussement de la préfissure et (b)

propagation de la fissure.

Cette expérience a montré toute I'importance de la contribution de la
laminographie X in-situ pour I’analyse qualitative et quantitative de I’initiation et de la
propagation de fissure en 3D. Ce moyen d’analyse offre une opportunité d’observer le

mécanisme d’endommagement en 3D en présence de fissure. La séquence comprenant
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la germination, la croissance et la coalescence de cavités est observée au devant de la
fissure, puis cette séquence est suivie par la propagation de la fissure intégrant ces
cavités. Le rdle des deux types de précipités grossiers dans le mécanisme
d’endommagement est clairement identifié. Les précipités Mg,Si grossiers jouent un
role prépondérant dans la séquence d’endommagement, contrairement a certains auteurs
[32-34, 131] qui proposent un réle majeur des intermétalliques au fer au détriment des

Mg,Si grossiers.

III.4 Anisotropie d’endommagement (Apport des

observations des éprouvettes de ténacité)

Nous avons mis en évidence les roles des précipités grossiers dans le mécanisme
d’endommagement au sein de notre alliage. Il n’existe pas de front de fissure bien défini
pendant les essais de ténacité. La présence de pop-in est paradoxale pour un matériau
présentant un comportement ductile. Les précipités de Mg,Si grossiers jouent un role
prépondérant, ils s’endommagent par décohésion de I’interface matrice / précipité ou
rupture des précipités, ce qui engendre ensuite la formation de cavités, puis croissance
et coalescence. Les intermétalliques au fer s’endommagent plus tardivement, leur role
est du second ordre par rapport aux Mg,Si grossiers. En premiére approximation, les

Mg, Si grossiers sont considérés comme des cavités initiales.

Une anisotropie microstructurale des précipités grossiers a été mise en évidence
dans le paragraphe 11.3. Pour le matériau industriel, les précipités Mg,Si grossiers ont
une forme allongée (4x6x11) um’. Le rapport d’aspect (voir la définition sur la Figure
78) est estimé a Wy =~3 (cavité allongée) pour le sens de sollicitation L et Wy=~1/3
(cavité oblate) pour le sens de sollicitation T. Ces précipités sont alignés suivant la

direction de forgeage L qui présente le taux de corroyage maximal.

L’étude des propriétés mécaniques de I’alliage dans le paragraphe I1.4 montre la
présence d’une faible anisotropie de plasticit¢ et wune forte anisotropie
d’endommagement. Les essais sollicités suivant le sens L présentent des valeurs de

ténacité plus élevées (~25 kJ/m?) que ceux sollicités suivant le sens T (~10kJ/m?). Nous
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essayerons dans ce paragraphe de faire le lien entre I’anisotropie d’endommagement et

I’anisotropie microstructurale liée aux précipités grossiers.

Plusieurs modéles d’endommagement ductile anisotrope existent dans la
littérature, prenant en compte la coalescence des cavités anisotropes [132-136] basée sur
le travail de Thomason [137]. Durant la croissance des cavités initiées sur précipités
grossiers, deux facteurs sont souvent mentionnés ayant une influence sur la ténacité : la
forme et la distribution spatiale des précipités grossiers. Ces effets microstructuraux
sont a lier avec I’état de triaxialité des contraintes. Pardoen et Hutchinson [135] ont
analysé I’effet de la forme et de la distribution de cavités initiales sur la ténacité a I’aide

de simulations des interactions entre la fissure et les cavités (Figure 78 et Figure 79).

La Figure 78 montre ’effet sur la ténacité de la forme des cavités devant la
préfissure. Pour une fraction volumique de cavités constante, les cavités allongées
(Wo>1) présentent une surface projetée sur le plan de la rupture plus faible que celle des
cavités oblongues. La distance inter-cavité est alors plus faible pour les cavités
allongées que pour celles oblongues. Ces cavités allongées tendent a retarder la
coalescence en affectant la contrainte dans le ligament inter-cavités. Par conséquent, la
valeur de ténacité est plus €levée pour les cavités allongées que celles oblongues. La
valeur de Wy est estimée a environ 3 pour le sens L et 1/3 pour le sens T. Nous
considérons la fraction initiale des précipités Mg,Si grossiers comme la fraction initiale
de cavités avec environ 0,25%. A partir des courbes de la Figure 78b présentant la
valeur de ténacit¢ J en fonction de la forme de cavités, 1’anisotropie de la ténacité
représentée en intégrale de contour J est évaluée a J=~2,5Jr sous hypothése que la

répartition de précipités soit isotrope.
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Figure 78 : (a) Géométrie initiale de la préfissure avec porosités régulierement réparties
devant la préfissure, (b) Influence de la forme de cavités sur la ténacité pour différente

porosité initiale [135].

La Figure 79 montre I’effet sur la ténacité de la répartition des cavités au devant
de la préfissure. La valeur X, représente la distance inter-cavités suivant la direction de
la propagation de fissure. En premiere estimation, Pardoen et Hutchinson ont supposé
que le ratio d’anisotropie de distribution Ay=Z/X, n’affecte pas la ténacité. Avec cette
hypothése, la ténacité est dépendante de la distance X,. Plus cette distance inter-cavité
dans la direction de la propagation de fissure est importante, plus la valeur de ténacité

est élevée.
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Figure 79 : (a) Deux orientations perpendiculaires de propagation de fissure par rapport

a la distribution des cavités devant la préfissure, (b) Influence de la distance inter-
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cavités sur le rapport de la ténacité suivant la direction de la propagation de fissure

[135].

L’effet de 1’anisotropie de la forme et de la distribution de cavités initiales
durant la croissance de cavités est investigué dans D’article [135]. Néanmoins, il ne
représente pas la totalité¢ des facteurs microstructuraux de notre alliage qui implique : (1)
role des deux populations de précipités grossiers : Mg,Si et IMF; (2) role des
dispersoides au chrome et au manganese; (3) role des joints de grains et des sous-joints
de grains; (4) compétition des deux mécanismes de coalescence : coalescence par
striction interne [137] et coalescence par cisaillement [64, 83]; (5) effet de la nucléation

des cavités.

Afin de prendre en considération ces facteurs microstructuraux, des échantillons
parallélépipédiques sont prélevés dans des éprouvettes CT aprés essais de ténacité
interrompus dans la zone de déchirure ductile devant la pré-fissuration de fatigue. Ces

¢échantillons ont été analysés par tomographie X a I’ESRF sur la ligne ID19.

111.4.1 Procédure expérimentale

Deux essais de ténacité (détaillés dans le paragraphe 11.4.3.2) en configuration
LS et TL ont été interrompus pour le matériau FL. Pour rappel, la premicre lettre
correspond au sens de chargement et la deuxiéme correspond au sens de propagation de
la fissure. Des échantillons ont été prélevés par €lectroérosion dans la partie de la
propagation de fissure (encadré en rouge sur la Figure 46). Ces échantillons ont ensuite
été préparés et observés par tomographie X. Apres la reconstruction tridimensionnelle
des images, la fissure est d’abord binarisée et isolée avec 1’algorithme morphologique
« connected threshold growing » sous le logiciel ImageJ puis analysée avec un
algorithme appelé « COD map » (sum along ray algorithm) [49, 125, 138]. Cette
technique permet de déterminer et quantifier les caractéristiques de la fissure (ouverture,

avanceée, etc.).
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Figure 80 : Géométrie de 1’éprouvette de ténacité¢ CT et de 1’échantillon analysé par

SRCT (parallélépipede rouge).
111.4.2 Résultats expérimentaux

I11.4.2.1 Microstructure

La Figure 8la présente une coupe numérique bidimensionnelle obtenue par
tomographie X dans le plan ST. Pour rappel, deux types de précipités grossiers sont mis
en ¢évidence : Mg2Si en gris foncé et intermétalliques au fer (IMF) en blanc. Leur
fraction volumique est respectivement de 0,43 et 0,59. Leur forme est allongée suivant
la direction de forgeage L (voir Figure 81b) avec des dimensions caractéristiques
présentées dans le Tableau 8. Le détail de I’analyse microstructurale est présenté dans le

paragraphe I1.3.

Mg Si IMF
Mat.

a(um) b (um) c(um) | a(um) b (um) ¢ (um)

FL 3,9+1 55+1,4  10,4%2,6 3,8+1 6,6+1,7 11,4+2,9
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Tableau 8 : Formes des particules obtenues en tomographie X exprimées en longueur

moyenne de I’ellipsoide (grand axe c, petit axe a et axes paralléles aux deux précédents
b).

Figure 81 : Microstructure obtenue par SRCT: (a) précipités Mg,Si grossiers et
intermétalliques au fer (IMF), (b) précipités Mg,Si seuillés par la méthode des minimas

locaux.

111.4.2.2 Essais de ténacité

Les résultats de ténacité mentionnés ci-dessous reprennent les résultats détaillés
dans le paragraphe 11.4.3.2. Pour rappel, la Figure 47 représente les résultats des essais
de ténacité obtenus sur éprouvettes CT pour les configurations LS et TL. Les courbes
d’évolution de la force en fonction de 1’ouverture CMOD (Crack Mouth Opening
Displacement) sont présentées sur la Figure 47a. La force maximale est plus faible pour
la configuration TL (~3kN) comparée a celle de LS (~4,7kN). L’intégrale de contour J
en fonction de I’avancée de fissure Aa est calculée a partir de la courbe force-CMOD et
présentée sur la Figure 47b. La valeur de ténacité¢ correspondant a 0,2 mm de
propagation de fissure (notée Jo») pour la configuration TL est plus faible que celle de la

configuration LS (~10kJ/m? contre ~25 kJ/m?).
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Figure 82 : Résultats de ténacité pour les configurations LS et TL: (a) courbe force en
fonction de I’ouverture CMOD; (b) courbe intégrale de contour J en fonction de

I’avancée de fissure Aa.

I11.4.2.3 Faciés de rupture des éprouvettes CT

Les examens des faci¢s de rupture ont été réalisés au MEB sur les éprouvettes
des essais LS et TL. Le caractere ductile de la rupture est bien observé. On trouve de
nombreuses cupules de grande taille (10 a 30 um), au fond desquelles se trouvent les
deux types de précipités grossiers - Mg,Si et intermétalliques au fer (Figure 83a) - reliés
entre eux par des zones couvertes de cupules submicroniques ou des zones de
cisaillement (Figure 83b). Quelle que soit la configuration des essais, les cupules sont
sphériques ce qui signifie que la croissance des cavités est isotrope dans le plan de

rupture.

Pour I’essai réalisé dans la configuration TL, la fissure progresse parallélement a
la direction de forgeage L, selon la direction d’alignement des précipités grossiers. La
rupture est intergranulaire du fait de la répartition intergranulaire des précipités.
L’absence de précipités grossiers intragranulaires oblige la fissure a dévier brusquement
de son plan de propagation pour rejoindre un autre alignement de précipités
intergranulaires. Cette bifurcation se fait le long de falaises verticales (Figure 83a), ce
qui est également observé par Achon [63] et Di Russo [139]. Les cupules sont tres
proches et bien définis car la coalescence des cavités s’effectue essentiellement par

striction interne.
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Dans le cas d’un essai réalisé dans la configuration LS, la fissure se propage
perpendiculairement au plan de forgeage et rencontre les grains dans le sens de leur
épaisseur. Les cupules ductiles sont plus petites et reliées par des zones lisses d’une
taille proche de la largeur des grains (Figure 83b). Dans ces zones lisses, des cupules
submicroniques sont observées, au fond desquelles se trouvent des dispersoides au
chrome et au manganése qui sont répartis de maniere homogeéne sous forme de strates
dans 1’épaisseur des grains. La configuration LS présente donc en plus du mode
d’endommagement ductile intergranulaire sur les précipités grossiers, un mode de
rupture intragranulaire. Certains auteurs ont également montré le role des dispersoides
au chrome et au manganese dans le mécanisme d’endommagement [31, 36, 39, 40]. La
coalescence de cavités primaires s’effectue alors par bande de cisaillement (void
sheeting) [64]. Ces zones lisses ont également été observées sur les faciés de rupture des
éprouvettes testées en traction. Ces zones lisses sont plus nombreuses a basse triaxialité

(traction) qu’a forte triaxialité (ténacité), voir Figure 84.
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Figure 83 : Facies de rupture de I’éprouvette de ténacité dans la zone de propagation

pour essai: (a) TL, (b) LS.
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Figure 84 : Facies de rupture de I’éprouvette de traction au centre d’éprouvette pour

essai sollicité suivant: (a) T et (b) L.

111.4.2.4 Analyses tridimensionnelles de I’endommagement par SRCT

réalisées sur des éprouvettes de ténacité interrompues

Les analyses de la fractographie ne nous permettent pas d’observer I’amorgage
ni la propagation de fissure associées avec la microstructure tridimensionnelle. La
visualisation tridimensionnelle de ’endommagement est alors réalisée en tomographie
X sur des échantillons prélevés dans des éprouvettes CT interrompues. Dans ce travail,

I’observation de la fissure a été effectuée pour les deux configurations d’essais (TL et
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LS). Les échantillons sont prélevés au centre des éprouvettes au niveau ou la triaxialité

est la plus élevée (Figure 46).

La Figure 85 (a et b) représente 1’ouverture des fissures (appelée COD map)
pour les configurations TL et LS. Dans ces deux configurations, nous distinguons la
zone de la préfissuration en fatigue et la zone de la propagation de fissure ductile. Seul
I’endommagement percolé avec la fissure est représenté, I’endommagement isolé devant

la fissure n’est pas représenté dans les figures.

Dans la configuration TL (Figure 85a), la propagation de fissure est continue
jusqu’a 300um de propagation. La fissure est constituée des cupules sphériques dont la
taille est du méme ordre de grandeur que les cavités isolées devant la fissure. La
distance inter-endommagement est faible (de 1’ordre de 50um) ce qui signifie que la
coalescence par striction interne est dominante dans cette configuration. Quelques
ligaments étroits et trés ouverts sont également constatés. Ces ligaments dessinent les

falaises verticales ou la fissure dévie le long des joints de grains.

Dans la configuration LS (Figure 85b), la préfissure de fatigue est plus ouverte
que dans la configuration TL. La résistance a la propagation de fissure est plus élevée.
Le front de fissure n’est pas bien défini. La zone endommagée n’est pas continue et

présente des ponts de matieres entre lesquels se trouvent des amas de cavités.
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Figure 85 : Représentation de I’ouverture de la fissure via “sum along ray method” pour:
(a) configuration TL et (b) configuration LS (avec ligne blanche en pointiée la position

des sections 2D).
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La Figure 86 (a et b) représente des sections bidimensionnelles réalisées suivant
les lignes blanches pointillées de la Figure 85. Ces coupes confirment les conclusions
des observations fractographiques. Dans la configuration TL, la fissure progresse
parallélement a la direction de forgeage L, suivant I’alignement des précipités grossiers.
Le mode de rupture est principalement intergranulaire. Dans la configuration LS, en
plus du mode d’endommagement intergranulaire, on observe la présence de ligaments
fins intragranulaires entre les zones d’endommagement intergranulaire. Les modes de

rupture intergranulaire et intragranulaire coexistent dans cette configuration.

