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INTRODUCTION
Contexte industriel

Cette étude s’inscrit dans le cadre du projet de développement du futur réacteur d’irradiations
expérimentales Réacteur Jules Horowitz (RJH). Ce réacteur, en construction sur le site du Commissariat
a I’Energie Atomique et aux Energies Alternatives (CEA) de Cadarache prendra la suite du réacteur
Osiris (CEA Saclay) qui est arrivé au terme de son exploitation en décembre 2015.

Le RJH constituera une infrastructure majeure de la recherche européenne. Sa durée d’exploitation est
estimée a une période minimale de 50 ans. Grace a son flux neutronique élevé, il servira a irradier des
éléments combustibles et des matériaux de structures des centrales électronucléaires de puissance,
contribuant a la sécurité et a I'optimisation des réacteurs nucléaires existants comme au développement
des réacteurs du futur. La production de radioéléments et de silicium dopé pour la médecine nucléaire
constitue un second intérét de ce réacteur [1]. Le RJH pourra accueillir une vingtaine de dispositifs
expérimentaux simultanés, soit en ceeur soit en réflecteur. Il est construit et sera exploité dans le cadre
d'une coopération internationale entre plusieurs organismes. A ce jour, les partenaires présents sont les
suivants :

- Instituts de recherche : CIEMAT (Espagne), SCK (Belgique), CVR (République Tchéque);
VTT (Finlande), IAEC (Israél), DAE (Inde), NNL (Royaume-Uni), STUDSVIK (Suéde), CEA,
TECHNICATOME (France).

- Partenaires industriels : Electricit¢ De France (EDF), FRAMATOME (ex AREVA-NP), la
Commission Européenne.

Le RJH (Figure 1) est constitué d’un batiment réacteur et d’un batiment annexe permettant le transfert
des échantillons expérimentaux. Dans le batiment réacteur se trouve le ceeur du RJH, qui peut générer
jusqu’a 100 MW dans une colonne de seulement 700 mm de diamétre intérieur, d’une épaisseur de 20
mm, et d’une hauteur de combustible actif de 600 mm. Le flux important de neutrons rapides et
thermiques a I’intérieur et en périphérie du ceeur du réacteur, qui est supérieur & celui rencontré en
centrale nucléaire, permet de simuler les endommagements des matériaux et des combustibles sous
irradiation : on multiplie les impacts neutroniques sur les matériaux irradiés afin de les "vieillir" plus
rapidement et d'anticiper les mesures a prendre.

Piscine réacteur et canal de
transfert vers piscine / . Reactor
cellules block

Figure 1 - Schéma du futur réacteur RJH [1]

Les assemblages combustibles sont contenus dans un casier, lui-méme enfermé dans un caisson (Figure
2). Composant central du réacteur et plongé dans une piscine remplie d’eau, c'est & l'intérieur de ce
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caisson-ceeur que se déroule la réaction nucléaire. En fonctionnement, ce composant est donc lui-méme
soumis & une forte irradiation neutronique, avec une forte composante en neutrons rapides (jusqu’a
5.10" nrp.cm?2.s71, E>0,9 MeV). 1l est composé de différentes picces forgées en alliage d’aluminium qui
sont ensuite assemblées entre elles par soudage. Soumis a une pression en eau maximale de 16 bars, il
est soumis a ’arrété relatif aux Equipements Sous Pression Nucléaires [2] qui stipule que le matériau
doit étre ductile et tenace. Cette étude s’intéresse particuliérement a la virole centrale (notée « fiit cceur »
sur la Figure 2), qui mesure 740 mm de diamétre, 20 mm d’épaisseur et 1,4 m de hauteur.

L’alliage d’aluminium 6061-T6 a été retenu pour la fabrication des différents composants du caisson-
cceur car il présente les avantages suivants [3,4] : sa résistance a la corrosion (a I’aide de la couche de
passivation qui se fait naturellement a la surface), sa bonne conductivité thermique (ce qui facilite son
refroidissement), sa facilit¢ de mise en ceuvre, ses propriétés mécaniques aux températures de
fonctionnement (de 35 & 70 °C) ainsi que sa transparence neutronique (indispensable pour la réalisation
d’irradiations expérimentales en périphérie du caisson-cceur). De plus, on note une ductilité résiduelle
aprés irradiation ainsi qu’une stabilité de propriétés sous irradiation plus importantes que celles des
alliages d’aluminium de la série 5000, comme 1’AG3-NET par exemple.

Corps du
Bride de casier
couvercle Fat supérieur
Té Fat cosur
Bride
Fat inférieur d'embase
Caisson ‘ Cidlar

Figure 2 — Schémas et photo du caisson-ceeur: le caisson (enceinte extérieure) et le casier (a
lintérieur) [1]

Problématique scientifique

Une propagation rapide mais limitée de la fissure est parfois observée lors d’essais de ténacité. Ce
phénomeéne, appelé « pop-in », se traduit par une chute brusque de la force sur la courbe force - ouverture
de I’entaille. Ce phénoméne instable est peu étudié dans la littérature et seules quelques études
s’intéressent a son origine physique.

Le premier type de pop-in, qui intervient généralement avant le maximum de force, est le plus largement
investigué : souvent appelé instabilité de clivage, il est d’origine microstructurale et se traduit par une
rupture fragile locale due a la présence d’une hétérogénéité [5,6]. Mais un deuxieme type de pop-in,
intervenant apres le maximum de force, est parfois mentionné. Ce deuxié¢me type d’instabilité aurait une
origine purement mécanique, résultant de I’interaction entre la résistance a la propagation de fissure de
I’alliage et I’énergie élastique stockée dans le systéme [7,8].

C’est ce pop-in, qui ne correspondrait donc pas a une rupture locale fragile, qui semble étre parfois
observé sur ’aluminium 6061-T6. Cet alliage intéresse le CEA dans le cadre de la construction du
Réacteur Jules Horowitz et sera donc soumis a un flux neutronique important en fonctionnement.
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Le phénomene de pop-in est important dans la mesure ou il rend délicates les analyses et les exploitations
des propriétés de rupture et de fatigue des structures. L’objectif principal de cette étude consiste a étudier
les pop-ins observés sur I’alliage d’aluminium 6061-T6, en se basant sur trois axes principaux :

- Comprendre les mécanismes physiques a 1’origine de ce phénoméne, notamment pour
déterminer quel type de pop-in intervient sur ce matériau.

- Modéliser le phénoméne en se basant sur les mécanismes physiques identifiés precédemment.

- Déterminer I’influence de I’irradiation neutronique sur ce phénomeéne.

Pour répondre a ce triple objectif, les explications apportées par la littérature sont tout d’abord identifiées
dans le chapitre 1 bibliographique. Apres une présentation de la microstructure de 1’alliage d’étude,
I’influence de différents traitements thermiques sur cette derniére et sur les mécanismes de rupture est
détaillée en 1. Des rappels importants concernant I’endommagement dans le cadre de la rupture ductile
ainsi que la mesure de la ténacité sont effectués en 2. Ces éléments permettent d’éclairer la troisieme
partie de ce chapitre bibliographique, qui propose d’effectuer un état de 1’art sur les études s’intéressant
aux pop-ins, et d’exposer les différentes pistes d’explication du phénoméne suivies dans cette these.
Enfin, la derniere partie 4 synthétise les effets connus de I’irradiation sur les propriétés mécaniques du
matériau d’étude, afin d’appréhender les phénoménes moteurs au sujet de la problématique de
I’influence de I’irradiation sur les pop-ins.

Une fois les pistes identifiées et mises en évidence dans ce chapitre bibliographique, il s’agit de les
investiguer expérimentalement afin de répondre aux questions suivantes :

1. L’alliage 6061-T6 est-il soumis a I’effet Portevin-Le Chatelier (phénomeéne de vieillissement
dynamique) ?

2. Le pop-in est-il a relier a une détérioration de la ténacité, et notamment a une résistance réduite

a la propagation de fissure?

Quel est le role de la complaisance du dispositif d’essai, et de 1’éprouvette elle-méme ?

4. Quel est le role de la microstructure et des mécanismes d’endommagement ? Sur ce matériau,
s’agit-il de pop-ins en clivage (instabilité fragile) ou de pop-ins en déchirement (accélération de
la rupture ductile) ?

w

Pour répondre au premier point, des essais de traction avec corrélation d’images sont réalisés a
différentes température et différentes vitesses de déformation, et sont exposés dans le chapitre 2.

Pour examiner le deuxieme point, des traitements thermiques sont appliqués a un alliage 6061-T6. Le
revenu joue un role crucial. L’objectif est d’obtenir, & composition chimique et gamme d’¢laboration
identiques, différents états métallurgiques et donc différents comportements mécaniques. Ces derniers
sont quantifiés par 'intermédiaire d’essais de traction et de ténacité, afin d’identifier a quels
comportements mécaniques (notamment la capacité d’écrouissage et le module de déchirement) peuvent
étre reliés les pop-ins. Cette étude fait 1’objet du chapitre 3.

Dans le chapitre 4, un montage innovant est concu avec des rondelles Belleville, permettant de réduire
la rigidité de la machine d’essai lors d’un essai de ténacité, afin d’évaluer le troisiéme point. L’objectif
est de forcer 1’apparition de pop-ins sur des échantillons correspondant a un état métallurgique qui n’en
présentait pas précédemment. Des critéres d’instabilité analytiques sont établis afin de caractériser et de
comprendre les amorgages et les arréts des pop-ins.

Les différentes microstructures et les mécanismes d’endommagement sont caractérisés par
I’intermédiaire de plusieurs techniques (MEB, EBSD, SAT, laminographie, ...) dans le chapitre 5, afin
notamment de comparer les éprouvettes avec et sans pop-in et de développer le quatrieme point. Cette
étude met en évidence le role de premier plan que jouent le durcissement et les niveaux de contraintes
atteints quant a la détérioration de la ténacité, et notamment du module de déchirement. Des simulations
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par ¢léments finis d’essais de ténacité sont mises en place pour modéliser cette détérioration, avec
I’introduction d’un nouveau critére de nucléation par la contrainte.

Ces études expérimentales, analytiques et numériques permettent de mettre en place dans le chapitre 6
les outils numériques rendant possible, avec un pilotage adapté, la modélisation des pop-ins par éléments
finis.

Enfin, un référencement de différentes études menées au CEA a montré que le nombre de pop-ins
augmentait avec I’irradiation. Pour comprendre cette évolution, des éprouvettes de traction et de ténacité
ont été irradiées dans le réacteur OSIRIS. Une campagne expérimentale est menée dans le chapitre 7 sur
ces échantillons dans des cellules blindées d’une installation nucléaire. La démarche consiste a appliquer
de nouveaux traitements thermiques sur ces matériaux afin d'obtenir des comportements mécaniques
différents, et de suivre le méme raisonnement et le méme protocole que sur les matériaux non irradiés :
essais de traction, essais de ténacité, caractérisation des mécanismes d’endommagement, analyse des
pop-ins par I’intermédiaire des critéres analytiques.

Pour information, chaque chapitre comporte sa propre liste de références, placée en fin de chapitre.
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Chapitre 1
Bibliographie

L’objectif de cette partie est de présenter le matériau d’étude, I’aluminium 6061-T6, et principalement
son comportement mécanique, afin de comprendre quels sont les éléments entrant en jeu quant a notre
problématique principale : la présence d’instabilités de propagation de fissure appelées pop-ins.

Apres une présentation de la microstructure de 1’alliage d’étude, I’influence de différents traitements
thermiques sur cette derniére et sur les mécanismes de rupture est détaillée. Des rappels importants
concernant I’endommagement dans le cadre de la rupture ductile ainsi que la mesure de la ténacité sont
effectués. Ces éléments permettent d’éclairer la quatriéme partie de ce chapitre, partie essentielle
puisqu’elle se propose d’effectuer un état de I’art sur les études s’intéressant aux pop-ins, et d’exposer
les différentes pistes d’explication du phénoméne suivies dans cette thése. Enfin, la derniére partie
synthétise les effets connus de I’irradiation sur les propriétés mécaniques du matériau d’étude, afin
d’appréhender les phénoménes moteurs concernant I’influence de I’irradiation sur les pop-ins.

1. L’ALLIAGE D’ALUMINIUM 6061-T6 ..ooviieiiiiiiiiiese s 15
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2.1.2. Les PrinCipauX MECANISMES .......cuviverrereeieiereeeereeressesreseeseeseeeeseeseesessesseseesseseeseenes 29
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1. L’ALLIAGE D’ALUMINIUM 6061-T6

1.1. Géneralités
1.1.1. Classification des alliages d’aluminium

Les caractéristiques mécaniques de I’aluminium a 1’état pur restant limitées, I’addition d’éléments
d’alliage est indispensable pour obtenir des propriétés mécaniques suffisantes. Les alliages d’aluminium
corroyés obéissent donc a une classification spécifique, dite par séries, en fonction de leurs éléments
d’ajouts. Ces series, au nombre de huit, sont représentées a ’aide de quatre chiffres, dont le premier
désigne 1’élément chimique majoritaire (hors aluminium) : 1xxx (min 99%wt Al), 2xxx (Cu), 3xxx
(Mn), 4xxx (Si), 5xxx (Mg), 7xxx (Zn), 8xxx (autres éléments), et 6xxx (Mg et Si), série qui nous
intéresse ici.

Il existe deux types de durcissement dans les alliages d’aluminium : le durcissement par écrouissage
pour les alliages non trempants (séries 1000, 3000, 4000, 5000), et le durcissement structural pour les
alliages trempants (séries 2000, 6000, 7000). Concernant ces derniers, 1’alliage est mis en solution, puis
trempé. L alliage peut alors subir une autre combinaison de traitements thermiques, aboutissant a un état
métallurgique désigné par une lettre ; I’état métallurgique T, par exemple, indique que 1’alliage a subi
une maturation et un revenu, suite a la mise en solution et a la trempe. Le durcissement est alors obtenu
par la précipitation de nano-phases [1].

Un chiffre est ajouté aprés cette lettre afin de préciser dans quel état se trouve I’alliage : 1’état T6
correspond ainsi a un alliage mis en solution, non écroui, et finalement revenu au pic.

1.1.2. L’alliage d’aluminium 6061-T6

Comme évoqué précédemment, les viroles du caisson du futur Réacteur Jules Horowitz (RJH) sont en
aluminium 6061-T6, alliage dont la composition est récapitulée dans le Tableau 1 ci-dessous.

wit% Si Mg Fe Cr Cu Mn Zn Ti Ni Zr Pb Na Al

Min 04 08 - 004 015 - - - - - - bal
Max 08 12 0,7 035 0,40 0,15 0,25 015 - - - - bal.

Tableau 1 — Composition massique du métal de base de AA-6061 [2]

La matrice d’aluminium est de structure o, cubique a faces centrées et de paramétre de maille
a = 4,05 A. Le 6061 est un alliage & durcissement structural, dont le magnésium et le silicium sont les
principaux éléments d’ajout. Suite au traitement thermique T6, ces éléments vont précipiter sous la
forme de nano-phases conférant a I’alliage son durcissement. Mais ces mémes éléments forment aussi
des précipités grossiers Mg.Si de plusieurs microns de diamétre et néfastes en termes de ténacité, tout
comme les intermétalliques au fer (IMF), impuretés dues a la présence du fer. Le chrome et le manganése
précipitent sous forme de dispersoides.

1.2. Caractérisation microstructurale et principaux précipités

Les propriétés mécaniques de 1’alliage 6061-T6 sont assurées grace a son état de traitement thermique
T6. C’est pour cela que cet alliage est dit a durcissement structural. Le silicium, le fer et le chrome étant
des éléments tres peu solubles dans I’aluminium, ils se retrouvent également sous forme de différents
précipités.
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1.2.1. La séquence de précipitation du magnésium et du silicium

Les propriétés mécaniques de 1’alliage 6061-T6 sont conditionnées par une séquence de précipitation
particuliére [3-8], celle des précipités de type MgxSiy, indiquée sur la Figure 1.

Amas de solutés et/ou zones de Guinier-Preston
Cohérents avec la matrice g=1a5nmm

N/

Précipités métastables B’’-Mg:Sig
Forme d'aiguilles Cohérents avec la matrice P=1a5nm, |=10a50nm

AV

Précipités métastables B’-Mg.Sis
Forme de batonnets Semi-cohérents avec la matrice =5a15nm

A4

Précipités stables B-Mg,Si
Forme de plaquettes carrées Incohérents avec la matrice |=102nm, e = 10 nm

Figure 1 - Séquence de précipitation des précipités de type Mg,Siy

Le magnésium et le silicium sont présents au sein de la solution solide sursaturée, combinés en amas de
solutés souvent denommés zones de Guinier-Preston (GP). Ces amas se trouvent sous la forme d”homo-
amas (Mg ou Si) ou d’hétéro-amas (MgSi) [9,10], et sont certainement des sites de germination des
phases B’ [11] a partir d’un certain rayon critique d’apreés les travaux de Murayama et al. [10]. Ce sont
ces phases B’ (MgsSis) (Figure 2) qui permettent le durcissement structural de I’alliage grace a leur forte
densité et a leur cohérence avec la matrice : cela introduit une distorsion élastique du réseau, créant des
concentrations de contraintes localisées qui ralentissent le mouvement des dislocations [12]. Ces nano-
phases intragranulaires apparaissent de fagon homogéne lors du revenu.

Figure 2 — Image obtenue au Microscope Electronique a Transmission (MET) des phases 8’ suivant
les directions <1010>4 du 6061-T6 [13]

Mais en prolongeant le revenu, ces précipités sont déstabilisés et se transforment tout d’abord en
précipités B’ (MgoSis), qui participent également au durcissement structural mais moins fortement, puis
en précipités B (Mg.Si). Ces derniers, incohérents avec la matrice, ne participent que trés faiblement au
durcissement structural.

1.2.2. Les Mg@zSi grossiers

Les Mg.Si grossiers sont des précipités intergranulaires de forme globulaire, d’un diamétre de 5 220 pm.
I1s se forment lors de la coulée, et la plupart sont dissous suite aux étapes d’homogénéisation et de mise
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en solution. Leur fraction diminue avec la température, jusqu’a leur compléte dissolution entre 550 et
600 °C, mais il ne faut pas dépasser le solidus de 1’alliage, sous peine de provoquer la brillure des phases
de plus bas points de fusion. Cependant une trempe trop lente provoque leur précipitation aux joints de
grains [14].

Les MgSi grossiers sont pénalisants en termes de ténacité : ils diminuent la quantité de Mg et Si
disponible pour précipiter les phases B°” et B° durcissantes, et ils agissent comme des concentrateurs de
contraintes [15].

En outre, la distinction entre ces phases et les cavités est difficile du fait de leur faible contraste
d’observation (Mg2Si en gris foncé et cavités en noir au Microscope Electronique a Balayage - MEB).

1.2.3. Les intermétalliques au fer

Le fer se trouvant dans de nombreux outils (notamment en acier) utilisés dans différents procédés, il
n’est pas rare d’en trouver dans cet alliage, méme en restreignant sa teneur au minimum dans 1’alliage
de départ. L’idéal serait d’éliminer la totalité du fer, mais ce serait une opération trop cotteuse. Ces
impuretés créent la formation d’intermétalliques au Fer (IMF), due a la tres faible solubilité du fer dans
I’aluminium. Lassance [16] et Kuijpers et al. [17,18] ont mis en évidence deux types d’IMF :

- Les phases B dont la longueur est de 20 pum et I’épaisseur de 0,1 a 1 pm.

- Les phases a qui se présentent sous trois formes différentes : soit des chaines d’environ 1 um de
longueur, soit des ellipsoides d’une épaisseur de 5 pm, soit des spheres d’environ 50 a 200 nm. Ces
dernieres sont souvent classées dans la catégorie des dispersoides au Mn.

Comme les Mg,Si grossiers, les IMF sont également pénalisants en termes de ductilité et de ténacité
comme 1’ont montré plusieurs auteurs : Blind et al. [19] sur des alliages de la série 6000, Hval [20] sur
deux alliages 6082. C’est pour cela qu’une teneur maximale en fer doit &tre garantie par les fabricants.
Agarwal [21] a montré qualitativement que I’endommagement dans ’alliage 6061-T6 issu des précipités
Mg.Si grossiers est négligeable par rapport a celui di aux IMF. C’est pourquoi dans la littérature
I’endommagement di a ces MgSi est souvent négligé [22-24], d’autant que leur densité est faible par
rapport a celle des IMF. Au contraire, Shen [15] montre par des analyses en laminographie X in-situ que
ce sont les M@zSi qui jouent un réle prépondérant dans la séquence d’endommagement.

1.2.4. Les dispersoides au chrome et au manganese

On observe également la présence de dispersoides au chrome et au manganése (Figure 3) qui se forment
lors de I’homogénéisation de 1’alliage [25]. Leur diametre varie entre 20 et 500 nm [26].

IIs favorisent I’ancrage des joints de grains, et ainsi limitent la croissance des grains tout en empéchant
la recristallisation [27-29]. Les précipités B’ étant cisaillables, la déformation a tendance a se localiser
selon certains plans de glissement. Les dispersoides permettent d’homogénéiser davantage la
déformation dans le grain, évitant ainsi une contrainte localisée trop forte sur les joints de grains. En
passant d’un mode de rupture intergranulaire a un mode de rupture intragranulaire [30-32], ils sont donc
favorables a la ténacité du matériau comme 1’a montré Blind [19] sur un alliage de la série 6000 a taux
de Mn variable. Mais s’ils sont trop gros, les dispersoides peuvent agir de la méme maniére que les
précipités grossiers et représenter des sources d’endommagement par formation de cavités a ’interface
avec la matrice [28,30,33,34].

Les dispersoides pourraient également agir comme des sites de germination hétérogene de phases
grossieres contenant du Mg et du Si, a la suite d’une trempe trop lente [35,36]. Ces phases ont un impact
néfaste sur le durcissement de 1’alliage comme expliqué précédemment. Ce phénomene, que 1’on appelle
sensibilité a la trempe, s’amplifie avec la densité de dispersoides. D’apres les études de Rometsch et al.
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[37], les dispersoides au Mn qui agissent comme des sites de germination pour la précipitation non-
durcissante peuvent étre évités dans un alliage 6082 en augmentant la température d’homogénéisation.

Figure 3 — Image MET de dispersoides dans un aIIiage 6061-T6 [38]
1.3. Influence des traitements thermiques sur les mécanismes de rupture

La Figure 4 représente les différentes étapes d’élaboration et de fabrication du caisson-cceur, ainsi que
les différents traitements thermomécaniques qu’il subit.

@ | Coulée Procédé de fabrication
2
o Soudage
- AT Mise en solution
£ Homogeneisation 530°C
|°_-' 530°C
Forgeage
450°C
/“\ de
AAS
T8 7
Détentionnement Temps

Durcissement structural —

Figure 4 - Procédé de fabrication de [’aluminium 6061-T6 [39]

1.3.1. Etapes d’élaboration et de mise en forme

La coulée consiste a porter I’aluminium, alors sous forme de billettes ou de plateaux, au-dessus de sa
température de fusion, puis a le refroidir. L’aluminium 6061 présente alors une structure dendritique
hétérogéne.

L’homogénéisation est un traitement a haute température (environ 530°C) de 4 a 12 h, qui permet
d’homogénéiser le métal en réduisant la macro-ségrégation et en permettant la coalescence des
dispersoides [25] et la dissolution de certains précipités. Cela réduit les gradients de concentration en
soluté inhérents a la coulée, et permet la dissolution partielle des MgSi grossiers [16]. Les contraintes
internes de solidification dues au refroidissement aprés coulée sont également diminuées.

La mise en forme est I’application de contraintes volontaires a haute température afin d’augmenter le
taux de corroyage, et d’obtenir la forme désirée. Le forgeage libre provoque tout d’abord la fermeture
des porosités, le morcellement des IMF [37] et le durcissement par écrouissage. Ensuite, soit ce forgeage
libre est directement suivi par 1’usinage, soit la mise en forme est complétée par une étape de filage
Inverse.
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1.3.2. La mise en solution

La mise en solution (MeS) est un traitement a haute température (environ 530°C) visant a remettre en
solution une partie des Mg,Si grossiers et nanométriques formés lors des étapes précédentes. Cela
permet donc théoriquement d’augmenter la limite d’élasticité, car une quantité plus grande de solutés
est alors disponible pour le durcissement lors du revenu, mais aussi la ductilité, car le nombre de sites
d’endommagement (les Mg-Si hors solution) est diminué, méme si on ne peut totalement éviter la
présence de quelques phases grossiéres résiduelles (Mg.Si et IMF).

La température de MeS joue donc un rdle crucial. En effet, si elle est inférieure au solvus (environ 584°C
ici), une partie des Mg.Si ne sera pas remise en solution. Mais pour éviter une fusion localisée, il ne faut
pas dépasser le solidus (environ 593°C ici). Plusieurs auteurs ont démontré I’augmentation des
propriétés mécaniques, et notamment de la ténacité, avec 1’augmentation de la température de MeS :

- Dorward et al. [40] observent une légére augmentation de la limite d’élasticité, de la résistance
mécanique et de I’élongation, et une forte augmentation de la ténacité en augmentant la température
de 527 °C a 557 °C sur les deux compositions chimiques de 6061 testées (une coulée nominale et
une coulée enrichie en Mg et en Si).

- Nock [41] montre une augmentation des propriétés mécaniques en augmentant la température de
521 °C a 552 °C (0,53 % de Si, 0,94 % de MQg).

- lkei et al. [42] mettent en évidence une augmentation de la limite d’élasticité, de la résistance
mécanique et de 1’¢longation, entre des échantillons ayant subi une MeS & 530 °C pendant 50 min
et d’autres ayant subi une MeS a 560 °C pendant 2 h (apres une montée en température progressive
pendant 3 h).

1.3.3. Latrempe, et son influence sur la ‘‘Precipitate Free Zone”’ (PFZ)

La trempe est un refroidissement brutal de 1’alliage permettant la conservation a température ambiante
de D’état microstructural métastable obtenu a chaud (solution solide sursaturée). Les alliages
d’aluminium a durcissement structural sont trés sensibles a la trempe, comme le montrent les études de
Kassner et al. [43]. Les auteurs ont testé différents matériaux (issus d’une méme coulée d’alliage 6061)
qui ont été mis en solution pendant 1h30 a 566 °C puis ont subi une trempe étagée tout d’abord dans un
bain de sel a différentes températures (de 200 a 500 °C) pendant différentes durées (de 3 a 200 s), puis
dans I’eau. L’évolution des caractéristiques mécaniques (notamment la limite d’élasticité, comme
illustré sur la Figure 5) est alors mesurée. Pour une méme température de trempe, les propriétés de
I’alliage diminuent avec le temps d’exposition, et pour un méme temps d’exposition, elles diminuent de
200 a 390 °C puis augmentent de 390 a 500 °C. On comprend donc la grande sensibilité de la limite
d’élasticité de cet alliage a la trempe.

C’est donc la vitesse de trempe qui joue ici un role primordial ; en effet, si elle n’est pas assez ¢levée,
des Mg.Si grossiers, dits hétérogenes de trempe, peuvent se former aux joints de grains. Steele et al.
[14] ont montré la forte diminution de la précipitation grossiére aux joints de grains avec la vitesse de
trempe (Figure 6) sur un aluminium 6111.
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Figure 5 — Effet de la température et de la durée de la trempe étagée sur la limite d’élasticité sur un
alliage 6061 [43]
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Figure 6 — Influence de la vitesse de trempe sur la présence de précipités grossiers aux joints de
grains d’un alliage 6111 [14]

Ces Mg:Si grossiers présentent un double désavantage. Tout d’abord, ils peuvent agir en tant que Sites
de germination. Ensuite, les lacunes et solutés ayant diffusé aux joints de grains pour former ces phases
grossieres, il résulte aux alentours de ces phases des zones dénuées de précipitations durcissantes ’,
zones appelées Precipitate Free Zone (PFZ). Suite a une trempe trop lente, ¢’est I’élargissement de ces
zones et la diminution de la précipitation aux joints de grains qui sont principalement responsables de
la détérioration des propriétés mécaniques en traction, en localisant la déformation dans une zone molle
et donc en favorisant la concentration des contraintes, notamment selon les travaux de Haas et al. [44].
Sur un alliage 6061 mis en solution pendant 35 min a 560 °C et revenu pendant 23 h a 160 °C, cette
étude montre qu’en augmentant la vitesse de trempe, on passe d’une largeur de PFZ de 280 nm pour des
propriétés mécaniques médiocres & une largeur de PFZ de 35 nm avec des propriétés mécaniques
améliorées (Figure 7).
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Figure 7 — Images MET de la précipitation aux joints de grains et largeur de la PFZ sur deux alliages
6061 apres une trempe a l’air (AC) ou a [’eau (WQ), et courbes de traction correspondantes [44]

Les travaux de Morita et al. [45] confirment ce lien étroit entre la vitesse de trempe, la largeur de la PFZ
et les propriétés mécaniques. Ils montrent notamment que les propriétés en traction (limite d’élasticité,
résistance mécanique, allongement a rupture) et en ténacité sont améliorées avec la vitesse de trempe.
Cette amélioration s’accompagne d’une diminution de la largeur de la PFZ de 310 a 40 nm (Figure 8),
ce qui provoque la localisation de la déformation plastique aux joints de grains et donc la transition
d’une rupture ductile intragranulaire a une rupture ductile intergranulaire.

Les résultats de Morgeneyer et al. [46] sur un alliage 6156 mis en solution pendant 30 min a 550 °C et
revenu pendant 4 h a 190 °C montrent également une corrélation évidente entre la largeur de la PFZ et
la résistance a I’entaille sur des éprouvettes de type Kahn (Figure 9).

D’autres auteurs ont aussi mis en évidence cette amélioration des propriétés mécaniques avec
I’augmentation de la vitesse de trempe, comme Morere et al. [47] sur un alliage 7010, mis en solution
pendant 2 h a 472 °C et revenu en deux étapes successives. C’est le role déterminant de la précipitation
grossi¢re, plus importante dans le cas d’une trempe lente, qui est ici avancé pour expliquer la
détérioration de la ténacité, plutot que 1’épaisseur de la PFZ qui reste constante (environ 60 nm). Shuey
et al. [48] s’appuient sur plusieurs études sur différentes alliages d’aluminium pour montrer que deux
phénomeénes aux effets contraires rendent le phénomene complexe : suite & la trempe, la précipitation
grossiére aux joints de grains réduit certes la ténacité, mais la précipitation répartie dans le volume
I’améliore. De plus, la ténacité est plus affectée par la vitesse de trempe que la limite d’élasticité.
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Figure 8 — Images MET de la précipitation aux joints de grains et de la largeur de la PFZ sur deux
alliages 6061 avec deux vitesses de trempe différentes, et évolution de la ténacité [45]
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Figure 9 — Images MET de la précipitation aux joints de grains et largeur de la PFZ sur trois alliages
6156 avec trois vitesses de trempe, et valeur de la résistance a [’entaille (UIE) [46]

Ce dernier phénomeéne est confirmé par Dumont et al. [49] sur un alliage 7050 : une baisse relativement
faible (environ 10 %) de la limite d’élasticité est en effet observée lors d’une trempe lente
(principalement due a une capacité d’écrouissage moindre et & une réduction du taux de soluté disponible
pour le durcissement structural), alors que la diminution en ténacité atteint les 60 % (principalement due
a la précipitation aux joints de grains et a la précipitation grossiére intragranulaire) comme le montre le
schéma de la Figure 10.
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Figure 10 — Représentation schématique de [’'influence de la vitesse de trempe et du temps de revenu
sur la limite d’élasticité et la ténacité [50]

Mais la précipitation aux joints n’est pas suffisante pour expliquer cette baisse énorme pour deux raisons.
Premiérement, 1’état sous-revenu aprés une trempe lente présente une résistance a I’entaille tres
inférieure aux états revenu au pic et sur-revenu aprés une trempe rapide, malgré un taux d’écrouissage
plus important et une limite d’élasticité moins élevée. Les joints de grains des matériaux sur-revenus
aprés une trempe rapide contenant un large taux de précipités grossiers, ce contraste a donc une autre
origine. Deuxiémement, le taux de rupture de type intergranulaire ne dépasse jamais les 50 %, quel que
soit le sens de prélévement et le traitement thermique appliqué ; les joints de grains ne pilotent donc pas
seuls la rupture. Par conséquent, dans le but d’expliquer une telle détérioration de la résistance a
I’entaille, il est nécessaire de considérer le mécanisme qui détériore intrinséquement la résistance des
grains. Dumont et al. [49] avancent une explication : lors d’une trempe lente, les précipités grossiers
formés a I’intérieur des grains sur les dispersoides réduisent significativement 1’énergie requise par les
cavités pour nucléer et croitre, détériorant la ténacité intrinséque du grain.

Plusieurs modeles ont été proposés afin de prédire I’effet de la vitesse de trempe, notamment par
Rometsch et al. [37] sur un alliage 6082 ou Starink et al. [51] sur un alliage Al-Zn—-Mg—Cu.

L’objectif d’une vitesse de trempe élevée est donc notamment d’éviter la formation des précipités
grossiers Mg:Si, en conservant une solution sursaturée a température ambiante. Mais un refroidissement
extrémement rapide n’est pas forcément indispensable : il suffit que la concentration de la solution solide
a la température ambiante reste sensiblement la méme qu’a la température de mise en solution. On parle
donc de vitesse critique de trempe correspondant a la vitesse de refroidissement minimale.

Develay [1] donne a titre d’exemple la Figure 11 inspirée de VVruggink [52], montrant I’influence de la
vitesse moyenne de trempe entre 400 et 290 °C sur la limite d’élasticité de plusieurs alliages
d’aluminium. On voit que pour 1’alliage 6061 la vitesse critique est de I’ordre de quelques dizaines de
degrés par seconde.

Une étude a été réalisée par la société Constellium [53] afin d’observer I’influence de cinq vitesses de
trempe différentes sur un alliage 6061-T6 mis en solution pendant 2 h a 560 °C et revenu pendant 12 h
a 175 °C (Figure 12). Suite a cette étude, la vitesse critique a appliquer aux alliages du projet dans lequel
s’inscrit cette thése a été évaluée a 10 °C/s.
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Figure 12 — Influence de la vitesse de trempe sur les propriétés en traction et en ténacité d’un alliage
d’aluminium 6061-T6 [53]

1.3.4. Le revenu

L’étape de revenu, précédant le soudage (étape a laquelle nous ne nous intéressons pas étant donné que
cette étude porte sur le métal de base), est déterminante dans le cadre de notre étude, car elle a pour but
de durcir le matériau en permettant la précipitation des phases nanométriques. C’est lors de ce revenu
que I’on obtient le durcissement structural avec des propriétés mécaniques optimales : on cherche alors
a se placer au pic de revenu (état noté T6), correspondant a un durcissement maximal (évalué par la
limite d’¢élasticité) grace a la formation des phases B’ fines et denses. Cependant la ténacité de 1’état T6
est assez faible en comparaison avec 1’état T4 (Figure 10).

Mécaniquement, on peut expliquer cette évolution : le revenu permettant la précipitation des phases
nanodurcissantes, la contrainte d’écoulement gy augmente. Cette augmentation provoque la diminution
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de la taille de la zone plastique en pointe de fissure (estimée par son rayon r,), d’apres I’équation
suivante [54] valable en conditions de déformations planes, ou K; (en MPa.m¥?) est le facteur d’intensité

des contraintes :
)
r,=—|—
Y 6m\oy

Cette diminution de la taille de la zone plastique (représentée sur la Figure 13) est associée a une
concentration des contraintes plus importante, conduisant a une détérioration de la ténaciteé.