La Figure 87 (a et b) représente des sections bidimensionnelles réalisées suivant
les lignes vertes pointillées de la Figure 85. Pour la configuration TL (Figure §87a), la
propagation de fissure est continue avec des cavités petites et coalescées. La
coalescence de cavités par striction interne commence trés tot avec une étape de
croissance de cavités trés faible. Pour la configuration LS (Figure 87b), la propagation
de fissure n’est pas continue avec des grosses cavités aux joints de grains. La
coalescence s’effectue plus tardivement que pour la configuration TL par un second
mécanisme sur une seconde population de précipités plus petite. Comme discuté dans le
paragraphe 11.2.3.2.b, certains auteurs indiquent que cette population de précipités

consistent probablement les dispersoides au chrome et au manganese [28, 36, 39, 140]).
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Figure 86 : Sections 2D des données SRCT représentant la fissure et les joints de grains

selon la ligne blanche en pointillée dans la Figure 85 pour (a) essai TL et (b) essai LS.

100 100 pm

Figure 87 : Sections 2D des données SRCT représentant la fissure et les joints de grains
selon la ligne verte en pointillée dans la Figure 85 pour (a) essai TL et (b) essai LS.

Quelques exemples de mesures de distance inter-cavité sont présentés pour I’essai LS.
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Des distances caractéristiques inter-cavités et la dimension des cavités pourraient
étre calculées suivant les trois directions principales sur ces coupes bidimensionnelles.
Un exemple de la distance inter-cavités est présenté dans la Figure 87b. Afin de prendre
en compte la totalité du volume, la distance inter-cavité et la dimension des cavités sont
mesurées sur la Figure 85 avec la méthode des interceptes. Pour ce faire, des lignes sont
tracées sur la Figure 85 suivant la direction L, T et S a différentes positions. Huit lignes
sont tracées suivant la direction S et sept lignes sont tracés suivant la direction T sur la
Figure 85b avec un écart de 100 pm. Seulement une ligne peut étre tracée suivant la
direction L sur la Figure 85a du fait de la faible longueur de propagation de fissure. Ces
deux longueurs caractéristiques sont présentées sur la Figure 88 et sont récapitulées
dans le Tableau 9 suivant les trois directions principales : L, T et S. Ces distances inter-
cavité sont 20% plus importantes que des distances inter-précipitées intermétalliques au

fer en respectant le rapport entre les trois directions (voir paragraphe 11.3.3.2.¢e).
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Figure 88 : Mesure de la distance inter-cavité et de la dimension des cavités suivant les
directions principales a partir des COD map. Chaque point de mesure correspond a une

moyenne des valeurs suivant une ligne.
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Longueur (um) suivant : L T S
Cavités 20 40 100
Distance inter-cavité 50 100 150

Distance inter-IMF

(paragraphe 11.3.3.2.¢) 40 80 120

Tableau 9 : Longueurs caractéristiques moyennes des cavités et des distances inter-
cavités comparées avec des distances inter-précipitées IMF mesurée dans le paragraphe

I1.3.3.2.e suivant trois directions principales.

Les analyses de la Figure 85 présentée en termes d’ouverture sont reprises ici et
traitée en termes de fraction volumique d’endommagement. Le volume a été discrétisé
en boite de taille égale a la région d’intérét (140x140x70 pm?®) définie dans le
paragraphe II1.3. Dans chacune de ces boites, la fraction volumique moyenne de cavité
est calculée. La Figure 89 représente une cartographie d’endommagement dans le plan
de propagation de la fissure, la valeur retenue et représentée sur la figure correspond a la
valeur maximale de la fraction volumique suivant la direction de sollicitation (direction
orthogonale au plan de propagation). La figure a) représente la configuration TL et la

figure b) la configuration LS.
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Figure 89 : Cartographie de la fraction volumique de cavités moyenne dans ROI

(140x140x70 um’) pour les configurations d’essais : (a) TL et (b) LS.

La Figure 90 représente 1’évolution de la fraction volumique d’endommagement
moyen, moyennée sur la largeur d’éprouvette, suivant la direction de la propagation de
fissure. Les deux valeurs repérées par les fleches représentent la fraction moyenne
mesurée au niveau du front de fissure (lignes pointillées représentées sur la Figure §89).
La position du front de fissure correspond a la ligne de propagation maximale pour
laquelle toutes les valeurs d’endommagement sont non nulles. Dans la configuration TL
la fraction est de 1.5%, tandis que pour la configuration LS la valeur est de 5.6%. Ces
deux valeurs seront utilisées comme valeurs de faction volumique de cavités critique de

coalescence dans la partie modélisation.
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Figure 90 : Evolution de la fraction volumique d’endommagement moyenne, moyennée
sur la largeur d’éprouvette, suivant la direction de la propagation de fissure. Les deux
valeurs repérées par les fleches représentent la fraction moyenne mesurée au niveau du

front de fissure (lignes pointillées représentées sur la Figure 89).

Les Figure 91a et Figure 91b représentent une partie du front de fissure ainsi que
I’endommagement isolé devant la fissure (volume encadré en bleu sur la Figure 85a)
pour la configuration de chargement TL. L’endommagement est projeté dans le plan TL
pour la Figure 91a et LS pour la Figure 91b. La fissure est déviée en bas dans ce volume.
Les cavités devant la fissure sont allongées et alignées suivant la direction L ce qui est
cohérent avec la direction d’allongement et d’alignement des précipités grossiers. Tel
que montré sur la Figure 85a, ces cavités sont issues des précipités grossiers. L’étape de
croissance de cavités pour cette configuration TL est moins importante que pour la
configuration LS, elle est ensuite suivie par une phase de coalescence par striction
interne du fait que la distance inter-cavité est faible suivant la direction de propagation

de fissure.

L’endommagement projet¢ dans le plan LS et ST de la configuration de
chargement LS est présenté sur les Figure 91c et la Figure 91d. Devant la fissure, les
cavités sont plus grandes et organisées en amas que dans le cas TL. Les précipités

grossiers sont alignés suivant la direction L qui est perpendiculaire au sens de
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propagation de fissure. Les cavités formées sur ces précipités sont éloignées dans la
direction de propagation de fissure. L’étape de croissance de cavités est plus développée
que dans cette configuration LS. La coalescence par striction interne avec les plus
proches voisins forment les amas de cavités. On suppose que la percolation entre la
fissure et ces amas de cavités s’effectue ensuite par un second mécanisme de
coalescence sur les dispersoides au chrome et au manganése, comme ’ont suggéré

Blind et al. [28, 36, 39, 140].

Figure 91 : Endommagement tridimensionnel dans les volumes de 350um’ devant la
fissure (encadré en bleu dans Figure 85) projeté suivant le plan (a) TL, (b) LS pour
I’essai TL et plan (¢) LS, (d) ST pour I’essai LS.
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IIL.S Bilan

Deux types de précipités grossiers sont a 1’origine de I’endommagement du fait
de I’incompatibilité¢ des déformations lors du chargement. Le role de ces deux types de
précipités joué dans le mécanisme d’endommagement est clairement mis en évidence :
les précipités Mg,Si grossiers jouent un role prépondérant car ils s’endommagent dés le
début du chargement contrairement aux intermétalliques au fer qui deviennent cavités
plus tardivement. La nucléation de cavités est suivie de leur croissance. La coalescence
a lieu a partir d’une certaine fraction volumique de cavités critique dans le volume.
Dans le cas des essais de traction sur éprouvettes axisymétriques entaillées, cette
fraction volumique critique est 0,4% dans un volume de (315x350x350) pm’. En cas
d’une propagation de fissure dans une éprouvette de laminographie X en configuration
TS, une fraction volumique de 1% a ¢ét¢é mise en évidence comme le seuil de
coalescence dans un volume de (140x140x70) um’. Pour un taux de triaxialité plus
importante (éprouvette de ténacité), la fraction volumique d’endommagement a la
coalescence est évalué a 1,5% pour la configuration TL et 5,6% pour la configuration
LS. La valeur de 1,5% pour la configuration TL obtenue sur éprouvette de ténacité est
comparable avec la valeur de 1% pour la configuration TS obtenue sur éprouvette de
laminographie car le sens de sollicitation (sens T) peut décider la valeur de ténacité

(voir paragraphe 11.4.3.2.b).

Un scénario d’endommagement intégrant la forme et I’alignement des précipités
est obtenu et permet d’expliquer 1’anisotropie d’endommagement et donc la ténacité.
L'anisotropie de forme et de répartition des précipités est induite par 1’anisotropie
morphologique des grains. La forme du grain résulte du procédé de mise en forme. La
germination de I'endommagement s'initie en premier lieu sur les précipités grossiers
Mg,Si, la coalescence sera d'autant plus facile que les précipités sont proches. Dans le
cas TL, les précipités sont alignés dans le plan de la propagation de fissure. La
propagation de fissure se fait suivant le chemin ou la consommation d’énergie est la
plus faible. Les joints de grains constituent des zones de rupture privilégiées. La
coalescence entre cavités s’effectue par striction interne. La fissure se propage

essentiellement en mode intergranulaire et 1'énergie dépensée par la rupture est donc
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plus faible. Dans le cas LS, les précipités grossiers Mg,Si sont alignés
perpendiculairement au plan de la propagation de fissure. Les ruptures intergranulaires
et transgranulaires coexistent dans ce cas et 1’énergie dépensée est par conséquent plus
¢levée [81, 141]. Le second mécanisme de rupture intragranulaire observé dans le sens
LS correspond a un endommagement ductile sur une seconde population de précipités

(dispersoides aux Cr et Mn [28, 36, 39, 140]).
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Chapitre IV Validation des micromécanismes et
simulations d’endommagement

L’ensemble des résultats d’analyse du Chapitre Il et du Chapitre III nous a
permis de mettre en lumicre les mécanismes de rupture. Les précipités grossiers
intergranulaires (Mg,Si puis intermétalliques au fer) s’endommagent progressivement
durant le chargement puis conduisent a la formation de cavités. Les précipités Mg,Si
grossiers représentent les éléments essentiels de la séquence d’endommagement de
notre alliage car ils sont les sites préférentiels de germination de cavités pour un faible
taux de déformation. Afin de tester et de valider notre scénario et notre modele
d’endommagement, des matériaux modeles contenant moins de précipités grossiers

Mg,Si ont été élaborés, en laboratoire, et caractérisés.

Dans ce chapitre, nous commengons par la mise au point des traitements
thermiques du matériau mod¢le de validation. On s’attache ensuite a comparer du point
de vue microstructural et mécanique ce matériau de validation vis-a-vis des matériaux
actuels. La différence de mécanismes d’endommagement entre nos matériaux modeles
sera ¢étudiée via des essais de traction in-situ au MEB et des essais de traction

interrompus sur éprouvettes axisymétriques entaillées observées par tomographie X.

La simulation de la rupture ductile d’une éprouvette de ténacité nécessite la mise
en ceuvre de modeles décrivant le comportement et I’endommagement de la structure
étudiée. Un modéele analytique simple permettant de décrire 1’effet des précipités Mg,Si
grossiers sur la ténacité de nos matériaux est présenté dans le paragraphe IV.2.1.1. Le
modele d’endommagement non-couplé Rice-Tracey est ensuite présenté afin de prédire
I’endommagement de nos matériaux. Enfin, le modele d’endommagement couplé
Gurson-Tvergaard-Needleman (GTN) associ¢ aux milieux poreux est présenté ainsi que
I’identification des parametres associés. Les résultats issus de ces trois modeles sont

compargés aux résultats expérimentaux macroscopiques.
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IV.1  Introduction de la démarche métallurgique de

validation

Comme discuté dans le paragraphe I1.2.2, nos matériaux ont subi des étapes
d’¢laboration et de transformation. Une étape d’homogénéisation est effectuée afin de
diminuer la ségrégation issue de la coulée. Le forgeage libre a chaud est ensuite réalisé
pour obtenir la forme finale du composant. La mise en solution a pour but de dissoudre
les précipités grossiers Mg,Si formés lors des étapes précédentes et suivies par la
trempe et le détensionnement. Cette étape est suivie par le revenu afin de former des

précipités nanométriques destinés au durcissement structural.

Afin de diminuer la teneur des précipités grossiers Mg,Si, notre stratégie
consiste a augmenter la température de mise en solution pour mieux dissoudre ces
précipités. Le fait d’augmenter la température de mise en solution permet de réduire la
fraction volumique de précipités grossiers. Cette opération va augmenter la teneur de
Mg et Si en solution, et va potentiellement modifier la cinétique de germination, la
croissance et la coalescence des précipités durcissants. Le temps de revenu doit donc

étre adapté. Une étude du temps de revenu est présentée en Annexe B.

Des matériaux modeles FLM (voir paragraphe I1.2.1) ont été €élaborés dans notre
laboratoire avec des mises en solution a plus haute température (560°C au lieu de 530°C)
pour dissoudre les précipités grossiers de Mg,Si. Ce matériau est intitulé FLM6 en
comparaison avec le matériau FLM3. Le reste des traitements thermomécaniques
(homogeénéisation, forgeage libre, trempe, revenu) est identique entre ces deux
matériaux. La Figure 92 permet de situer la composition de 1’alliage par rapport aux
domaines a I’équilibre correspondant aux solutés Mg et Si en solution solide o (en bas a
gauche des solubilités) et aux précipités Mg,Si hors solution (en haut a droite des
solubilités), en teneur d’autant plus forte que le point représentant la composition est
distant du domaine a.. Le domaine o pour une mise en solution a 560°C a une distance
plus proche de la composition de 1’alliage que celui & 530°C ainsi une dissolution des
précipités Mg,Si est plus efficace. Il faut noter que cette température de mise en
solution ne doit pas dépasser le solidus de I’alliage a environ 580°C, pour éviter la

fusion partielle des phases ayant les plus bas points de fusion (bralures).
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Solubilite pour MeS560°C

e AIGO6G1

% Si

Figure 92 : Coupes isothermes a 530°c et 560°C du diagramme Mg-Si lors de la mise en

solution (MeS).

IV.1.1 Caractérisation microstructurale des matériaux

modéles

Apres avoir élaboré le matériau de validation ayant subi une température de mise
en solution de 560°C (FLM6), nous nous concentrons dans cette partie sur la
caractérisation microstructurale de ce matériau modele en le comparant avec le matériau

FLM3 caractérisé dans le paragraphe I1.3. Les objectifs de ce paragraphe sont :

o d’étudier la teneur résiduelle en précipités Mg,Si grossiers apres la mise en
solution,
o de vérifier I’absence d’une croissance de la taille de grain.

On observe en tomographie/laminographie X une diminution notable de la
quantité de précipités grossiers Mg;Si1 du matériau FLM6 par rapport au matériau FLM3.
La dissolution n’est pas totale a 560°C. Une tres faible fraction de précipités subsiste
encore (Figure 93). Aucune brilure n’a été¢ constatée sur I’ensemble des matériaux
modeles. Ceci est en accord avec les mesures de DSC et les calculs Prophase réalisés
chez Constellium CRV qui montrent que la température de brilure est comprise entre
583°C et 595°C [142]. Quelques porosités ont toutefois €té¢ observées en surface des
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échantillons. Cette pénétration de I’hydrogeéne ne dépasserait pas 10 mm d’épaisseur a

560°C.

Figure 93 : Comparaison de la microstructure observée en laminographie X entre (a)
FLM3 et (b) FLM6.

Une analyse quantitative des précipités a été faite sur les observations obtenues
en laminographie X. Sur la Figure 94 est tracée la fraction volumique cumulée des
précipités Mg,Si grossiers, des intermétalliques au fer et des porosités initiales en
fonction de la distribution de leur volume. Le Tableau 10 résume les analyses
quantitatives de la Figure 94. Les courbes sont similaires entre FLM3 et FLM6 en ce
qui concerne les intermétalliques au fer, ce qui signifie que la mise en solution a 560°C
au lieu de 530°C ne modifie pas la taille et la fraction volumique des intermétalliques au
fer. Ces intermétalliques ont un point de fusion beaucoup plus élevé que 560°C. La
fraction volumique des précipités Mg,Si grossiers diminue de fagon significative
passant de 0,25% pour FLM3 a 0,02% pour FLM6. Cette diminution de fraction
volumique se retrouve dans la densité et aussi dans la taille des précipités. Apres une
mise en solution a 560°C au lieu de 530°C, la densité volumique est divisée par cinq et
la taille moyenne des précipités est divisée par trois. L’augmentation de la température
de mise en solution a effectivement diminué la fraction volumique de Mg,Si. En
revanche, cette diminution de précipités Mg,Si grossiers est accompagnée par une

légére augmentation de la porosité préexistante qui passe de 0,05% a 0,08%. Cette
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augmentation est toutefois négligeable au regard de 1’évolution des précipités Mg,Si

grossiers.
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Figure 94 : Fraction volumique des précipités grossiers et des porosités initiales des

matériaux. Les objets sont classés par taille puis cumulés afin de déterminer leur

contribution a la fraction volumique totale.

Mg Si IMF Porosités
Mat. Densité Taille Densité Taille Densité Taille
% -6/ 3 3 —6/ 3 3 -6/ 3 3
(107/um?)  (pm’) (107/pm?)  (um’) (107/pm’)  (pm)
0,25 25 103 0,57 29 198 0,05 10 52
FLM3
+0,06 +6 +26 +0,14 +7 +50 +0,01 +2.5 +13
5 36 0,54 29 185 0,08 5 163
FLM6 | 0,02
+1 +9 +0,13 +7 +46 +0,02 +1,2 +41

Tableau 10 : Statistiques concernant la fraction volumique %, la densité Djy; et le

volume moyen V) des précipités et porosités préexistantes dans les matériaux modeles

FLM3 et FLM6.

La taille de grain est stable apres traitement de mise en solution a 560°C, aucune

recristallisation n’est observée pour les matériaux forgés (FLM6, voir Figure 95). En

revanche, une augmentation notable de la taille de grain a partir de 540°C a été observée

pour les matériaux mis en forme par filage inverse (ces matériaux ne sont pas présentés

dans ce manuscrit). Cette augmentation de la taille de grain est liée au phénomene de
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recristallisation et est présente dans la partie la plus corroyée du composant. Une

augmentation de la teneur en chrome limiterait le risque de recristallisation [143].

Figure 95 : Structure granulaire des matériaux mis en forme par forgeage libre FL: (a)
FLM3 et (b) FLM6.

IV.1.2 Propriétés mécaniques des matériaux modéles

IV.1.2.1 Essais de traction

Des essais de traction sur éprouvettes lisses ont été réalisés sur les matériaux
FLM3 et FLM6. La Figure 96 présente 1’évolution de la contrainte rationnelle en
fonction de la déformation rationnelle corrigée par 1’équation de Bridgman pour ces
deux matériaux et pour les trois directions de sollicitation. On remarque une
augmentation des caractéristiques mécaniques (Ryo, et Ry) pour les éprouvettes mises
en solution a 560°C (matériau FLM6). En effet, la mise en solution a plus haute
température dissout davantage de précipités Mg,Si grossiers ce qui laisse plus
d’éléments Mg et Si dans la solution solide destinés a la formation des précipités
nanométriques du type Mg,Siy, lors de I’étape de revenu. Par conséquent, on peut
supposer que le nombre de ces précipités nanométriques est plus important et le

durcissement structural est plus efficace.

Les paramétres de la loi de comportement élastoplastique sont donc différents
entre les deux matériaux modeles. Comme présenté dans le paragraphe 11.4.2.2, la loi de
Voce [59] a été retenue comme loi d’écrouissage. Cette loi tend vers une contrainte

établie o et est décrite sous la forme suivante :
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o=ot+(op-oy)exp(-bg) Eq. 14

Ou oy représente la limite d’¢élasticité du matériau et b est un parametre ajustable. Les
parametres sont identifiés avec le meilleur ajustement entre les courbes rationnelles et la
loi de Voce en utilisant la méme procédure d’identification que celle présentée dans le
paragraphe 11.4.2.2. Cette loi permet de décrire le stade III. Les paramétres sont listés

dans le Tableau 11.

Mateériau E (GPa) v 09 (MPa) o4 (MPa) b

FL / FLM3 288 375 12
70 0.33

FLM6 308 430 13

Tableau 11 : Parametres de loi de comportement pour matériaux FLM3 et FLM6.

Les courbes de traction rationnelles a partir des corrections Bridgman et
conventionnelles sont présentées dans la Figure 96. Aucune différence n’a été constatée
entre les deux matériaux (FLM3 et FLM6) en termes de I’écrouissage aux grandes
déformations. La comparaison entre les courbes de traction conventionnelles
expérimentales et les simulations sur éprouvettes lisses est effectuée afin de valider les
parametres identifiés. L’accord entre le calcul et I’expérience est bon pour les deux

matériaux et pour tous les sens de sollicitation.
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Figure 96 : Courbes contrainte-déformation rationnelle a partir des corrections
Bridgman et conventionnelles pour les matériaux FLM3 et FLM6 : expérience en

symbole et simulation en ligne
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IV.1.2.2 Essais de ténacité

Des essais de ténacité sur éprouvette CT12.5 (voir paragraphe 11.4.3.2) ont été
menés a la température ambiante sur les matériaux modeles FLM3 et FLM6 avec la
configuration ST (voir paragraphe 11.4.3.2). Le matériau ayant subi une mise en solution
a 560°C (FLM6) présente une valeur de ténacité Joo (=35,4kJ/m?) supérieure a celui
ayant subi une mise en solution a 530°C (FLM3) avec une valeur de ténacité
Jo2=25,1kJ/m? (Figure 97). La pente dJ/da du matériau FLM6 revenu 8 heures présente
une valeur de 21,8 MPa alors que la valeur de dJ/da du matériau FLM3 est considérée
comme nulle (voir paragraphe 11.4.3.2). Cette augmentation de la pente dJ/da se traduit
par la disparition des pops-in lors des essais de ténacité. Ces caractéristiques montrent
que le matériau FLM6 a une meilleure résistance a la propagation de fissure et une
meilleure ténacité. L’augmentation de la température de mise en solution conduit a la
dissolution des précipités grossiers ce qui entraine une amélioration des valeurs de
ténacité car ils ne peuvent plus agir comme site de germination. En outre 1’augmentation

de la limite d’¢élasticité entraine un effet bénéfique sur la ténacité.

Comme discuté dans I’étude bibliographique (paragraphe 11.2.3.2.c), le temps de
revenu peut également influencer la valeur de la ténacité. Entre un état sous-revenu (8h)
et un état revenu au pic (12h), les précipités nanométriques sont de plus en plus
nombreux, et cisaillables, la déformation se localise en bande. Cette localisation de
déformation induit une concentration de contrainte sur les joints de grains ce qui
favorise ’endommagement intergranulaire, par conséquent I’énergie de rupture diminue,

ainsi la valeur de ténacité Jo, diminue [41, 42].
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Figure 97 : Valeur de ténacité en fonction du temps de revenu pour différentes

températures de mise en solution.

Pour un état de revenu au pic (12h), le mécanisme d’endommagement des
matériaux FLM3 et FLM6 est analysé¢ dans le paragraphe suivant par une étude en
surface (essais de traction in-situ sous MEB) et en volume (essais de traction AE
interrompu). L’objectif de ces études est de démontrer la différence de mécanisme

d’endommagement entre les deux matériaux.

IV.1.3 Compréhension du mécanisme d’endommagement

du matériau FLM6

Des essais de traction in-situ sous MEB sont également menés sur le matériau
FLMB6 suivant deux directions de sollicitation LS et TS. L’objectif de ces essais est de
vérifier si les mécanismes pressentis sur un état comportant une forte densité de
précipités grossiers (FLM3) sont identiques sur un état qui en comporte peu ou pas. La

méthodologie est la méme que celle employée dans le paragraphe 111.1.1.
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Comparativement au matériau FLM3, il semblerait que I’endommagement sur
les intermétalliques au fer et I’endommagement intragranulaire, mécanismes qui étaient
du second ordre sur le matériau FLM3, deviennent du premier ordre une fois que les
Mg,Si ont été dissous (voir Figure 98). Cependant ces mécanismes sont déclenchés pour
une déformation supérieure a celle qui entraine une germination de cavités sur les

précipités Mg,Si grossiers.

Figure 98 : Endommagement entre entaille d’éprouvette MEB in-situ FLM6-LS

interrompue a F=553N et D=0.61 1mm.

L’analyse quantitative de I’évolution de 1’endommagement est également
réalisée sur le matériau FLM6 pour la configuration LS. Pour rappel, nous avons déja
mis en évidence dans le Chapitre III sur le matériau FLM3 qui contient des précipités
Mg,Si que ces derniers s’endommagent dés le début du chargement (<~1% de
déformation). Nous comparons 1’évolution de 1’endommagement initié sur les
intermétalliques au fer pour FLM3 et FLM6 sur la Figure 99. Aucune différence
marquée n’a été mis en évidence entre ces deux matériaux avant la coalescence des
cavités. La présence de Mg,Si grossiers ne modifie pas la séquence d’endommagement
sur les IMF. Par conséquent, nous utiliserons pour les deux matériaux mod¢les la méme

loi de nucléation de cavités (identifiée dans le paragraphe III.1.3 du Chapitre III).
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Figure 99 : Comparaison de 1’évolution de I’endommagement initi¢ sur IMF entre
FLM3 et FLM6 pour une éprouvette en configuration LS en termes de : (a) fraction en
nombre de précipités endommagés, (b) fraction surfacique normalisée de précipités
endommagés et (c) densité de cavité. Le taux de triaxialité des contraintes T est estimé a

~0,5.
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Comme expliqué dans le paragraphe IIL.2, 1’évolution de 1’endommagement
dans le volume est également analysée par essais de traction interrompus sur
éprouvettes axisymétriques entaillées pour différentes déformations et observée par
tomographie X. Les précipités Mg,Si grossiers sont considérés comme des cavités
initiales. La Figure 100 présente la densité et la fraction volumique des cavités en
fonction de la déformation équivalente pour des essais de traction sur éprouvettes AE10
et AE2. Pour une déformation donnée, le matériau FLM6 initialement sans précipités
Mg, Si grossiers présente moins de cavités que le matériau FLM3 constitué de précipités
Mg,Si grossiers. La différence de 1’évolution de ’endommagement est essentiellement
portée sur le seuil de la coalescence de cavités. Le matériau FLM3 présente une fraction
volumique critique de cavités vis-a-vis de la coalescence de 0,4% (voir paragraphe I11.2)
contrairement au matériau FLM6 qui, parmi les échantillons analysés, ne présente pas
d’accélération de vitesse de croissance (seuil de coalescence). En effet, la distance inter-
précipitée est plus importante pour le matériau FLM6 que pour le matériau FLM3.
D’apres le critere de coalescence proposé par Thomason [144], la distance inter-
précipitée est d’autant plus importante que la contrainte critique de la localisation,
autrement dit, le seuil de coalescence est tardif. Nous avons donc une fraction
volumique critique de coalescence plus importante pour le matériau FLM6 que pour le

matériau FLM3.
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Figure 100 : Comparaison de 1’évolution de I’endommagement entre le matériau FLM3
et le matériau FLM6 en termes de : (a) densité de cavité, (b) fraction volumique de
cavités. Eprouvettes AE10 (triaxialité T~=0,8 au centre d’éprouvette) et AE2 (triaxialité
T~=1,5 au centre d’éprouvette). Les précipités Mg,Si grossiers sont considérés comme

des cavités initiales.
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IV.2 Modélisation de la ténacité

Iv.21 Modéles analytiques simples a base physique

IV.2.1.1 Présentation des modéles analytiques simples

Comme démontré dans les chapitres précédents, la valeur de la ténacité est
étroitement liée a la fraction volumique de précipités grossiers initialement présents
dans le matériau. Plusieurs formules simples ont été proposées afin de relier la fraction
de précipités a la ténacité K [61]. Rice et Johnson [145] ont développé un modele de
rupture ductile, faisant I’hypothése que la propagation de la fissure s’initie lorsqu’une
déformation suffisante est atteinte a une distance critique a. en téte de fissure. Ce
modele estime correctement I’évolution de la résistance a I’endommagement en prenant

une distance critique de I’ordre de I’espacement A entre particules grossieres [145]:

2
Kic

% = 2Eay a

ou oy représente la limite d’écoulement, E le module de Young et K¢ la ténacité.

Ayant constaté que de faibles niveaux de déformation peuvent provoquer la
formation de cavités sur les précipités grossiers, Hahn et Rosenfield [30] ont ¢tudié les
alliages d’aluminium 2xxx et 7xxx et ont pris ’hypothése que I’étape limitante de la
rupture concerne soit la propagation de la fissure d’un précipité fissuré a un autre, soit la
croissance des cavités. Le modele de Rice et Johnson [145] a donc été modifié en
exprimant la distance critique a. en fonction du diamétre D et de la fraction volumique

/v des intermétalliques pour obtenir une expression de la ténacité sous la forme [145]:

1/3
Kie = J(zGYE(g) D>f;1/6 Eq. 16

L’Eq. 16 découle de I’Eq. 15 en exprimant la distance en fonction de la densité
de précipité (p). Pour le cas d’un précipité sphérique, cette densité (p) est reliée a la

taille (rayon R) et a la fraction volumique (f;) par I’équation suivante :

147



Validation des micromécanismes et simulations d’endommagement

4
fo = §71'R3p Eq. 17
& g ’ IE

~ l:r.,.fEnrO" a-T;E‘rc-l -
O 4340 steel O 4340 steal 68 -

L 11045 C-Ne-Cr-Mo stesl L34 B200M 18N st 64
) ] =Mi=Cr=Mo steal 67 -

300 M steel 83 @ 2014 -T6 aluminum 64

B 2024-T85! aluminum 64

(@ 2124 -TASI aluminum 63
B @ TO75-TT35! aluminum 8T -

_P:E I A TO75-TE alurmnum E5

E & TOT2-TE5! glumenum T3

|:|I-—"""1""9-B ] —
e

W r o [
—_——— — Kyt 2w s ’a\,ED]‘ 1.t D=5
[N | i L i i

Lt " L 1 ' 1 i
‘o (¥}

’-.- , percent

Figure 101 : Influence de la fraction volumique des particules grossicres
d’intermétalliques (taille>1pm), sur la ténacité de différents matériaux. D’aprés Hahn et
Rosenfield, 1975 [30].