Plane
slul
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Figure 13 — Schéma représentant la zone plastique en pointe de fissure [55]

Develay [1] rassemble une partie des données disponibles dans la littérature sur I’influence du revenu
sur I’alliage 6061. Le pic de revenu (état T6) correspond aux maxima qu’on observe sur la résistance
mécanique et sur la limite d’élasticité (Figure 14). On note que plus la température du revenu est élevée,
plus le temps pour atteindre 1’état T6 est faible, mais plus le durcissement obtenu a T6 est faible.
L’allongement a rupture diminue avec le temps de revenu, puis atteint un palier. On comprend donc que
pour obtenir une résistance mécanique élevée tout en conservant un allongement satisfaisant, il faut
plutdt utiliser un revenu a température peu élevée mais pendant une durée importante.
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Figure 14 — Evolution de la résistance mécanique, de la limite d’élasticité et de [’allongement apreés
rupture d'un alliage d’aluminium 6061 en fonction de la température et du temps de revenu [1]

Farrell [56] note sur des essais réalisés a plus de 100 °C sur un alliage 6061-T6 une hausse de la ductilité
et une baisse de la résistance mécanique en augmentant énormément la durée de revenu (Figure 15), ce
qui est d0 a la disparition progressive des £’’. Les résultats obtenus par Kirman [57] montrent bien
I’existence du pic de revenu sur un alliage 7075, et ce pour différents types de revenu (Figure 16).
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Figure 15 — Effets de la durée de revenu et de la température sur les propriétés mécaniques d 'un
alliage 6061 [56]
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Dumont et al. [49] étudient les effets conjoints de la vitesse de trempe et de la durée de revenu sur un
alliage 7050. Le pic est situé aux alentours de 15 h, sans influence notable de la vitesse de trempe sur
cette durée, mais avec une forte influence sur la résistance a I’entaille (Figure 17). Cette derniere évolue
durant le revenu selon deux paramétres : les propriétés plastiques de la matrice et la structure des joints
de grains. Plus précisément, le revenu a trois effets remarquables :

- Lalimite d’élasticité est au maximum au pic de revenu. Celle-ci est commandée par la précipitation
durcissante, induite par le taux de solutés qui ne sont pas contenus dans les précipités grossiers créés
suite a la trempe.

- La capacité d’écrouissage est haute avant le pic puis basse aprés le pic (expliqué par le fait que le
matériau sous-revenu, contenant des zones de GP cisaillables accompagnées d’une sursaturation
encore élevée de solutés, montre un fort taux d’écrouissage, comparable a celui du matériau
complétement en solution solide). On peut identifier son importance par exemple en considérant un
matériau trempé lentement. En effet, suite a une trempe lente, la limite d’élasticité et la précipitation
sur les joints de grains sont pratiquement les mémes pour un état sous-revenu et un état sur-revenu.
Pourtant, le matériau sous-revenu présente une meilleure résistance a ’entaille griace a sa capacité a
s’écrouir et donc a dissiper de 1’énergie en pointe de fissure.

- Laprécipitation sur les joints de grains augmente lors du revenu si la trempe a été rapide, mais reste
peu affectée si la trempe a été lente. Cette précipitation est déterminante concernant la résistance a
I’entaille : une fois qu’elle est apparue (si la trempe n’a pas été assez rapide), méme avec un revenu
idéal il ne sera pas possible d’obtenir de bonnes propriétés en ténacité.

Ce sont ces deux derniers paramétres qui influent le plus sur la résistance a I’entaille : dans le cas d’une
trempe lente, c’est donc davantage la capacité d’écrouissage qui pilote la ténacité de 1’alliage, et dans le
cas d’une trempe rapide, cette ténacité évolue en fonction a la fois de la capacité d’écrouissage et du
processus de précipitation aux joints de grains. Mais la limite d’élasticité est également importante : non
seulement car elle influe directement sur la taille ;, de la zone plastique (voir précédemment), mais aussi
parce gque dans un matériau sur-revenu, le contraste entre la limite d’élasticité de la PFZ et celle de la
matrice est plus réduit que dans un matériau revenu au pic. Cela peut expliquer la Iégére augmentation
de la résistance a I’entaille apres le pic de revenu (car on obtient un écoulement plastique plus homogene,
avec une localisation moindre).
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Figure 17 — Evolution des propriétés mécaniques (limite d élasticité oy et résSistance a l’entaille UIE)
avec le temps de revenu, pour trois vitesses de trempe différentes sur un alliage 7050 [49]

Les études réalisées par Ryum [58,59] et par Ludtka et al. [60] mettent également en évidence le rble de
cet écart entre les contraintes subies par la matrice et la PFZ, qui est maximal au pic de revenu (ce qui
fournit les conditions optimales pour que la déformation se concentre dans la zone molle qu’est la PFZ),
puis qui diminue lors du sur-revenu (fournissant alors une meilleure ténacité).
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En amont du projet dans lequel s’inscrit cette thése, des etudes ont été réalisees par la société
Constellium [53] qui a évalué que le pic de revenu a 175 °C a été atteint apres une durée de 8 a 12 h
(Figure 18), sur un alliage 6061 mis en solution a 560 °C pendant 2 h puis trempé a une vitesse de
6,7 °Cls.
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Figure 18 — Effet de la durée de revenu sur les propriétés mécaniques en traction et en ténacité d’un
alliage 6061 [53]

2. RUPTURE DUCTILE ET TENACITE

2.1.
2.1.1. La rupture ductile

Les mécanismes classiques de la rupture ductile

La rupture ductile, ou plutdt I’endommagement ductile, se décompose en trois étapes successives [61] :

- Laphase de germination : des vides (ou cavités) se forment au niveau d’inclusions ou de particules
soit par décohésion de I’interface particule / matrice, soit par rupture de ces inclusions. La porosité
préexistante éventuelle est également a prendre en compte.

- La phase de croissance : ces cavités grossissent et se déforment par écoulement plastique de la
matrice environnante. Cela a également pour effet d’adoucir progressivement le matériau.

- Laphase de coalescence : les cavités voisines se rapprochent et finissent par se rejoindre pour former
une fissure macroscopique entrainant la ruine de la structure

N B T T

—_—

e I

! l !

Figure 19 — Schéma représentant les phases de germination, croissance et coalescence d un
endommagement ductile [62]
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On distingue généralement deux mécanismes de coalescence, illustrés sur la Figure 20. Premiérement
la coalescence par striction interne, qui intervient principalement sur les inclusions les plus grossiéres :
de larges cavités primaires sont formées, souvent a cause d’un haut taux de triaxialité des contraintes,
ce qui provoque le rétrécissement puis la rupture des ligaments entre les cavités, avec peu voire sans
germination de porosités secondaires. Cependant, les alliages contiennent généralement une deuxiéme
population d’inclusions a une échelle plus réduite, qui se manifestent par une germination de cavités
dans d’étroites bandes sur ces inclusions secondaires, phénomene appelé ‘“void sheeting’’ notamment
par Garrison et Moody [61]. Le rble de cette deuxiéme population est notamment mis en évidence a des
taux de triaxialité plus faibles, qui ne permettent pas aux porosités nucléées sur les inclusions primaires
de croitre suffisamment.

Primary inclusions

Figure 20 — Les micromécanismes de coalescence de la rupture ductile : & gauche par striction
interne, a droite par ‘‘void sheeting’’ [63]

Le taux de triaxialité des contraintes jouant donc directement sur la croissance et sur le mécanisme de
coalescence, ce dernier peut varier sur la méme éprouvette : par exemple a cceur, ou la triaxialité est
forte (état de déformation plane), la striction interne aura tendance a dominer, tandis qu’en peau, ou la
triaxialité est plus faible (état de contrainte plane), ¢’est le void sheeting qui prédominera, comme illustré
sur la Figure 21 proposée par Anderson [54].

\\&\\\\\\\\\\\\\\ NS

paas

0 0.0.»._’

YYYe
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Figure 21 — Mécanisme de la rupture ductile sur une éprouvette cylindrique : (a) Croissance des
cavités a haut taux de triaxialité (b) Formation de la fissure et des bandes de déformation (c)
Germination sur les petites inclusions le long des bandes de déformation (d) Faciés de rupture [54]

2.1.2. Les principaux mécanismes

La présence de précipités, d’intermétalliques ou de dispersoides offre des sites préférentiels pour la
germination, ce qui est d’une importance capitale comme le montrent par exemple les études de Decreus
et al. [64] sur un alliage 2000, de Gréf et al. [65] sur un alliage 7000, ou de Vasudévan et al. [66] sur
des alliages modéles Al-Li. Dumont et al. [49,67] mettent en évidence la rupture ou la décohésion de
particules grossiéres (intermétalliques ou parfois Mg.Si, comme sur 1’alliage 6061) sur des alliages
7050. La plupart de ces particules fragiles a I’avant de la pointe de fissure sont endommagées deés le
début de la plasticité, trés longtemps avant que la fissure macroscopique n’apparaisse. L’influence de
ces particules sur la ténacité est tellement importante qu’on peut donc éventuellement la traiter
indépendamment des autres effets métallurgiques (comme les propriétés plastiques ou I’affaiblissement
des joints de grains par la précipitation intergranulaire), mais indirectement les traitements thermiques
influent sur la ténacité, en étant responsables de la présence notamment des Mg.Si comme nous 1’avons
vu plus haut.
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Cette influence des inclusions et de la porosité préexistante est donc déterminante, indépendamment de
leur position dans le matériau. Cependant sur certains alliages, notamment parmi les alliages
d’aluminium a durcissement structural, les inclusions ont tendance a se placer préférentiellement sur les
joints de grains, comme Shen [15] I’a montré sur 1’alliage 6061, ce qui influe directement sur les
mécanismes de rupture. Plus précisément, dans ce cadre de la rupture ductile des alliages d’aluminium
durcis par précipitation, la rupture peut se manifester par I’intermédiaire de trois mécanismes principaux,
dont une représentation schématique est indiquée sur la Figure 22 :

- Larupture ductile intergranulaire est caractérisée par des surfaces relativement planes qui révélent
la structure de grains initiale. Deux phénomenes expliquent la rupture intergranulaire :

i) premiérement, la formation sur les joints de grains de précipités néfastes a la ténacité a
partir d’une taille critique ;

i) deuxiémement, comme expliqué précédemment en 1.3.3, la localisation de la déformation
et de la contrainte dans les zones vierges de précipités intergranulaires (PFZ), molles et
parfois dépourvues de soluté [46,51].

- Larupture ductile transgranulaire est quant a elle caractérisée par des cupules, contenant un précipité
a coeur.

- La rupture ductile transgranulaire en cisaillement est caractérisée par de larges surfaces planes
traversees par des lignes de glissement. Ce mode de rupture intervient surtout sur les alliages sous-
revenus, principalement constitués de précipités durcissants du type zone de Guinier-Preston. En
effet ces précipités peuvent étre cisaillés par les dislocations, ce qui entraine un glissement « plan »
non homogeéne et une localisation de la déformation plastique a I’intérieur des bandes de glissement.
Notons que Vasudévan et al. [66] qualifient ce mode de rupture en cisaillement
d’ «intergranulaire », car selon eux les fortes concentrations de contraintes induites par cette
localisation provoquent une rupture a 1’extrémité des bandes de glissement, et donc aux joints de
grains.

Dumont et al. [49] ont quantifié ces trois mécanismes sur deux alliages de la série 7000. La Figure 23
schématise les principales conclusions qu’on peut tirer de cette étude. Leurs données ont été réexploitées
afin d’obtenir la Figure 24.

Hval [20] observe sur deux alliages 6082 une détérioration de la ténacité qu’il explique par le passage
d’un mode de rupture principalement intragranulaire a une rupture intra- et intergranulaire, avec une trés
forte présence d’intermétalliques (particules AlFeSi).

Concernant I’influence de la vitesse de trempe, sa diminution augmente la précipitation intergranulaire,
provoquant la fragilisation des joints de grains, et donc favorise la rupture intergranulaire. Morita et al.
[45] mettent également en évidence 1’évolution de ces mécanismes en testant un méme alliage de 6061-
T6 apres différentes vitesses de trempe, et confirment 1’augmentation de la contribution de la rupture
intergranulaire en diminuant cette vitesse, comme on peut 1’observer sur la Figure 25.
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Figure 22 —Principaux mécanismes de rupture dans les alliages d’aluminium durcis par précipitation
selon deux sens de sollicitation différents en fonction du fibrage (figure inspirée de [47])
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Figure 23 — Représentations schématiques de I'influence du revenu et de la vitesse de trempe sur les
mécanismes de rupture [50]
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Figure 24 — Evolution au cours du revenu des fractions surfaciques des trois principaux modes de
rupture selon deux sens de prélévement, suite a deux trempes réalisées a des vitesses différentes.
Exploitation des données obtenues sur des alliages 7040 et 7050 par Dumont et al. [49,50]

Concernant I’influence du revenu, les études de Dumont et al. [49] montrent qu’un mode mixte est
observé quel que soit I’état métallurgique, mais des tendances sont clairement identifiables :

- Pour les états sous-revenus, on observe des ruptures transgranulaire en cisaillement et
transgranulaire ductile aprés une trempe rapide, ainsi qu’une rupture intergranulaire aprés une
trempe lente. La rupture transgranulaire en cisaillement est activée seulement pour ces états sous-
revenus car les précipités durcissants sont alors cisaillables et conduisent & la formation de bandes
de glissement intenses.

- Pour les états revenus au pic, les ruptures intergranulaire et transgranulaire ductile interviennent
principalement (la rupture transgranulaire en cisaillement a totalement disparu). Le mécanisme
transgranulaire ductile est prépondérant apres une trempe rapide, mais les rapports semblent
s’équilibrer apres une trempe lente.

- Pour les états sur-revenus, les ruptures dominantes sont intergranulaire et transgranulaire ductile.
Bien que la tendance soit assez peu marquée, il semble que la proportion de rupture intergranulaire
soit plus faible qu’aprés un revenu au pic. Comme nous 1’avons vu précédemment en 1.3.4 [58-60],
cette Iégere baisse de la proportion de rupture intergranulaire par rapport au revenu au pic peut étre
expliquée par I’écart moins important entre la limite d’écoulement de la matrice et celle de la zone
molle autour du joint, ce qui rend moins intense la localisation de la déformation dans la PFZ.
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Figure 25 — Fractographies MEB réalisées aprés des essais de ténacité sur différents alliages de
6061-T6 ayant subi des vitesses de trempes différentes [45]

Haas et al. [44] comparent eux-aussi les mécanismes de rupture sur un alliage 6061 aprés une trempe
lente et une trempe rapide sur des échantillons sous-revenus, revenus au pic et sur-revenus.

Suite a la trempe rapide, la rupture est principalement transgranulaire ductile quel que soit le revenu, et
la rupture intergranulaire est la plus forte au pic. Les auteurs soulignent que comme la taille de grains et
la distribution des intermétalliques restent inaltérées durant le revenu, la modification des mécanismes
de rupture (clairement identifiables sur la Figure 26) peut étre attribuée seulement aux changements
dans la matrice et dans la précipitation intergranulaire. Dans un état sous-revenu, les précipités sont
facilement cisaillables par les dislocations, formant des bandes de glissement qui favorisent le
cisaillement (repérable par de larges surfaces planes). Au contraire, les aiguilles présentes au pic de
revenu renforcent la résistance au cisaillement ce qui conduit a une rupture davantage intergranulaire
(favorisée toujours par la différence de limite d’écoulement entre la matrice et le joint de grain). Mais
contrairement aux observations de Dumont et al. [49] décrites précédemment, ici sur 1’alliage 6061 on
constate une réapparition nette de la rupture transgranulaire en cisaillement sur les échantillons sur-
revenus, ce que les auteurs attribuent a la capacité des précipités grossiers apparus apres le pic a étre
cisaillés.

Suite a la trempe lente, cette évolution (augmentation puis diminution de la rupture intergranulaire)
intervient de la méme maniere, avec de facon générale une plus grande proportion de rupture
intergranulaire et une diminution de la rupture transgranulaire en cisaillement.
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Figure 26 — Faciés de rutre

2.2. Introduction a la modélisation de la ténacité
2.2.1. Modeéles macroscopiques

Modeéles basés sur la précipitation grossiere

Nous avons vu que la valeur de la ténacité est fortement dépendante de la fraction volumique de
précipités grossiers. Plusieurs modeéles s’appuyant sur cette observation ont donc été établis, comme
celui de Rice et al. [68] qui fait I’hypothése que la fissure s’amorce lorsqu’une déformation suffisante
est atteinte & une distance critique . en téte de fissure (qui est de I’ordre de la distance A entre les
particules grossieres). Le facteur d'intensité de contrainte critique en mode | (en MPa.m'?) s'exprime
ainsi (E étant le module de Young et oy la contrainte d’écoulement) :

KIC = 4/ 20'yE6C

Ayant constaté que de faibles niveaux de déformation peuvent provoquer la formation de cavités sur les
précipités grossiers d’alliages des séries 2000 et 7000, Hahn et al. [69] considérent 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. En reprenant le modele précédent et en exprimant la distance critique en fonction du
diameétre D et de la fraction volumique fy des particules grossiéres, ils modélisent la ténacité comme une
fonction inversement proportionnelle & la fraction volumique fv & la puissance 1/6 (et donc a la puissance
1/3end):

Kic = ||20vE (%)gD fV_Tl

Cette relation décrit assez bien 1’effet de la fraction volumique des particules grossiéres sur la ténacité.
Mais selon Van Stone et al. [33], c¢’est plutot une conséquence directe de I’influence des particules
grossieres sur la germination des cavités, et non sur la croissance et la coalescence de ces cavités (c’est-
a-dire la propagation de la fissure). Ainsi ce modele serait faussé car il ne tient pas compte directement
de la formation des cavités a I’interface particules grossieres / matrice.
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Un autre modéle proposé par Garrett et al. [70] relie la ténacité au coefficient d’écrouissage, et donc
principalement a I’effet du revenu dans le cadre des alliages d’aluminium a durcissement structural. La
formulation est la suivante, ou C est une constante, v le coefficient de Poisson, €. la déformation critique
de rupture et n le coefficient d’écrouissage (sans unité) :

_ ZCEgco'ynZ

Chen et al. [71] introduisent dans ce modéle la contrainte critique de décohésion précipité / matrice oc,
la distance entre les particules grossiéres 4, le vecteur de Biirgers b ainsi que des constantes A et m. Ces
modeles décrivent convenablement la cinétique du revenu, mais la fraction volumique des précipités
grossiers n’est plus considérée. En combinant ce modeéle avec celui proposé par Hahn et al. [69], on
obtient :

Ko = m E 2 (T % -1
1c= |Toa " Ecovn (g) fve
Shen [15] trouve un trés bon accord entre les résultats obtenus avec ces différents modeéles et les résultats
expérimentaux obtenus sur six nuances de 6061-T6. D’apres ses observations in-Situ [72] qui montrent
que I’endommagement s’initie dés la limite d’élasticité et principalement sur les Mg>Si grossiers, il
considere seulement ces derniers en négligeant la contribution des IMF, et la contrainte critique de
décohésion de I’interface précipité / matrice oc est estimée étre égale a la limite d’élasticité.

En revanche, Van Stone et al. [33] ont remarqué expérimentalement que la ténacité décroit lorsque la
taille des précipités augmente, contrairement a ce que prédit le modéle de Hahn et al. [69]. De plus, le
fait que la ténacité soit directement proportionnelle a la racine carrée de la limite d’élasticité ne semble
pas étre réaliste [57].

Modeéles basés sur I’évolution de la PFZ

Plusieurs travaux ont établi des modeles de ténacité reposant sur une rupture sur les joints de grains,
comme celui d’Embury et al. [73] qui considere que ’ensemble des contraintes est concentré dans la
PFZ, et relie le facteur d’intensité des contraintes a la fraction surfacique Ar de particules aux joints de
grains et a la résistance mécanique oy, :

© Eog < 1 1)
e~ =5 \—T—/——

2 f Af
Suite a une approche négligeant la partie élastique et différenciant les contributions plastiques des grains
et de la PFZ, Morgeneyer et al. [46] montrent que sur un alliage 6156-T6 les contraintes sont
effectivement environ 100 fois plus importantes dans la PFZ que dans le grain. Cependant, leurs résultats
indiquent que la quasi-totalité du travail dd a la déformation de cisaillement plastique est contenue dans
le grain, ce qui s’accompagne naturellement d’une trés faible influence de la largeur de la PFZ sur la
ténacité.
On notera que cette hypothése est en contradiction avec d’autres modéles qui relient trés fortement la
ténacité avec les propriétés de la PFZ, comme celui de Li et al. [74] sur un alliage Al-Cu-Mg-Ag. Ce
modéle fait intervenir la contrainte d’écoulement opr €t la déformation a la rupture &¢; dans la PFZ, les
tailles caractéristiques des grains et de la PFZ d;, et dpg5, ainsi qu’une constante C :

Kic =
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2.2.2. Approche locale de la rupture

Cependant les alliages d’aluminium présentant une rupture de type ductile, il n’est pas pertinent de
formuler les valeurs de la ténacité avec une approche de type K, qui fait I’hypothése d’un comportement
¢lastique. Il faut prendre en compte 1’énergie plastique dissipée et exprimer les valeurs de la ténacité
avec I’approche en intégrale de contour J (voir paragraphe 2.3), qui quantifie I'énergie nécessaire pour

2(1_1,2
propager un défaut (en kJ/m?). L expression communément admise | = w [75] est valable

seulement si la plasticité est confinée, ce qui nécessite une analyse de la zone plastique en fonction de
la géométrie de I’éprouvette. D’autres modeles présents dans la littérature n’ont pas une approche aussi
macroscopique que les précédents, et proposent différentes lois de comportement modélisant les
mécanismes d’endommagement de la rupture ductile. C’est ce qu’on appelle 1’approche locale de la
rupture, car ce sont les champs locaux qui sont analysés.

Comme expliqué plus haut, la rupture ductile est physiquement pilotée par une séquence
d’endommagement typique de germination, croissance et coalescence de cavités [76,77]. Un rapide
rappel des principaux modéles micromécaniques, inspiré de [63,78], est présenté ci-dessous.

Croissance

Les modéles sont généralement dédiés a la croissance. Le modéle de Rice-Tracey [79] évalue la
croissance de cavités sphériques dans un milieu infini, rigide, incompressible et parfaitement plastique :

30m

R
——p0283 2 eq

ol R est le rayon actuel de la cavité (et donc R la vitesse de croissance), p la vitesse de déformation
plastique équivalente, o,,, la contrainte hydrostatique et o, la contrainte équivalente de Von Mises. Il
y a rupture quand le taux de croissance des cavités atteint une valeur critique [76].

Cependant ce modele considére que la triaxialité des contraintes n’influe pas sur ce taux critique s’il
n’existe qu’un mécanisme d’endommagement. Il ne prend donc pas en compte les mécanismes de
coalescence qui apparaissent notamment aux fortes déformations, et la phase de germination des cavités
est négligée. Ce modéle est non-couplé, c’est-a-dire qu’il ne prend pas en compte 1’adoucissement du
matériau induit par la croissance des caviteés.

Or cet adoucissement a un effet sur la plasticité. Des modeles couplés existent, comme ceux proposes
par Rousselier [80], Lemaitre [81] ou encore Gurson [82]. Ce dernier est un modele couplé de croissance
des cavités base sur leur fraction volumique f, qui prend en compte 1’écrouissage en égalant la dissipation
plastique du matériau hétérogéne a un matériau fictif homogéne dont la limite d’élasticité évolue. Le
modele de Gurson [82] a ensuite été complété par Tvergaard et Needleman [83], qui ont proposé une
expression modifiée du potentiel plastique & :

2
¢ = RZ 1+2q.f. COSh( q2 )—1—Q1f2
ou g, est la contrainte équivalente de Von Mises, oy, la trace du tenseur des contraintes, R la contrainte
d’écoulement plastique de la matrice (elle représente donc son écrouissage isotrope), g, et g, des
paramétres du modéle décrivant la croissance. f, (qui peut étre interprétée comme la porosité efficace)
est une fonction qui dépend de la porosité totale f; et de la porosité a la rupture f.

Ce modeéle est appelé modéle de Gurson-Tvergaard-Needleman (GTN), et de nombreux auteurs 1’ont
fait évoluer, comme par exemple Benzerga et Besson [84], Benzerga et al. [85], ou Besson et Guillemer-
Neel [86]. Le modele GTN introduit de nouveaux parametres comme g, et g,, qui permettent de décrire
plus précisément la cinétique de croissance. En se basant sur les calculs de cellule unitaire de Koplik et
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Needleman [87], les valeurs q; = 1,5 ou 1,25 et g, = 1,0 sont souvent utilisées. Faleskog et al. [88]
ont montré que ces paramétres dépendent de paramétre d’écrouissage ainsi que du ratio entre la limite
d’élasticité et le module de Young.

Coalescence

En introduisant la fonction f, (qui représente le taux de porosité efficace), Tvergaard et Needleman [83]
ont ajouté la description de la coalescence des cavités par striction interne a partir d’une certaine porosité
critique f.. D’autres modéles dédiés a la coalescence ont été proposés, comme ceux de Thomason
[89,90] ou encore [85,91,92]. Cette fonction f,, qui dépend du taux de porosité f;, modeélise en effet le
fait que I’endommagement augmente plus rapidement quand la coalescence s’initie :

fi sife<fc
ft_fc

fe= fc+(%—fc)fR_fc sinon

avec [93] :
fe = fg + fn

fq représente I’évolution de la porosité due a la croissance et s’exprime ainsi :

fg =(1- ft)trgp
fn représente 1’évolution de la porosité due a la germination, objet du prochain paragraphe.

Germination

La germination est beaucoup moins étudiée que la croissance et la coalescence d’un point de vue
micromécanique, notamment a cause de la complexité intrinséque de I’interface inclusion / matrice. Au
sujet de la germination dans les alliages d’aluminium, citons par exemple les travaux de Walsh et al.
[34], ou ceux de Hannard et al. [94-96] qui traitent notamment de ce sujet sur trois alliages d’aluminium
de la série 6000.

Le débat le plus animé concerne 1’origine de la germination, pour déterminer si elle est controlée
davantage par la déformation ou par la contrainte. Tvergaard [97], Argon et al. [98] ou encore Hannard
et al. [94] ont proposé un modéle de controle par la contrainte. Mais en pratique, la germination par la
déformation est privilégiée car elle est plus facile a implémenter numériguement [99], méme si elle ne
reproduit pas la dépendance a la triaxialité des contraintes [100]. Généralement, le taux de nucléation
est exprimé ainsi :
fo=An(.)P

ou p est la déformation plastique et A,, un paramétre qui peut dépendre de variables d’état du matériau.
Dans la plupart des cas, A,, dépend uniquement de la déformation plastique p. Un des modeéles les plus
utilisés est celui de Chu et Needleman [93] qui ont introduit une loi gaussienne :

Ay =T ey <_1(p - SN)2>
" osyV2m 2\ sy
ou fy est la fraction volumique de particules pouvant potentiellement étre des sites de germination, &y
la déformation pour laquelle 50 % de ces particules sont cassées, et sy 1’écart-type autour de cette
déformation. Mais d’autres formes de loi de germination sont également utilisées [101-103]. Ueda et

al. [104] ont introduit par exemple deux cinétiques de nucléation pilotées par la déformation pour
distinguer deux populations de précipité.
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La plupart des modeéles qui utilisent une nucléation pilotée par la contrainte utilisent le maximum de la
contrainte principale atteint lors de 1’historique de chargement, afin d’obtenir la fraction volumique
d’inclusions ayant germiné par clivage ou par décohésion. L’effet de I’état de contrainte peut également
étre pris en compte en utilisant une nucléation pilotée par la déformation ou 4,, est une fonction de 1’état
de contrainte. Par exemple, la taux de nucléation a été considéré comme dépendant de la triaxialité
dans [105].

2.3. Mesure expérimentale de la ténacité

Les mesures de ténacité s’effectuent sur des éprouvettes préfissurées en fatigue. En élasticité linéaire,
on rappelle que la ténacité Kic définit le facteur d’intensité de contrainte critique en mode | qui permet
la propagation de fissure, et se mesure par la réalisation d’essais en chargement monotone croissant sur
des éprouvettes préfissurées. L hypotheése d’¢élasticité linéaire est adaptée a la rupture fragile (rupture
brutale).

Dans le cas de la rupture ductile, la valeur de Kic reste valide seulement si la plasticité reste confinée,
c’est-a-dire si la taille de la zone plastique en pointe de fissure est réduite. D’aprés Rice [106], cette
condition, appelée hypothése de confinement de plasticité, est vérifiée si d’une part le ligament de
I’éprouvette est suffisamment grand par rapport a la taille de la zone plastique, et si d’autre part
I’épaisseur de 1’éprouvette est suffisamment grande pour obtenir un état de déformation plane. La norme
[75] définit des conditions analytiques de validité issues de cette théorie, et donne une épaisseur
minimale B :

2
B>25 (&)
Oy

Ces hypothéses nécessaires a la quantification de la ténacité K ne sont pas vérifiées dans les matériaux
ductiles présentant une zone plastique étendue, ce qui s’accompagne généralement d’une propagation
de fissure stable. Rice [106] propose une autre quantification de la ténacité adaptée a ces matériaux dans
le cadre de la mécanique élastoplastique de la rupture: la valeur de I’intégrale de contour J, qui permet
de définir I’état de contrainte et de déformation en pointe de fissure. Begley [107] montre que cette
valeur est valable en tant que critére de propagation de fissure : elle quantifie en kJ.m? 1’énergie
nécessaire pour propager un défaut.

En pratique, lors d’essais sur éprouvettes préfissurées, la démarche consiste a tracer 1’évolution de
I’énergie J en fonction de 1’avancée de fissure da a partir d’une longueur initiale de fissure ao, en se
basant sur la courbe force — ouverture de I’éprouvette. La méthode des décharges partielles permet de
mesurer l'avancée de la fissure a chaque décharge a partir des relations analytiques de complaisance
élastique ; la complaisance est déterminée par l'inverse de la pente de la courbe force - ouverture de
I'éprouvette, et augmente progressivement lorsque la fissure se propage. L’objectif est d’évaluer deux
parametres principaux :

- Par convention et par souci d’analogie avec la limite d’élasticité a 0,2 % Rpo2, On considere la
résistance a I’amorgage de fissure, notée Joo, comme étant égale a 1’énergie correspondant a une
propagation stable de 0,2 mm.

. ;- N . . . d . z N
- On évalue la résistance a la propagation de fissure, notée %, comme étant égale a la pente de la
courbe J-da une fois que la fissure a amorcé.

2.4. Dépouillement des essais de ténacite

Au CEA, les essais sur ’aluminium 6061 sont généralement effectués sur des éprouvettes de ténacité
CTJ avec rainures latérales (afin d’obtenir une fissure contenue dans le plan médian) de 12,5 mm
d’épaisseur (épaisseur notée B) dont le plan est indiqué sur la Figure 27. La conduite et I’exploitation
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de ces essais sont décrites par la norme ASTM 1820 [75], dont les principales étapes sont décrites ci-
apres.

2.4.1. La préfissuration

Avant la préfissuration, 1’éprouvette doit &tre usinée avec des rainures latérales d’une profondeur de
B/20 selon la norme, ou B correspond a 1’épaisseur de 1’éprouvette (12,5 mm pour des CT12,5). On
préfissure ensuite 1’éprouvette en fatigue jusqu’a obtenir une fissure d’une longueur de a, = 0,6W
(15 mm ici) ou W est la distance entre une position de référence représentée par la ligne de charge sur
les CT et I'extrémité de I'éprouvette (25 mm ici). Cette longueur est estimée grace a la mesure indirecte
de la complaisance de I’éprouvette. Cette étape permet d’obtenir une préfissure en fatigue qui se
caractérise par un trés faible rayon de courbure en pointe de fissure, et donc d’obtenir un facteur
d’intensité des contraintes trés important. On réusine ensuite de nouveau les rainures latérales afin de
les approfondir jusqu’a une profondeur de B/10.

0/~0.05

| DETAIL A
1 ECHELLE&: 1

31,25+0/-0.05

x

Figure 27 — Plan d’une éprouvette de ténacité CTJ 12,5 mm

0.05

2.4.2. L’essai de ténacite

L’essai de ténacité est un essai de propagation stable de fissure. Il permet de mesurer I’énergie nécessaire
pour amorcer puis propager la fissure de maniére contrblée. Afin d’estimer 1’avancée de la fissure au
cours de I’essai (grandeur da), plusieurs méthodes existent [75,108].

Dans notre étude, nous avons utilisé la méthode des décharges partielles, appelée également méthode de
la complaisance, qui consiste a réaliser des cycles de charge et décharge partiels a des intervalles
prédéfinis pendant I'essai. Les pentes au déchargement sont utilisées pour estimer la longueur de fissure
a chaque déchargement a partir des relations analytiques de complaisance élastique. L’avancée de fissure
est déduite de ces mesures de complaisance réalisées grace a un extensometre situé a l'ouverture des
levres de l'entaille. A partir de la force maximale mesurée a chaque cycle, on calcule la valeur de
I’intégrale J correspondant a cette avancée de fissure. L'objectif est d'avoir une propagation stable et
maitrisée (donc sur une longueur donnée) qu'on peut mesurer en post-mortem et non pas une propagation
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instable (qui pourrait conduire a une rupture de I'éprouvette et empécher de voir et de mesurer la
propagation stable préalable éventuelle).

Une fois I’essai effectué, on rompt 1’éprouvette en fatigue pour révéler les facies de rupture tout en
marquant I'étendue de la propagation stable de fissure : cela permet de distinguer 1’essai lui-méme et les
phases en fatigue (préfissuration et postfissuration) grace a leur différence de texture.

2.4.3. Détermination de ’avancée de fissure

Une fois 1I’éprouvette rompue en deux, il faut déterminer 1’avancée de fissure initiale ag et I’avancée de
fissure finale as afin d’en déduire I’amplitude de 1’avancée de la fissure au cours de I’essai Aa comme
indiqué Figure 28.

Figure 28 - Photo d’une demi-éprouvette de ténacité rompue

Sur chaque demi-éprouvette, la mesure se fait par profil 9-points, en utilisant la formule suivante :
1 + °
a1 T dg
a = g (T + Z ai>
i=2
2.4.4. Dépouillement de I’essai
e Les notations sont les suivantes :

Concernant 1’éprouvette, a designe la longueur de fissure, W-a la longueur du ligament, B 1’épaisseur,
Bn I’épaisseur nette dans le plan de I’entaille. Concernant le matériau, E désigne le module de Young, v
le coefficient de Poisson. Concernant les mesures durant 1’essai, P désigne la force, vy, I’ouverture

plastique de I’éprouvette, Ap ’aire plastique contenue sous la courbe force-ouverture C. la complaisance
mesurée a chaque décharge. u, Be, f sont des fonctions qui dépendent de la géométrie de 1’éprouvette et
de I’avancée de la fissure.

e Pour calculer la longueur de la fissure au cours de I’essai :

a =W (1.000196 — 4.06319u + 11.24u? — 106.043u3 + 464.335u* — 650.677u>)

avec :
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1

JB.EC. +1

et:

2

MEPICELY

e Pour chaque décharge numérotée (i), on calcule I’intégrale J avec I’expression suivante :
Joy = Jeiiy T Jpii)

e Pour la partie élastique, on a :

K&y —v?)