L’Eq. 16 décrit assez bien I’effet de la fraction volumique sur la ténacité selon

Coge e -1
une loi linéaire en f, 6

[145]. Cependant, cette équation a d’autres implications qui
sement le doute sur la validité du modele et de ses hypotheéses. Comme I’ont remarqué
Van Stone et Psioda [31], les résultats expérimentaux montrent que la ténacité décroit
lorsque la taille des intermétalliques augmente, contrairement a ce que prédit le modele.
La relation de proportionnalité directe entre la ténacité et la racine carrée de la limite

d’écoulement n’est pas non plus réaliste [40].

Garett et Knott [146] proposent une formulation donnée (Eq. 18), dans laquelle n
représente le coefficient d’écrouissage et €. la déformation critique de rupture. Cette
formulation dépend du coefficient d’écrouissage et permet donc de décrire 1’évolution

de la ténacité au cours du revenu. En revanche, la dépendance avec la fraction
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volumique de précipités grossiers n’est pas explicite. De plus, cette formulation

nécessite d’ajuster la valeur de &, [146].

2CEe oyn?

Eq. 18
a-?) a

Chen et Knott [147] reprennent 1’analyse de Garett et Knott et proposent la
formulation décrite dans 1I’Eq. 19 avec o. la contrainte critique de décohésion de
I’interface précipité / matrice, m et A des constantes et b le vecteur de Biirgers. m est
compris entre 1 et 3 selon Chen et Knott [147]. A est une constante dimensionnée de

I’ordre de ub/(2m) [147].

mb A
ch = \/w_AEECO-ynZB Eq 19

En remplagant la distance entre précipités (A) par la valeur utilisée dans I’article
de Hahn et Rosenfield [30], 4 = (%)1/ 3D fv_l/ 3, I’Eq. 19 peut étre remplacée par I’Eq.

20 [30]:

m _
Kic= Jw—AEscaynz(n/6)1/3ﬁ, 1/6 Eq. 20

IV.2.1.2 Prédiction des modeles analytiques simples

La compréhension du mécanisme d’endommagement décrite dans le Chapitre 111
montre que ce dernier s’initie dés la limite d’élasticité et principalement sur les
précipités Mg, Si grossiers. Nous considérons donc que I’endommagement s’initie pour
une contrainte ¢gale a la limite d’¢lasticité¢ (c.=cy) et négligeons donc la contribution

des intermétalliques au fer.

La pertinence de I’Eq. 16 et ’Eq. 20 est évaluée sur I’ensemble des matériaux
étudiés dans cette €tude, tels que les matériaux industriels FL (forgé), FI (filé) et les
matériaux modeles (FLM3 et FLM6). Deux autres matériaux modeles portant les codes
SRMA J38 et J39 sont ajoutés a titre de comparaison [148]. Les valeurs de ténacité J»
et les fractions volumiques des précipités Mg,Si grossiers, f,, sont des grandeurs
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moyennes et sont données dans le Tableau 12. Il faut noter que seule la configuration
ST présentant des valeurs de ténacité¢ intermédiaires est testée et les résultats sont

présentés pour les matériaux modeles FLM3 et FLM6.

matériau | Joo (kJ/im?)  f, (%) due aux Mg,Si grossiers
FL 14.5 0.43
FI 133 0.45
FLM3 25 0.25
FLM6 36 0.02
J38 12 0.34
J39 26 0.07

Tableau 12 : Récapitulatif des valeurs de ténacité et des fractions volumiques de

précipités Mg,Si des alliages d’aluminium 6061-T6 testés.

Les alliages d’aluminium présentent une rupture ductile, il n’est donc pas correct
de formuler les valeurs de ténacité avec I’approche en K, qui fait ’hypothése d’un
comportement élastique. Il faut prendre en compte I’énergie plastique dissipée et
exprimer les valeurs de ténacité avec I’approche en J. Méme si cela reste approché, nous
nous autoriserons le passage entre ces grandeurs via 1’expression suivante [60, 149]

sous réserve que la plasticité soit confinée:

201 _ 12
_k"A-v9 Eq. 21
E
o L’Eq. 16 (Hahn et Rosenfield [30]) a été évaluée en utilisant les parameétres
suivants :
- D=5um
- E=70GPa

La loi d’évolution de la ténacité en fonction de la fraction de précipités grossiers

ainsi que les valeurs mesurées sur tous les matériaux sont présentées sur la Figure 102.

o L’Eq. 20 proposée par Chen et Knott [147] et utilisant I’expression de la
distance inter-précipité donnée par Hahn et Rosenfield [30] a été évaluée en

utilisant les paramétres issus du Tableau 13.
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Parametre Valeur Méthode d’identification
n 0,3 Ajusté sur les essais de traction
b 0.286 nm
m 2 nm m est compris entre 1 et 3 selon Chen et Knott [147],

pour simplifier nous fixerons la valeur de m a 2 comme
proposé¢ par Hahn et Rosenfield [30]

A ub/(2m) GPa.m A de ’ordre de pub/(2m) selon [147]
u E /(1-v) GPa

E 70 GPa

v 0,33

Tableau 13 : Parameétres utilisés dans le modéle de Hahn et Rosenfield [30].

L’Eq. 20 ne permet pas de reproduire le bon ordre de grandeur de la ténacité.
Pour obtenir la méme évolution que 1’Eq. 16, il faut utiliser un rapport m/A de 1’ordre
de 1,2 10° GPa™'. Méme si cette formule permet de décrire un certain nombre de
dépendance souvent constaté que ne permet pas de rendre compte I’Eq. 16, il est donc
nécessaire d’ajuster les constantes. Apres ajustement, les deux évolutions en fonction de

la fraction volumique sont confondues.

Dans la mesure ou nous voulons simplement avoir la dépendance avec la
fraction volumique, et ou I’Eq. 16 donne un bon accord avec I’expérience, et ne
nécessite pas d’ajustement de parameétres, nous limiterons 1’analyse a I’Eq. 16 dans la

suite de ce paragraphe.
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Figure 102 : Evolution de la ténacité en fonction de la fraction volumique de précipités
Mg,Si grossiers, comparaison entre le modele d’Hahn et Rossenfield [30] et les
matériaux d’études.

1/3 .
. J est donc une fonction

L’expression de I’évolution de J(f,) retenue est en 1/f,
décroissante qui présente une asymptote verticale pour f, = 0 puis décroit rapidement
pour les faibles teneurs de f,. L’évolution est rapide entre 0 et 0,2 puis évolue plus
lentement au-dela. On constate un trés bon accord entre le modele proposé par Hahn et
Rossenfield [30] et les résultats d’essais de ténacité pour nos matériaux d’études. Seul le
matériau FLM3 présente une valeur trop peu ¢élevée. En effet, ce matériau modele forgé
présente une anisotropie de ténacité, or seule la configuration ST a été testée et

présentée. Les valeurs moyennes entre différentes configurations sont utilisées pour les

autres matériaux.

Cette modé¢lisation de 1’évolution de la ténacité en fonction de la teneur des
précipités Mg,Si grossiers permet de dégager des tendances. La valeur de la ténacité
augmente si la fraction volumique de précipités Mg,Si grossiers diminue. Ces mode¢les
simples présentent toutefois plusieurs limites. Tout d’abord, comme I’ont remarqué Van
Stone et Psioda [31], les résultats expérimentaux montrent que la ténacité décroit
lorsque la taille des précipités augmente, contrairement a ce que prédit le modéle.
Deuxieémement, le passage de K a J n’est pas tout a fait correct, car 1’évaluation de la

validité de I’hypothése de plasticité confinée nécessite une analyse de la zone plastique
152



Validation des micromécanismes et simulations d’endommagement

en fonction de la géométrie de 1’éprouvette testée. Troisiémement, les matériaux forgés
présentent une forte anisotropie de ténacité qui n’est pas prise en compte dans ces
modeles analytiques. Quatriemement, comme il est montré dans le paragraphe I11.1.3,
une nucléation de cavités est observée sur les intermétalliques au fer. Le role joué dans
le mécanisme d’endommagement par ces intermétalliques au fer ainsi que par les

dispersoides au chrome et au manganese est totalement négligé par ces modeles.

Afin de surmonter ces limites, des modeéles micromécaniques décrivant le
mécanisme d’endommagement nucléation-croissance-coalescence de cavités en
fonction de 1’état de contrainte et de déformation sont présentés dans les paragraphes
suivants. Ces modeles prenant en compte 1’état de contrainte et les facteurs
microstructuraux nécessitent 1’utilisation de simulations par ¢léments finis. La

méthodologie des simulations numériques est présentée en Annexe C.
1V.2.2 Mod¢le non-couplé de Rice-Tracey

IV.2.2.1 Présentation du modéle de Rice-Tracey

Le modéle de Rice-Tracey [67] évalue la croissance de cavités sphériques dans
un milieu infini, rigide, incompressible et parfaitement plastique. Le taux de croissance
de cavités est donné par 1’équation suivante [67]:

dR

3 .
== aexp(ET)eep Eq. 22

ou R est le rayon moyen de cavités, &, est la déformation plastique équivalente, T’

représente le taux de triaxialité donné par 7=o,/0., T = z—m Une valeur de 0=0,283 est
eq

calculée par Rice et Tracey [67] et réévaluée par Huang [150] avec a=0,427 pour 7<1 et

a=0,427T"a = 0.427T* pour T>1.

La rupture d’une structure est supposée avoir lieu pour un taux de croissance
critique, comme [’ont utilis¢ McClintock [151], d’Escatha et Devaux [152].
Théoriquement, le taux de croissance a rupture (R/Ry). ne dépend pas du taux de
triaxialit¢ s’il n’existe qu’un mécanisme d’endommagement. Pour valider les

parametres obtenus en comportement élastoplastique et la prédiction de la rupture du

153



Validation des micromécanismes et simulations d’endommagement

modele de Rice-Tracey, on utilise la base expérimentale d’essais de traction sur

éprouvettes lisses et axisymétriques entaillées présentée dans le paragraphe 11.4.3.1.

IV.2.2.2 Prédictions a ’aide du modéle de Rice-Tracey

La méthodologie des calculs par ¢léments finis utilisée est présentée en Annexe
C. La Figure 103 présente la comparaison des courbes expérimentales c-¢ avec celles
issues de la simulation pour des essais de traction sur éprouvettes axisymétriques
entaillées AE2 et AE10 pour les matériaux FLM3 et FLM6. Seuls les résultats des
essais de traction effectués suivant L sont présentés. L’évolution du taux de croissance
de cavités =R/R, prédit par le modele de Rice-Tracey est également illustrée sur la

figure.

Un bon accord est mis en évidence entre 1’expérience et la simulation pour les
essais AE10. En revanche, la simulation des essais AE2 surestime légeérement les
contraintes uniaxiales expérimentales pour les deux matériaux. En effet, les essais AE2,
présentant un taux de triaxialité plus élevé, sont sujets a davantage d’endommagement

adoucissant, celui-ci n’est pas pris en compte dans la simulation.

FLM6

FE exp.

ae10| b4

=
w
=R/R0

T

0 5 10 15 20 25
£=AS/S, (%)

Figure 103 : Comparaison des courbes G-¢ simulées et expérimentales ainsi que
I’évolution du taux de croissance de cavités t prédit par le modele de Rice-Tracey [67,
150].
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On remarque un taux de croissance de cavités plus rapide pour les AE2 que pour
les AE10 du fait que le taux de croissance de cavités évolue de fagon exponentielle avec

le taux de triaxialité des contraintes.

Le modéle de Rice-Tracey est utilisé pour étudier le critere de rupture des
éprouvettes. Le taux de croissance de cavités critique 7.=(R/Ry). est défini comme le
taux de croissance de cavités a la rupture pris au centre de 1’éprouvette. On reporte sur
la Figure 103, les taux de croissance de cavités critiques en fonction du taux de
triaxialité a la rupture pour les matériaux FLM3 et FLM6 sollicités en sens L et T. Pour

les essais sollicités suivant le sens T, quelque soit la triaxialité des contraintes, les taux

de croissance critiques sont proches, soit (R/Ry).= ~1,1(R£0)C = ~1,1. Comme I’ont
suggéré McClintock et D’Escatha [151, 152], le taux de croissance critique ne dépend
pas de la triaxialité des contraintes. Ce critére de rupture n’est cependant plus utilisable
pour la sollicitation suivant le sens L a faible triaxialité (a forte déformation) pour deux
raisons : premi¢rement a forte déformation (au-dela de 10%, voir paragraphe I11.1.3),
d’autres mécanismes de coalescence qui dépendent de la triaxialité des contraintes
peuvent étre déclenchés ; deuxiemement, la nucléation continue apparait dans le
matériau mais celle-ci est négligée dans le modele de Rice-Tracey. Le modele couplé
Gurson-Tvergaard-Needleman (GTN) tenant compte de I’ensemble du processus
d’endommagement (nucléation, croissance et coalescence de cavités) pourra mieux
décrire le comportement des matériaux a forte déformation, par exemple durant la phase

de propagation de fissure.
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Figure 104: Taux de croissance de cavités estimés a la rupture et au centre de
I’éprouvette calculés par le modele Rice-Tracey en fonction du taux de la triaxialité a la
rupture pour matériau FLM3 sollicités suivant les directions principales L et T. La

déformation a rupture est déterminée expérimentalement.

Iv.2.3 Mod¢le couplé de Gurson-Tvergaard-Needleman
(GTN)

IV.2.3.1 Présentation du modeéle GTN et ses modifications

Plusieurs modeles d’endommagement couplés, prenant en compte les aspects
microstructuraux, existent dans la littérature. Ces modéles sont basés soit sur le modéle
micromécanique de Gurson [153] ou de Rousselier [154, 155], soit sur le mod¢le
phénoménologique de Lemaitre [156, 157]. Le modéle de Gurson est probablement le
plus répandu dans la littérature. Le mode¢le initialement proposé par Gurson [153] est un
modele de croissance de cavités. Tvergaard et Needleman [158] ont développé ce
modele en y ajoutant la description de la coalescence de cavités par striction interne
(voir Chapitre III). Chu et Needleman [94] ont ensuite complété le modele avec une loi

de nucléation continue de cavités.