Jeiy = £
avec :
P ag
(@) @
Kp = —2—f (=2
® ,/BBNWf(W)
et:

oy (2+7) [0.886 ra64s - 1332(S) +1472(S) 56 (%)4]
f(W) = (1 _1)3/2

w

e Pour la partie plastique, on a :

T = [] i + Mpiii-1) (Apicy — Apii-1)) [1 - ag) — aa-1)]
i — i- P D Ry a—
’ b By(W - a_1)) W —ag-q
avec .
- —a
Npr = 2+ 0.522 et y= 1+0'76T
et:
A =4 (P(i) + P(i—l))(vpl(i) - vpl(i—l))
pl() = Apii-1 + >

On trace ensuite la ligne d'émoussement sur le graphe J-4a au moyen de I'équation (o, est la résistance
mécanique) :

J =3,75%0,, * Aa
Les parametres qui nous intéressent dans I'exploitation de la ténacité sont :

- aop(mm), qui correspond a la longueur initiale de fissure,

- Za (mm), qui est I’amplitude de la propagation stable de la fissure,

- as(mm), qui est la longueur finale de la fissure,

- Jo2 (kJ/m?), correspondant a la résistance a la rupture J pour une propagation de fissure stable de
0,2 mm.
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- Lerapport % (MPa), aussi noté Tma, correspondant au module de résistance a la propagation de
fissure et appelé module de déchirement.

]mat

Pour mesurer Jo2 et —=%, on trace une loi puissance, appelée courbe R, de laforme : ] = a + fAa? , et

ajustée sur les points s1tues apres la courbe d’émoussement décalée a 0,1 mm. Jo correspond alors a
correspond ala

I’intersection de cette courbe R et de la pente d’émoussement décalée a 0,2 mm. ] —-mat

pente de la droite tracée par régression linéaire de la courbe R.

Ces parametres ont été calculés par une méthode dite indirecte : une fois I’éprouvette rompue en fatigue
et les ao et ar réels identifiés, on recale les points expérimentaux qui avaient été calculés par la méthode
de la complaisance. En effet, les ao et as réels sont généralement plus importants que ceux calculés, et il
convient donc de recaler d’autres points homothétiquement : a partir du cycle pour lequel la force
maximale a été obtenue (peak load) et pour chaque J calculé, on recale le 4a correspondant de fagon
homothétique afin que as corresponde bien a la longueur finale de fissure mesurée post mortem.

3. LES POP-INS
3.1. Définition

Lors de certains essais de ténacité (monotones ou avec décharges partielles), il arrive parfois qu’une
instabilité intervienne. Cette instabilité correspond a une avancée rapide de la fissure, mais limitée (c’est-
a-dire qu’elle ne casse pas en deux 1’éprouvette), et est associée & une chute soudaine de la force. Il
n’existe pas de norme spécifique dédiée a ce phénoméne, appelé communément « pop-in », ce qui
signifie « a-coup » en francais.

La norme ASTM [75], qui suit les travaux de Dawes [109], détermine qu’un pop-in doit étre considéré
si une chute brutale de la force de plus de 5 % est observée. Cette chute s’accompagne généralement
d’une ouverture de I’éprouvette.

Dawes [109] définit le pop-in plus largement en le considérant comme une discontinuité dans la courbe
force-ouverture, correspondant a une augmentation de I’ouverture et a une chute de la force,
discontinuité a la suite de laquelle ces parametres retrouvent progressivement leurs valeurs. Le pop-in
ne se distingue donc sur la courbe force-ouverture que par la discontinuité de celle-ci due a I’accélération
de la propagation (discontinuité qui n’apparaitrait pas si la fréquence d’acquisition de I’extensomeétre
était infinie). Le pop-in apparait de fagcon plus nette sur la courbe force-déplacement machine, car la
propagation de fissure intervient a déplacement machine fixe. Pour bien distinguer le pop-in, on veillera
donc a considérer la courbe force-déplacement machine.

Comme nous allons le voir par la suite, il est important de différencier les pop-ins intervenant
généralement a force croissante (durant la montée en charge, avant le maximum) de ceux intervenant
uniquement a force décroissante (durant la descente en charge, aprés le maximum). La Figure 29
schématise ces deux types de pop-in rencontrés dans la littérature. Il est crucial de noter que les pop-ins
rencontrés sur 1’alliage d’aluminium 6061-T6 sont du deuxiéme type, ¢’est-a-dire qu’ils apparaissent
apreés le maximum de charge.

Pour un matériau présentant un comportement typiquement ductile comme 1’aluminium, cette présence
de pop-ins, qui s’apparente a premiere vue a une rupture fragile mais localisée, est singuliére. Une des
difficultés d’interprétation de ce phénomene est que, bien qu’il constitue un événement de rupture et
qu’il soit donc caractéristique de la résistance du matériau, il ne provoque pas la rupture compléte de
I’éprouvette d’essai. Par conséquent, il ne peut pas étre considéré comme évenement critique pour
I’intégrité de I’éprouvette et par extension d’une structure.
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Figure 29 — Les deux types de pop-in, intervenant a force croissante ou décroissante

Plusieurs auteurs [109-116] se sont intéresses a la maniere d’exploiter un essai avec pop-in, a la fagon
d’interpréter un tel essai, ainsi qu’a I’appréhension de la transférabilité de ce phénomene a une structure
compléte. Il revient fréguemment que la chute de complaisance de 5 %, seuil a partir duguel un pop-in
doit étre pris en compte, correspond & une avancee de fissure d’une longueur égale a 2 % du ligament.
Willoughby [114] juge que ces valeurs sont trop séveres, et qu’un pop-in est important si la chute de
force dépasse les 10 % et 1’avancée de fissure les 4% de la longueur du ligament.

Doglione et al. [111] ont étudié la forte présence de pop-ins constatée sur un aluminium 8090-T8. Malgré
les nombreux pop-ins (Figure 30), qui sont par nature des instabilités, ils confirment le fait qu’une
caractérisation de la ténacité par ’intermédiaire de Kic n’est pas pertinente, et préconisent 1’utilisation
de Jic accompagnée d’une analyse des mécanismes de rupture.
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7.5 \
6.0 Qg\
.
/
4.5 %
» 7 LT Direction
Q1 Thickness B=5.92 mm
\ width W=50.04 mm
3.0
v
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Figure 30 — Courbe force-ouverture avec de trés nombreux pop-ins [111]
3.2. Pistes d’explications
3.2.1. Introduction

Ce phénomeéne de pop-in est peu étudié dans la littérature. Dans les quelques articles y faisant référence,
il est trés souvent mentionné uniquement, et peu d’auteurs y apportent une explication.

Mandorini et al. [117] ont étudié de fagon originale les pop-ins sur un acier, en les caractérisant par
émission acoustique, et prouvent qu’il y a une relation entre 1’émission acoustique & chaque pop-in et la
chute de force correspondante.

Selon Dawes [109], le pop-in peut étre d0 & différents phénomenes (présence de fissures ou de déchirures
dans des plans perpendiculaires a la préfissure de fatigue, interférences électriques ou mécaniques,
malfonctionnement de 1’équipement d’enregistrement), mais généralement - et ce cas est le plus
important d’un point de vue de la détermination de la ténacité -, un pop-in correspond a une avancée
fragile de la fissure et a son arrét, dans le plan de la préfissure de fatigue.
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Dans ce cas, I’arrét de la fissure intervient certainement par la présence d’une zone a plus forte ténacité.
Cependant, il serait possible que la fissure soit arrétée par d’autres facteurs selon Arimochi et Isaka
[118], comme la chute de la force due a la réflexion des ondes de contraintes sur les bords de
I’éprouvette, ou encore la diminution du facteur d’intensité des contraintes due a I’augmentation de la
longueur de la fissure (en déplacement imposé).

Lors d’essais de flexion trois points avec décharges sur métaux soudés, Sumpter [113] a montré que de
la déformation plastique intervient durant un pop-in. Le déplacement total (élastique et plastique) durant
un pop-in est approximativement celui qui serait apparu si I’avancée de la fissure s’était déroulée sans
relaxation durant le chargement initial. De plus, la chute de la force a déplacement imposé dépend de la
raideur de la machine d’essai. Selon lui, comme le déplacement ne peut étre supporté élastiquement a la
fin de I’équilibre statique, le déplacement excédentaire doit étre absorbé plastiquement.

On trouve dans la these de Belotteau [119] un début d’explication que nous nous contentons de citer ici
car les sources ne sont pas mentionnées, mais qui semble pertinent au vu des prochaines parties : le pop-
in peut étre expliqué « par des origines habituellement mises en cause, comme le changement localisé
de mode de rupture (micro-clivage) ou la complaisance excessive du dispositif' d’essai (théorie de
Hutchinson et Paris) ».

3.2.2. Influence d’une Zone Locale Fragile

Pour expliquer les pop-in, plusieurs auteurs avancent I’hypothése que ce phénomeéne résulte d’une petite
fissure fragile déclenchée par la présence d’une Zone Locale Fragile (ZLF ou LBZ en anglais). C’est
notamment le cas de Berejnoi et al. [110,120] sur les aciers, qui ont également noté que les pop-ins
s’initient sur des régions dont les grains sont grossiers.

Marini et al. [121] proposent une étude du phénomene sur un acier. lls estiment également que les pop-
ins sont dus a la présence en extrémité de la fissure d’une zone, appelée Zone Locale Fragile (ZLF),
présentant des propriétés a rupture bien inférieures a la distribution moyenne du matériau. Ces zones
peuvent étre présentes par exemple dans les Zones Affectées Thermiquement (ZAT) de soudures
multipasses ou dans des zones de ségrégation de grosses piéces de forge. Dans leur étude, les auteurs
ont donc fabriqué artificiellement des ZLF par fusion sous faisceau d’électrons sur un acier, et étudient
I’influence de la température et de trois modes de pilotage (déplacement vérin, force, ouverture de
I’éprouvette). 1ls comparent également les données acquises par la machine (« mesures quasi-
statiques ») avec celles acquises par un enregistreur rapide a trés haute fréquence d’acquisition
(« mesures instantanées »). Voici leurs principales conclusions :

- L’avancée de fissure durant le pop-in présente une dispersion qui décroit avec la température.

- Les essais pilotés en force conduisent aux plus grandes extensions de fissures durant les pop-ins,
alors que les essais pilotés en ouverture et en déplacement vérin présentent des avancées de fissure
équivalentes.

- Le pop-in est un phénomene quasi-instantané qui intervient en moins d’une milliseconde, alors que
la machine ne reprend le contrdle qu’apres quelques millisecondes, comme détaillé sur la Figure 31.

- Il existe un écart important entre les mesures d’effort acquises par la machine et les mesures d’effort
acquises par I’enregistreur rapide. Un effet du mode de pilotage du chargement apparait donc sur la
mesure de la ténacité lorsque les mesures de la machine sont considérées, mais disparait lorsqu’on
considére les mesures de 1’enregistreur.

- Le mode de pilotage de 1’essai ne peut pas affecter le fait qu’un pop-in soit significatif ou non si on
considere un critere fondé sur une chute de complaisance, au lieu d’une chute de la force, car cette
mesure de complaisance n’est pas affectée par le mode de pilotage.
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- Le mode de pilotage n’agit pas significativement sur les variations « instantanées » lors de I’avancée
rapide de la fissure. L’arrét de la fissure n’est donc pas dii a la réaction de la machine d’essai mais
bien a la capacité du matériau a arréter les fissures.

- La transférabilité¢ des valeurs de ténacité de 1’éprouvette vers la structure est réalisable mais les
longueurs d’avancée durant les pop-in ne le sont pas. De méme, les criteres de la norme de mesure
de ténacité concernant la prise en compte ou non des pop-ins ne doivent pas étre considérés dans un
transfert entre ténacité sur éprouvette et ténacité sur structure s’ils font intervenir les mesures
acquises par la machine aprés pop-in (qui dépendent donc du mode de chargement).

Sur deux aciers et sur des essais en fatigue, Singh et Banerjee [122] montrent dans une étude primordiale
concernant le pop-in que le mécanisme d’allongement des fissures par pop-in apparait au niveau d’une
bande de ségrégation de chrome et/ou de manganése. L'amplitude de lI'allongement des fissures observée
correspond grossierement a I'épaisseur de la bande de ségrégation.
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Figure 31 — Evolution de [’effort en fonction du temps, lors d’un essai de ténacité piloté en vitesse
d’ouverture [121]

La prédominance dans la littérature de la présence de zones locales fragiles en tant que cause des pop-
ins améne naturellement les auteurs a modéliser ce phénoméne par des propriétés intrinséques aux
matériaux hétérogenes.

Tomokazu et Yasufumi [123] modélisent le phénomeéne du pop-in par un matériau modele dans lequel
une longue fissure absorberait une fissure plus courte située dans le méme plan (Figure 32). Se basant
sur des considérations sur I’expression du facteur d’intensité des contraintes, ils sont capables de donner
les conditions géométriques et les valeurs de force et de déplacement pour produire un pop-in. Mais cela
concerne un matériau idéal parfaitement fragile, et aucunement ductile.
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Figure 32 — Matériau modéle contenant une fissure longue et une fissure courte colinéaires,
modélisant le comportement du pop-in [123]

Gerberich et al. [112] constatent sur un aluminium 7075-T6 de multiples pop-ins. Ils proposent une
étude approfondie orientée principalement sur ce qu’il se passe une fois que le pop-in apparait, et non
véritablement sur la cause de cette apparition. lls constatent d’abord que I’amplitude de I’avancée de la
fissure augmente au cours de 1’essai, lorsque la force augmente. De plus, pendant 1’avancée du pop-in,
une chute de la force en pointe de fissure a cause de la déformation plastique est constatée. Le facteur
d’intensité des contraintes K est diminué par la déformation plastique, alors qu’il est accru par la
longueur croissante de ’avancée de la fissure ; a cause de ces deux effets en compétition, le facteur
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d’intensité des contraintes va d’abord augmenter puis diminuer. Le point a partir duquel K retrouve sa
valeur initiale correspond a 1’avancée totale du pop-in.

Gerberich et al. [112] fournissent notamment une expression de 1I’amplitude | de I’avancée du pop-in,
en fonction de la longueur de la fissure et de a (paramétre dépendant du facteur d’intensité des
contraintes K;, de la largeur W, de la limite d’élasticité oy et de la longueur de la fissure a) :

3WK;
lz%\/(Z%—l)—(4%+1) avecaz—ays\/%

Yamashitaa et Kanna [116] travaillent sur des joints soudés d’aciers. Ici encore intervient une Zone
Locale Fragile, créée au niveau de la ZAT. Les auteurs s’intéressent a cette zone hétérogéne par
I’intermédiaire d’une campagne expérimentale et d’une analyse par ¢éléments finis 3D sur des
éprouvettes hétérogénes de traction entaillées et de flexion entaillées. L hétérogénéité est simulée
simplement par la mise en place de quatre zones avec des propriétés différentes de décohésion
d’éléments. Il est montré que les hétérogénéités de propriétés en ténacité dans la ZAT ont un effet
déterminant sur I’apparition de pop-in, de méme que la forme du chargement : les éprouvettes de traction
entaillées tendent a montrer des avancées de pop-ins plus importantes (certains traversent méme d’un
coup I’éprouvette, conduisant a une rupture fragile brutale) que les éprouvettes de flexion entaillées (qui
subissent de nombreux pop-ins, mais d’une amplitude faible), ce qu’il est essentiel de prendre en compte
si on considere I’intégrité d’une structure.

D’autres auteurs [124,125] privilégient un modele de zone cohésives homogenes avec une force
fluctuante localement dans un matériau viscoplastique, afin de simuler la formation de fissures
secondaires autour de la pointe de fissure principale.

Melcher et Castrodeza [126] expliquent également le pop-in par une hétérogénéité sur des aciers DH36,
API X65 et X70. Selon eux, des forts niveaux de triaxialité peuvent causer I’apparition de fissures
transverses en pointe de fissure, provoquant du délaminage (appelé splitting) qui se traduit par un pop-
in macroscopiquement. Une correction par rapport aux normes classiques est proposée, afin de négliger
ce type de pop-in, non représentatif selon eux, lors du dépouillement.

3.2.3. Influence d’une ténacité faible

Selon Shen [15], qui observe de nombreux pop-ins sur ses essais de ténacité avec décharges partielles
sur différents alliages 6061-T®6, la présence de pop-in est a relier avec la faible résistance a la propagation
de fissure (dJ/da faible), qui ne favorise pas une propagation stable. Au-devant de la pointe de fissure se
développe un endommagement initié sur les précipités grossiers. Il existe statistiguement des zones plus
enrichies en précipités, ces amas de précipités vont donc former des amas de cavités. 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, ce qui s’accompagne d’une brusque chute de la force. La faible valeur
de dJ/da est elle-méme induite par le fait que 1’étape de croissance soit limitée, alors que dans la séquence
d’endommagement ductile (germination, croissance, coalescence), c’est elle qui consomme le plus
d’¢énergie, et qui donc est susceptible d’améliorer le plus la ténacité. Cette étape est limitée car d’une
part I’étape de germination est tres aisée (forte présence de précipités grossiers qui sont des sources
facilement endommageables) et d’autre part la coalescence est trés rapide (écrouissage faible donc
localisation facilitée). Le schéma de la Figure 29 se propose de résumer ce mécanisme.

Shen et al. [72] ont pu mettre en évidence ce résultat plus précisément par des analyses de laminographie
in-situ. Leurs résultats montrent qu’au début, la préfissure s’ouvre de fagon continue avec 1’apparition
de cavités nucléées sur les précipités Mg.Si grossiers. Puis la fissure se propage et coalesce avec
I’endommagement situé en aval de la pointe de la fissure et créé par coalescence en cisaillement. Mais
suite a cette propagation, la fraction volumique de cavités est trop faible pour permettre a la fissure
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d’avancer de nouveau. Une nouvelle étape de développement de I’endommagement ductile par
germination et croissance en pointe de fissure est alors nécessaire. C’est cette séquence
d’endommagement discontinue qui semble expliquer 1’avancée de fissure par saccades et donc la
présence de pop-ins.

Forte présence de précipités grossiers Ecrouissage faible
V4 V4 4
Zone enrichie en Etape de ge_rrpmatlon Etape Qe coa!escence
facilitée tres rapide

précipités grossiers

iy RS R

Etape de croissance limitée

Amas de cavités N
Faible dJ/da

NS XV

Propagation brutale de la fissure

4

POP-IN

Ouverture de 1’éprouvette et chute de la force

Figure 33 — Schéma synthétisant le mécanisme d’apparition des pop-ins proposé par Shen [15]

3.2.4. Influence du vieillissement

Srinivas et al. [127] constatent sur du fer des pop-ins qu’ils qualifient « d’apparents ». En effet, ceux-ci
se démarquent des pop-ins habituels car ils ne sont pas accompagnés d’une avancée de la fissure. Selon
les auteurs et grace a une étude réalisée sur I’influence de la taille de grain (Figure 34), ces pop-ins
originaux sont une manifestation du « yield point phenomenon » et de la propagation de bandes de
Liders, c’est-a-dire d’un phénoméne de vieillissement statique.
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Figure 34 — Influence de la taille de grain L (um) et corrélation entre pop-in et vieillissement [127] :
A gauche, courbes de traction avec « yield point phenomenon »
A droite, courbes force — déplacement d’essais de ténacité avec pop-in

Schwarz et Funk [128] ont réalisé quant & eux de nombreux essais de traction sur un alliage d’aluminium
6061 sous-revenu, a une vitesse d’allongement de 0,83 um/s (correspondant a une vitesse de
déformation de 6,5.10° s%). Leurs résultats indiquent la présence de hachures (sous la forme de bouffées
de déformations plastiques) sur les courbes de traction obtenues, entre 0 °C (en-dessous de cette
température la disparition des hachures est due a la lenteur de la ségrégation du soluté sur les dislocations
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momentanément arrétées) et 100 °C (au-dessus de cette température les hachures disparaissent parce
gue la vitesse de déformation imposée peut étre accommodée par une population de dislocations
entrainant le soluté). Ces hachures attestent, selon eux, la présence d’un effet de vieillissement
dynamique sur I’aluminium 6061, appelé effet PLC.

Cet effet a été mis en évidence par Portevin et Le Chatelier [129] en 1923, et a depuis été largement
étudié dans la littérature sur de nombreux alliages. Il résulte d’une interaction entre la vitesse de mobilité
des dislocations et la vitesse de diffusion de solutés. Il se traduit notamment par trois phénomeénes
typiques : une sensibilité négative a la vitesse de déformation, la propagation de bandes locales de
déformation, et donc la présence de hachures sur la courbe de traction.

A la suite des travaux de Gomiero et al. [130], Delafosse et al. [131,132] attestent la présence d’un effet
PLC dd a un vieillissement dynamique sur un alliage d’aluminium 2091. Or, lors d’essais de propagation
de fissure, ils constatent une propagation instable, qui s’apparente aux pop-ins, dans le domaine de
vitesse et de température de I’effet PLC. Pour expliquer ces pop-ins, la présence de vieillissement
dynamique et de bandes de déformation a donc été avancée ; pop-in et PLC pourraient donc étre liés.

3.2.5. Influence de la rigidité du systeme

Paris [133] et Hutchinson [134] étudient analytiquement le second type de pop-ins (& savoir ceux qui
interviennent aprés le maximum de charge) en utilisant I’intégrale de Rice J [106]. Ils introduisent le
paramétre matériau T,, appelé module de déchirement et qui dépend de la limite d’élasticité oo ,

atparis’
d
du module de Young E et de la résistance a la propagation de fissure —~* ]"””
T _ d]mat E
matparis — g 0'_02

D’apres Paris [133] et dans des conditions de déformations planes, en utilisant le facteur % on peut
0

considérer que le comportement en déchirement est sans dimension et raisonnablement indépendant de
la température. Dans notre étude, nous ne nous intéressons pas spécifiqguement a la température, donc

. . o E .
pour des raisons pratiques nous n’utiliserons pas le facteur e On considere donc que le module de
0

déchirement est égal a la résistance a la propagation de fissure, et qu’il est constant au cours de 1’essai
(Figure 35) :

dj
Tmat = d";at = constant
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Figure 35 - J-integral R-curve

L’équilibre du systéme est assuré si :

Tmat > Tapp
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Paris [133], Hutchinson [134], Zahoor [135,136] et Turner [137] proposent de déterminer I’expression
analytique du module de déchirement limite déclenchant une instabilité dans un systéme donné :

That < Tapp

Par des considérations analytiques et en utilisant les hypothéses pertinentes, les expressions,
approximées ou non, de ce module de déchirement limite sont déterminées dans plusieurs situations :
une plaque fissurée au centre en traction, une plaque double-fissurée de chaque c6té en traction, une
poutre en flexion trois points, une éprouvette axisymétrique entaillée [133] et une poutre entaillée [134].
Comme expligué par Lafarge [138], ces résultats montrent que les instabilités de propagation de fissure
ne sont pas seulement reliées a la rigidité du systéme, mais aussi a la longueur des éprouvettes,
notamment a cause de leur propre complaisance croissante avec la propagation au cours de 1’essai avec
la propagation.

A notre connaissance, aucune application numérique n’a été effectuée dans la littérature excepté dans
deux cas : le «deeply cracked bend specimen » en contraintes planes [134], et le « center-cracked
specimen » sur un matériau écrouissable élastoplastique en contraintes planes et en déformations planes
[135,136]. Les résultats numériques montrent que 1’instabilité de propagation est fortement influencée
par la complaisance du systéme, que ce soit dans des conditions de contraintes ou de déformations
planes, ainsi que par la capacité d’écrouissage du matériau. Il est prouvé que si la stabilité est assurée
en déformations planes, alors un systéme géométriquement identique, et qui obéit aux mémes
hypothéses mais en contraintes planes, sera lui aussi stable.

Pour les éprouvettes de ténacité CT, il n’y a pas d’expression explicite établie, mais une analyse
approximative montre que ce systeéme est toujours stable si on considére une machine infiniment rigide
[133]. Une analyse incluant I’effet de la rigidit¢ de la machine d’essai est proposée dans les cas de
plasticité généralisée et de plasticité confinée, mais les expressions explicites ne sont pas données.

La seule validation expérimentale de ce critére d’instabilité est effectuée dans un autre article de Paris
[139] sur un essai de flexion trois points, ou une barre élastique additionnelle est rajoutée pour ajuster
facilement la complaisance du systéme. Cette étude démontre la pertinence de 1’analyse utilisant la
notion de module de déchirement. Rivalin [140] modifie lui aussi la rigidité d’un systéme d’essai en
utilisant des rondelles bellevilles, appelées également rondelles ressorts, afin de stocker de 1’énergie
élastique et de provoquer un déchirement dynamique dans de larges plaques. Mais son étude n’est pas
dédiée a la relation entre I’intégrale J et la propagation instable de fissure.

A noter que dans un autre domaine, celui de la sismique, d’autres auteurs [141-143] mettent également
en cause larigidité dans le cas de failles instables, en se plagant dans le cadre de la théorie de bifurcation.

3.3. Bilan sur les pop-ins

Le pop-in, a savoir la propagation brutale mais limitée d’une fissure lors d’un essai de propagation
stable, est donc un phénomeéne assez répandu, mais qui est peu étudié. 1l est en effet souvent seulement
mentionné en tant que probléme indésirable.

La majorité des études s’intéressant de plus prés au phénoméne concerne les pop-ins qui interviennent
généralement avant le maximum de charge (Figure 29, gauche). Ce type de pop-ins correspond a une
origine microstructurale, plus précisément a une hétérogénéité du matériau. Par conséquent ce type de
pop-in est parfois appelé pop-in en clivage, et est attribué a une instabilité fragile due a une hétérogénéité
locale du matériau, comme par exemple des porosités, des inclusions, ou des bandes de ségrégations, ou
encore a du délaminage. Il entraine généralement une rupture nette le long de plans cristallins et est
typique de la rupture fragile.
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Le second type de pop-ins, qui intervient systématiquement apres le maximum de charge (Figure 29,
droite), est beaucoup moins investigué. Quelques études publiés au début des années 1980 [133-
136,139] s’y intéressent et montrent que des instabilités locales de propagation peuvent étre reliées a la
rigidité du systéme d’essai. lls constituent une accélération de la rupture ductile. Ce second type de pop-
in peut donc étre qualifié de pop-in en déchirement.

Le Tableau 2 rassemble les différentes explications répertoriées dans la littérature concernant les
origines du pop-in et décrites dans la partie précédente 3.2.

Auteurs Matériaux Explications

« changement localisé de mode de rupture (micro-
clivage) ou complaisance excessive du dispositif
d’essai (théorie de Hutchinson et Paris) »

Belotteau [119]
Sources non citées

Berejnoi et al. [110,120]

Aciers

ZLF + grains grossiers

Marini et al. [121]

Aciers

ZLF (fabriquées par fusion sous faisceau d’électrons)

Singh et Banerjee [122]

Aciers (en fatigue)

Bandes de ségrégation de Cr et/ou de Mn

Melcher et Castrodeza [126]

Aciers laminés

Délaminage dans le plan perpendiculaire au plan de

propagation

Tomokazu et Yasufumi
[123]

Matériau modéle
fragile

2 fissures colinéaires se rejoignent

Gerberich et al. [112]

Aluminium 7075-T6

Oscillation du facteur d’intensité des contraintes K

Yamashitaa et Kanna [116]

Acier (joints soudés)

ZLF (créée par ZAT)

Shen [15,72]

Aluminium 6061-T6

Précipités grossiers + faible dJ/da

Srinivas et al. [127] Fer ARMCO Vieillissement statique (yield point phenomenon)
Delafosse et al. [131,132] Aluminium 2091 Vieillissement dynamique (effet PLC)
Lafarge [138] PVDF Rigidité du systéme et longueur des éprouvettes

Paris, Hutchinson, Zahoor

Matériaux modeles

Interaction entre le module de déchirement et la

[133-136,139]
Rivalin [140] Aciers

rigidité du systéme
Rigidité de la machine d’essai

Tableau 2 — Bilan des différentes explications du pop-in répertoriées dans la littérature

Pour cette thése, il semble donc pertinent de retenir quatre pistes d’explication principales, dont une ou
plusieurs pourraient étre la cause du phénomene de pop-in observé sur I’alliage d’aluminium 6061-T®6.
Il s’agit de répondre a quatre problématiques cruciales :

- L’alliage 6061-T6 est-il soumis a 1’effet Portevin-Le Chatelier ?

- Le pop-in est-il a relier & une détérioration de la ténacité, et notamment a une résistance a la
propagation de fissure faible ?

- Quel est le role de la microstructure et des mécanismes d’endommagement ? Sur ce matériau, s’agit-
il de pop-in en clivage (instabilité fragile) ou d’un pop-in en déchirement (accélération de la rupture
ductile) ?

- Quel est le role de la complaisance du dispositif d’essai, et de 1’éprouvette elle-méme ?

4. INFLUENCE DE L’ IRRADIATION

En tant que matériau de structure d’un réacteur nucléaire, I’aluminium 6061-T6 est destiné a subir un
fort flux de neutrons. Le RJH est congu pour fournir un spectre plus rapide au cceur, pour répondre aux
besoins de recherches sur les matériaux des réacteurs de la 4°™ génération. Les emplacements centraux
possedent donc une composante en neutrons rapides (E>0,907 MeV) importante, tandis que les
emplacements en périphérie subissent un spectre mixte, avec un flux thermique (E<0,625 eV) important
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en réflecteur pour les expériences concernant le combustible. Au cours de I’irradiation, 1’alliage 6061-
T6 constituant le caisson-ceeur va donc subir des modifications microstructurales [144-148] dues aux
deux contributions du spectre.

Premiérement, I’irradiation créé des dommages d’irradiation : le flux rapide (lié au bombardement
neutronique) provoque des transformations de phase (dissolution de précipités) et des déplacements
atomiques en cascade (créant interstitiels, lacunes, dislocations et cavités). Ces chocs dus aux neutrons
rapides pourrait également avoir un impact potentiel direct sur les phases, notamment les phases
nanométriques A°’, mais la littérature n’est pas unanime sur la stabilité de ces phases sous irradiation
[8,144,147]. Récemment, Flament et al. [8] ont observé une dissolution compléte des précipités £’
préexistants, ainsi que 1’apparition d’une nouvelle phase induite par irradiation. En plus de ces
dommages dits balistiques, de I’hydrogene et de 1’hélium se créent par réaction sur I’aluminium 27, et
finissent par former des bulles de gaz qui ont été observées au niveau des joints de grains [149]. Par des
irradiations modeles aux ions tungstenes, Ribis et al. [150] ont mis en évidence la création d’une forte
densité de petites cavités. Les défauts ainsi créés durcissent le matériau et le rendent plus fragile. Ce
durcissement se justifie par le blocage des dislocations, qui subissent davantage d’obstacles s’opposant
a leur glissement.

Deuxiémement, le flux thermique, quant a lui, induit des précipitations de phases riches en silicium. Ce
phénomeéne est dl a la réaction de transmutation de 1’aluminium en silicium (plus précisément, la
transmutation de 2’Al en Al qui, par désintégration ", se transforme en %Si) :

Al?(n,y)AI®® => Si®+ f [151]

Cette transmutation rend disponible davantage de silicium en solution, ce qui peut favoriser la création
de précipités 5’ et 8’ intervenant dans la séquence de précipitation. Ces précipités, comme on I’a vu en
1.2.1, durcissent également le matériau par leur cohérence avec la matrice. Farrell [152] montre ainsi
que cette précipitation s’accompagne d’une augmentation de la résistance a la traction et d’une baisse
de la ductilit¢é d’un alliage 5052-0. A noter qu’une fois la limite de solubilité de silicium dans
I’aluminium atteinte, les atomes de Si sont également susceptibles de précipiter sous la forme de nano-
phases sphériques, qui participent elles-aussi au gonflement de 1’alliage [144,146,147].

D’aprés les travaux de Farrell [153], c’est le flux thermique qui joue un role prépondérant par rapport
au flux rapide dans 1’évolution des propriétés sous irradiation. A noter également que la taille des
précipités les plus grossiers n’est pas affectée [38].

La communauté d’auteurs ayant réalisé des études quant aux propriétés mécaniques resultant de ces
évolutions microstructurales est restreinte. Concernant les propriétés en traction, citons Farrell et King
qui montrent dans plusieurs études [144-146] une augmentation du durcissement (augmentations de la
limite d’élasticité et de la résistance mécanique d’un facteur 1,5 a 1,65 en fonction des paramétres
d’irradiation) et une perte de ductilité importante. D’aprés Kapusta et al. [154], cette perte de ductilité
se traduit par une réduction de I’allongement total ; cette réduction est reliée a la teneur en silicium
généré sous flux neutronique, tandis que la résistance mécanique est peu affectée par le fort taux de
production de silicium. Farrell et King notent aussi le passage d’un mode de rupture transgranulaire a
une rupture ductile intergranulaire, ce que confirment Munitz et al. [155] qui constatent que le
durcissement sous irradiation d’un aluminium 6063 est accompagné d’une transition d’une rupture
transgranulaire en cisaillement a une rupture intergranulaire.

Weeks et Czajkowski confirment également sur du 6061-T6 ce durcissement en traction [156] (qu’ils
relient principalement au flux thermique plut6t qu’au flux rapide, et donc a la transmutation du silicium),
accompagné d’une perte de ténacité [147] a température ambiante. Mais Albertin [157] constate que, en
comparaison a 1’évolution des propriétés en traction, la ténacité est peu altérée par I’irradiation. De
méme, Alexander [148,158] note que la résistance a ’amorgage d’un alliage 6061-T651 est seulement
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dégradée lors d’essais a 150 °C et n’est pas altérée a 26 et 95 °C, malgré un durcissement en traction a
ces trois températures (Figure 36). Cependant, méme si le matériau a 1’état non irradi¢ a déja une
résistance a la propagation (appelée module de déchirement) tres faible, Alexander note une
détérioration nette de cette derniére avec I’irradiation aux trois températures, ce qui se traduit par une
R-curve quasiment plate. Il relie cette évolution a la diminution des allongements a rupture en traction

avec |’irradiation.
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Figure 36 — Evolution de la limite d’élasticité et de la ténacité K; en fonction de la fluence pour trois
températures d’essais. Graphiques utilisant les données de Alexander [148,158]

De plus, ces études d’Alexander ont montré que 1la majorité des essais ont subi un ou plusieurs pop-in,
phénomeéne qu’il appelle « crack jump », et qu’il y a davantage de crack jumps a I’état irradié : a la
température de 26 °C (respectivement 95 et 150 °C), on passe d’essais avec en moyenne 2
(respectivement 3 et 2,3) pop-ins a I’état non irradié a des essais avec en moyenne 4,3 (respectivement
4 et 5,5) pop-ins aprés irradiation a une fluence de 10?? ni.cm. Enfin, Alexander fait remarquer que
I’utilisation d’une loi puissance pour ajuster la R-curve n’est pas pertinente quand des pop-ins
interviennent. En effet, la forme concave induite par un tel ajustement peut amener a obtenir un module
de déchirement négatif, ce qui est physiquement absurde.