° Modele de nucléation de cavités
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Chu et Needleman [94] ont exprimé le taux de nucléation de cavités par une
fonction de distribution tenant compte de I’hétérogénéité du processus de nucléation.
Cette loi de nucléation de cavités est schématisée sur la Figure 105. La nucléation est
considérée comme dépendant exclusivement de la déformation plastique équivalente de

la matrice, comme suggéré par Walsh [39].

fruciéation = Aégq Eq. 23
Le coefficient A est choisi pour que la distribution de nucléation de cavités suive
une fonction de distribution gaussienne autour d’une déformation plastique efq. Ce

coefficient est donné par [94]:

P
f no 1 €eq — €no
A=———exp(—=(—)?) Eq. 24
SpoV2T 2" spo
avec les caractéristiques suivantes :
o fno: valeur maximale de la fraction de cavités nucléées pilotée en déformation ;
. &o: déformation moyenne pour laquelle la nucléation apparait ;
o Spo: €cart autour de la déformation moyenne pour laquelle la nucléation apparait.
A
L : -\"\'I
/ i\
1 A}
/ : N
/ : .\'1
I 2.4
J '\'\ .
£

Ec

Figure 105 : Modele de loi de germination statistique [94].

. Modele de croissance de cavités : le modele de Gurson

Le seul parametre microstructural ajustable dans le modele de Gurson est la
fraction volumique de cavité, f. la matrice est supposée rigide, isotrope et respecte le
critere de plasticité de Von Mises. L’équation de la surface d’écoulement s’écrit

donc [153]:
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2
Ueq % 3CI2 Om % _
(D:a_)%-l_quf cosh(Ta—y>—1—(q1f )2=0 Eq. 25

ou ¢q; et g, sont des coefficients d’endommagement intervenant dans la fonction de
charge qui dépendent principalement de la plasticit¢ de la matrice [85, 159], o;
correspond a la contrainte d’écoulement avec écrouissage du matériau sans cavité. A
partir de la nucléation de cavités ou des cavités préexistantes, la fraction volumique de
cavités f commence a augmenter sous 1’effet de la déformation plastique cumulée avec

le taux de croissance [153]:

feroissance = (1 — f)éEk Eq. 26
avec s',fk représentant la déformation plastique hydrostatique.

L’évolution de la porosité est le résultat de la germination de nouvelles cavités et
de la croissance (coalescence) des cavités déja existantes. Cette évolution est décrite

sous la forme :

f = Fructeation + feroissance Eq. 27
. Modele de coalescence de cavités par striction interne
Plusieurs mode¢les permettent de décrire la phase de coalescence par striction
interne des cavités. Dans ce travail, la coalescence est décrite par l’accélération
artificielle du taux de croissance de cavités dans le modéle GTN. La fonction f* [158]
représente la porosité¢ effective et est nécessaire pour décrire ’apparition de la
coalescence au-dela d’une porosité critique £, la porosité est alors plus endommageante
que si elle restait sphérique (voir Figure 106 issue de la thése de B. Tanguy [160])
[158] :

f*={ AN Eq. 28

fe+r6(F=f) f=2f
avec § = %, d’ou f,=1/q; est la porosité effective a rupture et frreprésente la porosité
f~Jc

a rupture. Il est a noter que ce modele ne discrimine pas les différentes modes de

coalescence. On notera également, que si f/=f. (soit 0=00), alors ce critére est analogue a

(R/RO)L
158



Validation des micromécanismes et simulations d’endommagement

I 0
O O /
O O /

~_

Figure 106 : Fonction représentant la coalescence de cavités. Figure issue de la thése de

Benoit Tanguy [160].

. Tableau récapitulatif des paramétres des modéles

a) Loi de comportement élastoplastique

E L ol Oy b

b) Cavités préexistantes et nucléation de cavités

fb an &no Sno

c) Croissance de cavités

q1 q>

d) Coalescence de cavités

Je 6 (ou.fy)

Tableau 14 : Parametres de la loi de comportement et des modeles d’endommagement

utilisés.
IV.2.3.2 Identification des paramétres du modele GTN

Les caractéristiques prises en compte dans la modélisation sont : (a) la loi de
comportement ¢élastoplastique, y compris les propriétés €lastiques et la loi d’écrouissage;
(b) les cavités préexistantes et la nucléation de cavités ; (c) la croissance de cavités et (d)
la coalescence de cavités (voir Tableau 14). La procédure d’identification et les outils

utilisés sont schématisés sur la Figure 107.
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Figure 107 : Procédure d’identification des parametres du modeéle GTN. Colonne de
gauche : phénomenes simulés; colonne de droite : moyens expérimentaux utilisés pour

fournir les données nécessaires a 1’identification.
o Lois de comportement élastoplastiques

La méme loi de comportement (loi de Voce) avec les mémes paramétres que
dans la simulation numérique utilisant le modéle de Rice-Tracey a été utilisée dans ces
simulations numériques employant le modéle GTN. Les paramétres sont reportés dans
le Tableau 11 et identifiés sur des essais de traction sur éprouvettes lisses avant et apres

striction.
. Cavités préexistantes et nucléation de cavités

Dans cette étude, nous avons considéré une population initiale de cavités qui est
¢gale a la fraction volumique de précipités Mg,Si grossiers. Ce choix revient a

considérer que les précipités de ce type donnent naissance a des cavités des le début du
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chargement (voir paragraphe II1.3). Dés I’apparition de la fissure sur précipité, il perd la
capacité de supporter la charge, I’ensemble du volume du précipité est donc considéré
comme une cavité. Cette fraction de cavités préexistantes est obtenue grace a 1’étude

microstructurale des matériaux par tomographie/laminographie X.

Comme nous 1’avons présenté (voir paragraphe I11.1.3), il existe une germination
de cavités continue dépendante de la déformation imposée aux intermétalliques au fer.
La fraction volumique des intermétalliques au fer est alors considérée comme la valeur
maximale de la fraction de cavités nucléées. L’étude quantitative de I’évolution de
I’endommagement en surface par essais de traction in-situ sous MEB nous a permis
d’identifier la déformation moyenne pour laquelle la nucléation apparait et la dispersion
autours de cette valeur (voir paragraphe III.1.3). Il est préférable d’identifier ces
paramétres de nucléation dans le volume d’éprouvette plutot qu’en surface du fait de la
dépendance de la cinétique de nucléation avec la triaxialité de contraintes [70]. En
revanche, la petite taille des cavités dans nos matériaux lors de la phase de nucléation et
la séparation entre la nucléation sur les précipités Mg,Si grossiers et les IMF nous pose
des problémes dans I’identification des paramétres de nucléation de cavités dans trois

dimensions.
° Croissance de cavités

Les valeurs standards prises dans la littérature (g;=1,5 et g,=1) [158] sont
utilisées dans cette étude. Il existe d’autres possibilité d’identifier ces coefficients de

croissance a partir des calculs de cellule élémentaire [125, 161, 162].
o Coalescence de cavités

Il reste a déterminer les parametres de la fonction f décrivant la phase de
coalescence. Les deux parametres sont la fraction volumique finale, f; et la fraction

volumique critique de coalescence, f. ou, de fagon équivalente, la pente d’accélération &
= (ff I/ (frfo)-

Lors de 1’étude quantitative par tomographie X sur essais de ténacité
interrompus (paragraphe 111.4.2.4), des valeurs critiques de la fraction volumique de

cavités sont mises en évidence permettant ’avancée de la fissure. Ces valeurs critiques
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sont évaluées a 1,5% pour le sens T et 5,6% pour le sens L. Ces valeurs sont alors

utilisées comme fraction volumique finale de cavités f;.

Il faut noter que cette valeur est obtenue sur un volume d’analyse de
(140x140x70) um’, qui est du méme ordre de grandeur que la distance moyenne entre
les amas de cavités (voir paragraphe II1.4.2.4). En considérant les conditions de
symétrie de 1’éprouvette, la méme dimension en termes de distance entre points de
Gauss est utilisée, soit 70x70x70 pum’. Pour les éléments CU20 sous-intégrés (voir
Annexe C), la taille d’éléments correspondante est donc de 140x140x140 pm® En effet,
la fissure occupe un volume faible dans la simulation de la propagation de fissure. Sa
hauteur est considérée comme égale a la demi-hauteur de I’élément dans le cas des
¢léments quadratiques [163]. En effet, la hauteur de I’élément a un effet sensible sur la
propagation de fissure et est souvent considérée comme un « parametre matériau » qu’il
faut fixer et garder constant pour tous les calculs [164, 165]. Avec notre méthode
d’identification, la taille de maille est liée au parameétre associé a la fraction volumique

finale de fr et n’est donc plus un parametre ajustable.

L’étude de I’évolution de I’endommagement durant les essais de traction AE
montre que la fraction volumique de cavités évolue extrémement rapidement apres la
coalescence (paragraphe II1.2.2). Nous considérons donc que le matériau perd sa
résistance mécanique une fois le seuil de coalescence atteint. Ce seuil de coalescence f,

est alors supposé identique a la fraction volumique de cavités a la rupture f;; ainsi le
oo p: fufey o e o
facteur d’accélération o = (f,-f.)/(f+-fc) 6 = f“—fcdewent infini. Cette valeur, intégre les
f-lc

différents mécanismes de coalescence qui ont lieu dans le matériau : striction interne,
coalescence en ‘void sheeting’ et éventuellement sur joint de grains. Il s’agit donc d’une

valeur phénoménologique mais pouvant étre mesurée expérimentalement.

Cette procédure d’identification basée sur [’étude expérimentale de
I’endommagement nous conduit a obtenir les parameétres suivant donnés dans le tableau

ci-dessous :
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Matériau - sens a) Cavités préexistantes et nucléation de cavités
Jo (%) Jig (%) & (%) S0
FL 0,43 0,59
FLM3 0,25 0,57 10 0.1
FLM6 0,02 0,54

b) Croissance de cavités

qi q>
FL /FLM3
1,5 1
FLM6
c) Coalescence de cavités
fe Jr
FL/FLM3-T 1,5% 1,5%
FL/FLM3-L 5,6% 5,6%
FLM6 1,5% 1,5%

Tableau 15 : Parametres identifiés du modele GTN pour les matériaux FL, FLM3 et
FLMS6.

IV.2.3.3 Prédictions du modéle GTN

1V.2.3.3.a Eprouvette de traction AE

Nous commencons par simuler des essais de traction sur éprouvettes
axisymétriques entaillées et des éprouvettes lisses. La loi de comportement
¢lastoplastique utilisée est celle déterminée pour nos matériaux et présentée dans le
paragraphe IV.1.2.1. La méthodologie de la simulation est présentée en Annexe C.
L’éprouvette est considérée comme rompue quand le critere de rupture est atteint pour
un ¢élément dans 1’éprouvette. Pour des raisons de simplifications, uniquement le

matériau FLM3 présentant des précipités Mg,Si grossiers est simulé dans cette partie.
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Les courbes simulées et les courbes expérimentales sont superposées et ne sont
pas présentées ici. On reporte sur la Figure 108 pour le matériau FLM3, les
déformations a la rupture & en fonction des taux de triaxialit¢ des éprouvettes aux
instants de rupture. Il convient d’avoir un bon accord entre 1’expérience et la simulation
pour pouvoir prédire la rupture avec le modele GTN. L’ensemble des résultats des
simulations numériques surestime la déformation a rupture pour les quatre géométries
d’éprouvettes. L’écart entre 1’expérience et la simulation est toutefois plus faible pour
les forts taux de triaxialité pour tous les sens de sollicitation, autrement dit, le critére de
rupture est mieux prédit pour les fortes triaxialités que pour les faibles triaxialités.
L’évolution de I’écart en fonction du taux de triaxialité est relativement faible pour le
sens de sollicitation T et plus important pour le sens de sollicitation L. En effet, lorsque
le taux de triaxialité est important, ’endommagement est essentiellement piloté par la
croissance, la germination est alors secondaire. Le modéle GTN décrit assez bien la
cinétique de I’endommagement controlée par la croissance de cavités. En revanche, a
faible triaxialité, la germination secondaire de cavités passe au premier ordre
d’importance dans le mécanisme d’endommagement, qui est appelé alors germination
contrdlée [61]. La germination de cavités est décrite ici dans le modele GTN par une loi
gaussienne basée sur des mesures d’endommagement par essais de traction sous MEB
in-situ en surface. Les études récentes ont montré que la nucléation au centre

d’éprouvette est plus importante qu’en surface [70, 71].

Le role de la germination de cavités est clairement mis en évidence sur la Figure
109a ou la répartition de la fraction volumique de cavités dans le ligament entre le
centre et I’entaille de I’éprouvette au moment de la rupture expérimentale est simulée. A
titre comparatif, le résultat d’une simulation sur éprouvette AE2 sans germination
(1,0=0%) est également présenté. Avec germination de cavités, la fraction volumique de
cavités est plus importante a I’entaille qu’au centre de 1’éprouvette car la germination
est pilotée par la déformation qui est plus ¢élevée a ’entaille pour ce type de géométrie.
Sans germination de cavités, I’endommagement est plus accentué¢ au centre de
I’éprouvette, car la croissance de cavités est surtout pilotée par le taux de triaxialité qui

est maximum au centre.
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On constate expérimentalement que la déformation a la rupture est d’autant plus
importante que le taux de triaxialité est faible sauf pour les géométries AE4 et AE2
sollicitées suivant le sens T (entourées en rouge dans la Figure 108). La rupture a lieu
plus tot pour I’éprouvette AE4 présentant un taux de triaxialit¢ plus faible que
I’éprouvette AE2. L’évolution de la fraction volumique de cavité le long du ligament est
difficile a intuiter du fait que le maximum de triaxialit¢ de contrainte se situe au centre
de I’éprouvette et que le maximum de déformation se situe au niveau de I’entaille (voir
Figure 110). L’inversion mesurée expérimentalement est mise en évidence pour la
simulation avec le modele GTN. Afin d’expliquer cette inversion, la répartition de la
fraction volumique de cavités simulée sur le ligament aux différents taux de
déformation est tracée sur la Figure 109b, en rouge pour 1’éprouvette AE2 et en noir
pour I’éprouvette AE4. Comme attendu, pour une méme déformation, la valeur
moyenne de la fraction volumique de cavités pour I’AE4 est plus faible pour I’AE2. En
revanche 1’allure des profils est trés différente, la répartition de la fraction volumique de
cavité¢ est relativement homogene pour I’AE2 alors qu’elle présente une forte
hétérogénéité pour I’AE4. De ce fait, méme si la valeur moyenne de la fraction
volumique pour une éprouvette AE4 est plus faible que pour une AE2, si on s’intéresse
au maximum localement atteint (au centre de 1’éprouvette), I’AE4 présente localement

une fraction plus importante que 1’éprouvette AE2.
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Figure 108 : Déformations a la rupture g; en fonction de la triaxialité a la rupture
d’éprouvettes. Comparaison entre résultats expérimentaux (EXP en continu) et
prédictions des simulations avec modele GTN (GTN en pointillé). L’ inversion de

déformation a la rupture entre AE4 et AE2 sont entourée en rouge.
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Figure 110 : Répartition de (a) Taux de triaxialité et (b) déformation équivalente sur le
ligament entre le centre et I’entaille d’éprouvettes au moment de la rupture mesurée

expérimentalement.