Dans le cadre d’un projet de recherche du CEA, plusieurs essais de ténacité ont été réalisés en amont de
la thése sur des éprouvettes en 6061-T6 irradiées a différentes fluences dans le réacteur expérimental
OSIRIS du CEA Saclay, notamment sur quatre coulées qui different 1égérement par leur composition
chimique, leur mode de mise en forme, ou encore les traitements thermiques appliqués. 184 essais de
ténacité ont été référencés et réétudiés dans le cadre de la these afin de quantifier le nombre d’essais
avec au moins un pop-in en fonction de I’irradiation (plus précisément en fonction de la fluence
thermique conventionnelle, exprimée en ns.cm™ pour les neutrons d’énergie 0,025 €V). La Figure 37
illustre ce référencement statistique. La proportion d’essais avec pop-in augmente clairement avec
I’irradiation, jusqu’a atteindre 100 % des essais qui ont démontré au moins un pop-in. Un des objectifs

de cette étude est donc de comprendre ce phénomeéne.
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Figure 37 — Proportion d’essais de ténacité ayant subi au moins un pop-in, en fonction de la fluence
thermique conventionnelle, pour quatre coulées d’aluminium 6061-T6
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5. SYNTHESE ET PISTES EVENTUELLES

Nous avons donc vu que les propriétés mécaniques de 1’alliage d’aluminium 6061-T6 obéissent a la
présence de dispersoides et de précipités grossiers comme les intermétalliques ou les Mg,Si, mais surtout
a une séquence de précipitation particuliére du magnésium et du silicium, le 6061-T6 étant un alliage a
durcissement structural. Les traitements thermiques appliqués jouent donc un réle primordial. La
température de mise en solution, la vitesse de trempe, et la durée du revenu influent fortement entre
autres sur la nanoprécipitation intragranulaire, la précipitation grossiére intergranulaire, la capacité
d’écrouissage, la limite d’élasticité de la matrice, la largeur de la PFZ, et donc sur les mécanismes
d’endommagement et de rupture. Cela conduit a la modification des propriétés de ténacité, comme les
résistances a I’amorcage et a la propagation de fissure.

Ainsi, dans la littérature, la détérioration de la ténacité est principalement reliée a la prédominance de la
rupture intergranulaire, qui demande peu d’énergie. La compréhension des paramétres influant sur les
mécanismes de rupture semble étre primordiale dans une étude qui se propose d’analyser des instabilités
de propagation de fissure, les pop-ins.

Le phénoméne apparait dans la littérature sous deux formes lors d’essais de ténacité :

i) Il est le plus souvent fait mention de pop-ins d’origine microstructurale. Ils interviennent
généralement lors de la montée en charge. Quand ils apparaissent sur des aciers, ces pop-ins
sont apparentés a la rupture fragile. Ces pop-ins du premier type sont dus a la présence d’une
zone faible qui provoque 1’accélération de la propagation de la fissure dans cette zone, avant de
s’arréter sur une zone plus tenace.

i) Mais un deuxieéme type de pop-in est beaucoup moins étudié. Il s’agit des pop-ins intervenant
aprés le maximum de charge et qui semblent pouvoir apparaitre méme sur un matériau
parfaitement homogeéne, sans zone faible. Il n’y pas réellement d’étude approfondie portant
spéecifiqguement sur ce phénomene dans la littérature, ni de modele permettant de simuler ce type
d’instabilité, d’ou I’intérét de cette thése.

Dans les prochaines parties sont explorées les pistes d’explication répertoriées : présence de 1’effet
Portevin-Le Chatelier (chapitre 2), role de la détérioration de la ténacité (chapitre 3), complaisance
excessive du dispositif d’essai (chapitre 4), rble de la microstructure et des mécanismes
d’endommagement (chapitre 5). Ces études expérimentales et analytiques permettent de se baser sur une
base physique fondée et pertinente afin de proposer une modélisation du phénomene (chapitre 6). Enfin,
I’irradiation influant généralement sur les propriétés en ténacité des matériaux, le chapitre 7 se propose
de prospecter la présence de pop-ins sur matériaux irradiés aux neutrons, en se basant sur les
phénomeénes observés a 1’état non irradié.
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Chapitre 2

Investigation de la presence
potentielle de I’effet Portevin
e Chatelier

Comme indiqué dans la partie 4.2.4 du chapitre 1, plusieurs arguments (rappelés ici dans la partie 1
d’introduction) présents dans la littérature peuvent indiquer que les pop-ins et 1’effet Portevin Le
Chatelier (PLC) seraient liés.

Ce chapitre présente la campagne expérimentale qui a été lancée afin de déterminer si I’alliage 6061-T6
est ou n’est pas véritablement sujet a 1’effet PLC, avec une analyse par corrélation d’images.
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1. MOTIVATIONS DE CETTE ETUDE

Comme indiqué dans la partie 3.2.4 du chapitre 1, quelques auteurs présentent des phénomeénes de
vieillissement comme étant responsables de la présence de pop-in. C’est le cas de Srinivas et al. [1],
pour qui des pop-ins qualifiés d’apparents (car ils ne sont pas accompagnées d’une avancée de fissure)
sont une manifestation du « yield point phenomenon ». Delafosse et al. [2,3] attestent la présence d’un
effet Portevin-Le Chatelier (PLC) di a un vieillissement dynamique sur un alliage d’aluminium 2091.
Or, lors d’essais de propagation de fissure, ils observent une propagation instable, qui s’apparente aux
pop-ins, dans le domaine de vitesse et de température de 1’effet PLC. Pour expliquer ces pop-ins, la
présence de vieillissement dynamique et de bandes de déformation a donc été avancée. La partie
bibliographique de la these de Belotteau [4] mentionne également cette association entre 1’effet PLC et
les pop-ins.

L’effet PLC a été mis en évidence par Portevin et Le Chatelier [5] en 1923, et a depuis été largement
étudié dans la littérature sur de nombreux alliages. Il résulte d’une interaction entre la vitesse de mobilité
des dislocations et la vitesse de diffusion de solutés. Il se traduit notamment par trois phénomeénes
typiques : une sensibilité négative a la vitesse de déformation, la propagation de bandes locales de
déformation, et donc la présence de hachures sur la courbe de traction.

La question est donc de savoir si I’alliage d’aluminium 6061-T6, matériau sujet aux pop-ins, est
également sujet a cet effet PLC.

McCormick [6] atteste de la présence de 1’effet PLC sur un alliage Al-Mg-Si. Schwarz et Funk [7] ont
réalisé des essais de traction sur un alliage d’aluminium 6061, a une vitesse d’allongement de 0,83 pum/s
(correspondant a une vitesse de déformation de 6,5.10° s). Leurs résultats indiquent la présence de
hachures (sous la forme de bouffées de déformations plastiques) sur les courbes de traction obtenues,
entre 0 °C (en-dessous de cette température la disparition des hachures est due a la lenteur de la
ségrégation du soluté sur les dislocations momentanément arrétées) et 100 °C (au-dessus de cette
température les hachures disparaissent parce que la vitesse de déformation imposée peut étre
accommodée par une population de dislocations entrainant le soluté). Selon eux, ces hachures attestent
la présence d’un effet PLC de vieillissement dynamique sur 1’aluminium 6061. De plus, un creux de
ductilité a 70 °C observé au CEA sur quelques essais de traction sur le 6061-T6 [8] pourrait également
étre la manifestation d’un effet PLC.

Une campagne expérimentale a donc été lancée afin de déterminer si ce matériau est véritablement sujet
a l’effet PLC.

2. METHODE

La campagne expérimentale a pour but d’investiguer la présence ou non de trois phénoménes
caractéristiques qui pourraient résulter d’un éventuel effet PLC :

- La présence de hachures sur la courbe de traction, en effectuant différents essais de traction et en
tracant les courbes correspondantes,

- La sensibilité négative a la vitesse de déformation dans une certaine gamme de température, en
effectuant ces essais de traction a différentes vitesses et a différentes températures.

- La propagation de bandes locales de déformation, en analysant ces essais par corrélation d’images.
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2.1. Eprouvettes

Le matériau d’étude est issu d’une virole démonstrative réalisée en aluminium 6061-T6 en filage inverse
pour le CEA (code matériau J47, composition chimique donnée dans le Tableau 1). Les essais de traction
ont été effectués sur des éprouvettes de tractions plates TR6 (épaisseur 3 mm) prélevées dans le sens
CR (sens de sollicitation circonférentiel, sens de propagation radial). Leur section est de 18 mm? et leur
longueur utile est de 32 mm (Figure 1).

Si Mg Fe Cr | Cu | Mn | Zn Ti Ni Pb Na Al
0.58 | 1.00 | 0.16 | 0.19 | 0.21 | 0.06 | 0.03 | 0.02 | 0.007 | 0.0028 | 0.0001 | bal.
Tableau 1 — Composition chimique (pourcentage massique) de la coulée J47 en 6061

40.944 29528

Epaisseur 3 mm

32 4+ 0.05

GO0 T 01

r=G+ 003

100+ 0.1

Figure 1 — Géométrie des éprouvettes de traction TR6 (dimensions en mm)

Dix-neuf essais de traction ont été réalisés, accompagnés d’une analyse par corrélation d’images. L’effet
PLC étant un phénoméne de compétition cinétique entre la vitesse de diffusion des solutés et la vitesse
de déplacement des dislocations, les parameétres moteurs sont la température d’essai et la vitesse de
déformation. Les dix-neuf essais ont donc été réalisés sous chargement uniaxial a température ambiante,
a-21°Coua70 °C, et étaient pilotés en déplacement de la traverse a différentes vitesses de déformation.
Les éprouvettes 201 a 216 et 219 & 222 ont été testées aux conditions indiquées sur le Tableau 2.

Vitesse de déformation (s?)
10° 10+ 103 10 De 10 a 102
22 |[ 205, 207 | 204, 206, 214*, 222** | 201, 202, 221** | 203, 220** 215
T‘ffgp' 70 211, 212 210, 213 209 208 216
) -21 219

Tableau 2 — Paramétres de vitesse et de température des essais de traction sur J47
* Essai avec décharge intermédiaire ** Essais avec relaxations intermédiaires

2.2. Equipements et montages expérimentaux

Les essais mécaniques ont été effectués sur une machine MTS servo-hydraulique de 10 tonnes (Figure
2), équipée d’une cellule de force de 100 kN et de mors hydrauliques. Dans cette étude, les mors étaient
fermés avec une pression nominale d’environ 8 MPa. Les essais a -21 et 70 °C étaient réalisés dans un
four piloté par un thermocouple situé dans I’enceinte a proximité de I’éprouvette. Un extensomeétre d’ une
ouverture initiale de 25 mm, monté sur I’éprouvette comme illustré sur la Figure 3, a été utilisé. Un
mouchetis a été appliqué sur chaque éprouvette entre 1 et 5 h avant 1’essai.

Le systéme de corrélation d’images est illustré sur la Figure 3. Le PC controlant les caméras a permis
d’enregistrer les valeurs de la force et du déplacement de la traverse pour chaque image. Les paramétres
de ce systéme d’acquisition d’images étaient les suivants :

- Deux caméras (marque Allied Vision, modele Manta G-419B/C) de 4,1 Mégapixels chacune,
équipées d’un objectif de focale 50 mm.

- Fréquence maximale d’acquisition : 27 images par seconde pour la plus haute résolution.

- Logiciels : Vic-Snap pour ’acquisition et Vic-3D pour le traitement.
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Eclairage

Pilotage
des mors
hydrauliques

Figure 2 — Photos de la machine servo-hydraulique, équipée du four et du systeme de caméras

Machine de traction

Caméras

-force
-déplacement
-extensomeétre
-température

Eprouvette
avec mouchetis

PC1 : contrdle PC2 : controle
des caméras de la machin;

Images synchronisées avec
les signaux de la machine

Figure 3 — Photo du montage et représentation schématique du systéme de corrélation d'image

Les fréquences d’acquisition des données issues de la machine MTS ainsi que les fréquences
d’acquisition des images sont indiquées dans le Tableau 3.

Vitesse de déformation (s?)
10° | 10“ | 10°% 1072

Caméra | 10 1 0,5 0,05

Machine
MTS 5 0,5 | 0,05 | 0,005

Acquisition
At (S)

Tableau 3 — Pas de temps d acquisition des données par le systeme de corrélation d’images et par la
machine de traction MTS
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2.3. Dépouillement des essais de traction

Les paramétres mesurés pour ces essais sont la limite d’élasticité conventionnelle prise a 0,2 % de
déformation plastique Ryo,2, la contrainte maximale atteinte (ou résistance mécanique) Ry, 1’allongement
plastique uniformément réparti au maximum de charge Aq, et I’allongement plastique a rupture A.

Toutes les éprouvettes ont été testées a température constante, mais quelques spécificités sont a noter :

- Les éprouvettes 201 a 213 et 219 ont été soumises a des essais de traction monotones a vitesse de
déformation constante. Tous les paramétres mentionnés précédemment sont identifiables, excepté
’allongement a rupture concernant 1’éprouvette 201 car I’essai a été interrompu accidentellement.

- L’éprouvette 214 a été soumise a un essai de traction a vitesse de déformation constante en valeur
absolue, mais avec décharge a environ 2 % de déformation. Tous les paramétres mentionnés
précédemment sont identifiables.

- Les éprouvettes 220 a 222 ont été soumises a des essais de traction a vitesse de déformation
constante, mais avec deux relaxations (maintien de la position de la traverse de la machine pendant
15 secondes) a environ 1,5 et 3,5 % de déformation. Tous les paramétres mentionnés précédemment
sont identifiables.

- leséprouvettes 215 et 216 ont été soumises a des essais de traction a vitesse de déformation variable :
a 10° s de 0 a 2% de déformation, puis a 10 s de 2 a 4%, puis a 102 s de 4 a 6 %, enfin a
102 st de 6 % a rupture. Leur limite d’élasticité conventionnelle peut étre déduite a 10 s?, étant
donné que celle-ci intervient avant 2 % de déformation.

Pour rappel, les vitesses de déformation totales sont imposées par le pilotage du déplacement de la
traverse. Les vitesses de déformation réelles ont été calculées grace aux données acquises par
I’extensométre. Comme on peut le constater sur le Tableau 4, les vitesses de déformation réelles locales
sont trés proches de celles imposées, a I’exception peut-étre de la premiére vitesse imposée a
I’éprouvette 216, mais qui reste du méme ordre de grandeur.

2.4. Dépouillement de la corrélation d’images

2.4.1. Démarche et méthodes

Pour tenter de repérer optiquement des instabilités de type PLC, une certaine procédure a été suivie.
Cette procédure consiste tout d’abord a repérer sur la courbe de traction, tracée a partir des données de
la machine, I’intervalle de déformation qui semble digne d’intérét. Typiquement, il s’agit de sélectionner
une zone qui présente une instabilité (ou hachure) sur cette courbe. On lie alors cet intervalle contrainte-
déformation (issu des données enregistrées a une certaine fréguence par le PC2 de la Figure 3) a un
intervalle force-déplacement traverse (compris dans les données enregistrées a une autre fréquence par
le PC1), correspondant lui-méme a une série d’images sur lesquelles on effectue alors la technique de
corrélation.

On peut également raisonner dans le sens inverse : en effectuant une corrélation sur une trés large série
d’images, on peut tenter de repérer des instabilités, des bandes, ou des sauts de déformation inhabituels,
puis repérer ensuite a quel moment et a quel couple contrainte-déformation est intervenu cet événement
lors de I’essai de traction. Cependant, la technique de corrélation d’images étant tres dépendante du pas
choisi entre deux images de corrélation, il est donc peu pertinent d’utiliser cette méthode, car il est peu
probable d’avoir choisi le pas adéquat pour observer de tels phénomenes sur une large gamme, de
surcroit choisie au hasard. Il s’agit donc davantage de cibler les études.

Pour effectuer la corrélation, on choisit une image de référence ainsi qu’une zone d’intérét. On fixe
ensuite des paramétres (Tableau 4) déterminant la quantité de pixels (d’une taille de 30x30 pm?),
regroupés sous forme d” « imagettes », que va utiliser la corrélation. Dans cette étude, il est apparu que
la configuration subset 21 / step 7 était plus efficace. Une fois la corrélation effectuée, différents
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parameétres (déplacements, déformations, ...) sont calculés sur chaque pixel, et peuvent étre visualisés
grace a une échelle de couleur. Ici, ¢’est la déformation locale de Lagrange dans la direction de traction
&y qui est significative.

Vitesse Vitesse

Temp. - imposée | réelle

traverse | extenso

°C st
205 1,04.10°
10°
207 1,04.10°
204 1,01.10*
206 10 0,95.10
214 1,10.10*
201 1,00.10°3
22 1073
202 1,05.10°3

203 102 1,05.102
10° 0,84.10°
10+ 0,99.10*

2 ™07 [093.10°

102 | 1,13.10°
211 [ o [L04.10°
212 1,04.10°
210 [, |103.10°
213 1,02.10*

209 103 1,00.10°
208 102 1,03.10°?
10° 0,69.10°
10+ 1,06.10*
103 1,03.10°3
10? 1,11.10°
-21 219 10° 1,08.10°
Tableau 4 — Comparaison des vitesses de déformation (imposées par la traverse) et réelles (calculées
grdce aux données de [’extensométre) - essais de traction sur J47

70

216

Taille de pixel | Subset | Step
30x30 pum? 21 7

Tableau 5 — Paramétres de la corrélation d’image

On se propose donc de repérer sur les images traitées des concentrations de déformations inhabituelles,
voire des bandes de déformations qui se propagent le long de 1’éprouvette, correspondant a des bandes
PLC. Deux méthodes de corrélation (schématisées sur la Figure 4) sont utilisées:

- la corrélation directe consiste a corréler chaque image par rapport a la méme image de référence.
Ainsi, a chaque pas d’image choisi, la déformation locale va se rajouter a la précédente. On peut
ainsi observer progressivement la striction apparaitre et la plasticité se généraliser. Quand la courbe
de traction fait apparaitre des allongements & rupture macroscopiques de 1’ordre de 12 a 14 %, la
corrélation d’image permet de montrer que les éprouvettes subissent des déformations locales allant
jusqu’a 45 %.

- la corrélation incrémentale consiste a corréler chaque image par rapport a la précédente. On
progresse ainsi d’image en image par des pas similaires en termes de déformation, et seules les
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déformations locales les plus importantes apparaissent. Cette méthode permet d’observer
d’éventuelles bandes de déformation se propager, c’est donc celle-ci qui est privilégiée.

12-13 % macro, 45 % local

T T TR N N A N :

| [ | | | | | | | | I | I I [ I I I _______ I I I l | image
0 5 10 15 N

Corrélation directe
0,23-0,30% 0,23-0,30% 0,23-0,30% 0,23-0,30%

AN R R I N TN S (S S S S N A A | I N ;

T I L L O | L 1mage
0 5 15 N

10
Corrélation incrémentale
Figure 4 — Schéma représentant les deux méthodes de corrélation utilisées, avec un pas de 5 images

Il existe également une troisieme méthode mixte, qui est celle de la corrélation incrémentale mais ou le
résultat est cumulé aprés pour indiquer les déformations cumulées.

2.4.2. Quantification du bruit

En corrélant des images sans déformation (avec un mouvement de corps rigide), on peut quantifier le
bruit du systeme d’acquisition : par rapport & une image de référence, on correle ainsi des images prises
avec 0, 1, 2, ou 3 mm de déplacement, mais sans déformer 1’éprouvette en ne fermant qu’un seul mors,
comme illustré sur la Figure 5. On peut alors quantifier le bruit moyen du champ &vy sur ’ensemble de
I’éprouvette, et le bruit maximal, comme indiqué sur le Tableau 6.

Temp. ambiante 70 °C
moy. | max. | moy. | max.
0 mm 0,001 | 0,073 | 0,001 | 0,160
1 mm 0,003 | 0,110 | 0,007 | 0,190
2 mm 0,001 | 0,130 | 0,025 | 0,220
3mm 0,010 | 0,140 | 0,004 | 0,240

Moyenne 0,004 | 0,113 | 0,009 | 0,203

Ecart-type (| 0,004 | 0,030 | 0,011 | 0,035

Tableau 6 — Valeur en % des bruits moyen et maximal de &y mesurés a différents niveaux de

deéplacements et pour deux températures d’essai

On obtient ainsi un bruit moyen d’environ 0,004 % de déformation locale & température ambiante, et
jusqu’a 0,009 % a 70 °C. Le bruit maximal est environ 100 fois plus important (respectivement de 0,1
et 0,2 %), mais ce bruit est trés local, seulement sur quelques pixels. Le critére retenu est qu’au
minimum, la différence de déformation entre deux images doit étre de 0,05 % a I’ambiante et de 0,1 %
a 70 °C (10 fois le bruit moyen), afin d’avoir un ratio signal / bruit satisfaisant.

On comprend donc I’influence déterminante du pas de corrélation choisi : il ne doit étre ni trop petit,
sous peine que la plage de déformation calculée soit contenue dans le bruit, ni trop grand, sinon on ne
pourra distinguer d’éventuelles concentrations de déformations. Typiquement la corrélation est
effectuée pour toutes les images, ou toutes les 5, 20, 50 voire méme 100 images, ce qui permet de balayer
une large gamme de pas de déformations : 0,05 %, 0,2 %, 0,25 %, 0,3 % et jusqu’a 1 %. Ces valeurs de
pas d’images et de pas de déformation ne correspondent pas entre elles, car elles changent en fonction
des essais et des fréquences d’acquisition, mais elles sont données a titre indicatif.
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eyy [1] -
Lagrange
0.00111

eyy [1] -
Lagrange

0.00198
I 0,00174125

0,0015025

0.0009575

0.000825

0.0006825 — 0.00128375
0.00054 [~ 0.001025

0.0003975  0.00078625
0.000255 0.0005475
0.0001125 000030875
3e-05

Te-05

-0,0001725 -0.00018875

0,000315 -0.0004075

0,0004575 0.00089625
0,008 0.000885
0.0007425 0.00112375
-0.000885

0.0013625

0.0010275 -0.00160125

-0.00117 -0.00184

Figure 5 — Champs de déformation &y aprés un mouvement de corps rigide de 1 mm permettant de
quantifier le bruit. A gauche a température ambiante (épr. 206), a droite a 70 °C (épr. 209)

3. RESULTATS DE LA CAMPAGNE PLC

3.1. Essais de traction

Dans cette partie, les courbes de traction sont tracées en utilisant les contraintes et déformations
nominales, calculées a partir de la section initiale (3x6 mm?) et de la mesure de ’ouverture de

) \ , .y . AL F
I’extensométre (d’une ouverture initiale de 25 mm) : € = —eto = o
0 0

Les courbes de traction sont recalées avec un module de Young théorique de 69 GPa. A noter que les
valeurs du module de Young calculées a partir des données de la machine (cellule de force et
extensometre) sont trés proches de cette valeur, et oscillent en fonction des éprouvettes entre 68 et
70 GPa.

3.1.1. ldentification des parameétres

L’ensemble des résultats obtenus est regroupé dans le Tableau 7.
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Temp. \éétgffe RéF. | Rooz | Rm | Ag | A
| épr.
°C = MPa %
205 | 250 | 299 | 76 | 130
o5 | 207 | 250 | 299 | 80| 126

215 | 259
moy. | 253 [ 299 | 7,8 | 12,8
204 | 249 | 300 |83 | 124
206 | 249 | 298 | 7,8 | 11,6
10* 214* | 259 | 301 | 8,7 | 13,2
22 222** | 258 | 299 | 85| 12,6
moy. | 254 | 299 | 83 | 124
201 | 260 | 300 | 8,9
202 | 250 | 295 | 8,2 | 13,7
221** | 258 | 299 | 85 | 139
moy. | 256 | 298 | 8,5 | 13,8
203 | 251 | 300 |91 | 144
102 | 220**| 258 | 299 | 95 | 134
moy. | 255 | 300 | 9,3 | 139
211 | 250 | 278 | 7,8 | 14,8
212 | 255 | 285 | 6,7 | 141
216 | 250
moy. | 252 | 282 | 7,2 | 145
210 | 256 | 291 | 7,7 | 13,0
70 10+ 213 | 254 | 291 |78 | 151
moy. | 255 | 291 | 7,8 | 14,0
209 | 253 | 297 | 8,2 | 129
moy. | 253 | 297 | 8,2 | 12,9
208 | 251 | 295 | 8,3 | 138
moy. | 251 | 295 | 8,3 | 13,8
-21 10 219 | 265 | 310 | 8,8 | 13,7

103

10°

108

102

Tableau 7 - Résultats des essais de traction sur J47
* Essai avec décharge intermédiaire
** Essais avec relaxations intermédiaires

3.1.2. Essais monotones a vitesse de déformation constante

La Figure 6 montre les 14 courbes de traction des éprouvettes testées a différentes vitesses de
déformation, a 22, 70 et -21 °C. Il s’agit des éprouvettes 201 a 213 et 219. On constate tout de suite que
macroscopiquement, les courbes de traction ne présentent pas de serrations, qui seraient caractéristiques
de I’effet PLC.

3.1.3. Essais interrompus a vitesse de deformation constante

Les 4 éprouvettes ont été testées a température ambiante a vitesse de déformation constante mais avec
des interruptions : une décharge a été effectuée sur I’éprouvette 214, et deux maintiens (provoquant de
la relaxation) ont été effectués sur les éprouvettes 220 a 222. La Figure 7 regroupe les courbes de traction
correspondantes.
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Figure 6 — Comparaison des essais de traction monotones réalisés a différentes vitesses de
déformations pour trois températures : 22°C, 70°C et -21°C (J47)
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Figure 7 - Comparaison des essais de traction avec décharge ou maintiens réalisés a température
ambiante (J47)

3.1.4. Essais a vitesse de déformation variable

Les deux essais 215 et 216 (Figure 8) ont été réalisés a deux températures avec des vitesses de
déformation variables en cours d’essai : 10° s de 0 a 2 % de déformation, puis 10“ s de 2 a 4 %, puis
103 st de 4 a6 %, et enfin 102 s de 6 % a rupture.

300
| | \
| ] 1
1 1 1
1 ] 1
1 1 1
& 200 | I : |
= I : |
‘9 1 1 1
c 1 1 ]
'E 1 1 1
: 1 1 1
c 1 1 |
8 100 H 10—5 8—1 :”‘0—4 3—7:10—3 S—T: 10—2 S—T
I I :
1 1 1
o 22°C
L —70°C
0 1 1 1 1 I
0 5 10 15

Déformation (%)
Figure 8 - Comparaison des essais de traction réalisés a différentes températures et a des vitesses de
déformation variables en cours d’essai (J47)

On constate des oscillations a chaque changement de vitesse de déformation, dont I’origine pourrait étre
expliquée par deux phénomenes différents: soit les PID de la machine de traction ne sont pas
correctement ajustés, ce qui influerait sur la réponse de la machine a chaque changement de vitesse, soit
c’est véritablement une manifestation d’un comportement particulier du matériau. Concernant la
premiére explication, on peut tracer le déplacement de la traverse en fonction du temps : d’apres la
Figure 9, la traverse n'apporte pas de réponse inappropriée car les pentes sont bien marquées et il n’y a
pas de phénomene instable & chaque transition. On en déduit donc que ces oscillations sont bien un effet
du matériau, ce qui amene a concentrer la corrélation d’images sur cette zone (partie 3.2).
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Figure 9 — Evolution du déplacement de la traverse en fonction du temps de [’essai 215 a température
ambiante. Les changements de vitesse de déplacement de la traverse sont nets.

3.2. Corrélation d’images

La corrélation d’images permet de visualiser ’augmentation progressive de la déformation. Comme on
peut le constater sur la Figure 10 (qui est représentative de ce qu’on observe sur la totalité des
éprouvettes sollicitées sous chargement monotone), la progression généralisée de la déformation sur
I’ensemble de la zone d’intérét est visualisable, jusqu’a I’apparition d’'un endommagement localisé
correspondant a la future striction.
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Figure 10 — Champ de déformation &y corrélé en méthode incrémentale avec un pas moyen de 0,25 %
de déformation totale (épr. 202, ¢ = 1073s71)

On se trouve donc en présence d’une déformation qui progresse de fagon globalement homogéne sur
I’ensemble de la zone d’intérét (jusqu’a I’apparition de la striction) : en corrélation directe comme en
corrélation incrémentale, cela se traduit donc par une intensification réguliére de la couleur « moyenne »
du champ de déformation.
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Par conséquent, cela signifie qu’il n’y a pas de déformation localisée observable, ni de bandes de
déformation (qu’elles soient propagatives ou stationnaires). Pourtant, les trés légeres hachures qu’on
pouvait observer sur les courbes de traction des éprouvettes 207 et 214, respectivement 4 5,2 et 7,5 %
de déformation, pouvaient laisser penser a la présence d’éventuelles instabilités de déformation. Mais
malgré différents pas et différents intervalles investigués selon les méthodes directe et incrémentale,
aucun comportement de ce genre n’a pu étre observé sur les essais a vitesse de déformation constante.

Il en est de méme pour le 1éger saut de contrainte aprés la décharge puis la charge au cours de ’essai
214.

Cependant, sur les éprouvettes 215 et 216 (Figure 8), des oscillations ont été observées et ont été
attribuées a un effet du matériau et non du systéme mécanique (voir la partie 3.1.4). A noter que I’essai
216 a été le seul a ne pas étre équipé du systéme de corrélation d’images, seule la corrélation sur
I’éprouvette 215 est donc mentionnée ici. Les sauts de contrainte aux changements de vitesse entre 10~
et 10 s d’une part, et 10* et 103 s d’autre part, ne sont pas accompagnés de comportement observable
a la correélation.

En revanche, les oscillations importantes entre 102 et 102 s qui apparaissent a environ 6,2 % de
déformation sont accompagnées d’un résultat notable : comme illustré sur la Figure 11, une bande est
clairement identifiable. Une caractérisation plus précise de cette bande est réalisée dans la partie suivante
(Figure 13).
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Figure 11 — Champs de déformation &y corrélés en méthode incrémentale avec un pas moyen de
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4. DISCUSSION

4.1. [Essais monotones

Les courbes de traction des essais monotones sont lisses, aucune hachure n’est observable. A partir des
données précédemment identifiées dans la partie 3.1, la Figure 12 montre I’évolution des principales

propriétés mécaniques en traction en fonction de la vitesse de déformation pour les trois températures
d’essai.
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Figure 12 — Evolution des propriétés mécaniques en traction en fonction de la vitesse de déformation
pour trois températures d’essai

Concernant la limite d’élasticité, on constate que la vitesse de déformation n’a aucune influence dessus.
On obtient sensiblement la méme valeur, avec peu de dispersion, que ce soit a température ambiante ou
a 70 °C. L’essai a -21 °C montre une limite d’élasticité un peu plus élevée, effet auquel on s’attendait.
De méme, il y a peu d’évolution de la résistance mécanique. A 70 °C, on note tout de méme une légere
augmentation avec la vitesse de déformation : les essais semblent donc montrer une sensibilité positive

a la vitesse de la résistance mécanique. C’est précisément I’effet inverse que celui qu’on observe sur des
matériaux sujets au PLC.

Concernant les allongements, de méme que pour la limite d’élasticité, la vitesse de déformation et la
température ne semblent pas avoir d’influence. Le creux de ductilité a 70 °C (c’est-a-dire une baisse des
allongements en température) observé lors de précédentes études au CEA sur un matériau similaire [8]
n’est pas identifié ici.
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Comme nous 1’avons vu, aucune bande de déformation n’a été détectée sur ces essais par la corrélation
d’images. Seules deux hachures, de surcroit de tres faible amplitude, ont été notées lors de cette étude,
sur les éprouvettes 207 et 214. Celles-ci n’ont pas pu étre mises en relation avec une éventuelle instabilité
par la corrélation d’images.

D'apres notre étude, I'alliage 6061-T6 ne semble donc pas soumis a I’effet PLC, au moins a ces gammes
de température et de vitesses et si on suit les définitions classiques, contrairement a ce que démontraient
Schwarz et Funk [7]. 1l est important de noter que ces derniers réalisaient leurs expériences et leurs
analyses sur un alliage 6061 en Vvérité sous-revenu, et donc pas a 1’état T6. On peut attribuer la présence
de I’effet PLC pour cet état sous-revenu au fait que davantage d’éléments d’alliages sont disponibles et
donc libres de se diffuser.

4.2. Essais non monotones

Les essais non monotones (éprouvettes 214 a 216 et 220 a 222) montrent des réponses inhabituelles
quand des changements de vitesses sont appliqués. Il semble donc qu’on puisse activer une réponse
originale du matériau quand on le sollicite de fagon non monotone. La corrélation d’images nous permet
d’approfondir I’étude. Le saut (pic de charge) apparu lors du rechargement suite a la décharge en cours
d’essai 214 pourrait étre signe d’un phénomeéne de vieillissement, mais n’a pas été décelable suite a la
corrélation.

Les oscillations apparues lors des changements de vitesses de déformations (éprouvettes 215 et 216)
seraient dues & un effet matériau (et non a un mauvais réglage des PID du systéme d’acquisition des
données comme cela avait été envisagé), mais seul le passage de 102 a 102 s lors de I’essai 215 est
remarquable, d’aprés 1’observation d’une bande propagative de déformation (partie 3.2).

Afin de caractériser cette bande de déformation, I’intensité de la déformation locale &y est mesurée le
long d’une ligne verticale située au milieu de la longueur de la zone d’intérét. La Figure 13 expose quatre
diagrammes spatio-temporels, inspirés de [9,10] et correspondant chacun a une vitesse de déformation
de Dessai 215 (de 10° a 102 s1). Ces diagrammes sont élaborés par la corrélation incrémentale via
I’utilisation d’un script Python. IIs représentent 1’évolution de I’intensité (code couleur) du champ de la
vitesse locale de déformation sur toute la hauteur des 32 mm de la zone utile (axe des ordonnées) en
fonction de la déformation ingénieur macroscopique imposée (axe des abscisses), et donc du temps.

On constate 1’apparition de deux bandes de déformation propagatives a chaque changement de vitesse :

- La figure b laisse apparaitre deux bandes (d’une intensité moyenne de 2,5.10* s1) qui se croisent
suite au passage de 10° a 10 s,

- Lafigure c laisse apparaitre deux bandes (d’une intensité moyenne de 2,2.10 s) qui se propagent
dans deux directions opposées suite au passage de 10“a 103 s,

- La figure d laisse apparaitre deux bandes légéres (d’une intensité moyenne de 2.10* st) qui se
propagent suite au passage de10 a 102 s, avant de disparaitre, cédant leur place a la striction puis
a la rupture.

Le changement de vitesse fait donc clairement apparaitre des bandes de déformation propagatives, d’une
intensité environ égale a deux a trois fois la vitesse de déformation macroscopique imposée.