1V.2.3.3.b Eprouvette de laminographie X

La simulation de I’éprouvette de laminographie X est abordée dans cette partie.
Les données expérimentales déterminées dans le paragraphe I11.3.1, servent de base de
comparaison et de validation des résultats obtenus par la simulation. La loi de
comportement et le modéle d’endommagement sont identiques a ceux utilisés pour la

simulation de traction sur éprouvettes axisymétriques entaillées (paragraphe précédent).
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Les parametres des modeles de condition FLM3-TS dans le Tableau 15 sont utilisés

pour la simulation. La méthodologie de la simulation est détaillée en Annexe C.

Les courbes macroscopiques Force-ouverture ds simulées sont représentées sur
la Figure 71 et comparées a I’expérience. Ces courbes montrent un bon accord en force
et en ouverture. La force obtenue de la simulation est 1égérement plus élevée que le
résultat expérimental. Par ailleurs, le résultat de la simulation en utilisant des parameétres
classiques de la littérature [125, 166] est également présenté sur la Figure 71 (courbe
bleue) a titre comparatif, ou la fraction volumique critique de coalescence f. est fixée a
4,5% et le facteur d’accélération o est pris égale a 3. On note que la force simulée en

utilisant les paramétres de la littérature [125] est fortement surestimée.

Le bon accord entre les résultats expérimentaux et ceux de simulation valide la
procédure d’identification des paramétres par une approche locale basée sur une mesure
a partir de Dexpérience de laminographie X in-situ. Bien que les modéeles
micromécaniques comme le modeéle GTN soient connus pour étre dépendants de
maillage [163-165], ni les parametres du modele, ni la taille de maille ne sont identifiés

par ajustement dans cette procédure d’identification.
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Figure 111 : Courbes F-8s expérimentale et simulée correspondant aux essais de

laminographie X.
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La comparaison de la fraction volumique de cavités au devant de la fissure entre
la simulation et I’expérience est illustrée sur la Figure 112. Les précipités Mg,Si
grossiers sont considérés comme des cavités initiales dans la simulation ce qui n’est pas
le cas dans I’expérience. Par conséquent, la valeur de la fraction volumique de cavités
loin devant le front de fissure est de 0,25% (fraction volumique de précipités Mg,Si
grossiers) dans la simulation et 0% dans I’expérience. Au début de la propagation de
fissure (8s=50pum) et avant la propagation instable (6s=139um), la propagation simulée
est retardée d’environ 250um et a 6s=83um, le retard atteint environ 500um. Il faut
noter que la simulation ne tient que partiellement en compte des différents types de
coalescence (striction interne ou cisaillement) qui ont été observés expérimentalement et

qui peuvent avoir lieu de fagon brutale.
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Figure 112: Comparaison au centre de 1’éprouvette de 1’évolution de la fraction
volumique de cavités en pointe de fissure entre résultats expérimentaux et simulations
numeériques en fonction du positionnement suivant la direction de la propagation de

fissure pour différente Os.

Les taux de triaxialité de contraintes sont calculés au centre de 1’éprouvette
suivant le sens de la propagation de fissure. La Figure 113 présente ces taux de

triaxialité en fonction de la distance devant la préfissure. Au moment de 1I’émoussement
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de la préfissure, 1’élément en pointe de la préfissure posséde un taux de triaxialité

d’environ 1,4. Au cours de la propagation, la triaxialité diminue a environ 1.
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Figure 113 : Taux de triaxialité de contraintes calculés au coeur de I’éprouvette en pointe
de fissure en fonction du positionnement suivant la direction de la propagation de

fissure pour différente Js.

La visualisation de la déformation équivalente a mi-épaisseur de I’éprouvette a
ouverture 0s=62um est reportée sur la Figure 114. Un angle de 45° par rapport a la
direction de sollicitation est mis en évidence devant le front de fissure. Cette zone
correspond a la direction de la zone plastique en pointe de fissure et est responsable de

la bifurcation de la fissure (voir paragraphe 111.3.2.1).
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Figure 114 : Isovaleurs de la déformation équivalente .4 a mi-épaisseur de 1’éprouvette

a 05=62um.

Une différence de vitesse de propagation de fissure est mise en évidence entre la
surface et le centre de I’éprouvette sur la Figure 115 ou la fraction volumique de cavités
dans 1’épaisseur de la demi-éprouvette est présentée. La fissure se propage plus
rapidement au centre qu’en surface de I’éprouvette, ainsi la fissure présente une forme
triangulaire, appelée phénomeéne de « tunneling» (voir paragraphe II1.3.2.1). La
différence de taux de triaxialit¢ entre le centre et la surface de I’éprouvette est
responsable de ce phénoméne. Purement en état de contrainte plane, la surface de

I’éprouvette implique une déformation a la rupture plus importante qu’en son centre.
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Figure 115: Fraction volumique de cavités {% dans 1’épaisseur de la demie-éprouvette

pour ds a (a) 23um, (b) S0um and (c) 62um.

1V.2.33.c Eprouvette de ténacité CT

Afin de valider le mode¢le identifié a plus fort taux de triaxialité, la simulation de
I’essai de ténacité sur éprouvette CT est présentée dans cette partie. Le taux de
triaxialit¢ pour une éprouvette CT devant le front de fissure est de I'ordre de 2,75
comparé a 1,3 pour une éprouvette de laminographie. L’étude expérimentale a mis en
évidence que les matériaux présentent une forte anisotropie de ténacité (paragraphe
I1.4.3.2.b). Les essais en configuration TS présentent des valeurs de ténacité nettement
inférieures aux essais en configuration LS. Nous simulerons ces deux conditions
d’essais avec des jeux de parametres différents dans le modéle GTN (Tableau 15). En
plus de I’anisotropie de ténacité, la simulation des matériaux modeles ayant des teneurs
de précipités Mg,Si grossiers différentes est ¢galement abordée. Le matériau modele
FLM6 ayant un teneur de précipités Mg,Si grossiers réduit est plus tenace que les

matériaux FLM3/FL. Nous illustrons dans ce paragraphe 1’effet de la direction de
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sollicitation (anisotropie) et 1’effet de la teneur des précipités Mg,Si grossiers sur la
ténacité.
. Effet de la direction de sollicitation

On s’intéresse tout d’abord a 1’effet de la direction de sollicitation sur la ténacité
pour le matériau FL. On reporte sur la Figure 116 les courbes Force-CMOD
expérimentales et simulées pour le matériau FL sollicité suivant les sens LS et TS. Seuls
les paramétres de la coalescence sont différents dans ces simulations, soit f=f=1,5%

pour les simulations TS et f.=f=5,6% pour les simulations LS (voir Tableau 15).

Dans le cas d’une sollicitation suivant TS (courbe et symboles rouges sur la
Figure 116), les résultats montrent que la simulation sous-estime légeérement la force
maximale et avance le seuil de la propagation de fissure. Il faut noter qu’aucun
parametre n’est ajusté pour obtenir une bonne adéquation entre les courbes simulées et

les courbes expérimentales.

Dans le cas d’une sollicitation suivant LS (courbe et symboles vert sur la Figure
116), le modéele ne permet pas de simuler la propagation de fissure du fait que le seuil de
propagation f=5,6% est trop élevé. Ceci est améliorable par une identification plus
précise des parametres. Comme nous ’avons présenté (voir paragraphe 111.4.2.4), en
plus du mode d’endommagement intergranulaire, la sollicitation suivant LS présente des
ligaments fins intragranulaires entre les zones d’endommagement intergranulaire. La
coalescence entre des amas de cavités intergranulaires s’effectue sur un second
mécanisme faisant intervenir la germination de cavités sur les dispersoides au chrome
et au manganese. Cette seconde germination de cavités durant la coalescence devrait

étre prise en compte dans le modele GTN.
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Figure 116 : Courbes force-CMOD expérimentales (exp.) et simulées (FEM) du

matériau FL sollicité suivant TS et LS. Effet de la sollicitation sur la ténacité.
o Effet de la teneur des précipités Mg,Si grossiers

On s’intéresse maintenant aux roles des précipités Mg,Si grossiers vis-a-vis de la
ténacité. La Figure 117 représente les courbes simulées et expérimentales des essais de
ténacit¢ sur matériau FL et matériau FLM6. Le matériau FLM6 ayant subit un
traitement de mise en solution a 560°C a la place de 530°C, il contient moins de
précipités Mg,Si grossiers, sites préférentiels d’endommagement, que le matériau FL.
La force maximale et la valeur de ténacité est donc plus élevée pour le matériau FLM6.
Dans la simulation, la différence entre le matériau FL et FLM6 est portée sur la loi de
comportement élastoplastique et la teneur en cavités préexistantes (précipités Mg,Si
grossiers). Pour des raisons de simplification, les parameétres décrivant la coalescence

pour le matériau FLM6 sont supposés identiques a ceux du matériau FL, soit £,=f=1,5%.

Les résultats montrent une bonne adéquation entre les courbes simulées et les
courbes expérimentales en termes de force maximale. Pourtant, la simulation de
I’éprouvette FLM6 a avancé le moment de la propagation de fissure, et donc a sous-
estimé la valeur de la ténacité. En effet, ayant une fraction volumique de cavités

préexistantes plus faible, le matériau FLM6 devrait avoir un seuil de coalescence plus
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tardif du fait que la distance entre cavités est plus importante. Les parametres associés a

la coalescence f. et frdevraient donc étre plus élevés.
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Figure 117 : Courbes force-CMOD expérimentales (exp.) et simulées (FEM) du
matériau FL et matériau FLM6. Effet du teneur des précipités Mg,Si grossiers sur la

ténacité.

IV.3 Bilan

Afin de valider le scénario des mécanismes d’endommagement identifiés dans le
chapitre précédent et de modéliser le comportement et I’endommagement de cet alliage,
un matériau appelé FLM6 ayant moins de précipités Mg,Si grossiers, sites préférentiels
d’endommagement, a été élaboré en augmentant la température de mise en solution de
530°C a 560°C. La caractérisation mécanique montre une augmentation de la limite
d’¢lasticité et de la résistance mécanique pour le matériau FLM6 liée a ’augmentation
de la quantité des éléments Mg et Si en solution solide par dissolution des précipités
grossiers destinés a la formation des précipités durcissants de type Mg,Siy. En
supprimant des précipités Mg,Si grossiers, la valeur de ténacité Jo, a augmenté de 40%
et la résistance a la propagation de fissure dJ/da n’est plus nulle contrairement aux

matériaux contenant des précipités Mg,Si grossiers (FL, FLM3).

176



Validation des micromécanismes et simulations d’endommagement

L’analyse quantitative de I’évolution d’endommagement en surface par traction
MEB in-situ et en volume par tomographie X sur essais de traction AE interrompus
nous montre que la germination de cavités sur les intermétalliques au fer pour le
matériau FLM6 est identique a celles observées pour le matériau FL ou FLM3. La
différence de mécanisme d’endommagement est essentiellement portée sur la
coalescence de cavités. Ayant une distance inter-précipitée plus importante, le matériau

FLM6 présente une coalescence plus tardive.

Plusieurs modeles ont été utilisés comme outils de prédiction et de
compréhension pour étudier I’effet de la triaxialité des contraintes, de I’anisotropie et
des précipités grossiers sur la ténacité. Un premier modele est un modele analytique
propos¢ par Hahn et Rosenfield qui lie essentiellement la ténacité a la fraction
volumique de précipités grossiers. Ce modele nous a permis de dégager la tendance de
I’évolution de la ténacité en fonction de la teneur des précipités Mg,Si grossiers. En
revanche, ce modele suggere que la ténacité augmente quand la taille moyenne des
précipités grossiers augmente, ce qui contredit l’observation de I’évolution de
I’endommagement. De plus, ce modéle ne permet pas d’illustrer 1’effet de I’anisotropie

ou le role des deux types de précipités grossiers.

Des modeles micromécaniques sont introduites pour surmonter ces limites. Le
premier modele est un modele de croissance non-couplé : le modele de Rice-Tracey
avec des parametres proposés par Huang. Avec un taux de croissance critique qui ne
dépend pas de la triaxialité pendant la phase de croissance de cavités, ce modele prédit
assez bien la rupture des essais de traction sur éprouvettes axisymétriques entaillées
pour le sens de sollicitation T. En revanche, La prédiction pour les essais sollicités
suivant le sens L n’est pas satisfaite du fait que la nucléation intervient fortement dans
ces essais, mécanisme qui est totalement négligée dans le modele de Rice-Tracey. Le
second modele étudié est un modele couplé de Gurson-Tvergaard-Needleman (GTN)
comprenant la totalit¢ des phases d’endommagement: germination-croissance-
coalescence de cavités. Ce second modele, couplé, permet de simuler la propagation de
fissure. Pour le sens de sollicitation T, les parametres d’endommagement sont identifiés
sur la microstructure en 3D obtenue par tomographie X, 1’essai de laminographie X in-

situ et I’essai de traction sous MEB in-situ. Les résultats montrent une bonne prédiction
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pour des essais a forte triaxialité (laminographie X ou ténacité). A faible triaxialité, la
capacité de prédiction est plus faible du fait que la germination de cavités est plus
importante ce qui est moins bien décrit par le modéle GTN. Le fait que le second
mécanisme semble plus important a basse triaxialité (voir Figure 84) peut également
expliquer I’écart plus important entre le modele et I’expérience a basse triaxialité. Les
parametres d’endommagement pour le sens de sollicitation L et pour le matériau FLM6
ne sont pas déterminés grace a I’expérience laminographie X in-situ. Ces parameétres
sont donc moins bien identifiés et ne prédisent pas correctement la ténacité dans ces

conditions.

Dans ce travail, pour la premiére fois, des résultats quantitatifs des essais de
laminographie X sont utilisés pour identifier les paramétres de modéle GTN. La fraction
volumique de cavités a la rupture d’élément f; est calibrée sur la mesure
tridimensionnelle effectuée dans une zone d’analyse (ROI) équivalente a la taille
d’éléments utilisée dans la simulation. La taille d’élément est donc déterminée
expérimentalement. Il serait intéressant de vérifier si les mémes résultats de simulations
pourront étre obtenus avec différents ROI/taille d’¢léments. Dans une premiére tentative
avec des ROl/taille d’éléments plus grands ou plus petits (facteur 0,5 et 2) nous avons
rencontré des problémes de convergences. Afin de valider la robustesse de cette
méthode d’identification originale basée sur la microstructure sans ajustement entre
I’expérience et la simulation, la méme procédure devra étre utilisée sur d’autres

matériaux présentant différents états métallurgiques.