Le méme type de diagramme spatio-temporel est présenté dans la Figure 14. Les courbes de traction
sont superposees a ces diagrammes. Aucune bande n’est observable sur la figure @, ou le diagramme
spatio-temporel est appliqué a un essai monotone a une vitesse de déformation de 10 s*. Mais sur
I’essai illustré sur la figure b, réalisé a la méme vitesse mais avec deux maintiens, des bandes sont
identifiables aprés chaque maintien (surtout aprés le deuxiéme), d’une intensité d’environ 2,5.10° s,
Concernant ’essai avec maintiens réalisés a une vitesse plus faible (10* s?), aucune bande n’est

75



Compréhension et modélisation d’essais de ténacité avec pop-in : /
application a l’alliage d’aluminium 6061-T6 Ij
et influence de l'irradiation neutronique /

MINES
Chapitre 2 — Investigation de I’effet Portevin Le Chatelier ParisTech

discernable sur la figure c, peut-étre car il est trop bruité. Par contre, sur I’essai plus rapide (102 s) avec
maintiens de la figure d (qui est tronquée car la corrélation d’images n’a pas été enregistrée a la fin de
’essai), deux bandes d’une intensité d’environ 2,5.102 s sont clairement observables apres le deuxiéme
maintien.
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Figure 13 — Diagrammes spatio-temporels de [’essai 215 réalisé a une vitesse de déformation
variable, représentant ['intensité du champ de la vitesse locale de déformation &yy (code couleur) en
fonction de la déformation macroscopique (axe des abscisses) le long d 'une ligne placée au milieu de

la zone utile (axe des ordonnées)

Il faut noter que ces dépouillements apportent également une information secondaire : il est possible de
visualiser d’éventuelles bandes de déformation, quelle que soit leur origine (PLC ou non). Or, aucune
autre bande n’a été repérée sur I’ensemble des autres éprouvettes dépouillées avec cette methode. Donc
a priori cela signifie que le matériau n'en présente pas a vitesse de déformation monotone, et non pas
que les systemes d'acquisition ou de dépouillement soient déficients.

Dans la littérature, la relation entre les changements de vitesse et I’apparition de phénomeénes type PLC
a été etudiée par quelques auteurs, comme van den Brink et al. [14] sur un alliage or-cuivre ou
McCormick [15] analytiqguement . La Figure 15 est issue d’une étude de Zeghloul et al. [16] sur un
alliage aluminium-magnésium. On constate qu’aprés le changement de vitesse, des oscillations
apparaissent, mais qu’elles ne disparaissent pas. Cela di au fait que, contrairement a notre étude, ce
changement de vitesse s’effectue sur un domaine déja identifié comme étant soumis a I’effet PLC lors
d’essais monotones.
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Figure 14 — Diagrammes spatio-temporels des essais 202, 221, 222 et 220 réalisés a des vitesses de
déformation respectives de 1073, 102, 10, 10 s, représentant I’intensité du champ de la vitesse
locale de déformation &, (code couleur) en fonction de la déformation macroscopique (axe des
abscisses) le long d’une ligne placée au milieu de la zone utile (axe des ordonnées)
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Figure 15 — Courbe contrainte-déformation montrant un changement de vitesse de déformation, dans

un domaine identifié PLC sur des essais monotones [16]

Ce phénomene d’activation de I’effet PLC, limité et déclenché seulement lors d’essais de traction non
classiques, semble étre trop peu prononcé pour étre directement la cause de 1’apparition des pop-ins.
Cependant, il faut étre conscient du fait que lors d’essais de ténacité, en pointe de fissure les vitesses de
déformation ne sont pas strictement monotones, d’autant plus lorsqu’on effectue des essais avec
décharges intermédiaires et maintiens (et donc relaxations). D’éventuelles manifestations d’un effet
PLC induit par ces changements de vitesse pourraient donc apparaitre et occasionner des états de
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contraintes inhabituels. Mais cela ne peut pas provoquer un phénomeéne aussi macroscopique et brutal
que le pop-in.

5. CONCLUSIONS DE LA CAMPAGNE PL.C

Lors d’essais monotones, les courbes de traction n’indiquent pas de hachure significative et on n’observe
pas de sensibilité inverse a la vitesse. La corrélation d’images ne montre pas I’apparition de bandes de
déformation locale PLC. Contrairement a ce que démontraient Schwarz et Funk [7] sur un alliage 6061
sous-revenu, 1’alliage d’aluminium 6061-T6 n’est donc pas sujet a I’effet PLC, du moins pas a ces
gammes de température et de vitesses. En outre, le creux de ductilité a 70 °C qui avait été mis en
évidence lors de précédentes campagnes [8] n’a pas été confirmé lors de cette étude. Les pop-ins, qui
apparaissent pourtant a ces vitesses et a ces températures, ne trouvent donc visiblement pas leur origine
dans I’effet PLC.

Cependant, lors d’essais non classiques (avec relaxation, décharge ou changement de vitesse), des
manifestations de 1’effet PLC ont été mis en évidence. On constate ainsi des oscillations sur les courbes
de traction, qui se traduisent par 1’apparition de bandes de déformation locales (d’une amplitude environ
égale a deux fois la déformation macroscopique imposée), qui se propagent puis disparaissent. Ce
résultat est original et intéressant. 1l peut provoquer des états de contraintes complexes en pointe de
fissure lors d’essais de ténacité avec décharges, mais ne peut pas étre la cause d’instabilités
macroscopiques comme les pop-ins.
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Chapitre 3

Role de la détérioration de la
tenacité sur les pop-ins

Dans le chapitre 1 bibliographique, il a ét€¢ mis en évidence qu’une relation semblait exister entre une
ténacité modeste et I’apparition de pop-in. Une étude plus précise de cette corrélation semble donc
necessaire.

La démarche mise en place consiste a effectuer différents traitements thermiques sur un méme alliage
afin d’obtenir plusieurs états métallurgiques, qui engendrent différents comportements mécaniques. Des
essais de traction permettent de caractériser notamment le comportement élastoplastique du matériau, et
donc indirectement son durcissement structural. Ce dernier pourra étre mis en relation, par
I’intermédiaire d’essais de ténacité, avec ses propriétés de résistance a I’amorgage et a la propagation de
fissures et avec I’éventuelle présence de pop-in.

Une méthode de dépouillement originale, appelée « keycurve », est également présentée en annexe.
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1. INTRODUCTION

Comme expliqué dans la partie 3.2.3 du chapitre 1, Shen [1] relie la présence de pop-in sur un alliage
6061-T6 d’une part a la présence de zones enrichies en précipités grossiers qui provoquent la formation
d’amas de cavités, d’autre part a une résistance réduite a la propagation de fissure (dJ/da faible). Ce
chapitre 3 se propose donc d’investiguer la relation entre le comportement mécanique du matériau
d’étude et I’apparition de pop-in. Le chapitre 5 étudiera cette relation a 1’échelle inférieure, d un point
de vue microstructural.

Afin de s’affranchir d’effets indésirables dus a la composition chimique ou a la méthode de mise en
forme, la stratégie mise en place consiste a effectuer de nouveaux traitements thermiques (TTh) sur une
méme coulée d’alliage 6061-T6 déja élaboré et mise en forme. Le durcissement structural de 1’alliage
est dd a la précipitation de phases nanométriques f’’-Mg.Si qui apparaissent durant le revenu, comme
indiqué dans la partie 2.2.1 du chapitre 1. On obtient ainsi un méme alliage avec différents états
métallurgiques, I’objectif étant d’investiguer la relation entre la présence de pop-in et le comportement
mécanique de ces différents matériaux « modeles ». Le traitement thermique utilisé n’est donc pas
véritablement 1’objet d’étude, seulement un moyen de créer les comportements d’intérét.

2. MATERIAUX ET METHODES

2.1. Traitements thermiques et éprouvettes

Le matériau utilisé est un alliage d’aluminium 6061 (Al-Mg-Si), obtenu a 1’état T6 suite a la coulée,
I’homogénéisation, la mise en forme (forgeage libre ici), la mise en solution (a 530 °C pendant 4 h), la
trempe (a I’eau) et le revenu (a 175 °C pendant 12 h), comme indiqué dans la partie 1.3 du chapitre 1.
La composition chimique de cette coulée, dont le code matériau CEA est A91, est donnée dans le
Tableau 1 :

Si Mg Fe Cr | Cu | Mn | Zn Ti Ni Zr Pb Na Al
0.53 | 1.08 | 0.38 | 0.18 | 0.22 | 0.06 | 0.22 | 0.02 | 0.0045 | 0.0038 | 0.0021 | 0.0001 | bal.
Tableau 1 — Composition chimique (pourcentage massique) de la coulée A91 en 6061

Aprés réception de ce matériau sous forme de gros bloc, sept blocs (repérés par les axes X,Y,Z,
136x76x87 mm?®) ont été usinés afin d’étre soumis a de nouveaux TTh (Figure 1) :

- Mise en solution (MeS) pendant 4 h a 530 °C (blocs A, B, C) ou 550 °C (D, E, F, G), puis trempe
a ’eau.

- Revenu a 175 °C pendant 4 h (blocs A, D), 8 h (blocs B, E), 12 h (blocs C, F) ou 16 h (bloc G), puis
refroidissement en éteignant et en ouvrant le four.

Des éprouvettes de traction cylindriques (sens Z) et de ténacité type CTJ12.5 (sens ZX), dont les plans
se trouvent dans la Figure 2, sont ensuite prélevées au cceur de ces blocs et sont répertoriées dans le
Tableau 2. Le nombre d’éprouvettes peut varier légérement au sein des blocs suite a des erreurs
d’usinage. Tous les essais sont effectués a température ambiante.

Durant cette campagne expérimentale, il a été montré que les températures de MeS choisies dans notre
étude (530 ou 550 °C) n’avaient d’influence majeure ni sur les propriétés en traction, ni sur celles en
ténacité, et ni sur le taux d’apparition des pop-ins. C’est pourquoi, par souci de clarté, il a été choisi de
n’exposer dans ce chapitre que les résultats des blocs D, E, F G, ¢’est-a-dire ceux mis en solution a
550 °C, mettant ainsi en valeur I’influence du temps de revenu. Les résultats des blocs A, B, C, ¢’est-a-
dire ceux mis en solution a 530 °C, sont indiqués dans I’ Annexe 3.B.
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Figure 1 — Schéma représentant les différents TTh effectués sur chacun des sept blocs (A91)

30 +0/-0.05

Mise en solution | Revenu Bloc Eprouvettes | Eprouvettes
4h 175°C de traction de ténacité

4h A 1 4

530 °C 8h B 3 4

12 h C 3 4

4h D 3 4

o 8h E 3 4

550°C 12 h F 3 4

16 h G 2 3

Tableau 2 — Nombre d’éprouvettes testées par TTh
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Figure 2 — Plans des épr.ouvettes de traction cylih_driques (dessus) et de ténacité CTJ12.5 (dessous)
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2.2. Essais de traction

Les essais de traction sont effectués a vitesse de déplacement vérin constante pour atteindre une vitesse
de déformation de 5.10 s, sur une machine INSTRON 8862 avec Vvérin électromécanique a vis sans
fin, équipée d’une cellule de force de 100 kN préalablement étalonnée et d’un capteur de déplacement
de la traverse.

En mesurant la force F (N) et le déplacement de la traverse, on peut obtenir le déplacement de
1I’éprouvette u (mm) et calculer la contrainte ingénieur o,, (MPa) et la déformation ingénieur &,, (%), ou
[y et S, sont respectivement la longueur et la section initiales de I’éprouvette :
F . u
o, =—¢etg, =—
n SO n l0
La contrainte rationnelle o et la déformation plastique rationnelle P sont obtenues comme suit (ou uP
est le déplacement plastique) :
uP
o =0,(1+ph)ete? =In(1+ p})avecph = N
0
Suite a I’essai de traction, des mesures de striction sont effectuées sur un macroscope équipé d’une

caméra Olympus haute résolution. On définit le coefficient de striction Z (en %) par une variation
So—S

relative d’aire telle que Z = , 0U S est I’aire projetée au niveau du faciés de rupture. L’aire S est

0
mesurée par analyse d’images a partir de macrophotographies, égale a I’aire projetée totale au niveau

du faciés de rupture et calculée par la méthode du contour. Les sections des deux demi-éprouvettes sont
moyennées.

2.3. Essais de ténacité

Les essais de ténacité sont effectués sur des éprouvettes CT normalisées [2] : épaisseur B=12,5 mm,
épaisseur nette By=10 mm (distance entre les deux entailles latérales), et distance caractéristique
W=25 mm (qui correspond a la distance entre une position de référence représentée par la ligne de charge
sur les CT et l'extrémité de I'éprouvette). Avant d’effectuer 1’essai de ténacité, 1’éprouvette est
préfissurée en fatigue sur une machine de traction hydraulique classique (fréquence d’environ 8 Hz, sans
dépasser les 12 Hz), pour atteindre une longueur théorique ao d’environ 15 mm.

Quinze essais de ténacité au total ont été réalisés sur les blocs D, E, F et G. Parmi ces essais, quatre
éprouvettes ont été testées en traction monotone avec une vitesse de déplacement de la traverse imposée
a 0,16 mm/min. L’ouverture de 1’éprouvette (appelée CMOD) vs (mm) est mesurée par I’intermédiaire
d’un extensométre monté sur les lévres de ’entaille, dans 1’alignement des goupilles et des lignes
d’amarrage. Les onze autres éprouvettes ont été testées avec des séquences de chargement-maintien-
déchargement au cours de 1’essai, conformément a la norme ASTM E1820 [2]. La vitesse d’ouverture
de I’éprouvette CMOD est imposée a £0,16 mm/min pour ces onze essais. Finalement, seule I’enveloppe
(correspondant au dernier point atteint a la fin de chaque charge de chaque cycle) est utilisée pour le
dépouillement de ces essais, par souci de lisibilité et parce que les pop-ins apparaissent plus clairement
ainsi.

Les courbes force-ouverture ‘P- vs’ obtenues suite a ces quinze essais sont ensuite dépouillées par la
méthode de la « keycurve », qui permet de déterminer la longueur de la fissure a au cours de 1’essai,
nécessaire au calcul des courbes ‘J-da’ via la norme ASTM E1820 [2]. Cette méthode keycurve de
dépouillement novatrice est détaillée dans I’ Annexe 3.A. Les résultats présentés ici sont ceux obtenus
par ’intermédiaire de cette méthode. Une comparaison avec les résultats obtenus avec la méthode plus
classique de la complaisance est également effectuée dans cette annexe.
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3. RESULTATS ET DISCUSSION APRES LA MISE EN SOLUTION
AS550°C

3.1. Evolution des propriétés de traction avec le temps de revenu

Le résultat des onze essais de traction sont indiqués dans la Figure 3, ou sont tracées les évolutions de
la contrainte rationnelle o en fonction de la déformation plastique rationnelle =P. A noter que ces valeurs
n’ont pas de sens physique apres la striction, mais les données sont tout de méme affichées pour donner
une indication de la ductilité. Pour chaque temps de revenu, une loi élastoplastique de Voce [3] est
ajustée sur ces données expérimentales jusqu’a la striction (ou o, est la limite d’¢élasticité, a5 la contrainte
de saturation de Voce, b un parameétre de Voce). Ce jeu de trois paramétres par TTh est utilisé dans la
méthode de la keycurve.

Eq.

300

200 f

True stress (MPa)

100

— Experimental data
f ---Voce fit
0 wr 1 L
0% 10% 20%
True plastic strain
Figure 3 — Courbes de traction expérimentales et ajustées (loi de Voce) ; les valeurs de contraintes
apres le maximum ne correspondent pas a la contrainte vraie et sont données pour information sur la

ductilité

30%

La Figure 4 montre 1’évolution des principales caractéristiques en traction des matériaux (calculées a
partir des courbes contrainte-déformation ingénieur) déduites de ces essais, en fonction du temps de
revenu : la limite d’élasticité Ry, la résistance mécanique Rm, le rapport de ces deux parametres
(caractérisant la capacité d’écrouissage) et les allongements plastiques au maximum de charge Ag et a
rupture A
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Figure 4 — Caractéristiques en traction (limite d’élasticité, résistance mécanique, capacité
d’écrouissage et allongements) en fonction du temps de revenu
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On constate que le temps de revenu durcit fortement 1’alliage, ce qui se traduit par une augmentation de
la limite d’élasticité et de la résistance mécanique, et par une diminution des allongements. On constate
que le pic de revenu (correspondant a 1’état T6) n’est pas encore atteint, car I’adoucissement n’est pas
encore apparu méme apres 16 h.

La baisse de la capacité d’écrouissage est notable. Les blocs revenus le moins longtemps sont
probablement sous-revenus. D’aprées Dumont et al. [4], leur capacité d’écrouissage élevée peut étre
expliquée par le fait que le matériau sous-revenu, contenant des zones de Guinier-Preston cisaillables
accompagnées d’une sursaturation encore ¢levée de soluté, montre un fort taux d’écrouissage,
comparable a celui du matériau complétement en solution solide. On s’attend donc a obtenir une
meilleure résistance lors des essais de ténacité, grace a leur capacité a s’écrouir et donc a dissiper de
Iénergie en pointe de fissure. La localisation est au contraire facilitée dans les alliages revenus le plus
longtemps avec une capacité d’écrouissage moindre.

Il est & noter que les mesures de striction montrent qu’il n’y a pas d’évolution nette avec le temps de
revenu : elle est stable autour de 34 % (4 %). La quasi-totalité des éprouvettes montre un facies de
rupture en biseau, mais quelques-unes présentent un faciés type « cup-cone », sans que ce comportement
ne soit relié a tel ou tel revenu.

3.2. Evolution des propriétes de ténacité avec le temps de revenu

Les courbes des essais de ténacité sont indiquées dans la Figure 5. Ces courbes sont tracées en fonction
du déplacement de la traverse um, car les pop-ins sont plus visibles : en effet, il n’y a pas de mouvement
de la traverse lorsqu’un pop-in survient, alors que I’extensométre peut mesurer une ouverture de
I’éprouvette vs. Le pop-in peut donc étre indécelable sur la courbe force-ouverture ‘P-vs’ si le pas
d’acquisition de 1’extensométre est trés élevé. En revanche c’est bien la courbe ‘P-vs” qui est utilisée
pour établir les courbes ‘J-da’ (Figure 6) calculées via la norme ASTM E1820 [2].

a) b)
4000 | 4000 .‘Qmo

#7%
3000 | g

Y

3000 f

2000 f 2000

Load (N)

2.0

/ # |=—12 hours s
1000 | 4 —4 hours 1000 4 | 2 | e
Vi ~16hours | e
] 8 hours Va OPop-in
¥ ’d
O I L L U i 1 I

0.0 0.5 1.0 15 2.0 0.0 0.5 1.0 1.5

Machine displacement (mm) Machine displacement (mm)

Figure 5 — Courbes correspondant aux essais de ténacité, représentant [’évolution de la force en
fonction du déplacement de la traverse et indiquant par des cercles rouges [’apparition de pop-ins
pour les 4 temps de revenu : a) 4 et8 h,b) 12et 16 h

Pour chaque essai, une R-curve (pour « resistance curve ») de forme | = a + BAa? est ajustée sur les
point ‘J-da’ expérimentaux, en considérant les points obtenus apres une propagation de 0,1 mm apreés la
droite d’émoussement. Cette courbe permet de déterminer les valeurs des résistances a 1’amorcage Jo2
(valeur de I’intégrale J a I’intersection de la R-curve et de la ligne d’émoussement décalée de 0,2 mm)
et a la propagation % (régression linéaire de la R-curve entre 0,3 et 1,0 mm de propagation), appelée
aussi module de déchirement (ou « tearing modulus »). L’évolution de ces propriétés en fonction du
temps de revenu est présentée sur la Figure 7. Chaque R-curve illustrée sur la Figure 6 (une par temps
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de revenu) est obtenue en moyennant les coefficients a, S, y des courbes correspondant a ce temps de

revenu.
b)
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Figure 6 — Courbes J-da expérimentales et R-curves ajustées pour les 4 temps de revenu : a) 4 h, b)
8h,c)12h,d) 16 h
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Figure 7 — Caractéristiques en ténacité (résistances a [’amorgage et a la propagation de fissure) en
fonction du temps de revenu

. . " R N . d
On constate une dégradation des résistances a 1’amorcage Jo,2 et a la propagation % avec le temps de

revenu. Les revenus prolongés, et leur module de déchirement réduit associé, provoquent 1’apparition
de pop-ins : il n’y en a pas aprés 4 et 8 h de revenu, mais deux éprouvettes sur quatre en subissent un
apres 12 h, et trois éprouvettes sur trois aprés 16 h.
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On souligne le fait que le matériau revenu 8 h n’a donc pas subi de pop-in, et que c’est ce matériau qui
sera choisi dans le chapitre 4 afin de tenter d’en faire apparaitre, en diminuant la rigidité de la machine.

3.3. Discussion

Anderson [5] fournit une formule permettant de calculer le rayon r, de la zone plastique en pointe de
fissure, a partir de la contrainte d’écoulement R, et d’une valeur de J caractéristique :

E
1., =
Y 6mR,>
avec .
Ryo2 + R
R, = 190,22 m

La Figure 8 illustre I’évolution de ce rayon en fonction du temps de revenu, en choisissant / = J5,. On
constate qu’il y a un fort rétrécissement de la zone plastique avec le temps de revenu, avec une taille
caractéristique quatre fois plus petite en passant de 4 a 16 h.
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Figure 8 — Evolution du rayon de la zone plastique en fonction du temps de revenu

Cette étude met en évidence les parametres cruciaux dont le lien étroit semble influer sur la présence de
pop-in. La Figure 9 illustre 1’évolution du module de déchirement et de I’apparition des pop-ins en
fonction de la résistance mécanique Rn (et donc des niveaux de contraintes atteints) et de la capacité
d’écrouissage. L’augmentation des niveaux de contraintes ainsi que la baisse de la capacité
d’écrouissage de 1’alliage 6061-T6 s’accompagnent d’une diminution de la résistance a la propagation
de I’alliage, ce qui débouche sur I’apparition de pop-in.
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Figure 9 — Evolution du module de déchirement en fonction de la résistance mécanique et de la
Capacité d’écrouissage pour les quatre temps de revenu, et apparition des pop-ins
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4. CONCLUSION

Par I’intermédiaire de traitements thermiques adaptés, cette étude a permis d’obtenir quatre états
métallurgiques du méme alliage. On s’affranchit ainsi des effets de composition chimique et de mise en
forme. En modifiant la durée de revenu, quatre comportements mécaniques différents sont obtenus.
L’objectif était d’obtenir des matériaux avec et sans pop-in, afin de relier ’apparition de ceux-Ci a un
comportement mécanique particulier. Le traitement thermique utilisé n’est donc pas véritablement
I’objet de 1’étude, mais seulement un moyen de créer les comportements d’intérét.

Il a ét¢ montré que I’apparition de pop-in est a relier a un comportement mécanique particulier : un
niveau de contrainte élevé (accompagné d’une capacité d’écrouissage réduite), qui s’assortit d’une faible
résistance a la propagation de fissure (appelée module de déchirement).

Deux pistes semblent alors envisageables :

- Soit cette apparition de pop-in, et le comportement mécanique associé mis en évidence dans ce
chapitre, sont également a relier a un effet microstructural grossier induit par les traitements
thermiques. Ces derniers auraient pu induire une modification soit de la microstructure initiale (par
exemple avec la formation de zones faibles ou de bandes de ségrégation), soit des mécanismes
d’endommagement. Cette piste, privilégiée par la littérature comme exposé dans le chapitre 1, fait
1’objet du chapitre 5.

- Soit cette apparition de pop-in est directement la conséquence de la modification du comportement
mécanique, interagissant avec le systéme d’essai. Cette piste fait I’objet des chapitres 4 et 6.
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ANNEXE 3.A COMPARAISON DE DEUX METHODES DE
DETERMINATION DE L’AVANCEE DE LA FISSURE

Comparaison des résultats

Durant I’essai de ténacité, la force P, I’ouverture de I’extensométre (CMOD) vs, et le déplacement de la
traverse u; sont enregistrés. Mais pour obtenir la courbe ‘J-da’, appelée R-curve, il est nécessaire de
déterminer I’avancée de la fissure a durant 1’essai. Nous avons utilisé deux méthodes dans notre étude :
la méthode de la complaisance, largement développée dans la littérature et dans différentes normes, et
la méthode de la keycurve, moins utilisée et peu connue.

La méthode de la complaisance consiste a effectuer des déchargements partiels a intervalles réguliers
durant I’essai (Figure 10, a). A partir des pentes de chaque décharge, qu’on considére linéaires et
indépendantes de la déformation plastique, I’avancée de la fissure est estimée en utilisant des relations
analytiques de complaisance élastique. La complaisance augmente au cours de 1’essai quand la fissure
avance.

La méthode de la keycurve est novatrice et décrite succinctement par Le Guyader [6]. L’objectif est
d’obtenir I’avancée de la fissure au cours d’un essai monotone sur une éprouvette unique (de longueur
de préfissure initiale ao), sans décharge intermédiaire et sans interruption. Ce simple essai monotone est
donc beaucoup plus simple a mettre en place. Parallelement, le méme essai de ténacité (avec la méme
longueur de préfissure initiale ag) est modélisé numériquement par éléments finis, en utilisant seulement
une loi élastoplastique (ici la loi de Voce déterminée en 3.1). Il n’y a donc pas d’endommagement, et
ainsi la fissure numérigue ne peut pas se propager. On modélise ensuite d’autres essais en imposant une
longueur de préfissure croissante avec un pas régulier (par exemple a, = ay + 100 um, a, = ao +
200 um, ...). La courbe expérimentale et le faisceau de courbes numériques force-ouverture sont ensuite
superposés (Figure 10, b). Les intersections entre la courbe expérimentale et les courbes numérigques
donnent la valeur de 1’avancée de fissure durant 1’essai. 1l est ainsi possible de déterminer I’avancée de
la fissure au cours de ’essai et de calculer la courbe ‘J-da’ correspondante.

a) b)
3500 3500
Y TrT " " Bt s g
3000 f w177 /’/ /'T: /,fT 77. 7, /,'F‘ 3000 o .
/ // et
7777 ’/f/f/’ff”ff/’/"/’/"/ //’f/ // Z
¥/ , / / .
2500 | A /1) 2500 |
ﬁﬂ-’ﬂ" ,." =—Experimental test (a0=15,85mm)
L Wi = . | /) Simulation a0=15,8mm
2000 ¥/ € 2000 # Simulation a0=15,9mm
L& }% g Simulation a0=16,0mm
1500 | 'l S 1500 | P Simulation a0=16,1mm

Load (N)

Simulation a0=16,2mm

[ N N
1 ,F Simulation a0=16,3mm
1000 g 1000 4 Simulation a0=16,4mm
I —Experimental test with partial unloading (a0=15,85 mm) J S!mulatmn aOi‘IG.Smm
500 b /f = Last t of each cvel 500 / Simulation a0=16,6mm
/ ast point ot each cycle / Simulation a0=16,7mm
Initial specimen stiffness / Initial specimen stiffness
0 s 0
0.00 0.65 1.30 0.00 0.65 1.30
Extensometer opening CMOD (mm) Extensometer opening CMOD (mm)

Figure 10 — a) Méthode de la complaisance. b) Méthode de la keycurve (incrément de 100 pum ici).

Comme certains essais ont été prolongés a des valeurs d’ouverture importante, un script Python a été
élaboré afin de déterminer automatiquement ces intersections (Figure 11). Le principe est d’ajuster, a
partir de la force maximale, une fonction polynomiale f sur la courbe expérimentale (aprés plusieurs
essais, il s’est avéré qu’une fonction de degré 18 était nécessaire afin de reproduire correctement les
fluctuations de pente. Ces fluctuations sont nécessaires notamment pour 1’application des critéres
d’instabilité du Chapitre 5) et une fonction polynomiale gi sur chacune des i courbes simulées (ici le
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degré 4 suffit). On détermine ensuite pour chague avancée de fissure a; la force Fiet le CMOD v,
correspondant a I’équation :

f(vsi) = gi(USi) =F;

3500

3000

500

13 2b 23 Sb 33 40
CMOD (mm
Figure 11 —Méthode de la keycurve appliquée a un essai prolongé (incrément de 50 um ici).Les points
expérimentaux sont en bleu, les courbes simulées en vert, les intersections en rouge.

0.0 0.5 1.0

Les deux méthodes de dépouillement ont été utilisées. Dans le corps de texte nous avons présenté les
résultats obtenus avec la méthode de la keycurve, qui a été appliquée a I’ensemble des essais (en ne
prenant que I’enveloppe des essais avec décharges intermédiaires). La méthode de la complaisance a pu
étre appliquée seulement aux essais avec décharges intermédiaires, en utilisant I’ensemble des points.

Cela permet une comparaison directe entre les deux approches. Les résultats obtenus sont comparés sur
la Figure 12. On constate qu’ils sont quasi-identiques, méme si les résultats obtenus avec la méthode de
la keycurve sont trés Iégérement inférieurs (de 5% pour Jo et de 13% pour %). Les deux méthodes
de dépouillement sont donc bien comparables, ce qui accroit ’intérét de 'utilisation de la méthode
keycurve, plus simple a mettre en place expérimentalement. Cela nécessite cependant de déterminer la
courbe d’écrouissage ¢élastoplastique (ici Voce), et de calculer numériquement I’ensemble des courbes
de ténacité sans endommagement.

50 30
| N
s
40 ~=\
~
~ o
— [ ] \\\ 20 €
E 30 ¢ o
S S~ 3
i3 o ]
= ) s
S20 W 2
: 10 o
.
10 @ el :
0 . . ' : 0
4 8 12 16
Aging time (h)
® JO,2 keycurve B J0,2 compliance = =Average JO,2

@ dJ/da keycurve B dJ/da compliance ---<Average dJ/da
Figure 12 - Comparaison et évolution des propriétés en ténacité calculées avec les méthodes de la
keycurve et de la complaisance en fonction du temps de revenu
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« Pas » de dépouillement

Il est important de souligner une remarque non négligeable et peu évoquée dans la littérature, concernant
le « pas » choisi pour le dépouillement :

- Pour la méthode de la complaisance, ce pas correspond a I’intervalle choisi d’ouverture de
I’extensométre entre chaque décharge. Durant notre campagne expérimentale, cet intervalle a varié
entre 15 et 30 um en fonction des essais. Sur ce matériau et sur la géométrie d’éprouvette étudiée,
cela correspond a une avancée de fissure d’environ 30-40 um a chaque cycle.

- Pour la méthode de la keycurve, ce pas correspond directement a I’incrément choisi pour 1’avancée
de fissure entre chaque simulation. Pour les dépouillements classiques du chapitre 3, I’incrément a
été fixé a 100 um. Pour les dépouillements permettant 1’application des critéres d’instabilité du
chapitre 5, il a été abaissé a 50 pm.

On constate donc qu’ici ce pas est plus faible pour les dépouillements en complaisance.

Or, dans le calcul de J, la norme ASTM E1820 [2] fournit une formule itérative pour le calcul de la
partie plastique Jp (formule A2.8). Cette formule itérative rend la valeur de J dépendante du pas choisi.
Elle augmente quand ce pas diminue : la valeur de J,,;(;) est plus élevée quand on la calcule a partir de
Jpi(i-1), elle-méme deéduite de /,;(;—2), que quand on la calcule directement a partir de /,,;(;—2). De plus,
I’aire plastique, dont la détermination est nécessaire également au calcul de J, est elle-aussi dépendante
du pas, étant donné que cette aire est déterminée par la méthode des trapezes (surtout que la courbe
force-ouverture est concave, ce qui sous-évalue 1’aire).

C’est certainement pourquoi les valeurs de ténacité déterminées par la méthode de la keycurve sont trés
Iégérement inférieures a celles déterminées par la méthode de la complaisance.

Notons qu’il semble important que les normes de ténacité s’intéressent a cette problématique
difficilement décelable, et qui rend les propriétés intrinséques mesurées du matériau dépendantes
(Iégérement) du pas choisi par I’opérateur, et ce bien en amont.

Concernant le pop-in, le fait que le calcul de J soit itératif influe également. En effet, dans les faits, la
valeur de J aprés pop-in est calculée a partir de la valeur de J avant pop-in. Or dans cette these, on
montre (chapitre 5) que le pop-in est le résultat d’une interaction avec 1’énergie élastique stockée dans
le systéme, et que c’est seulement une accélération de la vitesse de propagation, et non pas une propriété
intrinséque du matériau. Cela ne doit donc idéalement pas influer sur le calcul de J. Mais
expérimentalement, le pop-in peut faire « sauter » plusieurs pas de dépouillement, ¢’est-a-dire sans que
les mesures de forces, ouvertures, avancées de fissure puisent étre mesurées. Le pop-in fait donc
augmenter indirectement le pas de dépouillement, ce qui débouche, comme on I’a vu, sur des valeurs de
J plus faibles. Le pop-in détériore donc virtuellement les propriétés de ténacité réelles du matériau. C’est
peut-étre ce phénomeéne qui explique que lorsqu’un pop-in survient, il arrive que le post-traitement
conclue parfois a une valeur nulle de résistance a la propagation de fissure %, ce qui n’est pas

satisfaisant physiquement. Une solution consiste a utiliser la méthode de la keycurve, en déterminant les
intersections des courbes simulées avec une droite tracée entre les points avant et apres le pop-in sur la
courbe force-ouverture.

Pour finir, remarquons qu’en choisissant cette derniére solution, on peut au contraire surestimer
Iégerement les valeurs de J. En effet, en tracant une simple droite, I’aire virtuelle mesurée sous la courbe
est légérement supérieure a 1’aire réelle (la courbe force-ouverture étant généralement une fonction
convexe une fois la chute de charge entamée) ; mais les mesures ne donnent pas acces a la courbe réelle,
contrairement aux simulations (voir le chapitre 6).

92



Compréhension et modélisation dessais de ténacité avec pop-in : /
application a l'alliage d’aluminium 6061-T6 ;j
et influence de l’irradiation neutronique /

MINES
Chapitre 3 — Role de la détérioration de la ténacité sur les pop-ins ParisTech

ANNEXE 3.B EVOLUTION DES PROPRIETES MECANIQUES
APRES LA MISE EN SOLUTION A 530 °C

Dans le corps du chapitre 3, il a été mentionné que deux températures de mise en solution (MeS) avaient
été appliquées pendant 4 h (530°C sur les blocs A, B, C, et 550°C sur les blocs D, E, F, G). Il est
¢galement rapporté que I’influence de ce paramétre avait été étudiée mécaniquement, et que, dans notre
cas, aucun effet notable n’avait été¢ mis en évidence (Surtout dans le cadre de notre étude portant sur le
pop-in). Seuls les résultats obtenus aprés la MeS a 550 °C ont donc été exposeés, afin de clarifier le
propos. Cette annexe expose les résultats obtenus a 530 °C, superposés a ceux déja obtenus apres la MeS
a 550 °C.

Les figures suivent le méme raisonnement que le chapitre 3 :

- Les Figure 13 et Figure 14 représentent les courbes et les paramétres déduits des essais de traction.
- LaFigure 15 représente les parameétres déduits des essais de ténacité.

- LaFigure 16 illustre I’évolution de la taille de la zone plastique.

- LaFigure 17 relie la capacité d’écrouissage et le module de déchirement a I’apparition de pop-in.
- LaFigure 18 compare les méthodes de dépouillement (keycurve et complaisance).

On constate sur les Figure 13 et Figure 14 qu’il y a trés peu d’influence de la température de MeS sur
les propriétés en traction, a I’exception d’une 1égére diminution de 10% de la limite d’élasticité et de la
résistance mécanique en abaissant cette température a 530 °C. Cela est certainement di au fait qu’une
température plus élevée permet de rendre disponible davantage de Mg et de Si en solution, permettant
la formation d’une nanoprécipitation durcissante plus importante. Notons que pour le revenu pendant
4 hdubloc A, seule une éprouvette de traction a pu étre testée suite a un probléme d’usinage. Ce manque
de statistique peut expliquer le comportement inattendu de ce traitement thermique en termes
d’allongements, qui augmentent de 4 a 8 h alors qu’ils diminuent de 8 a4 16 h.

Les résultats en ténacité obtenus apres la MeS a 530°C sont identiques a ceux obtenus apres la MeS a
550 °C (Figure 15). Les observations sont également identiques quant a la présence de pop-in : aucun
pop-in n’a été constaté pour revenus pendant 4 et 8 h, alors que deux éprouvettes sur quatre en ont subi
un aprés 12 h de revenu.

La zone plastique est fortement rétrécie avec le revenu (Figure 16). Les niveaux de contrainte élevés
(accompagnés d’une capacité d’écrouissage réduite) et le faible module de déchirement sont encore a
mettre en relation avec I’apparition de pop-ins, tant qualitativement que quantitativement (Figure 17).

En outre, la comparaison des deux méthodes de dépouillement (Figure 18) montre leur cohérence de
résultats (de méme que pour la MeS a 550°C) : ils sont identiques en terme de Joo, et le % est
Iégerement inférieur avec la méthode keycurve (environ 13%, comme pour la MeS a 550 °C).
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Chapitre 4

Ténacite et raideurs :
criteres d’instabilité

Dans le chapitre 1, il a été mis en évidence que certains auteurs reliaient les instabilités de propagation
de fissure a la raideur du systéme. Ce type de pop-in particulier est rare dans la littérature, mais il semble
pertinent d’étudier cette piste pour notre problématique.

L’étude réalisée est présentée dans ce chapitre 4, qui est constitué d’un article paru dans Engineering
Fracture Mechanics :

T. Petit, C. Ritter, J. Besson, T.F. Morgeneyer, Impact of machine stiffness on “pop-in” crack
propagation instabilities, Eng. Fract. Mech. 202 (2018) 405-422.
doi:10.1016/j.engfracmech.2018.08.007.

A la suite de cet article, un schéma synthétise les étapes nécessaires au dépouillement complet d’un essai
de ténacité, permettant d’appliquer en pratique les critéres d’instabilité mis en place dans cet article.
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Nomenclature

CT compact tension specimen

Bo (mm) specimen thickness

By (mm) net thickness

Be (mm) effective thickness

W (mm) specimen width

aop (mm) initial crack length

ar (mm) final crack length

a (mm) crack length

Aa (mm) crack extension (4da = a — ag)

ett (MM) effective crack length with plastic zone correction
E (MPa) Young’s modulus

oy (MPa) effective yield stress

oe (MPa) yield stress

oyrs (MPa) Ultimate tensile strength

os (MPa) Voce saturation stress

b Voce constant parameter

A (%) Uniform elongation

ry (mm) plastic zone size

y plastic zone size parameter

Vs (mm) crack mouth opening displacement (CMOD)
Us (mm) load-line displacement of the sample

ué (mm) elastic load-line displacement of the sample
u? (mm) plastic load-line displacement of the sample
Um (Mm) machine displacement

ur (mm) total displacement (specimen and machine)
P (N) load

K (MPa.m%?) stress-intensity factor

J (kJ/m?) J-integral

Jo2 (kJ/m?2) crack initiation toughness

a, f,n R-curve parameters

Tmat (MPa) material tearing modulus

Tx non-dimensional material tearing modulus
Tapp (MPa) applied tearing modulus

N number of Belleville washers

Ko (N/mm) stiffness of one Belleville washer

Ko (N/mm) machine stiffness

Kmn (N/mm) machine and N washers stiffness

Ks (N/mm) specimen stiffness

Cs (mm/N) specimen compliance

Ki (N/mm) system stiffness

K¢ (a) (N/mm) effective system stiffness

I. INTRODUCTION

Rapid but limited crack propagation associated with a sudden decrease in load is sometimes observed
during fracture toughness tests. This phenomenon is often referred to as “pop-in”. The standard ASTM
1820 [1] is based on Dawes’ work [2] and defines pop-in as a sharp drop in load by more than 5%. It is
reported for various materials: low alloyed steel [3,4], welded joints [5,6], aluminum alloys [7-9].
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This phenomenon is little studied in the literature and only few authors provided explanations on its
origin. In steels, the pop-in phenomenon is often linked to the presence of a local brittle zone (LBZ)
[3,4]. Singh et al. [10] showed that pop-ins represent a deviation from the homogeneous behavior of a
material and that it occurs in rail steel in a region where a segregation band of Cr and/or Mn is present.
Srinivas et al. [11] suggested with experimental observations in iron that apparent pop-in is associated
with the well-known tensile yield point phenomenon, i.e. Liiders bands propagation. In welded joints,
Yamashita et al. [5] reported that pop-in significance depends on the loading mode but is especially
extremely sensitive to the LBZ. For aluminum alloys, pop-in is either related to a phenomenon of
dynamic strain aging [7], or related to microstructural features as the presence of clusters of coarse
precipitates [8]. In that case, clusters act as weak spots with a local reduced toughness although the
overall behavior remains ductile.

Thus in many cases, this first pop-in type has a microstructural origin, more specifically it is linked to a
heterogeneity in the material, and generally occurs in the loading phase (Figure 1, on the left), i.e. before
maximum load. Therefore the first pop-in type so-called “cleavage” instability is normally attributed to
a local material inhomogeneity such as porosity or inclusions or segregations of embrittling trace
elements. It is associated with very flat fracture on crystalline planes and it is typical for brittle fracture.
This mechanism is often found in ferritic steels. Consequently this assumption of local brittle zones as
reason for pop-ins motivated modeling approaches by means of locally fluctuating material properties
[5,12]. Kabir et al. [13] used a cohesive zone model with spatially fluctuating parameters to simulate
pop-in, but were also able to trigger pop-ins with an homogeneous cohesive zone model. Hiitter et al.
[14] simulated pop-ins related to the formation of a secondary crack ahead of the main crack in the
ductile brittle transition region.

A A

| Stable

Load
Load

= Unstable

Machine dfsplacemer;t Machine dfspiacemf;nt
Figure 1 - Two pop-in types: 1. ‘cleavage’ mechanism on the left, 2. ‘tearing’ mechanism on the right

However, a second type of pop-in is sometimes presented in the literature [15-20]. In that case, pop-in
is not related to material heterogeneities, but corresponds to a mechanical instability of the specimen /
testing machine system. The elastic energy stored in the system is rapidly released to create significant
continuous crack extension by a so-called “tearing” mechanism and leading to a sudden load drop (pop-
in). This local instability is often referred to as “tearing” mechanism. This second type of crack
propagation instabilities occurs after the maximum load [20] (Figure 1, on the right) and is normally
associated with microvoid coalescence fracture mechanisms [21] , typical for ductile fracture. The
present study concerns this second category of “tearing” pop-in.

Paris et al. [15] and Hutchinson et al. [16] studied analytically this second crack propagation instability
using Rice’s J-integral [22]. They introduced the tearing modulus of the material T,,,; which is
representative of material resistance to crack growth:

T _ d]mat
mat = "~ Eq.

According to Paris et al. [15] and for plane-strain conditions the normalized non-dimensional tearing
modulus defined as
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R da of Eq. 2

makes it possible to observe a tearing behavior that is reasonably independent of temperature and
dimensionless. In this study tests are carried out at room temperature, so that T,,,; will be used to
characterize crack growth resistance. In addition, tearing modulus is often considered as constant [15]
(Figure 2).

4 Beginning of stable

crack growth

|

’\i ) Tinar constant

J-integral

«—___ Extension due
to blunting

\ 4

Crack extension da
Figure 2 - J-integral R-curve

Stable crack growth is ensured if

Tmat > Tapp Eq. 3

where T, is the applied tearing modulus that can be obtained directly from specimen geometry,
compliance for given load and displacement [19]. Paris et al. [15], Hutchinson et al. [16] and Zahoor et
al. [17,18] proposed to determine the analytical expressions of the limit applied tearing modulus that
causes instability in a given system so that Ty, < Tg,p. Using analytical or numerical modeling and
relevant assumptions, they derived expressions of the limit applied tearing modulus in several situations:
center-cracked strip in tension, double-edge cracked strip in tension, deep surface flow, three-point
bending, notched round bar [15], deeply cracked bend specimen, deeply cracked center notched and
edge-notched specimens under tension [16]. Numerical results showed that crack instability is strongly
influenced by the elastic compliance of the system, the conditions of plane stress or plane strain and the
hardening characteristics of the material [17,18]. It was found that if crack stability is ensured in a plane
strain, then under the same circumstances a geometrically identical but plane stress panel will be stable.
As explained by Dekkers et al. [23], these results showed that propagation instabilities are not only
related to machine stiffness, but also to the specimen stiffness which may vary due to crack increase.

For deeply cracked compact tension (CT) specimens, which are used in this study, there is no explicit
expression that has been established for propagation instabilities but an approximate analysis shows that
this situation is always stable for a rigid test machine [15]. An analysis including the effect of testing
machine stiffness is proposed for the fully plastic case and for the general small-scale yielding case, but
explicit expressions are not given in [15].

To the best of our knowledge, only few experimental validations of these instability criteria were
proposed. Paris et al. [19] selected a simple testing program, which employed three-point bend
specimens and an additional spring bar to easily adjust the effective loading system compliance. Their
study demonstrated the appropriateness of the tearing instability analysis. A similar testing program
using CT specimen is proposed in [24]. Rivalin et al. [25] also modified the loading system compliance
by using Belleville washers, also called dished washers, to store elastic energy and cause dynamic
tearing of a wide plate, but they did not investigate the relation between J-integral and crack propagation
instabilities. In the case of polymers, Prabhat et al. [26] used three-point bending and double-edge
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notched tensile specimens and successfully applied the instability criterion using expression for Tg,,,
given by [15].

The objective of the present study is to further investigate the tearing mechanism leading to the second
pop-in type to provide more experimental and analytical insights into crack propagation instability
phenomenon and its potential link to system stiffness. The purpose is to study the influence of the system
stiffness on these crack propagation instabilities in the case of CT specimens, to show that instabilities
that appear after the maximum load are the result of the interplay between the tearing modulus and
machine stiffness and not of material heterogeneity. Indeed, it is essential to know whether crack
propagation instabilities are a phenomenon due solely to a heterogeneity of the material (which possibly
implies the need to modify the production range) or due to the interaction with loading (which involves
taking into account this phenomenon to ensure structural integrity).

To study the interaction between the specimen and the machine, two parameters are varied:

1. toughness and associated material tearing modulus. For that purpose, tests are performed on a
structural age hardened aluminum alloy subjected to various aging heat treatments to obtain
various metallurgical states. Thus the test specimens have the same chemical composition, the
same grain morphology, the same coarse precipitation, but various strength and tearing moduli.

2. the elastic energy stored in the system. An innovative assembly using Belleville washers has
been designed in order to vary machine compliance.

The ultimate goal is to establish an analytical instability criterion used to process the experiments to
verify that observed pop-ins are not caused by material heterogeneities. Two criteria are developed. The
first one uses the observed load-displacement curve and its derivative to be compared to the elastic
stiffness of the entire system. The second one is based on the J-integral based tearing modulus, and an
approximation of the applied tearing modulus proposed in [15].

The paper is organized as follows: material and methods are presented in section 2, experimental results
in section 3, and both criteria are developed and applied in section 4.

2. MATERIAL AND METHODS

2.1. Material

The material used in this study is an aluminum alloy 6061(Al-Mg-Si), as received in a T6 condition
(homogenization, hot forging, solution annealing, water quenching and isothermal aging heat
treatments). AA6061-T6 has been selected because it is one of the most widely used age-hardened
alloys. This age-hardening property allows to obtain various metallurgical states and various mechanical
behaviors by modifying only aging treatments: the strength is due to the precipitation of nano-scaled
S’ ’-Mg.Si phases during aging (heat treatment at 175 °C). The as-received reference material was first
solution treated (at 550 °C for 4 hours), and then age-hardened at 175 °C during four aging times (4, 8,
12 and 16 hours) using four material blocks (136 x 76 x 87 mm?®) to produce different mechanical
behaviors.

Specimens were machined from these blocks (Table 1). Microstructural investigations show that aging
time has no influence on the morphology of the grains nor on the micrometric coarse precipitation
(MgzSi and iron rich intermetallics). The possible mechanical evolutions between the blocks can only
originate from nanoprecipitation.
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Aging | Number of specimens
time (h) | Tensile CT
4 3 4
8 3 9
12 3 4
16 2 3

Table 1 — Aging time and specimens tested

2.2. Mechanical tests
All mechanical tests are performed at room temperature.

2.2.1. Tensile testing

Tensile tests are performed on smooth round specimens (gage length of 26 mm, diameter of 4 mm) and
the crosshead speed is adjusted so that the strain rate is about 5.10* s,

2.2.2. Toughness testing

Fracture toughness tests are performed on notched standard CT samples [1]: thickness Bo=12.5 mm, net
thickness Bn=10 mm (distance between the roots of the side grooves), width W=25 mm. The size of the
fatigue precrack ap varies between 15.35 mm and 17.50 mm depending on the samples. Nine samples
are tested in monotonic tension with an applied crosshead speed of 0.16 mm/min. The crack mouth
opening displacement (CMOD), vs, is measured by an extensometer mounted across the mouth of the
notch. 11 other samples are tested with unloading/reloading sequences to estimate crack size during the
test (‘unloading compliance’ method). CMOD is imposed to £0.16 mm/min for these eleven tests.
Finally only the envelope (maximum load reached at each unloading/reloading sequence) is used for
this test analysis for the sake of clarity and because the appearance of pop-ins is clearer.

The load-opening ‘P-vs’ curves obtained for these twenty fracture toughness tests are analyzed by the
‘keycurve’ method in order to determine the crack size a during the test. This ‘keycurve’ method is
detailed in Appendix 4.A where a comparison with standard ‘unloading compliance’ method is carried
out. The keycurve method consists in (i) generating Load-Displacement curves for different fixed initial
crack lengths using elasto-plastic finite element simulations, (ii) determining the intersection of each
simulated curve with the experimental one thereby indicating the current crack length at the intersection
point. Both methods provide CMOD, load and crack length which are then used to obtain the ‘J-da’
curves under the guidance of ASTM standard E1820 [1].

2.3. ‘Belleville’ compliance assembly for toughness testing

A dedicated assembly is attached to one of the two test fixtures. This innovative assembly entirely made
of titanium alloy has been designed to vary machine compliance. The spring is made of a stack of
Belleville washers, so that the machine compliance can be easily modified by changing the number of
washers. The stiffness decreases with the increasing number of washers. The setup is displayed in ,
where the three contributions to the total stiffness K; are indicated:

1. Thetest machine and test fixtures will be regarded as a linear spring with a constant stiffness Kj:
Ky, = 10.1 kN/mm
2. Before the test N Belleville washers are stacked in series (facing in alternating directions) and
each washer has a stiffness Kj:
K, = 17.1kN/mm
K is the resulting stiffness (machine and N washers) and depends only on N:
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KoK,
Kn(N)=——
m(N) NK,+K, Eq. 4

This equation was used to determine the value of K, using the measured value of K,,, and the
known value of K;,. Consistent values are found for the different numbers of washers N.

3. The CT specimen stiffness, Ks, is calculated at the load-line, and is a function of the crack length
a (12.9 kN/mm for a crack length of 15 mm, 0.9 kN/mm for 22 mm). To obtain K(a), finite
element modeling was performed by simulating CT specimens with different crack lengths
between 14 and 23 mm. Note that the standard [1] provides an expression of the specimen
compliance, Cs, as a function of a/W which relates the elastic part of the CMOD to the load.
The same law is fitted here by only adjusting the coefficients and the compliance relating the
elastic load-line displacement, u¢, to the load is expressed as:

Co(a) = — <W+a)2[28058+119045a 219324(a)z+219601(a)4
s\W=gp \w—d) | SV T A W ' w
107455 ( ? )5 B>
e w. ]
and:
P
S(a)_Cs(a) Eq.6

Both expressions for the compliances are very close.

The total stiffness K thus varies typically between 0.6 and 6.2 KN/mm depending on the number of
washers N and the crack length a and is given by:

_ Kn(NKs(a)
O = R @ ka7
Ko = 10.1 kN /mm«— @ S
B KOKb
— N —
m(N) NK, +K,

«
K, = 17.1 kN /mm :: K (N)Kg(a)

KN = WK, @

N Belleville
washers

—K.(a) = 1to 13 kN/mm

CT-specimen

Figure 3 - Schematic drawing of the testing device using Belleville washers
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The contribution of the specimen stiffness itself is far from being negligible since its contribution can
reach up to 60 % of the total stiffness (Figure 4 a). The contributions of specimen and machine are
calculated by dividing the total stiffness respectively by the specimen stiffness and by the machine
stiffness: contribution of the specimen is % = KK—"‘K and contribution of the machine is I’:—f =Xt

m+Ks m Km+Ks
is therefore very important to consider the effect of the specimen on the global compliance. Moreover,
compliance increases substantially when the crack advances (Figure 4 b). Consequently, the appearance
of pop-in is favored as the test proceeds as explained in part 4.

A)-x0g P 6200
5 washers ® Machine and washers contributions||
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£ »
> ]
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s , 2 600
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[38%] (48% ] 15 46 5 &
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A Y 7 %// Cra 7 18 0 e &
0 ¢k lep 19 15 ¢
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Crack length (mm) R

Figure 4 — Total stiffness evolution:
a) as a function of crack length with 5 washers and specimen contribution
b) as a function of crack length and of the number of washers

3. EXPERIMENTAL RESULTS

3.1. Tensile tests

Eleven tensile test results are shown in Figure 5. Using these experimental data an elastoplastic Voce
law [27] is fitted for each aging time (with):

0 = 05+ (0, — g5)e "% Eq. 8
where o is the yield stress, g is the VVoce saturation stress and b the VVoce constant. These parameters

are automatically fitted using the tensile test results up to the onset of necking. Identified set of
parameters are shown in Table 2 and are used in the ‘keycurve’ method (Appendix 4.A).

Aging time (h)
4 8 12 16
gs (MPa) 322 +4 345 +4 352 +10 353 +2
o, (MPa) 154 +1 199 +2 237 16 255 +0
b 12.1+0.3 | 12.7+0.9 | 143+1.6 | 17.34+0.9
oyrs (MPa) 257 +0 2811 295 +4 304 +2
A (%) 15.6 +0.7 | 14.4+0.8 | 10.7+0.5 8.9+1.2

Table 2 — Voce parameters and materials characteristics (A is the uniform elongation) deduced from
tensile tests

It is found that aging time strongly hardens this aluminum alloy, as expected from the literature [28—
30]. There is an increase in yield and tensile strength, and a decrease in elongation and strain hardening
capability. It can be noted that there is no softening of the material even after 16 hours of aging, which
means that the material is not yet in the T6 state (peak-hardness aged).
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Figure 5 — Experimental tensile curves and fitted curves (Voce law); it should be noted that stress
values after maximum load do not correspond to the true stress and are only given for indication of
ductility

3.2. Fracture toughness tests without washers

Fifteen fracture toughness tests without ‘Belleville’ assembly were performed. Results are shown in
Figure 6. Loads are plotted as a function of the crosshead displacement, um, so that the five pop-ins are
more clearly visible; indeed there is no movement of the crosshead during a pop-in, while the
extensometer can measure an opening, vs, of the specimen. However, it is the load-opening ‘P-vs’ curves
that are used to calculate the ‘J-4a’ curves (Figure 7), as indicated by the ASTM standard [1]. The J-R
curve (resistance curve) is fitted for each aging time and is used to calculate the crack initiation
toughness Jo.2 (J-integral at the intersection of the 0.2 mm blunting line and J-R curve) and the tearing
modulus T,,4; (linear regression slope of the J-R curve between 0.3 mm and 1.0 mm offset).

a b
4000 } 4000 r
3000 | 3000 |
z z J
3 3
°200CI F 02000 L
-l -l
#
# L
1000 1000 | 4 |~12hours e,
i 16 hours B
=8 hours /r OPop-in
0 1 L 1 O 1 1 1
0,0 05 1,0 1,5 2,0 0,0 0,5 1,0 1,5 2,0
Machine displacement (mm) Machine displacement (mm)

Figure 6 — CT-toughness test curves: load as a function of machine displacement and pop-in
occurrence for the four aging times: a) 4h and 8h, b) 12h and 16h
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Figure 7 and Table 3 indicate that there is a decrease in crack initiation toughness Jo.2 and tearing
modulus T,,4; With aging time. Longer aging and decreased associated tearing modulus are shown to
lead to pop-ins: for 4 and 8 hours of aging time, the investigated material does not show pop-in
occurrence whereas pop-ins are observed for 2 out of 4 specimens after 12 hours and on 3 out of 3

specimens after 16 hours of aging time. The dotted lines in Figure 7 correspond to the blunting lines.
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Figure 7 — Experimental J-4a curves and R-curves for the four aging treatments: a) 4 hours aging, b)
8 hours aging, ¢) 12 hours aging, d) 16 hours aging

Aging time (h)
4 8 12 16
Jo.2 (kJ/m?) 47.6+8.1 | 405457 | 29.0+25 | 23.2+4.0
Tma: (MPa) | 18.7+3.0 | 11.7+35 | 53+25 3.9+0.9

Table 3 — Toughness parameters deduced from fracture toughness tests

In the next part, the material with 8 hours of aging time is used. As explained above this material did
not show any pop-in using the machine without washers and with a stiffness comparable to standard
commercial testing machines. The aim is to try to trigger the appearance of pop-ins for this material by
reducing the system stiffness with the dedicated Belleville assembly.

3.3. Fracture toughness tests with washers

The material aged 8 hours is chosen because it did not show pop-in without ‘Belleville’ assembly. Five
fracture toughness tests with ‘Belleville’ assembly were performed using 5, 7, 8, 10 and 15 washers
stacked in series. Results are shown in Figure 8. The loss of stiffness with the increase in the number of
washers is clearly identifiable as the initial slope is strongly changed. The corresponding ‘J-4a’ curves
(also analyzed by the ‘keycurve’ method, Appendix 4.A) are superimposed in Figure 9. The five R-
curves with washers are included in the experimental scatter observed with the four tests without
washers for the material aged 8 hours. The nine specimens have consistent values of crack initiation and
tearing modulus.
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Figure 8 - Toughness test curves: load as a function of machine displacement and pop-in occurrence
for the tests with washers (for material aged during 8 h)
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Figure 9 —Experimental J-4a curves and R-curve for the tests with washers (for material aged
during 8 h)
Pop-ins start to be observed when the number of washers is greater or equal to 8. Pop-ins are
characterized by a load drop AP, an opening of the specimen Av, and a crack extension Aa (Table 4).
All these quantities increase when the number of washers increases.
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Number of Km Pop-in Load AP | CMOD Av, | Crack extension Aa

washers N/mm N mm mm
0, no assembly | 13656 No 0 0 0
5 2551 No 0 0 0

7 1963 Weak 24 0.01 0.05

8 1761 Yes 458 0.29 0.85

10 1459 Yes 904 0.54 1.65

15 1022 Yes 1116 1.14 2.35

Table 4 — Pop-in quantification as a function of machine stiffness (for material aged during 8 h)

4. ANALYSIS OF INSTABILITY AND DISCUSSION

The objective of this part is to propose analytical instability criteria used to analyze test results and to
determine whether observed pop-ins are due to machine stiffness and tearing modulus interaction or not.
The effects of elasticity and stiffness of the loading apparatus are considered.

4.1. Instability criterion using the load-displacement curve

The total system is represented in Figure 10.

/
Figure 10 — Displacement and stiffness of the system contributors

The total displacement u, is equal to the sum of the contributions of the purely elastic displacement of

the machine wu,,, (crosshead and washers), the elastic displacement u¢ and plastic displacement u’ of
the specimen calculated at the load-line:

Up = Upy + Us = Uy +ul +ub Eq. 9
Elastic displacements are linearly proportional to the load:

P
Ue =gt Us Eq. 10
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and:
P
_ P _ P
"R TR@ TS TR@ T Eq. 11

Under total displacement control, an instability corresponds to a sudden decrease in load (Figure 1)
while the total displacement is constant. This corresponds to a decrease of the elastic part of the
displacement and to the opposite increase of the irreversible (specimen) displacement. In that case, the
energy needed for crack propagation is released from the elastic energy stored in the system without any
additional crosshead displacement: u; = 0. Consequently, Eq. 10 and Eg. 11 become respectively:

oP
and
PP th da
i.e.
6P P dK, da\ _,
K, \" " KZdadd?)"" Eq. 14

Two instability initiation conditions can be deduced. The first one (referred to as “total displacement
condition”) uses the specimen total displacement and the constant machine stiffness:

ap _ .
dug ~ Eq. 15

The second one (referred to as “plastic displacement condition”) uses the specimen plastic displacement
and the total stiffness, which depends on the crack length a:

ar = K@ Eq. 16
with
K _ P th da
[(a) = KZ(a) da il t(a) Eq. 17

u, is calculated using the total displacement u; minus the purely elastic machine displacement u,, =
L. u? is calculated using us minus the elastic specimen displacement u¢ = where Kg(a) is given

Kin B K( )
by Eq. 6 using the updated crack Iength |s computed using the analytical expressions given above.
The other derivatives, o ap, ddpp and — , are estimated from the experimental data using a local linear

regression.

Both conditions are shown schematically in the Figure 11 a) and b). Crack growth increases the
specimen compliance and thus decreases the total system stiffness. The plastic displacement condition
(Eg. 16) accounts for this effect and uses an effective total stiffness K; .

Pop-in appearance using the total displacement condition can be graphically interpreted. A pop-in is
triggered when the additive inverse of the machine stiffness (which is independent on crack length)
equals to the local slope of P(uy) curve, as shown in Figure 11 c). It is therefore shown that this pop-in
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type can only occur when the derivative of the curve is negative, and thus only during the unloading part
of the test, i.e. after the maximum load.

Using Eq. 10 with Au, = 0 = Au,, + Aug shows that the specimen displacement during pop-in is given
by:
AP
Aus = _E qu l

Crack arrest can be graphically interpreted as an intersection between the line of slope -Kn passing
through the pop-in initiation point and the P-us curve (Figure 11 c) [25].

) dP A aP A ,,--.\
dug 277N oul
K 4 5
m 1 [{'é

q
da

T

‘rr;l;:

| |
ag ﬂf

Figure 11 — Schematic showing instability criteria with:
a) Total displacement condition (approach in load) to pop-in initiation
b) Plastic displacement condition (approach in load) to pop-in initiation
c¢) Graphical criterion (approach using load) to pop-in initiation and arrest
d) Tearing modulus criterion (approach using J-integral) to pop-in initiation and arrest

The criteria applied to Belleville assembly tests are presented in Figure 12 (except the test with ten
washers which is redundant). For the five washers assembly, the additive inverse of the P-us curve slope
is always smaller than the machine stiffness, so that, in agreement to the experiment, pop-ins are not
triggered. For the seven washers assembly, the machine stiffness is decreased and closer to the P-us
curve slope. It is observed that this slope presents fluctuations (which can also be seen on the load
displacement curve on Figure 8). A stronger fluctuation is observed and leads to a slope close to the
machine stiffness so that a very small pop-in is triggered. For the 15 washers assembly, the machine
stiffness is divided by 2 compared to the seven washers assembly so that the condition for pop-in is
obtained earlier and leads to a large pop-in. The slope of the P-us curve cannot be computed during pop-
ins. The graphical condition for pop-in arrest leads to a good prediction. The tests with eight and ten
(not shown) washers also give consistent results with smaller pop-ins. The plastic displacement
condition also leads to consistent results for all cases and illustrates the contribution of crack advance
on the apparent system stiffness K;. It tends to give slightly less accurate results than the total
displacement condition. This is possibly due to the use of several derivatives of experimental data.
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Figure 12— Instability criteria (approach using load) applied to the tests with different amounts of
washers (after 8 h of aging)
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4.2. Instability criterion using J-integral

In this part the reasoning is the same than the reasoning developed by Paris et al. [15], who examined
tearing instability for the general small-scale yielding (SSY) case. This strong assumption is not exactly
met in the present study. However, material presenting pop-ins have lower toughness levels and higher
yield stress values so that they are close to the SSY case. Consequently it is first assumed that the
remaining ligament is predominately elastic and only SSY at the crack tip is present. A plastic zone
correction will be introduced following [15].

For a CT configuration the expression of the crack-tip stress intensity factor K is given by the ASTM
standard [1]:

a
P 2+ 75
K(P,a) = W
,/BBNW(l _i) /2
w
a2 a3 a4 Eq.
[o 886 + 4. 64W —13.32 (W) +14.72 (W) —56 (W) ]
Assuming small-scale yielding it follows that:
K(P,a)?
J(P,@) = ——
Eq.
Taking differentials associated with a crack length change, da, results in:
oyr.a ., 6] (P,a)
dj(P,a) = 9P 7a da Eq.
2 ((;;,a) and ( a) are computed using Eq. 20.

The test machine displacement is inversely proportional to machine stiffness (which depends only on
the number of washers) and is expressed by:

P
U (P) = K, Fq.

For a small-scale yielding situation, the load-line displacement of the specimen u is proportional to the
compliance:

ug(P,a) = Cs(a)P Eq.
The expression of compliance is calculated by finite element calculation and is given in the part 2.3.

During static loading, the condition for instability is that the total displacement is constant: du; = 0.
Using the separation of the total displacement between the machine and the specimen displacements,
one has:

(P, @) = up(a) + us(P, ) Fq.
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After differentiation, the instability condition leads to:
. ar dCs(a)
du,(P,a) =0 = K_+ Cs(a)dP + P i da Eq. 8

m

Using this equation the load change dP can be expressed as a function of crack length change da when
examining for the instability:

p d%(a)
dP = ——22 __da = f(P,a)da
=t Cy(a) Fa.9
m
It may therefore be substituted in Eg. 21, which results in:
aJ ( a) 6] (P,a)
dJ(P,a) = 7a da Eq. 10
This equation can be rearranged into:
dj ] (P a) 9J(P,a)
E(P:a) f(P,a) + 9a =g(P,a) = Tapp Eq. 11

To easily obtain the expressions of the functions 2 (P a), i (P Y £(P,a) and g(P, @), the Python library

SymPy for symbolic mathematics was used. These functlons are given in the Appendix 4.B.

So that the instability criterion can be expressed as:

d]mat

Tat = da app(P a)=g(P,a) Eq. 12

In cases where SSY is not fulfilled, this expression may be reformulated as in the analysis proposed by
Paris [15] adding the usual plastic zone correction to the crack length:

Aeff = A+ Eq. 13

Where 7, is the plastic zone size:

Ty = T](P, aeff) and T =

E
ymaoy? Eq. 14
Differentiating Eqg. 30 with respect to crack size gives:

AJerr(P, aerr) p

daeff= 1+T da a Eq~ 15
Using Eq. 28 with a,f instead of a:
AJors(P,Aprr)
AJes (P, aess) = g(P,aers)dacrs = g(P, aefy) [1 t T% da Eq. 16
Thus:
desr(P, aesr)
— da (1= 79(P.acss)] = g(P.aesy) Eq. 17
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And finally:
d P,a
Jerf (Prays) = g(P,acss)
da T _E op Eq. 18
"y, 9(P,aesr) 4
Then the plastic zone-corrected instability criterion is expressed as:
AJmat g(P,acrs)
Toat = ——— < Tapp (P' aEff) = -
da E__p Eq. 19
_ynayz g(P,acsr) q.

Generally, the tearing modulus T,,,4; is considered as constant for each specimen and is calculated using
experimental J-Aa curves (linear regression slope of the J-R curves between 0.3 mm and 1.0 mm offset
for the tests without washers). In this study in order to be more accurate, the R-curve was expressed as
a power law form J = a +  Aa™. So that the tearing modulus is expressed as:

dj _
Tnat (a) = %at = pn A"t Eq. 20

It should be noted that the tearing modulus is assumed to be time independent for the sake of simplicity.

For the applied tearing modulus curves, the value y = 6 given by Anderson [31] is used, and the
effective yield stress o,, (mean value between yield stress o, and ultimate tensile strength a7) is chosen
for representative flow stress.

This criterion is shown schematically in the Figure 11 d). The plastic zone-corrected instability criterion
is applied to the Belleville assembly tests on the Figure 13. Note that the material tearing modulus curves
(black lines) are identical regardless of the number of washers. A small scatter in tearing modulus for
different samples (grey background) is however observed. For the five washers assembly, the applied
tearing modulus (blue curve) is much lower than the material tearing modulus. There is no intersection
so that, in agreement to the experiment, pop-ins are not triggered. Increasing the number of washers
causes the Ty, curve to move upwards, to get closer to the T, curve. The T, curve can intersect it,
causing accelerated crack growth or pop-in. For the seven and eight washers assemblies, the proximity
of the curves is assured even if there is no clear intersection. The criterion works very well for the test
with 15 washers: the intersections between applied and material tearing modulus perfectly match
initiation and arrest of the experimental pop-in.

5 washers 7 washers 8 washers 15 washers

20

]

17,2 18,9 206 22,3(17,2 18,9 20,6 22,3(17,2 18,9 206 22,3172 18,9 206

Crack length a (mm) Crack length a (mm) Crack length a (mm) Crack length a (mm)
--Tmat -=Tapp Scatter

“aAccelerated crack growth OPop-in X Pop-in arrest

Figure 13 - Instability criterion with tearing modulus (approach using J-integral) applied to the tests
with washers (after 8 h of aging)
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4.3. Discussion

In the previous section, several instability criteria have successfully been applied to test using Belleville
washer assembly. To validate them further, the two criteria were applied to tests without Belleville
washers. The two longest tests were chosen, namely a test without pop-in after 4 hours of aging and a
test with a lot of successive accelerated crack growth after 12 hours of aging. The machine stiffness
between the two tests is therefore constant and the total stiffness, which depends solely on the crack
advance, is much greater than in the previous part. As a consequence here, unlike the previous part, the
machine parameters are constant and it is the material parameters that vary. The criteria using the load-
displacement curve and using the J-integral are shown in Figure 14. Again, we see that the two criteria
work well.

Total displacement condition Graphical criterion Tearing modulus criterion
—Machine stiffness K.y, —-P-ug —~Tmat
mo —Line of slope -Km -—Ta
~+-Slope Load-us (additive inverse)| | l—=Tangent to the experimental curve PP
12000 4000 50
10000 a0 |
8000 F 0
2 = 5
Sle 6000 z %
Q|E © 2000 = 20
|2 4000 | S ]
< 30
2000 +
0 Fr o F .
-2000 0 -10
12000 4000 50
.Y
10000 a0 |
8000
v - 30 f
S| g 6000 = o
_8 £ 3 2000 | £ 20 |
Z 4000 3 ]
N a 2
~ T 10 |
2000 i
0 0 -\\
2000 ‘ ‘ , 0 . . . . -10 : : : :
0.0 0.7 14 21 28 35 0,0 07 14 2,1 28 35 153 16,6 179 192 205 218
CMOD v, (mm) Load-line displacement u, (mm) Crack length a (mm)

vrAccelerated crack growth
Figure 14 - Instability criteria applied to two tests after 4 and 12 hours of aging (without washers)

It can thus be seen that the two criteria illustrate qualitatively the evolution of the instability conditions
and the important interaction between the system stiffness and the crack growth toughness of the
material. Quantitatively, the criterion using load works perfectly and very precisely, whereas the
criterion using J-integral is a little less precise.

The plastic displacement condition highlights the fact that the sample contribution is notable, because
the crack growth increases the specimen compliance and thus decreases the total system stiffness.