La présence des Pop-In est a relier avec la faible résistance a la propagation de
fissure (dJ/da faible). Cette faible résistance a la propagation ne favorise pas une
propagation stable. Au-devant de la pointe de fissure se développe un endommagement
nitié sur les précipités grossiers. Il existe statistiquement des zones plus enrichies en
précipités, ces amas de précipités vont donc former des amas de cavité. Du fait de la
faible résistance a la propagation de la fissure, la fissure va pouvoir se propager
aisément par coalescence entre cet amas et la pointe de fissure. Cette avancée de fissure
s’accompagne d’une brusque chute de force appelée Pop-In. La faible valeur de dJ/da
est elle-méme induite par le fait que I’étape de croissance qui consomme le plus

d’énergie dans la séquence d’endommagement (germination, croissance, coalescence)
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est limitée. Cette étape est limitée car d’une part 1’étape de germination est tres aisée
(forte présence de précipité grossiers source facilement endommageable f) important) et
d’autre part la coalescence est tres rapide (écrouissage faible donc localisation facilitée :

f. faible et 0 important).
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Chapitre V  Conclusions et perspectives

\'A | Conclusions

Cette étude s’inscrit dans le cadre du projet de développement du Réacteur Jules
Horowitz (RJH) et porte plus spécifiquement sur le matériau du caisson-cceur. L’alliage
d’aluminium 6061 forgé a I’état T6 a été retenu pour la fabrication de ce caisson.
L’¢étude porte plus spécifiquement sur le comportement et I’endommagement de cet

alliage a partir d’essais de traction et de ténacité.

Les deux objectifs principaux de cette thése sont de comprendre 1’origine de la
faible résistance a la propagation de fissure (origine des Pop-In), ainsi que de

I’anisotropie de ténacité.

Cette these s’appuie sur une démarche micromécanique (approche locale de la
rupture) qui permet de cerner les paramétres physiques pertinents qui gouvernent les
propriétés mécaniques de 1’alliage d’aluminium 6061-T6. Elle permet également
d'apporter les bases expérimentales d'une modélisation physique et prédictive du
comportement et de 'endommagement de cet alliage. En parallele de I’étude sur les
matériaux industriels, une étude a été menée sur des matériaux modeles. L’élaboration
et la caractérisation des matériaux modeles contenant différentes teneurs en précipités
Mg,Si grossiers apportent les données mécaniques et microstructurales nécessaires pour

la formulation d’un modele physique intégrant la teneur en précipités grossiers.

Le comportement en traction du matériau montre que 1’anisotropie de la limite
d'¢lasticité et de la résistance mécanique est faible, le comportement est considéré
comme étant isotrope. En revanche, on note une anisotropie d’endommagement en
traction et en ténacité marquée. En effet, une anisotropie importante de ténacité est
constatée entre les sens TS (chargement tangentiel et une propagation suivant le sens
travers-court) et LS (chargement longitudinal et une propagation suivant le sens travers-
court). En traction, les éprouvettes sollicitées suivant le sens L présentent une meilleure

ductilité et ténacité que celles sollicitées suivant le sens T.
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Les caractérisations microstructurales réveélent la présence de deux types de
précipités grossiers : Mg,Si et intermétalliques au fer. Ces précipités grossiers sont
majoritairement intergranulaires. La structure granulaire a été observée en tomographie
X avec pénétration de gallium aux joints de grains. Il s’aveére que les grains sont
allongés suivant le sens de forgeage L. Par conséquent, les précipités grossiers sont

alignés suivant cette direction.

La caractérisation volumique quantitative de I’endommagement tridimensionnel
au cours d’un essai de propagation de fissure a été effectuée par laminographie X in-situ,
technique disponible a ’ESRF. Cette expérience unique, complétée par des expériences
de traction in-situ réalisées dans un MEB, ont permis de mettre en évidence que les
précipités grossiers Mg,Si jouaient un rdle prépondérant dans les mécanismes
d'endommagement. Ces précipités possédent des propriétés mécaniques différentes en
termes de dureté et de module de Young de celles de la matrice d’aluminium. Du fait de
ces différences de comportement, les précipités grossiers constituent des zones

d'incompatibilité¢ de déformation qui sont a l'origine de I'endommagement.

Un scénario d’endommagement intégrant 1’alignement des précipités semble
expliquer I’anisotropie de ténacit¢é et d'endommagement observé en traction.
L'anisotropie de répartition des précipités suit la morphologie du grain, la forme du
grain résultant du procédé¢ de mise en forme. La germination de I'endommagement
s'initie en premier lieu sur les précipités grossiers Mg, Si, la croissance et la coalescence
sera d'autant plus facile que les précipités sont proches. La propagation de fissure se fait
suivant le chemin ou la consommation d’énergie est la plus faible. Les joints de grains
étant des zones de rupture privilégiées. Dans le cas TS, les précipités sont alignés dans
le plan de la propagation de fissure. La coalescence s’effectue par striction interne. La
fissure se propage de maniere notable en mode intergranulaire et I'énergie dépensée par
la rupture est donc plus faible. Dans le cas LS, les précipités grossiers Mg,Si sont
alignés perpendiculairement au plan de la propagation de fissure. Une partie de la
fissure doit donc se propager au travers du grain. Les ruptures intergranulaire et
intragranulaire coexistent dans ce cas et 1’énergie dépensée est par conséquent plus

¢levée. Le second mécanisme de rupture intragranulaire observé dans le sens LS
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correspond certainement a de I’endommagement ductile sur une seconde population de

précipités (dispersoides aux Cr et Mn).

Pour valider le scénario et le modele d’endommagement, nous avons ¢élaboré
deux matériaux modeles présentant chacun une fraction volumique de précipités Mg,Si
grossiers différente. Ces matériaux ont été obtenus par augmentation de la température
de mise en solution (560°C au lieu de 530°C) ce qui permet de mieux dissoudre les
précipités grossiers Mg,Si. Des essais de traction sur éprouvette axisymétrique entaillée
(AE) ont été effectués sur ces matériaux modeles. On remarque une augmentation des
caractéristiques mécaniques et une meilleure ductilité aprés une mise en solution a
560°C. On note également une augmentation significative de la valeur de ténacité. Cette
forte augmentation de ténacité sur le matériau sans précipités Mg,Si grossiers a permis

de confirmer le role majeur que joue ces précipités dans la séquence d’endommagement.

Trois modeles sont utilisés pour la simulation physique de I’endommagement.
Le premier modele est un modéle analytique simple reliant le teneur des précipités
grossiers et la ténacité. Ce modele permet de cerner la tendance de ténacité en fonction
des précipités Mg,Si grossiers mais il ne permet pas d’illustrer [’anisotropie
d’endommagement ni I’effet de la taille de précipités sur la ténacité. Un deuxiéme
modele non-couplé de type Rice-Tracey est ensuite utilis€é pour modéliser
I’endommagement qui permet de simuler I’anisotropie d’endommagement. Le modele
de Rice et Tracey ne décrit pas I’étape de germination, il calcule le taux de croissance
d’une population de cavité initialement présente. Le troisieme modele
d’endommagement couplé de type Gurson (GTN) est ensuite utilisé et permet de
simuler la propagation de fissure. Pour les matériaux présentant des précipités Mg,Si
grossiers sollicités suivant le sens T, I’identification des paramétres du modéle est
effectuée par les différentes caractérisations expérimentales. Les fractions volumiques
de cavités (fy) et de précipités (f,) initiales sont obtenues a partir des mesures issues des
caractérisations tomographiques. Les parametres de germination (€n0, Spo) ont été
identifiés par analyses d’images obtenus lors d’essais de traction MEB in-situ.
L’observation par tomographie X sur éprouvettes CT a été utilisée afin d’identifier le
seuil de coalescence (f.), et la fraction de cavité a rupture (f;). Les fractions volumiques

ont ¢t¢ mesurées dans un volume physique défini par la distance entre les amas de
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cavités. Ce volume est ensuite utilisé comme parametre matériau pour définir la taille de
maille dans les simulations par ¢léments finis. L’ensemble des paramétres du modéele
GTN ont donc ¢été mesurés expérimentalement. Les simulations a 1’échelle des
éprouvettes sont ensuite réalisées par ¢léments finis en utilisant les jeux de parameétres
obtenus lors des études précédentes. La modélisation du comportement macroscopique
des éprouvettes de laminographie X, et des valeurs d’endommagement locales montrent

un bon accord avec les mesures expérimentales.

Ce modele a ensuite ét¢ utilisé pour simuler les essais de traction sur éprouvette
lisses et entaillées, ainsi que les essais de ténacité. Dans le sens T, le modele reproduit
bien les courbes macroscopiques a forte triaxialité. En revanche, le modéle surestime
I’allongement a rupture pour les taux de triaxialité faibles. Cet écart est induit par une
surestimation des parametres de la loi de germination ainsi que par le fait que le second
mécanisme ne soit pas pris en compte. Dans le sens L, le modele reproduit bien une
augmentation de la ductilité et de la ténacité. En revanche, le modele surestime les
propriétés du fait de 1’augmentation de la proportion de rupture intragranulaire
(endommagement sur une seconde population précipité plus petits) qui n’est pas pris en

compte dans le modele.

Les Pop-In correspondent a une avancée rapide de fissure induite par la
coalescence entre le front de fissures et des amas de cavités présents devant le front de
fissure. Cette coalescence rapide s’explique par le fait que dans le processus
d’endommagement (germination, croissance, coalescence) 1’étape de croissance qui
consomme le plus d’énergie est limitée. L’étape de croissance est limitée car d’une part
la germination est aisée (présence d’une forte densité initiale de précipité facilement
endommageable) et d’autre part la coalescence est trés rapide (la matrice étant peu
écrouissable, la fraction volumique de cavité a coalescence est faible et I’accélération de

la croissance est importante).

V.2 Perspectives

Durant cette thése, je me suis particulierement attaché a la mise en évidence de
la séquence d’endommagement, qui meéne a la formulation et I’identification des

modeles d’endommagement micromécaniques. Ces modeles identifiés sont destinés en
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perspective a la simulation du comportement mécanique de structure réelle ou a la

simulation de I’effet d’irradiation des matériaux.

Les perspectives qui peuvent étre envisagées pour compléter ce travail

concernent les points suivants.

V.2.1 Identification des paramétres du modele GTN

En plus de l’amélioration de [I’ajustement des parametres de la loi de
germination (qui permettrait de mieux décrire I’endommagement a basse triaxialité),
deux améliorations notables peuvent étre menées : a) ajustement des parametres de
coalescence pour la description de 1’anisotropie, b) prise en compte du second

mécanisme basé sur la germination secondaire (dispersoides).

L’étude que nous avons menée consistait a identifier les paramétres du modele
GTN par des moyens expérimentaux, tels que 1’étude microstructurale par tomographie
X, les essais de traction in-situ sous MEB et 1’essai de laminographie X in-situ. Des
résultats satisfaisants ont été obtenus en comparant les résultats expérimentaux et les
résultats des simulations sur éprouvettes de laminographie X et éprouvettes de ténacité.
Par contre, un seul essai de laminographie X in-situ a été réalisé (matériau FLM3-sens
TS) a cause de la faible accessibilité de la source synchrotron. Seuls les parametres du

modele GTN pour cette condition ont été identifiés par cette méthode.

L’étape suivante est donc de suivre la méme procédure d’identification des
parametres en réalisant des essais de laminographie X in-situ pour d’autres conditions
(matériau FLM6 et sens LS) afin de tester la robustesse de cette nouvelle procédure

d’identification des modeles d’endommagement basée sur des résultats expérimentaux.

Compte tenu des difficultés d’acces a la source synchrotron, une méthode
alternative est souvent abordée pour identifier les parametres d’endommagement : la
simulation cellulaire. Il s’agit de représenter idéalement la microstructure du matériau
en considérant des arrangements de cavités simples et des conditions aux limites

adaptées (Figure 118).
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Figure 118 : (a) Principe de la simulation cellulaire basée sur une géométrie cylindrique
axisymétrique comprenant des cavités et des particules; (b) le maillage d’éléments finis

associé

De nombreux chercheurs ont utilisé cette méthode pour identifier le mécanisme
et les parametres d’endommagement a 1’échelle des particules [136, 159, 161, 162, 167-
169]. Un grand avantage de cette représentation est porté sur la simulation de
I’anisotropie d’endommagement. En changeant le rapport géométrique entre la longueur
et la largeur de cavité et de cellule, I’anisotropie induite par la forme de cavités et la
répartition de cavités pourra étre simulée. Un autre intérét concerne la facilité pour
I’introduction d’une seconde population de précipités de taille plus petite dans la
simulation du mécanisme d’endommagement. Dans nos matériaux, il s’agit des
dispersoides au chrome et au manganese, car ces précipités participent activement au
processus de coalescence des cavités pour une rupture de type intragranulaire. La
méthode consiste a remplacer le comportement €lastoplastique de la matrice de cellule

par un comportement endommageable par exemple de type GTN.

Une comparaison entre ces deux procédures d’identification des parametres de

modele d’endommagement est intéressante car ces deux procédures sont
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complémentaires : la premiére méthode basée sur des résultats expérimentaux et la

seconde basée sur la simulation multi-échelle.

V.2.2 Effet d’irradiation

L’objectif de cette thése concernait la compréhension et la modélisation du
mécanisme d’endommagement de 1’alliage d’aluminium 6061-T6 a 1’état non irradié.
Cette these servira de référence pour des études futures qui seront réalisées sur le
matériau irradié.

Les améliorations du modéle citées précédemment permettront d’améliorer la
description de I’endommagement a basse triaxialité¢ et d’améliorer la description de la
ténacité dans le sens L. A ce jour, les paramétres sont suffisants pour décrire la ténacité
dans le sens T, et pourraient étre utilisés pour décrire 1’évolution de la ténacité apres

irradiation.

En effet, sous irradiation, les alliages d'aluminium subissent plusieurs types de

dommages [170-173]:

. La création de lacunes et interstitiels dans les cascades de déplacements
atomiques, sous l'effet des neutrons rapides ; ces défauts ponctuels sont mobiles,
s'éliminent partiellement sur les puits fixes (dislocations, joints de grains,
précipités, surfaces), s'annihilent ou s'agglomerent en amas. Les interstitiels se
regroupent sous forme de boucles interstitielles et les lacunes sous forme de
cavités. Ces cavités peuvent étre stabilisées par la production d’hydrogene et
d’hélium (réactions >’Al(n,ar) et 2’Al(n,p)). L’ensemble de ces évolutions vont
induire une modification du comportement : augmentation de la limite
d’¢lasticité, perte d’écrouissage.