Concerning the second criterion based on the J-integral, it reveals to be a bit difficult to adjust. This can
be explained by the fact that the assumptions and the calculations allowing to obtain the two terms of
the inequality (applied tearing modulus and material tearing modulus) can be sources of inaccuracies,
as they involve several strong hypotheses.
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First, the tearing modulus applied by the loading is a function that is very sensitive to the parameters, in
particular to the effective yield stress oy and the plastic zone size parameter y. A solution is to adjust
these parameters to improve the accuracy of the criterion, but the parameters of the literature were used
without being adjusted. In addition, to obtain this function, the calculations are developed in the general
small-scale yielding case, which is a strong assumption. Finally, it is important to note that plastic zone
correction is necessary to obtain a suitable criterion: when considering a rather than a, s, the criterion
is not severe enough and no propagation instability is predicted (the applied tearing modulus is much
smaller than the material tearing modulus).

Secondly, uncertainty is important in the measurement of T,,,; because the exploitation of this type of
test is complex and its interpretation is difficult. Moreover, this material parameter is fluctuating during
the test because of the heterogeneities of the material, which can be observed on the load-opening curve
with slope fluctuations after the maximum force is reached.

The sources of bias are therefore numerous. A clear intersection of the curves is difficult to obtain. It is
already satisfying to obtain qualitative evolutions which evolve in the good trend and with a relatively
good quantitative precision.

With this study on aluminum alloy 6061, it is therefore shown that this pop-in type can appear on any
ductile material. It is enough that its tearing modulus is sufficiently weak and that the machine is
sufficiently soft. This second point is often neglected but must be taken into account, especially for the
design of in-situ test machines which are generally not stiff.

A future research is to understand why T,,,,, decreases with aging time. On this aluminum alloy, aging
should not change the coarse precipitates like iron-intermetallics and Mg.Si, which are responsible for
ductile fracture. The aging influences the precipitation sequence of magnesium and silicon, which
evolve in hardening nanoprecipitation during aging. Indeed the high strength of Al-Mg-Si alloys is due
to the precipitation from the supersaturated solid solution of nano-scaled phases £’ during the T6 heat
treatment according to the following sequence [32,33]:

Supersaturated solid solution — atomic clusters — GP zones — > — 5 — f

It is conceivable that the levels of stress in the bulk achieved by this structural hardening cause the
degradation of T,,,,;. It would be useful to prove this hypothesis by simulation.

5. CONCLUSIONS

It is found that longer material aging leads to decrease in tearing modulus and to the appearance of pop-
ins. Aging is also accompanied by strong hardening of the aluminum alloy resulting in an increase in
yield and tensile strength, a decrease in elongation and strain hardening ability, and a decrease in crack
initiation toughness and crack growth toughness (or tearing modulus) with aging time.

The effect of system stiffness and material tearing modulus on appearance of pop-ins is studied
experimentally and analytically:

1. A dedicated device to change machine stiffness is set in place. The material aged 8 hours is chosen
because it did not show pop-in without this assembly. By decreasing the system stiffness with this
dedicated device, the measurement of the mechanical properties is not modified (crack initiation
toughness and crack growth toughness), but the decrease of system stiffness causes pop-ins: an
appearance of pop-in is observed when the number of washers increases as well as an increase in
their amplitude.

2. Two types of analytical instability criteria are established to detect initiation and arrest of pop-in.
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a. The first uses load-plastic opening curve. The criterion stipulates that a pop-in occurs when the
slope of the load-plastic opening curve equals the slope of the tangent line of the additive inverse
of the total system stiffness. It is shown analytically that this pop-in type can only occur when the
derivative of the curve is negative so only during the unloading after the maximum load. A
graphical application is presented and it quantifies the double condition (initiation and arrest). This
criterion provides an excellent agreement with the experimentally found pop-in initiations and
arrests for tests with Belleville washer compliance assembly and also without the assembly but for
long aging times. It should be noted that the crack growth increases the specimen compliance and
thus decreases the total system stiffness. The contribution of the specimen itself on total stiffness
is far from negligible.

b. The second criterion is based on the J-integral following the same reasoning as that developed by
Paris and Rice [15] which examines tearing instability of the general small-scale yielding case. A
plastic zone-corrected instability criterion is developed and applied to the Belleville assembly tests.
This criterion yields satisfactory agreement with the experimentally found pop-ins.

Therefore this work shows that the pop-ins studied in this paper are not related to material
heterogeneities but are only caused by the interplay between the material tearing modulus and the
machine stiffness. They result from the interaction of the material behavior (favored by a decrease of
tearing modulus) and imposed loading (favored by a high compliance of the total system).
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APPENDIX 4.A. COMPARISON OF TWO METHODS FOR THE
DETERMINATION OF R-CURVE

During toughness testing, load, extensometer opening (CMOD), and machine displacement are
recorded. But to obtain the J-4a curve, it is necessary to determine the crack advance during the test.
Two methods were used: the unloading compliance method, widely developed in the literature and in
the different standards [1], and the ‘keycurve’ method, little used and little known.

The unloading compliance method involves partial unloading and then reloading a specimen at specified
intervals during the test (Figure 15, a). From the unloading slopes, which tend to be linear and
independent of prior plastic deformation, crack length is estimated using analytical elastic compliance
relationships. The compliance diminishes during the test, when the crack advances.

The ‘keycurve’ method is innovative and is described by Le Guyader [34]. The objective is to obtain
the J-4a curve from a monotonic tearing test on a single CT specimen (ao is the initial crack length),
without interrupted tests and without unloading to deduce the crack length. The test is easier to set up
because it is monotonic. The same toughness test (with the same ag) is simulated numerically,
considering an elastoplastic material using the Voce's law determined in 3.1. The numerical CT
specimen cannot be damaged, and therefore there is no crack propagation. Then test with increasing
initial crack lengths are simulated (ay + 100 um, ay + 200 um, ...). The experimental Load-CMOD
curve and the different numerical curves are superimposed (Figure 15, b). The intersection points
between the experimental curve and the numerical curves correspond to the value of the crack length
during the test. It is thus possible to determine during the test the crack advance and to calculate the J-
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Figure 15 — a) Unloading compliance method. b) ‘Keycurve’ method.

1.30

We used both methods. The nine monotonous tests were only analyzed with ‘keycurve’ method. The
eleven tests with unloading were analyzed with the unloading compliance method, using all the points.
Then only the last points of each cycle were used, in order to obtain the envelope curve of the test. This
allows to analyse these tests with the ‘keycurve’ method.

This enables direct comparison of the two approaches. The results are compared in Figure 16. They are

almost identical, even if the results obtained with the ‘keycurve’ method are slightly weaker (decrease
in Jo by 4.8% and in Ty, ,; by 7.0%).
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unloading compliance methods as a function of aging time
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APPENDIX 4.B. SYMBOLIC EQUATIONS OF INSTABILITY
CRITERION

aP a\3 \w Eq. 21
BBNWE(l—W) = q
d] Pz(z‘*‘%) . a\? @ < aNi 2w a\t
3a W)= o324 (p) |@+ip 2 A G) +iw 2. ()
BByWE (1-77) = = =
Eq.22
32+ © s ay q
+—Za~(—)
wa-pa W
The machine stiffness K,,, appears in the expressions of the functions f and g:
7 7—i,1
= YLW a
P,a) = —BK,,P — 120 — -
f(Ba) ™ BBNE Y1, ;W8 ial + BK,y 35, e;W8~ial + EB2 Y3, (We-lal Eq.23
a 2 a a a\t
P2+ [ sav] |2 3@+3)  C+pnIiesi (i)
_ W 14 W w
g(P,a) = 73 ai(W) W+ a- T P
BByWE (1-177) 1= W - S (77)
Eq. 24

~2BKy (2 + 37) 1o v W7 la!
BByE Y} ,8;W8ial + BK,, 38 W8 lal + EBZ Y3 (W8 ial

o | 0886 | 4.64 | -13.32 | 14.72 -5.6
Bi 9.28 | -53.28 | 88.32 -44.8
vi | 11564 | 13440 | -47940 | 16036 | 82907 | -48357 | -38547 | 26865
Oi 1000 | -3000 | 3000 -1000
Ei 1403 | 7355 | -6417 | -18321 | 15994 | 16573 | -16353 | -5607 | 5373
Gi -500 1500 | -1500 500
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ANNEXE 4.C SCHEMA DES ETAPES NECESSAIRES AU
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Chapitre 5

Effet du durcissement sur la
tenacite et nucleation par la
contrainte

Dans le chapitre précédent, il a été montré que le pop-in était notamment la conséquence mécanique
d’un module de déchirement réduit du matériau. Mais quelle est 1’origine microstructurale de cette
diminution de la résistance a la propagation de fissure ? Est-elle due a une modification de la
microstructure du matériau non endommagé, particulierement de la précipitation grossiére ? Ou est-ce
le résultat d’un changement des mécanismes d’endommagement ? Ou encore est-elle la conséquence
directe du durcissement mécanique de la matrice ?

Ces questions font 1’objet de ce chapitre 5, qui est constitué d’un article en cours de préparation sous le
nom Effect of hardening on toughness: stress-dependent damage nucleation in the case of 6061
aluminum alloy. En Annexes sont rajoutées quelques figures complémentaires.
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1. INTRODUCTION

The in-depth understanding of the relationship between the processing, the structure and the properties
of material is key to elaborate innovative materials. A multi-scale approach is necessary to understand
the influence of the microstructure on macroscopic mechanical properties, especially on tearing
resistance. Today, knowing the material microstructure and its tensile properties, toughness can still not
be predicted. The aim of the mechanics and materials community would be to optimize microstructures
by modelling and to be able to predict its mechanical properties.

The present study aims at understanding the link between microstructure evolutions during aging,
strength evolutions and associated toughness changes.

In the literature, a decrease of toughness with increasing yield stress has been identified by Dumont et
al. [1-3]. For 7040 and 7050 alloys, strength increases during aging up to the peak-aged condition and
subsequently decreases. The associated toughness drops with increasing strength and rises again for
over-aging state, but not to the same level as for the under-aged condition. The reduction of toughness
after peak-aged has been attributed to a lower hardening capacity of the material compared to an under-
aged condition with the same yield stress. Dumont et al. explain the toughness decrease by the increasing
fraction of intergranular fracture, which is governed by the strength ratio between the Precipitate Free
Zone (PFZ) at grain boundaries and the matrix. They identified more shear fracture on the other age
states and more intergranular fracture for the over-aged state for the fast quench material. They modelled
the toughness evolution as a function of aging by according for the PFZ stress. Ryum [4,5] et Ludtka et
al. [6] showed similar results for 7XXX aluminum alloys series.

Hannard [7] studied the ductility evolution with aging for three AA6XXX aluminum alloys. This
ductility decreases with yield stress increase. They reproduced this evolution using a nucleation-growth-
coalescence model with a dedicated nucleation model, which uses stress based criterion linked with
Weibull size distribution.

Other authors [8,9] investigated the effect of quench rate on toughness for 6061 aluminum. A high
guench rate reduced the PFZ size, which was accompanied by an increase in toughness and less
intergranular fracture. For a high quench rate applied to 6061 aluminum in T6 condition, Shen et al. [10]
showed that the rupture is classically ductile. Using laminography technique, they concluded that coarse
Mg.Si particles break at a lower strain level than InterMetallic (IM) particles, which are secondary
preferential nucleation sites.

In previous study [11] by the present authors, a decrease in toughness was observed with aging time in
a 6061 aluminum alloy after aging at 175 °C during 4, 8, 12 or 16 h. Aging causes hardening and
toughness drop (Figure 1). During toughness tests, the drop in load after the maximum load depends on
the material crack growth toughness (which is quantified by the tearing modulus calculation): the faster
the load decreases, the faster the crack propagates. The decrease in toughness with aging time is
therefore clearly identifiable in Figure 1. It is fundamental to understand whether this decrease results
of a change in the coarse precipitation (responsible for the damage), or of a change in the fracture
mechanisms, or whether it is solely due to the hardening of the matrix observed in tensile tests.

The objective of the current work is to capture numerically this evolution of toughness. Increasing
strength and decreasing hardening will be accounted for using fitted hardening curves (dotted lines in
Figure 1). Therefore, the plastic zone size will naturally evolve during for the different simulated
configurations.

To the best of our knowledge, there is no simulation using a Gurson-Tvergaard-Needleman (GTN)
model to capture the effect of aging time on tearing resistance. The GTN model is a void growth model;
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for nucleation, Chu and Needleman model [12] is classically used. In other works, nucleation has been
based on stress triaxiality state [13], or on Lode parameter for shear deformation states and reproduction
of slant fracture [14].
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Figure 1 — Experimental tensile curves (and fitted curves) on the left, CT-toughness test curves (load
as a function of machine displacement) on the right for the four aging times (4, 8, 12 or 16 h) [11]

The objective of this work is to identify the micromechanistic origin of the toughness evolution as a
function of aging time and to capture this evolution using GTN model. The paper is organized as follows:

- Description of experimental methods in section 2.

- Study of undamaged material in section 3.1, using Scanning Electron Microscopy (SEM) for coarse
particle analysis, Electron Backscatter Diffraction (EBSD) for grain distribution, and Atom Probe
Tomography (APT) for hardening nanoprecipitation.

- Fracture mechanisms are identified in section 3.2 using fractography, laminography and EBSD of
section containing stopped cracks, in order to identify transgranular and intergranular fracture.

- Simulation of decrease in toughness in section 4 using an innovative nucleation model.

2. EXPERIMENTAL METHODS
2.1. Material

The material used in this study is an aluminum alloy 6061(Al-Mg-Si), as received in a T6 condition
(homogenization, hot forging, solution annealing, water quenching and isothermal aging heat
treatments). The hot forging in three directions X, Y, Z imposes a rolling reduction ratio, which can
certainly give rise to grain fiber formation. The chemical composition is given in the Table 1. The age-
hardening property allows to obtain various metallurgical states and various mechanical behaviors by
modifying only aging treatments: the strength is due to the precipitation of nano-scaled £’ ’-Mg.Si phases
during aging (heat treatment at 175 °C). More generally, the Al-Mg-Si alloy family decomposes from
the supersaturated solid solution according to the following sequence:

Supersaturated solid solution — atomic clusters — Guinier-Preston zones — f” — ' — f [15-18]

Si Mg | Fe Cr | Cu | Mn | Zn Ti Ni Zr Pb Na Al
0.53 | 1.08 | 0.38 | 0.18 | 0.22 | 0.06 | 0.22 | 0.02 | 0.0045 | 0.0038 | 0.0021 | 0.0001 | bal.
Table 1 —Chemical composition (% by weight) of the studied 6061 alloy

The as-received reference material was first solution treated (at 550 °C for 4 hours), and then age-
hardened at 175 °C during four aging times (4, 8, 12 and 16 hours) using four material blocks (136 x 76
x 87 mm?) to produce different mechanical behaviors. The objective is to characterize the microstructure
of the undamaged material, to determine whether or not the aging process could have created weak
metallurgical zones, causing the decrease in toughness.
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The specimens were machined from these blocks, coated, polished (successively with SiC abrasive
paper, diamond paste up to 1 um, finally with OP-S pH 11 during 3 min), cleaned (first with soap and
water, secondly with distilled water then ethanol in an ultrasonic bath) and chemically etched with an
etchant referred to as Keller’s reagent (based on HCI, HNO3s, and HF).

2.2. Scanning Electron Microscopy (SEM)

The used SEM was produced by the firm JEOL and is equipped with an EBSD (Electron Backscatter
Diffraction) detector. The observations were performed in the three observation planes: XY, XZ and
YZ. Tensile tests had been carried out according to the Z axis, and fracture toughness tests according to
the Z axis with a crack propagation along X.

A grain boundary is considered when the misorientation angle between the two grains affected is at least
equal to 15° [19]. A sub-structure consisting of some sub-grains could be identified by considering sub-
boundaries of grains corresponding to a misorientation angle between 5° and 15°.

Fractographic analyses of fracture surfaces of Compact Tension (CT) samples after fracture toughness
tests were realized through the same SEM with a secondary electron detector, enabled to qualify damage
micromechanisms; it is completed by an energy dispersive X-ray spectroscopy (EDS) allowing to
identify precipitates.

2.3. Atom Probe Tomography (APT)

Samples preparation and experimental protocols are described by Buchanan [20].

Rods of 0.3 mm were then mechanically cut from two blocks aged during respectively 4 and 12 h and
Atom Probe samples (needle-shape specimens with an end-radius on the order of 50-100 nm) were
prepared by a standard electro-polishing method using two successive solutions: 70% methanol - 30%
nitric acid, then 98% 2-butoxyethanol - 2% perchloric acid at room temperature.

The 3D Atom Probe analyses were performed with the CAMECA LEAP 4000X HR in an ultra-high
vacuum and at cryogenic temperatures. The specimen is held at high voltage and atoms at the end surface
of the needle-shaped specimen are field evaporated through application of a time voltage pulse.
Evaporated ions are then accelerated by the local electric field to finally hit a position sensitive detector.
Hit positions of incident ions and time of incidence information are converted respectively to reconstruct
individual ions positions and specimen geometries and to identify individual elements and isotopes
based on mass-to-charge ratios. The parameters of APT analyses are described in the Table 2.

Temperature | Pressure | Detection rate | Pulse fraction | Background | Standing voltage

hileee K 102 torr % % ppm/nsec V

Voltage 44-47 0.4-1.0 0.4-0.6 18 16-35 2900-7200

Table 2 - Parameters of APT analyses

The data processing was realized with the data treatment software IVAS 3.6.12. The specimen
reconstruction was based on the pole figure 022 for the three specimens studied in this paper.

2.4. Laminography

Synchrotron-radiation computed tomography (SRCT) is particularly adapted to the imaging of one-
dimensionally elongated, i.e. matchstick-like, specimens, which stay in the field of view of the detector
system under rotation. In contrast, synchrotron-radiation computed laminography (SRCL) [21] enables
to image regions of interest in flat samples in three dimensions through nondestructive examination with
high resolution, in order to analyze the damage state or the evolution of the damage in the volume of the
material. Laminography consists in inclining the rotation axis, which is vertical for classical X
tomography, by an angle between 0 and 90°. Thanks to this method, we can obtain a similar transmission
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of X ray for a complete 360° rotation, to get reliable projection data. The 2D projections can produce a
3D image of the sample in the area of interest. Experimental methods are detailed in [22]. Crack
propagation in aluminum alloys have already been studied with this technique [10,14,23].

Imaging was performed on KIT’s laminography instrument installed at beamline ID19 [24] of the
European Synchrotron Radiation Facility (ESRF, Grenoble, France). The rotation angle was fixed
around 6=65°. The monochromatic beam energy is set at 25 keV [14] to allow a good compromise
between penetration and relation between signal and noise, and therefore to obtain the best possible
contrast between the grey levels, in particular between Mg.Si and aluminum matrix. 3599 projections,
with an exposition time of 37 ms each, enable to build a volume. Using a filtered back-projection
algorithm [22,25], a 3-D image of the imaged specimen around the rotation axis is reconstructed from
the 2-D projections. Artefacts called “rings” are due to a defect in the optical path (imperfections on the
scintillator, defective pixel on the detector...). The final reconstructed volumes have a size of
2560x2560x2300 voxels with a voxel size of 0.65 pum.

For the understanding of the fracture mechanism, 2D cuts and 3D visualizations of reconstructed
laminography data containing cracks were performed. The ImageJ software (https://imagej.nih.gov/ij/)
allowed to select interest areas, and then the AnalySIS software (https://www.olympus-
ims.com/fr/microscope/software/) enabled to overlay all the images, in order to obtain large 2D cuts in
two observation directions. The 3D visualization of damaging was performed through the software
Avizo 3D. As the contrast between the aluminum matrix and the void of the crack was too low, the
watershed algorithm enabled to improve the detection of the edges of contrasted areas.

The scans illustrated in Figure 4 were performed at beamline ID16b [26], which is dedicated to 3D nano-
scale imaging using nano-laminography technique. This innovative technology improves the spatial
resolution with a voxel size of 100 nm.

3. EXPERIMENTAL RESULTS

3.1. Microstructure of different age-hardened material

3.1.1. Grains and coarse precipitation

The typical grain distribution is shown in Figure 2. These EBSD maps are in the XY plane to show the
geometrical grain orientation: the grains are elongated along the X and Y axes with a 45 ° angle and a
2.9 form factor. Two grain populations can be identified: large grains cover 72 % of the surface with a
mean equivalent diameter of 1014 um, smaller grains cover 28 % with a mean equivalent diameter of
287 um. The grain distribution and the quantified parameters introduced above do not depend on aging
time.

The coarse precipitation is composed of Mg,Si (small dark-grey features in the Figure 3) and (Fe,Si)-
rich InterMetallics (long gray filaments) noted IM. The mean diameter of a Mg,Si particle is 5 um and
the mean length of an IM particle is 244 pm. The mean surface fractions are respectively 0.35 % and
2.15 % for the Mg,Si and the IM. As shown in Figure 3 ¢ and d (black lines are the grain boundaries,
blue lines are the sub-boundaries), no preferential localization is observed at the grain boundaries:
contrary to what Shen et al. [10,27] had shown, coarse precipitation is mostly integrated in grains, and
does not necessarily follow grain boundaries. However, it is noted that the small grains are strongly
disoriented (as the strong presence of sub-joints attests), and that the precipitates tend to be located at
the boundaries of these small grains, as shown in Figure 3 b and f. The IM appear evenly distributed,
contrary to the clusters of clusters distribution shown by Hannard et al. [28] along the rolling direction.
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The Mg.Si are gathered into clusters (Figure 4). All these observations and these parameters concerning
the coarse precipitation do not depend on aging tlme

4ham

Figure 2 — EBSD map of the typlcal grain distribution in the XY plane after 4 and 16 h aging.
leferents colors indicates dlfferent gralns

Flgure 3 Coarse preC|pat|on Iocallzatlon after 12 h aging (SEM |mages)

131



Compréhension et modélisation d’essais de ténacité avec pop-in : /
application a [’alliage d’aluminium 6061-T6 fj
et influence de l'irradiation neutronique /

) _ ) ) MINES 5
Chapitre 5 — Effet du durcissement et nucléation par la contrainte ParisTech

4 h aging - 12 h aging

Figure 4 — Vizualisation of clusters of Mg.Si using nano-laminography scan (undamaged material)
after 4 and 16 h aging

3.1.2. Hardening precipitation

Macroscopic mechanical behavior changes are necessarily due to microstructural evolutions. As the
previous part showed that there was no coarse changes at the microscale, investigations must be
conducted at the nanoscale. So to highlight nanoscopic trends induced by aging time according to the
precipitation sequence described above, the application of atom probe tomography (APT) within our
materials seems to be appropriated.

A comparison is realized in the Figure 5 between an APT-tip aged 4 h and a tip aged 12 h. The blue
points are the aluminum ions, and the red surfaces represent the isosurfaces where the magnesium
concentration exceeds 3%. These areas also correspond to silicon concentrations greater than 3%. They
therefore represent the magnesium and silicon precipitates induced by the precipitation sequence [15—
18].

4 h aging 12 h aging

I 1 T T

T T
120 100 80 60 40 2

A

> <

58 nm 129 nm
Figure 5 - Comparison of two APT tips after 4 h (2.1 million ions analyzed) and 12 h aging (8

million). The red isosurfaces represent areas of high concentration of Mg (> 3%) in the aluminum
matrix represented in blue.

v

The hardening is ensured by the formation of 5’ precipitates during aging. Figure 5 shows that there is
an increase in the size and density of this hardening nanoprecipitation with the aging time, as described
by Zandbergen [29]. A third specimen (112 million evaporated ions, 464 nm long) is shown in
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Appendix 5.A and demonstrates the intense presence of this hardening precipitation on the 12 h aged
material. The obtained precipitates form clusters and needles.

On the undamaged material and at the microstructural level, the observed macroscopic mechanical
evolutions are related only to the higher amount of nanoprecipitation and to the larger precipitate size,
and therefore to the structural hardening.

3.2. Fracture mechanisms

The aim of this part is to identify the damage micromechanisms governing the fracture of the 6061-T6
aluminum alloy, firstly in two dimensions through fractographies, secondly through X-ray laminography
in order to study the damage micromechanisms in three dimensions in samples containing stopped
cracks.

3.2.1. Fractography

The fractographies (Figure 6) show typical ductile fracture surfaces. Fractographs ¢ and d in Figure 6
show at medium magnification that dimples completely cover the fracture surfaces and ductile failure
micromechanisms are identifiable. Many dimples contain at their bottom one or several broken or
unbroken precipitates. The characteristic dimple size does not evolve with aging time. The void growth
to coalescence is visible. For example the picture f on Figure 6 (sample with 12 h aging) shows three
dimples (17 um diameter), each containing a broken Mg,Si precipitate (5 — 10 um diameter): the three
dimples have coalesced to form a larger dimple (30 um diameter). The void coalescence by internal
necking is the main mechanism, but only on some small areas the coalescence by void-sheeting, as
described by Garrison and Moody [30], can be observed. Therefore, it may be concluded that coarse
precipitates (Mg.Si and intermetallic phases) control failure. EDS analysis shows that the majority of
the particles found in the bottom of the dimples are Mg.Si particles.

The main nucleation mechanism is the fracture through cleavage (or fragmentation) of the Mg.Si
precipitates, rather than through decohesion between inclusions and matrix. The intermetallic phases
may play a role at later damage stages. As shown by Shen et al. [10], large Mg.Si inclusions crack for
very low plastic strain levels and defects are nucleated at large (Fe,Si)-rich inclusions with increasing
plastic deformation.

Figure 6 shows no difference in damage mechanism for the various aging treatments, despite the
different crack propagation resistance. It therefore seems that the increasingly low observed tearing
moduli result from an acceleration of the ductile failure, and not from a modification of the fracture
mechanisms. We will investigate further these fracture mechanisms in the next parts.
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4 h aging 12 h aging

AT 2
iR 7

Figure 6 — Comparison of fracture surfaces (fractography) after fracture toughness tests using two CT
specimens after 4 and 12 h aging

3.2.2. Investigations after stopped toughness tests

After stopped fracture toughness tests, slices with a thickness of 1.5 mm in CT specimens were machined
in two different directions: in the plane of crack propagation and in a transverse plane (Figure 7).

Laminography

A classical ductile fracture (Figure 7) and a very rough crack surface are observed for these 2D section
of 3D laminography data normal to the crack propagation direction. The three different aged samples
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show no significant difference in fracture micromechanisms. A recomposition of a section through the
entire sample width obtained by stiching 23 scans is given in Appendix 5.B, after 12 h aging.

_12 h aging

® Crack propagation
Imm

® Crack propagation
Imm

Figure 7 — Comparison of fracture mechanisms inCT specimens with SRCL, 300 um before the crack
tip. Specimen after 12 h aging were machined in accordance with the blue sample in the d) drawing,
specimen after 8 and 16 h in acoordance with the red sample.

The void coalescence by internal necking is the main mechanism governing the fracture, but on some
small areas the coalescence by void-sheeting (Figure 8) can be discerned, as also observed on
fractographies. In order to visualize the fracture profile and the crack tip damage, a volume of
520x1664x260 um?® around the crack tip was selected for a 3D reconstruction (Figure 9). A
heterogeneous presence of large clusters of porosity at the crack tip is visible and the rupture is
classically ductile. The amount of observed damage seems rather high, with many cavities (from 5 to 20
pum diameter), among which some have coalesced, without connection to the crack yet. Scans realized
on the 16 h aged material are very centered at the crack tip, and allow to visualize the damage
mechanisms downstream of the crack (Figure 10), in particular the nucleation on IM and the void
growth. This highlights that nucleation on IM particles may well play a role on fracture here. In
particular, their oblate shape makes them more detrimental than particles with globular shape. When the
IM particles fracture, they largely contribute to the fracture surface despite their small volume. The high
reached levels of stress at the crack tip of this hardest material aging condition may additionally have
contributed to their brittle fracture by reaching a critical principal stress.
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Internal necking

Void sheeting |
Figure 8 - Void coalescence by internal necking and void- sheetmg on slice of CT sample (12h aging)
observed with SRCL

520x1664x260 pm?3

Crack tip in purple
Porosity in orange
Figure 9 — 3D visualisation of the crack tip and of porosity for a CT sample (12 h agmg)
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500 ym

Clusters
of Mg,Si

Nucleation
on IM

Internal £
necking

Void
sheeting

Crack propagation
Figure 10 - Damage mechanisms at the crack tip shown by 2D section of 3D laminography data of a
stopped crack: nucleation, void growth and coalescence by internal necking and void sheeting (16 h

aging)

EBSD examination at crack tip

As explained in section 1, the studies of Dumont et al. [1-3] highlight the important role of the fracture
mode (inter- of transgranular). It seems essential to further investigate this aspect in this section, where
the crack propagation is investigated via EBSD analysis on polished and etched samples containing
stopped cracks. These EBSD analyses are performed at the crack tip to visualize the grain distribution
around the crack (Figure 11). The damage is dominated by nucleation on coarse particles, and the cracks
follow these particles, located within the grains. The fracture mode is indeed mainly transgranular
(estimated around 70-75 % for the shown sections), which can be explained by the previously observed
non-preferential localization of coarse particles at the grain boundaries (Figure 3). An intergranular
fracture (around 25-30 %) exists only around the small grains, which are strongly misoriented and
contain particles at the grain boundaries. This is in contradiction with what Shen et al. [10,27] had
shown: the precipitates appeared to be localized preferentially at the grain boundaries.

Scanning Electron Microscopy as well as 3D X-ray tomography show that the characteristic damage
mechanisms do not depend on aging time: large Mg.Si inclusions crack for very low plastic strain and
defect are nucleated at large (Fe,Si)-rich inclusions with increasing plastic deformation, and the rupture
is mostly transgranular.
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8 h aging 16 h aging

o

wuw z

Laminography

EBSD

B
Crack propagation
Figure 11 - Correlative investigations using SEM (a/b), laminography (c/d) and EBSD (e/f) of two
slides of CT specimens after stopped toughness tests (8 h aging for a/c/e, 16 h aging for b/d/f)

4. SIMULATION OF TOUGHNESS

The aim of the section is to simulate the decrease in both crack initiation toughness and tearing modulus
with aging time. As observed earlier, damage mechanisms do not change with increasing aging time. In
particular, the volume fraction of particles at the origin of damage (Mg.Si and IMF) remains constant.
The only effect of aging is to increase yield stress and ultimate tensile strength, and to decrease the
hardening modulus due to the precipitation of nano-sized strengthening particles. The model proposed
below is based on these observations.
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4.1. Model for ductile tearing

To derive the model, the plastic behavior of each material is assumed obey von Mises plasticity with
isotropic hardening. Hardening is represented by a VVoce [31] law fitted for each heat treatment based
on tensile tests performed on smooth specimens [11] as:

o =05+ (0, — g5)e P&

The parameters of the four Voce laws are gathered in Table 3. Damage development is accounted for
by the Gurson-Tvergaard-Needleman (GTN) model [32] which is able to represent ductile failure in
metals resulting from an overlapping sequence of nucleation, growth and coalescence of small internal
voids leading to macroscopic fracture [33,34]. The model is a semi-empirical extension of the
micromechanical model initially proposed by Gurson [35]. Note that numerous extensions of the model
have been proposed which are reviewed e.g. in [36—39]. The GTN model is based on the definition of a
yield surface expressed as:

2
d = R2+2q1fcosh( q2 R)—l—qlf2

where g, is the Von Mises stress, gy the trace of the stress tensor, R the flow stress of the matrix
(undamaged material), q; and g, model parameters describing void growth. f, (which may be
interpreted as an effective porosity) is a function of the actual total porosity f;. It was introduced to
model coalescence in a rather simple but efficient way. More sophisticated models for coalescence have
been proposed based on the seminal work of Thomason [40,41] as in [42—44]. Following the GTN
model, it is assumed that when a critical porosity f, is reached, damage increase is faster due to
coalescence. To represent this trend, the £, function is written as follows:

ft if fe=fe

fo= fe+ (% - fc)]];t2 ij;cc otherwise

The total porosity f; is expressed as the sum of the porosities due to growth (f,) and due to nucleation

(f):

fe=fg+fn

It is then necessary to define the evolution laws for the different material variables. The plastic strain
rate tensor is expressed as:

where the plastic multiplier A is obtained writing the consistency condition. The isotropic hardening
variable p is obtained writing the equality between macroscopic and microscopic dissipation:

ép:a=(1-f)pPR
The evolution of the growth porosity f; is obtained writing mass conservation so that:
fo = A= ftrg,

Due to the high precipitate content, void nucleation is an important damage mechanism in the studied
material [10] as in many aluminum alloys [7,28,45,46]. In the literature, strain and stress controlled
nucleation kinetics have been proposed [7,36,47] but most models use strain controlled nucleation. In
that case, the nucleation rate (f,) may be expressed in a generic way as:
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fo = An(.)P

where A,, is a material parameter which may depend on material state variables. In most cases, 4,, only
depends on plastic strain p. For instance Chu et Needleman [12] introduced a Gaussian function but
many other forms are used [48-50]. More complex formulations may be used ; for example Ueda et al.
[23] introduced two strain controlled nucleation kinetics to distinguish two populations of precipitates.
Most models for stress controlled nucleation use the maximum over loading history of the main principal
stress to obtain the volume fraction of broken/debonded inclusions. The effect of stress state may also
be described using a strain controlled nucleation law for which A,, is expressed as a function of stress
state. For instance the nucleation rate was considered as depending on stress triaxiality in [13].

In this study, the experimental results can be represented using a strain controlled nucleation kinetics
which is considered as dependent on aging time. As aging affects yielding and hardening but leaves
precipitation state unchanged, it is assumed that the increasing stress level will favor earlier nucleation
as aging time increases. It is therefore proposed to use a single stress and strain dependent nucleation
rate A,, = A, (p, o;) where o; is the maximum principal stress. The full model was implemented in the
Z-Set Finite Element software (http://www.zset-software.com/). Simulations were carried out using 3D
linear hexahedra using selective integration to avoid spurious pressure oscillations [51]. Standard
boundary conditions are used so as to limit the simulation to ¥ of the CT specimens (Figure 12). A fixed
mesh size h is used within the region of crack propagation due to the softening character of the
constitutive equations. Elements are removed from the simulations once all Gauss points (8 per element)
have reached a state where f; = fx [52].

%)
L0000
420009997
LSRN
KB

Figure 12 — Mesh of a quarter of a side grooved CT specimen

4.2. Model parameters adjustment

The three-dimensional qualitative and quantitative study proposed by Shen et al. [10] is followed to
identify the GTN micromechanical damage model. The coarse Mg.Si precipitates start to be damaged
in the very early loading stage. As a consequence, these precipitates are considered as pre-existing voids.
Their volume is therefore considered as the initial porosity f, in the simulations. Cavities nucleating on
iron-rich intermetallics are taken into account in the void nucleation parameters. The volume fraction of
iron-rich intermetallics obtained by SEM analysis is considered as the maximum value (fy) that could
be nucleated. The remaining parameters (q,, 4,,) were adjusted so as to match the experimental results.
q, was assumed to be equal to 1 as in many other studies [32]. In particular A4,, is expressed as (Figure
13):
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Figure 13 — Stress dependance of the new nucleation model

ps corresponds to the plastic strain below which nucleation does not occur. 4,4, 64, 0 are adjusted to
fit the experimental data. Finally the nucleation function is expressed is such a way that the nucleation
porosity never exceeds fy. The parameters (Table 3) were automatically tuned using an optimization
software (Levenberg—Marquardt algorithm). To reduce computation time, a 2D plane strain model of
the CT specimens was used. It was checked that these simulations remain very close to the full 3D
simulations. In the following only 3D results are shown.