. La précipitation du silicium créé par transmutation de 1I’Aluminium 27 en
silicium 28 par la capture d'un neutron suivi d'une désintégration béta va aussi
induire un durcissement

. Inversement, la dissolution du durcissement structural (précipités nanométriques

Mg,Siy) sous irradiation va conduire a un adoucissement
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L’ensemble de ces évolutions microstructurales devraient sous irradiation induire un
durcissement et une perte d’écrouissage, de plus on ne s’attend pas a ce que les
précipités grossiers soient altérés par 1’irradiation. Par conséquent, afin de modéliser la
ténacité sous irradiation, le modele d’endommagement de type GTN identifi¢ pourra
toujours étre utilisé en changeant simplement les paramétres de la loi de comportement
de la matrice. Il suffirait par conséquent de disposer du comportement en traction du
matériau irradié. Ces résultats de simulation pourront étre comparés avec les données
expérimentales obtenues par Alexander [174] dans le cadre du projet de construction du

réacteur ANS a ORNL.

Avant d’effectuer I’analyse de l’effet d’irradiation, la robustesse du modele
pourra €tre validée par des simulations d’effet de revenu. Au premier ordre, I’irradiation
et le revenu modifient uniquement les propriétés plastiques de la matrice (écrouissage)

et ne change pas le mécanisme d’endommagement et la teneur des précipités grossiers.
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Annexe A

Annexe A. Influence de la taille d’éprouvettes

Partant de la méthode actuelle de caractérisation mécanique des matériaux, nous
avons effectué une étude sur I’effet de la taille des éprouvettes lors des essais de traction.
Inspiré par la méthode des effets d’échelle utilisée pour la caractérisation de la rupture,
une campagne expérimentale sur des éprouvettes homothétiques, de quatre tailles
différentes a ¢ét¢ menée sur le matériau filé. Ces quatre géométries possedent
respectivement des diameétres de 4, 6, 8 et 10 mm. Pour chacune des quatre éprouvettes,
la longueur utile est prise égale a 5 fois le diamétre. La norme sur les essais de traction
NF EN ISO 6892-1 de 2099 préconise d’utiliser une éprouvette dont la longueur utile
est au moins égale a 5 fois le diamétre et de mesurer 1’allongement total entre deux
repéres distants de 5 fois le diamétre. Nous avons donc choisi des géométries
homothétiques avec un rapport longueur utile / diamétre égal a 5. Les essais de traction
ont été réalisés a la température ambiante. La vitesse de traction imposée en

déplacement traverse est de 5 10™s™.

La limite d’élasticité (Rpo2%), la résistance mécanique (Ry), I’allongement total
(Ay) et le coefficient de striction (Z) sont tracés en fonction du diamétre de I’éprouvette

sur les figures ci-dessous.

(a) Evelutionde Rpy ;avec le diametre de [b) Evolution de Rm avec le diametre de l'eprouvelle
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Figure 119 : Evolution de (a) la limite d’élasticité (Rpo2%) et (b) la résistance mécanique

(Rm) en fonction du diametre de 1’éprouvette.
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(a) Evolution de Al avec le diameétre de I'éprouvette (b) Evolutionde Z avec le diametre de I'éprouvette
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Figure 120 Evolution de (a) I’allongement total (A,) et (b) le coefficient de striction (Z)

en fonction du diametre de I’éprouvette.

On ne note pas d’évolution notable sur les grandeurs suivantes : Rpg 2%, Rm et Ay.
En revanche, on note une diminution significative du coefficient de striction avec

I’augmentation du diameétre de 1’éprouvette.

Pour un matériau homogene, il est tout a fait normal que la limite d’¢lasticité et
la résistance mécanique ne dépendent pas de la géométrie de 1’éprouvette. Pour un
matériau homogene et pour des éprouvettes homothétiques, il est également normal que
I’allongement total soit indépendant de la taille de 1’éprouvette. Pour deux éprouvettes
de méme diamétre et de longueurs différentes, on aurait pu s’attendre a ce que celle qui
présente une longueur utile plus importante ait un allongement total plus faible. En effet,
apres le début de la striction la déformation n’est plus homogene sur la longueur utile de
I’éprouvette. La faible dépendance de I’allongement total avec la longueur de
I’éprouvette présentant un méme diametre montre que la localisation apres striction

reste relativement diffuse.

L’allongement total est une grandeur complexe a expliquer car elle dépend a la
fois du comportement et de I’endommagement. Le coefficient de striction (Z) dépend
essentiellement de la sévérit¢ des mécanismes d’endommagement et assez peu du
comportement. La dépendance de Z avec la géométrie de I’éprouvette montre que plus

la taille de I’éprouvette est importante plus la probabilit¢ de rencontrer des sites
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d’endommagement est importante, ce qui a pour conséquence de diminuer la valeur de

Z.

199



Annexe B

Annexe B. Effet de revenu sur les propriétés
mécaniques en traction

Des essais de traction sur éprouvettes cylindriques (diamétre 4) ont été réalisés.
Les grandeurs caractéristiques Rpo2%, Rm et A; ont été tracées en fonction du temps de

revenu pour les 4 conditions de mise en solution.

Pour les 4 températures de mise en solution, la cinétique est semblable : on
observe une augmentation de la limite d’élasticité (Rpo.29) et de la résistance mécanique
(Rm) au cours des 12 premicres heures de revenu puis une saturation. On ne note pas de
diminution lors du sur-revenu dans la gamme de temps investiguée. La limite
d’¢élasticité aprés revenu augmente avec la température de mise en solution. En effet,
plus la température de mise en solution est importante plus la dissolution des précipités
Mg,Si grossiers est conséquente et donc plus la quantité de soluté disponible pour la
précipitation nanométrique durcissant est importante. Les résultats montrent que cette

modification de la cinétique de revenu n’est finalement pas marquée.

On note également que plus la température de mise en solution est élevée plus le
durcissement induit lors du revenu est important : en effet la quantit¢ de Mg et Si en
solution solide augmente et permet une précipitation plus dense. En revanche, malgré la
meilleure dissolution des Mg,Si grossiers a haute température on n’observe pas de
différence significative sur les allongements totaux. L’allongement total est une
grandeur relativement complexe car elle dépend a la fois du comportement (écrouissage,
viscosité) et de 1I’endommagement. Ceci est alors complété par des mesures de
coefficients de striction qui ne dépend que de I’endommagement. On ne note pas de
différence entre les différentes températures de mise en solution, ni entre différents
temps de revenu. Dans la mesure ou la fraction de précipités grossiers diminue avec la
température de mise en solution, les mécanismes d’endommagement devraient étre
moins séveres apres un traitement thermique de mise en solution a 560°C et on aurait
donc pu s’attendre a une augmentation de I’allongement total avec la température de
mise en solution. L’influence de la température de mise en solution et du temps de

revenu sur I’endommagement est faible pour ces essais de traction sur éprouvettes lisses
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dont la triaxialité est faible. Nous caractériserons cette influence en traction sur

éprouvettes entaillées et sur éprouvettes de ténacité ou la triaxialité est plus importante.
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Figure 121 : Effet de la température de mise en solution et du temps de revenu sur les
caractéristiques mécaniques : (a) exemples des courbes de traction conventionnelle, (b)
allongement total, (c) limite d’¢lasticiteé, (d) résistance mécanique pour Mise en solution

(MeS) entre 530°C et 560°C et revenu a 175°C entre 4h et 100h.

La Figure 122 trace 1’évolution des propriétés de traction en fonction du temps
de revenu dans un diagramme A; — Ryoo%. On note bien une diminution de
I’allongement total et une augmentation de la limite d’¢€lasticité entre 1’état sous-revenu
et revenu. En revanche, la diminution de la limite d’élasticité et 1’augmentation de

I’allongement entre 1’état revenu et sur-revenu n’est pas marquée.
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Figure 122 : L’effet de la température de mise en solution (MeS) et du temps de revenu

sur les caractéristiques mécaniques en traction.
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Annexe C. Méthodes des calculs par Eléments Finis
(EF)

Tous les calculs sur éprouvettes ont été effectués a 1’aide du code de calcul
Cast3m. Tous les calculs ont été¢ effectués en faisant 1’hypothése des grands
déplacements. Dans ce cadre, la géométrie est réactualisée a chaque pas de calcul. Cette
hypothese est rendue obligatoire par les déformations trés importantes observées lors
des essais de traction ou de propagation de fissure qui modifient de maniére importante

la géométrie de 1’éprouvette.

C.1 Eprouvettes AE

Les maillages utilisés pour les essais sur éprouvettes lisses et éprouvettes
axisymétriques entaillées (AE) sont présentés sur la Figure 123. Pour rappel, des
éprouvettes AE avec des rayons d’entaille de 2mm, 4mm et 10mm sont utilisées et
nommées AE2, AE4 et AE10 dans cette thése. Etant donné I’axisymétrie du probléme,
le maillage est grandement simplifi¢ et permet 1’utilisation d’éléments 2D. Les
conditions aux limites pour ces quatre géométries sont définies comme suivantes : la
ligne en bas représentant une condition symétrique est bloquée suivant Uy. En ce qui
concerne le chargement, on impose un déplacement Uy sur la ligne du haut. La ligne a
gauche représentant une condition axisymétrique est bloquée suivant Ux. Les maillages

sont composés d’éléments 2D quadratique QUAS a intégration réduite.
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Figure 123 : Maillages des éprouvettes de traction (a) lisse, (b) AE2, (c) AE4 et
(d) AE10.

C.2 Eprouvettes de laminographie X

En 3D, pour des raisons de symétrie, seul le % de section d’une éprouvette de
laminographie X a été modélisé. Le maillage est constitué¢ de 42077 éléments de type
CU20 a intégration réduite (Figure 124). Le long du ligament, la taille des ¢léments est
fixée a 140x140x140 pm’, cela signifie une taille inter point de Gauss fixée a 70x70x70
um’ équivalente a la taille de la zone d’analyse d’endommagement dans 1I’expérience de
laminographie X in-situ. Pour modéliser les conditions de symétrie, les déplacements
Uy sont bloqués le long du ligament et les déplacements Uz sont bloqués sur la face
représentant le plan médian de 1’éprouvette. Le chargement est effectué en imposant le
déplacement Uy a la ligne 1 char et la %2 ouverture CTOD_085 est mesurée au point P_55.

Un comportement ¢élastique avec un modele de Young 100 fois plus €élevé que celui de
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I’éprouvette est impos¢ pour le matériau de la goupille. Le modele GTN avec
parametres identifiés dans les paragraphes précédents est utilisé dans la zone finement
maillée (zone rouge dans la Figure 124). Le reste de I’éprouvette est supposé

¢lastoplastique avec la loi de Voce identifiée précédemment.
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Figure 124 : Maillage 3D de la % section d’une éprouvette de laminographie X.

La longueur de la déchirure ductile est repérée a chaque instant par la distance
entre le fond d’entaille et le point de Gauss ayant atteint une fraction volumique critique
donnée, f;. Lorsque la porosité atteint une valeur f;a un point de Gauss, ses contraintes

tendent vers zéro.

C.3 Eprouvettes CT

Comme pour I’éprouvette de laminographie X, seul le 4 de la section d’une
éprouvette CT a été modélisé. Le maillage est constitué de 31000 ¢éléments de type
CU20 a intégration réduite (Figure 125). Le long du ligament, la taille des éléments est
fixée a 140x140x625 pm’. Pour modéliser les conditions de symétrie, les déplacements
Uy sont bloqués le long du ligament (zone encadrée en bleu sur la Figure 125) et les
déplacements Uy sont bloqués sur la face représentant le plan médian de 1’éprouvette.
Le chargement est effectué en imposant le déplacement Uy a la ligne 1 char et la
ouverture CMOD est évaluée au point P CMOD. Un comportement ¢lastique avec un

modele de Young 100 fois plus ¢€levé que celui de 1’éprouvette est imposé pour le
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matériau de la goupille. Le modele GTN avec paramétres identifiés dans les
paragraphes précédents est utilisé dans la zone finement maillée (zone rouge dans la
Figure 125). Le reste de I’éprouvette est supposé avoir un comportement ¢élastoplastique

modélisé par la loi de Voce identifiée précédemment.
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Figure 125 : Maillage 3D du Y4 section d’une éprouvette CT.
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Comportement et endommagement des alliages d’aluminium 6061-T6 :

approche micromécanique

RESUME : L’alliage d’aluminium 6061-T6 a été retenu pour la fabrication du caisson-cceur du futur
réacteur expérimental Jules Horowitz (RJH). L'objectif de cette thése est de comprendre et modéliser
le comportement et 'endommagement de cet alliage en traction et en ténacité, ainsi que I'origine de
I'anisotropie d’endommagement. Il s’agit de faire le lien entre la microstructure et 'endommagement
du matériau a l'aide d’'une approche micromécanique. Pour ce faire, la microstructure de l'alliage, la
structure granulaire et es précipités grossiers ont été caractérisés en utilisant des analyses
surfaciques (Microscopie Electronique & Balayage) et volumiques (tomographie/laminographie X). Le
mécanisme d'endommagement a été identifié par des essais de traction sous MEB in-situ, des essais
de tomographie X ex-situ et des essais de laminographie X in-situ pour différents taux de triaxialité.
Ces observations ont notamment permis de montrer que la germination des cavités sur les précipités
grossiers de type Mg,Si est plus précoce que sur les intermétalliques au fer. Le scénario identifié et
les grandeurs mesurées ont ensuite permis de développer un modéle d'endommagement couplé,
basé sur I'approche locale de la rupture, de type GTN intégrant la germination, la croissance et la
coalescence des cavités. Le lien entre I'anisotropie d’endommagement et de forme/répartition des
précipités a pu étre montré. La prise en compte des mesures de 'endommagement dans la simulation
a permis d’expliquer I'anisotropie d’endommagement. Ce travail servira de référence pour les études

futures qui seront menées sur le matériau irradié.

MOTS CLES : Alliage d'aluminium, Endommagement, Approche locale, Modéles micromécaniques.

Tensile and fracture behavior of AA6061-T6 aluminum alloys:

micromechanical approach

ABSTRACT : The AA6061-T6 aluminum alloy was chosen as the material for the core vessel of
the future Jules Horowitz testing reactor (JHR). The objective of this thesis is to understand and
model the tensile and fracture behavior of the material, as well as the origin of damage
anisotropy. A micromechanical approach was used to link the microstructure and mechanical
behavior. The microstructure of the alloy was characterized on the surface via Scanning
Electron Microscopy and in the 3D volume via synchrotron X-ray tomography and laminography.
The damage mechanism was identified by in-situ SEM tensile testing, ex-situ X-ray tomography
and in-situ laminography on different levels of triaxiality. The identified scenario and the in-situ
measurements were then used to develop a coupled GTN damage model incorporating
nucleation, growth and coalescence of cavities formed by coarse precipitates. The relationship

between the damage and the microstructure anisotropies was explained and simulated.

KEYWORDS : Aluminum alloy, Damage, Local approach, Micromechanical modeling.
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