Voce hardening law Pre-existing voids and void nucleation Void Void Ele_ment
growth | coalescence size
Os Oe b fo fn Os Ps | Ano 04 OB 91 | 92 fe fr h
MPa MPa % % MPa | % MPa MPa % % pm
= | 4 322.36 | 154.00 | 12.12
= | 8 | 344.60 | 199.33 | 12.72
2 0.35 | 215 | 518 | 3.21 | 2.73 | -90.84 300 21 1]40 5.6 100
% 12 | 352.09 | 237.33 | 14.27
< 16| 354.51 | 255.00 | 17.34

Table 3 - Model parameters

4.3. Results and discussion

The Figure 14 shows the results corresponding to the experimental tests (lines mith markers) and the
three simulations for each aging time: the first (dashed lines) uses elastoplastic law without damage, the
second (dotted lines) uses GTN law without nucleation, and the third (full lines) uses GTN law with the
new stress and strain dependent nucleation model.

The fit of the simulation without nucleation is fairly poor. In contrast, the agreement between the
experimental and numerical curves using the new stress-based nucleation criterion is good. Even if the
simulation overestimates the peak load after 16 h of aging, the simulation reproduces reasonably well
the decrease in load after the peak load. It should be noted that nucleation seems to be almost non-
existent after 4 h of aging, since simulations with and without nucleation are almost superimposed. For
the longer aging, it is found that nucleation is necessary to correctly reproduce the load drop after the
maximum.
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Figure 14 — Experiments and simulations of toughness tests with the new stress-strain-dependent
nucleation law (CMOD: Crack Mouth Opening Displacement). All the GTN damage parameters are
the same, only the Voce elastoplastic law differs between each aging time. Lines mith markers
correspond to experimental tests, dashed lines correspond to the simulations using elastoplastic law,
dotted lines correspond to the simulations using GTN law without nucleation, full lines correspond to
the simulations using GTN law with stress and strain dependent nucleation.

To better highlight the role of the stress on the damage, the Figure 15 shows the evolution of the
maximum principal stress and the total porosity f; (composed of the porosities due to growth f; and due
to nucleation £;,) as a function of the plastic strain. The maximum principal stress increases sharply with
aging time. It can be seen that the nucleation contribution is much smaller than the growth contribution
(and that it is even reduced to zero after 4 h aging). Therefore, this contribution, although low, has a
significant effect on ductile tear resistance. The distribution of these two contributions is consistent with
the experimental observations. Indeed, on the fractographies, mainly broken Mg,Si are identifiable in
the bottom of the dimples; these particles have been considered as initial porosity and play a
preponderant role in growth. Laminography makes it possible to observe the secondary role of IM,
which are sites of preferential nucleation (Figure 10).

Experimentally, it would be difficult to quantify or even to observe the evolution of this nucleation
kinetics as a function of aging time. One possible solution would be to perform ex-situ interrupted tests
using specimens or configurations with comparable triaxiality. Indeed, in-situ tensile tests (even on
notched specimen) do not make it possible to reach such a high triaxiality state, and therefore do not
make it possible to reach maximum principal stress values a; which could be large enough to activate
the nucleation model (o; > os). In addition, nucleation is initiated at very small scales, especially since
IM play a secondary role in relation to Mg.Si. Therefore, extremely fine analyses would be required to
guantify such slight evolutions as illustrated in the Figure 15 ¢ (but it is recalled that this slight
microstructural evolution causes macroscopically significant deterioration of toughness). Furthermore
the material shows heterogeneity as the grain size can be in the order of hundreds of micrometers. As a
result statistical relevance needs to be worried about.
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Figure 15 — Evolutions of the maximum principal stress and porosity fractions due to nucleation and
growth during simulations for the four aging times

5. CONCLUSIONS

Aging causes deterioration in toughness, including tearing modulus. This deterioration is accompanied
by an increase in the tensile properties, and therefore in the stress levels reached in the material.

Coarse precipitation, which is identical regardless of the aging time, is responsible for fracture
mechanisms, which are also identical regardless of the aging time: indeed fractography, laminography
and EBSD investigations have shown that fracture is typically ductile (even for the lowest tearing
resistance) and mainly transgranular. It can be concluded that at the microstructural level, the mechanical
evolutions are only accompanied by a modification of the nanoprecipitation (visible evolution using
APT), responsible for the structural hardening in the matrix. This hardening of the matrix promotes
nucleation on coarse precipitation.

It is therefore proposed to model this toughness deterioration by modifying only the macroscopic
material hardening. Nucleation plays a predominant role here, and the modeling of the strain dependent
nucleation would not be sufficient to reproduce the deterioration of the tearing modulus, hence the
establishment of a criterion using stress and strain dependent nucleation. Not only stress triaxiality but
also absolute values of maximum principal stress can be elevated. The decrease of the tearing modulus
is then correctly modeled. To the best of our knowledge, it is the first time that the ductile tearing
evolution is well captured using a single damage law.
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APPENDIX 5.A ATOM PROBE TOMOGRAPHY

In the Figure 16, the long tip (112 million ions, 464 nm long) extracted from the 12 h material
demonstrates the intense presence of the hardening precipitation Mg-Si.

12 h aging

B 10 60 8

| | | !
400 300 200 100 ,

464 nm
Figure 16 — APT tip after 12 h aging (112 million ions analyzed). The red isosurfaces represent areas
of high concentration of Mg (> 3%) in the aluminum matrix represented in blue.
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APPENDIX 5.B LAMINOGRAPHY

The thick specimen is machined in the crack plan of a CT sample after fracture toughness test, which
was stopped after the crack. Therefore, the specimen contains the whole width of the original sample,
with lateral notches and the whole crack (Figure 18).
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Figure 17 - Recomposition of a section through the entire sample width obtained by sticking 23
laminography scans after 12 h aging.
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ANNEXE 5.C PREFISSURATION EN FATIGUE

Si la fatigue ne constitue évidemment pas le coeur de la thése, plusieurs expériences ont amené a se
pencher sur la zone de préfissuration. La préfissuration est nécessaire a un essai de ténacité pour obtenir
un faible rayon de courbure en pointe de fissure, ce qui induit un facteur d’intensité des contraintes
élevé. L’objectif de cette annexe n’est pas de réaliser une étude approfondie de la fatigue, mais de
souligner des éléments importants mis en évidence lors de notre étude. L’ensemble des préfissurations
ont été effectuées sur deux machines : soit sur une machine de traction hydraulique classique (fréquence
d’environ 8 Hz, sans dépasser les 12 Hz), soit sur un vibrophore (fréquences avoisinant les 100 Hz).

Premiérement, il a été remarqué post-mortem que de nombreux fronts de préfissuration n’étaient pas
droits, éventuellement a cause d’un alignement ou d’un usinage imparfaits : certains étaient inclinés,
d’autres avaient une forme pointue « en V ». Un référencement des fronts de préfissuration, concernant
I’ensemble des éprouvettes testées dans le cadre de la thése ainsi que certaines issues d’autres études du
projet RJH, a montré que les formes singuliéres observées semblaient favoriser 1’apparition de pop-in,
mais n’étaient pas une condition nécessaire. Des simulations par éléments finis ont été effectuées sur
Cast3M, en utilisant une loi d’endommagement de type Gurson, afin d’investiguer I’influence de la
forme de ce front. La Figure 18 montre les résultats obtenus sur le bloc revenu 4h, pour trois valeurs
d’angle définissant géométriquement la pointe du « V ». On constate que cet angle influence fortement
la réponse de 1’éprouvette : plus le front est pointu, plus la force maximale est élevée, et plus la force
décroit rapidement (ce qui révéle une accélération de la propagation ductile). Les fronts pointus facilitent
donc I’apparition de pop-ins : en accentuant la pente de la courbe force-déplacement, les conditions
d’instabilité du chapitre 4 sont favorisées.
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Figure 18 — Influence de la forme du front de préfissure (variation de I’angle o) sur des simulations
d’essais de tenacité

Deuxiémement, les expériences d’analyses EBSD (Electron BackScatter Diffraction) sur tranches
d’éprouvettes CT ont amené a observer les zones de préfissuration également dans le plan transverse a
la propagation. Ces éprouvettes avaient été préfissurées sur le vibrophore. Idéalement, on souhaite créer
une propagation en fatigue dite « de stade Il » [53], ¢’est-a-dire en faisant progresser la fissure de facon
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normale a la direction de sollicitation. La préfissure obtenue est ainsi relativement plate, conformément
aux configurations mécaniques et géométriques idéales pour la réalisation d’un essai de ténacité.

La Figure 19 rassemble quelques clichés réalisés au MEB (Microscope Electronique a Balayage) et
caractéristiques de ces zones de préfissuration. Les préfissures ne sont pas du tout idéales : elles sont
trés rugueuses, elles changent de direction souvent et brutalement, parfois elles sont multiples (cliché
du haut) ou méme elles bifurquent (Figure 20). Certaines surfaces de rupture sont trés abruptes, ce qui
laisse suggérer que la fissure est cristallographique, ¢’est-a-dire qu’elle se propage le long des plans
cristallins. Les plans de glissement activés sont observables sur les clichés de la Figure 20, réalisés au
MEB et avec un tomographe de laboratoire General Electric.

P A AN
y P
Ry

Crack propagation

Figure 19 — Clichés MEB de différentes zones de préfissuration, suite a des essais de ténacité
interrompus réalisés sur éprouvette CT puis découpées en tranches
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0,8 mm\ il Py

Crack propagation
Figure 20 — Clichés tomographiques et MEB d une zone de préfissuration en mode pseudo-stade | ou
les plans de glissement sont observables

Ce type de propagation est typique d’une propagation dite « de pseudo-stade | » [54,55], qui a lieu
habituellement sous atmosphére contr6lée, dans le vide par exemple. Ici, I’atmosphére n’a pas été
contrélée durant la préfissuration, mais peut-étre que les hautes fréquences de sollicitation au vibrophore
limitent fortement 1’interaction avec 1’environnement, favorisant ainsi ce pseudo-stade I.
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Concernant I’influence de ce type de préfissure sur 1’essai de ténacité en tant que tel, elle est
certainement limitée une fois la propagation entamée (et donc négligeable par rapport au type de pop-in
observé). Par contre, d’une part cela complexifie fortement la détermination de la longueur de fissure

initiale, d’autre part cela provoque la linéarité imparfaite du début de certaines courbes force-
déplacement, lors de la montée en charge.
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Chapitre 6

Modélisation d’essais
avec pop-in

Dans le chapitre précédent, une nouvelle loi de germination incluant la contrainte a été introduite,
permettant de modéliser et de reproduire le comportement de 1’aluminium 6061-T6 lors d’un essai de
ténacité. Les simulations réalisées soulignent I’importance prépondérante du durcissement du matériau
dans la détérioration du module de déchirement, mais sans modéliser 1’apparition de pop-in. En effet,
dans le chapitre 4, il a été mis en évidence qu’un pop-in ne pouvait apparaitre qu’en considérant une
machine avec une complaisance non nulle.

Ce chapitre 6 a donc pour but de modéliser ce phénomeéne de pop-in en se basant sur les explications
physiques identifiées précédemment, c¢’est-a-dire en rajoutant un ressort sur les simulations du chapitre
précédent. Les critéres d’instabilité mis en place dans le chapitre 4 sont appliqués a ces simulations.
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1. INTRODUCTION

Le chapitre précédent a permis de mettre en évidence le role prépondérant du durcissement dans le
comportement du matériau en ténacité, notamment dans la chute de charge aprés le maximum de charge.
La pente de cette partie de la courbe, qui est influencée par la vitesse de propagation de la fissure dans
I’éprouvette, est donc directement reliée au module de déchirement de I’alliage. Pour simuler et
reproduire ce comportement et considérer uniquement le durcissement (a savoir le comportement
élastoplastique), une nouvelle loi de germination a été introduite.

Cependant, ce nouveau modéle, s’il reproduit avec succes la propagation de fissure dans un matériau
homogeéne (et notamment cette chute de charge caractéristique), ne suffit pas a simuler I’apparition de
pop-in. En effet, le role de la rigidité du systéme mis en évidence dans le chapitre 4 n’est pas considéré,
et ainsi aucune instabilité ne peut intervenir car la complaisance de 1’éprouvette elle-méme n’est pas
suffisante pour en déclencher.

L’objectif de ce chapitre étant de simuler les pop-ins, un ressort numérique est ajouté aux simulations
du chapitre précédent. Un pilotage adapté a la conduite des instabilités est utilisé.

Les critéres d’instabilité établis au chapitre 4 sont ensuite appliqués a ces simulations.

2. METHODE

Les simulations sont effectuées sur le logiciel d’¢léments finis Z-Set, en utilisant le méme maillage 3D
que celui du chapitre précédent, composé de 24788 ¢léments quadrangles linéaires a 8 nceuds a
intégration sélective. Un maillage fin est utilisé en pointe de fissure, avec des éléments de 100 pm.

Dans cette zone, le modéle d’endommagement de type Gurson du chapitre précédent est utilisé pour
toutes les simulations, en intégrant la loi de germination incluant la contrainte, identique elle aussi quel
que soit 1’état métallurgique de I’alliage 6061-T6. Seul le comportement élastoplastique, modélisé par
les lois de Voce identifiées dans le chapitre 3 et représentatives du durcissement, varie d’un état
métallurgique a I’autre.

Il n’y a pas d’éléments ressorts implémentés dans Z-Set. Pour simuler le ressort, un barreau élastique,
composeé de 182 éléments quadrangles linéaires a 8 nceuds, est introduit et fixé au bout de la goupille, la
ou précédemment le déplacement était appliqué (Figure 2 d). Le déplacement est appliqué a I’autre
extrémité. En modifiant le module de Young du barreau, on obtient un ressort avec un comportement
purement élastique, d’une raideur notée K, et qui modélise la machine d’essai (et tient compte de 1’ajout
éventuel du montage Belleville — présenté au chapitre 4).

Afin de gérer d’éventuelles instabilités et d’éviter des problémes de convergence numérique, un pilotage
adapté est nécessaire. Les méthodes de pilotage en longueur d’arc sont des techniques incrémentales qui
permettent de suivre une branche d’équilibre méme aprés 1’apparition d’une instabilité ou d’un saut de
solution. La premiere méthode de ce type a été proposée par Riks [1], et de nombreuses variantes ont
été ensuite développées [2-4]. Le principe fondamental de cette technique est d’ajouter aux équations
d’équilibre une équation imposant la longueur du vecteur incrémental dans le plan charge/déplacement.
Le chargement appliqué devient ainsi une variable additionnelle du probleme.

La Figure 1 illustre le fonctionnement de cette technique de branche d’équilibre, qui permet de suivre
correctement un retour numérique appelé « snap-back ». Ce snap-back n’a pas de réelle signification
physique, ¢’est un chemin purement numérique permettant d’équilibrer la structure. Il faut considérer
que I’instabilité réelle se termine quand le systéme se retrouve a la méme valeur de déplacement qu’au
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début du snap-back. En utilisant dans cette étude un pilotage de Riks, ce snap-back simulé correspond

donc exactement a un pop-in réel.
A

Load
yoeq-deus

4

Displacement
Figure 1 — Pilotage de Riks et snap-back

3. RESULTATS ET DISCUSSION

Les résultats présentés ici sont ceux obtenus avec le matériau revenu 4 h apres une mise en solution a
550 °C (bloc D), avec une longueur de fissure initiale de 15,40 mm. Comme décrit dans le chapitre 3,
c’est I’état métallurgique le plus stable, avec un durcissement faible, un module de déchirement élevé,
et une absence de pop-in. Son comportement en ténacité a été simulé avec succés dans le chapitre
précédent, il est donc réutilisé ici. Seule la raideur du ressort varie d’une simulation a une autre.

La Figure 2 illustre les courbes numériques obtenues.

Les courbes force - ouverture sont parfaitement superposées (a). En pratique, cela signifie que les pop-
ins expérimentaux ne seraient pas détectables avec des capteurs avec une fréquence d’acquisition infinie.
En effet, expérimentalement les pop-ins sont repérables avec le « saut » qu’ils laissent sur la courbe
force-ouverture. Mais pour un méme matériau cette courbe est en réalité la méme avec ou sans pop-in,
le comportement intrinséque du matériau étant le méme et ’accélération de la rupture ductile étant
seulement déclenchée par I’interaction avec la machine d’essai.

Sur les courbes force-déplacement de la machine (b), les parties élastiques des courbes montrent
clairement la diminution de la raideur du ressort d’un essai a ’autre. On constate que cette diminution
est accompagnée d une apparition de pop-ins, dont I’amplitude augmente. Pour le ressort le plus souple,
on aboutit presque a une rupture totale de 1’éprouvette. Les avancées de fissure dues aux pop-ins sont
identifiables sur la figure c, qui illustre la longueur de la fissure (calculée via un suiveur de fissure
numérique) en fonction du déplacement. Sur ce graphique, les points enregistrés durant les éventuels
snap-backs ne sont pas affichés afin de mettre en valeur le « saut » réel de ’avancée de la fissure.

Comme les courbes force - ouverture sont superposées, les courbes J-4a déduites de ces simulations
sont également les mémes. La Figure 3 illustre la courbe J-Aa déduite par exemple de la simulation avec
K,, = 7.3 kN /mm, ainsi que la R-curve ajustée. Cette R-curve permet d’en déduire les valeurs de la
résistance a I’amorgage J, , = 46.6 kJ/m? et du module de déchirement T}, = 21.6 MPa. Ces valeurs
déduites des courbes simulées correspondent a celles calculées suite aux essais expérimentaux qui
avaient été réalisés sur le méme matériau revenu 4 h (J,, = 47.6 kJ /m? et T4 = 18.7 MPa) dans le
chapitre 3. C’est a partir de cette R-curve simulée qu’est appliqué le critere en J utilisant le module de
déchirement du matériau.
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sur le méme matériau (chapitre 3) sont également affichés.
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Figure 4 — Criteres d’instabilité appliqués aux essais de ténacité simulés aprés 4 h de revenu

L’ajout de ressort permet donc de faire apparaitre un pop-in. Il s’agit maintenant d’appliquer les critéres
d’instabilités établis au chapitre 4 a ces essais simulés. On constate que ces critéres, appliqués dans la
Figure 4 a trois de ces simulations, analysent correctement les essais et 1’apparition d’instabilités :

1. Les criteres issus de la courbe force - ouverture («total condition » et « graphical criterion »)
analysent parfaitement 1’initiation des pop-ins et leur arrét.

Le critere utilisant 1’intégrale J (« tearing modulus criterion ») n’est cependant pas satisfaisant

quantitativement sur 1’exploitation de ces essais simulés : les intersections ne correspondent pas
précisément a I’initiation et & I’arrét des pop-ins. La grande sensibilité de la fonction T, (a, P)
peut expliquer cette difficulté a caler correctement le critére. Cette grande sensibilité est notamment
marquée sur la dépendance a la contrainte choisie (pour rappel, ici cette contrainte d’écoulement est
choisie comme étant la moyenne de la limite d’élasticité et la résistance mécanique). Une solution
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serait donc de jouer sur le choix de cette contrainte, ou encore sur d’autres paramétres du matériau
comme y (utilisé dans le chapitre 4 pour le calcul de la taille de la zone plastique).

Mais qualitativement la diminution de la raideur du ressort provoque bien la translation du module
appliqué vers le haut, causant I’intersection des deux courbes : il n’y a pas d’intersection sur 1’essai
sans pop-in, a ’inverse des essais avec pop-in.

Il est & noter une précision : en réalité, il est possible d’obtenir les courbes des essais avec ressort sans
lancer les simulations, mais seulement en se basant sur les données acquises avec une modélisation sans
ressort, puis d’effectuer une correction. En effet, la simulation avec un ressort d’une raideur infinie
permet d’obtenir la courbe P* = f(u). Pour obtenir la courbe PX = g(uk) issue d’une simulation
avec un ressort de raideur K,,, il suffit d’appliquer la correction suivante :

Cette correction est appliquée dans la Figure 5 sur I’essai avec le ressort de raideur 1.1 kN/mm. La
courbe orange est issue de la simulation présentée précédemment avec K,, = 1.1 kN/mm ; la courbe
noire en pointillé provient de la simulation avec un ressort de raideur infinie ; la courbe noire continue
est calculée a partir de cette deuxieéme simulation en appliquant la correction précédente. Il est clair que
les courbes sont parfaitement superposées. L’introduction d’un ressort numérique et du pilotage de Riks
est donc quelque peu superflue ici, étant donné qu’il suffisait de simuler un essai sans ressort et
d’appliquer la correction. Mais premiérement, cela nous permet de vérifier la pertinence de nos résultats
et d’assoir nos arguments vis-a-vis de 1’origine du pop-in, et deuxiémement, la correction ne nous permet
pas d’accéder directement a I’avancée de la fissure au cours de 1’essai, mesure nécessaire a I’application
du critére avec I’approche en J.

S, Simulation
3000 | S T pmye
Correction
2000 | R
E 1.1
©
®
(o}
-
1000 F
0 1 1 1 1 ..I.
0 1 2 3 4 5

Machine displacement (mm)
Figure 5 — Courbes force —déplacement : la courbe orange est issue de la simulation
K, = 1.1 kN /mm ; la courbe noire en pointillé provient de la simulation K,,, = oo ; la courbe noire
continue est calculée a partir de cette deuxieme simulation en appliquant la correction.
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4. CONCLUSION

Ces simulations prennent en compte les phénomeénes physiques identifiés dans les chapitres précédents
comme étant la cause de 1’apparition de pop-in : d’un c6té la modélisation correcte du comportement du
matériau en ténacité, et plus particuliérement de son module de déchirement, de I’autre 1’ajout de ressort
permettant de modéliser I’interaction de 1’éprouvette avec la rigidité de la machine d’essai.

Gréce a un pilotage adapté, les pop-ins sont modélisés. En modifiant seulement deux parametres, a
savoir le comportement élastoplastique du matériau et la raideur du ressort, il est possible de faire
apparaitre ou disparaitre ce phénomene.
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Chapitre 7

Influence de ’irradiation
neutronique

Le chapitre 1 bibliographique a montré que I’irradiation semble augmenter le phénoméne de pop-in.
Pour investiguer ce phénomene et en comprendre la cause, il faut s’intéresser a deux études liées.
Premiérement, il s’agit de considérer I’influence de I’irradiation sur les propriétés mecaniques
(notamment sur la résistance mécanique et le module de déchirement) et les mécanismes
d’endommagement. Deuxiémement, il faut déterminer si les pop-ins observés a I’état irradié ont la méme
origine mécanique que ceux observés a 1’état non irradié, a savoir I’interaction mise en évidence dans le
chapitre 4 entre le module de déchirement et la raideur.

Pour répondre a ce double objectif, une campagne expérimentale a été mise en place sur un I’aluminium
6061-T6 irradié aux neutrons en réacteur, comprenant des traitements thermiques, des essais mécaniques
et des fractographies. L’application des mémes critéres que ceux établis sur matériau non irradié
permettra de statuer sur le type de pop-ins observé.
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1. INTRODUCTION

Dans les chapitres précédents, nous avons montré que les pop-ins sont liés a une interaction entre la
raideur de la machine et une diminution de la résistance a la propagation de fissure, quantifiable par la
détermination du module de déchirement. Nous avons également montré que cette diminution n’est pas
a relier a un changement des mécanismes d’endommagement ou a une modification de la précipitation
grossiere, mais est uniquement le résultat du durcissement de la matrice par la nanoprécipitation
(observée a la sonde atomique tomographique). Par I’intermédiaire de simulations avec un critére de
nucléation par les contraintes, le réle clé de ce durcissement a été mis en évidence.

Or, comme exposé dans le chapitre 1 bibliographique, la littérature montre que I’irradiation provoque
notamment deux effets sur I’aluminium 6061 :

- Premiérement un durcissement de 1’alliage [1-9], di aux dommages balistiques (qui provoquent des
défauts comme les interstitiels, les lacunes, les dislocations, les cavités, ...) [1-5], a la formation de
bulles de gaz aux joints de grains [10], ou encore a la transmutation de 1I’aluminium en silicium [11].

- Deuxiémement une diminution des propriétés en ténacité [4-6], qui s’accompagne d’une
augmentation du nombre de pop-ins [5,6], phénomeéne confirmé par le référencement effectué dans
le cadre de la these sur 184 éprouvettes en 6061-T6 irradiées dans le réacteur expérimental OSIRIS
du CEA Saclay dans le cadre d'un projet de recherche.

D’aprés les études présentées dans les chapitres précédents, on peut supposer qu’en vérité ces deux effets
ne sont pas decorrélés : peut-étre est-ce le durcissement induit par 1’irradiation qui, a I’instar du
durcissement structural induit par le revenu, provoque la diminution de la résistance a la propagation de
fissure, ce qui favorise I’apparition de pop-ins.

La stratégie mise en place consiste donc a choisir un matériau qui montre beaucoup de pop-ins a 1’état
irradié, et a tenter d’adoucir le matériau par un traitement thermique adapté. L’objectif est de déterminer
si cet adoucissement est accompagné d’une disparition des pop-ins. Les contraintes et précautions
nécessaires a la manipulation de matériaux irradiés étant nombreuses, la campagne expérimentale est
donc ambitieuse, car il s’agit d’effectuer plusieurs étapes :

- Irradiation (réalisée en amont de la thése) dans le réacteur expérimental OSIRIS du CEA Saclay
afin d’endommager suffisamment le matériau.

- Traitements thermiques adaptés afin d’adoucir le matériau, en essayant de créer des états
métallurgiques intermédiaires.

- Essais de traction pour quantifier cet adoucissement

- Essais de ténacité pour quantifier la résistance a la propagation de fissure et le taux d’apparition de
pop-ins.

- Fractographies au Microscope Electronique a Balayage (MEB) afin de caractériser les mécanismes
d’endommagement.

Cette étude permettra également de comparer les résultats obtenus a I’état irradié a ceux de 1’état non
irradié, et d’appliquer les mémes critéres d’instabilité.

2. METHODES

2.1. Matériau

Cette étude a été réalisée sur une coulée d’aluminium 6061 dont le code matériau est J17 et dont la
composition chimique est donnée dans le Tableau 1. Mise en forme par forge libre sous forme de virole,
elle a été livrée a I’état T6 apres une mise en solution a 530 °C pendant 4 h, une trempe a 1’eau, et un
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revenu a 175 °C pendant 8 h. Lors de précédentes études réalisées au CEA, tous les essais de ténacité
réalisés sur éprouvette irradiée ont montré I’apparition d’au moins un pop-in (alors qu'a I'état non irradie,
uniquement 70% des éprouvettes ont subi au moins un pop-in).

Si Mg Fe Cr Cu Mn Zn Ti Al
065 | 1.01 | 0.24 | 0.18 | 0.30 | 0.09 | 0.20 | 0.02 | bal.

Tableau 1 — Composition chimique (pourcentage massique) de la coulée J17 en 6061

Des éprouvettes de traction et de ténacité, dont les géométries sont les mémes que celles du chapitre 3,
ont été prélevées respectivement dans les sens C et CR. Tous les essais ont été réalisés dans le cadre de
la thése, exceptés cing essais de traction (sur les éprouvettes 222, 223, 225, 251, 252) qui ont été
effectués en amont, mais qui ont été réexploités. Tous ont été réalisés a température ambiante et sous
atmosphere non contrblée, aux états non irradié et irradié.

2.2. Conditions d’irradiation

Les éprouvettes a irradier ont été placées dans le réacteur nucléaire de recherche OSIRIS situé au CEA
Saclay, de 2010 a 2013. Elles étaient disposées et maintenues dans des paniers empilés les uns au-dessus
des autres dans la section interne d'une boite porte-échantillon (PE) en AG3. Le dispositif, une fois
introduit dans sa bofte a eau, trempait directement dans I'eau en périphérie du réacteur. La température
dans le PE, les paniers et les éprouvettes est obtenue par 1’échauffement gamma seul (sans
thermocouple), et le refroidissement est assuré¢ par la convection forcée de I’eau circulant autour et a
travers le PE. La température était mesurée par des calculs en surface des échantillons. La fluence
intégrée (thermique, rapide) étaient mesurée et calculée a posteriori par le comptage d'intégrateurs de
dose (fils de niobium, fils de fer ou de cuivre, fils d’aluminium-cobalt colaminé) placés dans des
cartouches fixées sur les paniers : les dosimétres AlCo donnent les fluences et flux thermiques
conventionnels, les dosimetres de nobium et fer les fluences et flux rapides (E> 1MeV).

Les conditions visées pour I’irradiation étaient les plus proches possibles des conditions de flux qui
seront vues par le caisson du Réacteur Jules Horowitz (RJH) en fonctionnement, a la fois en termes de
flux de neutrons thermiques et d’indice de spectre : le flux neutronique thermique le plus élevé est obtenu
en premiere périphérie du ceeur d’OSIRIS, ou le rapport flux thermique / flux rapide est d'environ 10.
Ce rapport est jugé satisfaisant puisqu’il est pénalisant en termes de fragilisation sous irradiation en
comparaison avec le rapport d’environ 2 sur le caisson du RJH. Dans I’emplacement choisi pour les
éprouvettes de cette étude, le rapport était de 8 au plan de flux maximal (PFM). De fagcon a homogénéiser
le flux vu par les éprouvettes, des rotations de 180° du porte-échantillon ont été effectuées a chaque
intercycle d'irradiation. Les conditions d'irradiations obtenues en piscine OSIRIS pour cette expérience
étaient les suivantes :

- Milieu : eau.

- Température d’irradiation a cceur des éprouvettes : 40 a 50 °C en fonction du type d'éprouvette
(généralement les éprouvettes les plus massives, i. e. les ténacités, sont les plus chaudes).

- Flux thermique conventionnel corrigé au PFM : 2,43.10* n.cm2.s.

- Flux rapide au PFM : 2,95.10" n.cm™.s™ au centre d’un panier, au PFM.

Au final, les éprouvettes irradiées de traction et de ténacité ont subi respectivement 18 et 20 cycles
d’irradiation, ce qui correspond & une fluence thermique conventionnelle moyenne d’environ
6,8.10%! Nth.conv.cM2. Au PFM du caisson du RIH, cela équivaut a 197 Jours Equivalents Pleine Puissance
(JEPP) soit 0,76 Année Equivalente Pleine Puissance (AEPP). Les taux d’irradiation regus par chaque
éprouvette sont indiqués dans le Tableau 2.

Les paniers ont été ensuite déconditionnés en enceinte blindée dans le Laboratoire d’Etudes des
Combustibles Irradiés (LECI), qui constitue 1’Installation Nucléaire de Base (INB) n°50 du CEA Saclay,
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au sein du Service d'Etudes des Matériaux Irradiés (SEMI) du Département des Matériaux Nucléaires
(DMN).

2.3. Protocoles expérimentaux et dispositifs d’essais

L’Installation Nucléaire de Base

Tous les essais sur éprouvettes irradiées ont été réalisés au LECI dans des enceintes blindées constituées
d’un caisson en acier inoxydable (confinement) sur lequel un assemblage boulonné de panneaux en
plomb est réalisé (protection radiologique). Ces enceintes sont équipées de hublots et de bras
télémanipulateurs robotisés permettant de manipuler le matériau irradié a distance et sans risque de
contamination ni d'irradiation. Ces enceintes sont organisées en ligne (Figure 1).

Figure 1 — Photo de la ligne de cellules blindées au LECI

Préfissuration

Les éprouvettes de ténacité ont tout d’abord été préfissurées sur une machine hydraulique de
traction/compression Instron 8800 nucléarisée (Figure 2) équipée d’une cellule de force de 25 kN, afin
d’obtenir une préfissure d’une longueur théorique de 15 mm.

Traitements thermiques

Dans I’objectif d’adoucir le matériau, plusieurs traitements thermiques (notés TTh, ou HT pour Heat
Treatment) ont ensuite été réalisés dans une étuve d'oxydation OV 1738 nucléarisée. Pour chaque
traitement thermique, une éprouvette de traction et de ténacité ont été introduites dans le four éteint,
ainsi qu’une éprouvette témoin instrumentée d’un thermocouple afin de controler la température a
I’intérieur de I’enceinte. La montée en température a duré de 30 a 60 min en fonction de la température
désirée, a laquelle le four était ensuite maintenu pendant une durée précise. Le four a été ensuite éteint
et ouvert afin de refroidir les éprouvettes. Les vitesses de refroidissement obtenues étaient d’environ
10 °C/min. Du plus léger au plus sévere, les TTh appliqués ont été les suivants : aucun, 12 h a 175 °C,
24hal75°C,3ha250°C,3ha300°C,3ha4l5 °C (Tableau 2).

Essais mécaniques

Les essais mécaniques ont ensuite été effectués :
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- D’une part, les essais de traction ont ét€ réalisés sur une machine Instron 8862 électromécanique
nucléarisée équipée d’une cellule de force de 50 kN (Figure 2), a une vitesse de déformation de
10 s,

- Drautre part, les éprouvettes de ténacité ont été testées de fagon monotone (sans décharges partielles)
sur la méme machine hydraulique de traction/compression que pour les préfissurations, a une vitesse
de déplacement de la traverse de 0,15 mm/min. L’ouverture de I’éprouvette (CMOD) est enregistrée
par un extensometre a lames EL 7/11/-160 LESCATE.. Ces éprouvettes ont ensuite été postfissurées
en fatigue, puis observées au macroscope, afin de déterminer les avancées réelles initiales et finales

de la fissure.
Irradiation TTh
Type d’essais Fluence thermique Epr. | Durée | Temp.
Cycles
aepp | 10%! nih.conv/CM? h °C
L 251
Non irradié 252 Aucun
7,50 222
0,89 7,52 7,45 223 Aucun
Traction 7,52 225
18 6,19 245 12 175
6,15 246 24
0,73 | 6,18 6,31 249 3 250
6,21 248 3 300
6,15 247 3 415
J17-1
,Avec Non irradié J17-2 Aucun
décharges
J17-3
6,91 159 Aucun +MEB
Ténacité 6,72 165 12
M 20 0,79 | 6,70 6,67 161 24 °
onotone ! ! 663 | 169 | 3 | 250
6,87 167 3 300 | +MEB
6,89 163 3 415

Tableau 2 — Fluences d’irradiation et traitements thermiques appliqués aux éprouvettes testées pour
I’étude de ’effet de I'irradiation

Microscopie Electronique a Balayge (MEB)

Afin de comparer les mécanismes d’endommagement avec 1’état non irradié et entre deux éprouvettes
avec et sans pop-in, deux demi-éprouvettes de ténacité, issues des éprouvettes 159 (aucun TTh, avec
pop-ins) et 167 (3 h a 300 °C, sans pop-in), ont été choisies pour étre étudiées au MEB. Chaque demi-
éprouvette a subi plusieurs nettoyages a 1’alcool éthylique dans un bac a ultrasons, puis a été nettoyée
et séchée. Des débits de dose ont été mesurés : 37,1 mSv/h pour la demi-éprouvette issue de 159,
45,1 mSv/h pour celle issue de 167.

Les analyses ont été réalisées sur un microscope nucléarisé ZEISS SUPRA 55 installé dans une cellule
blindée du LECI. Il s’agit d’un MEB FEG (Field Emission Gun) muni de plusieurs détecteurs : détecteur
en électrons secondaires, détecteur en électrons rétrodiffusés a quatre quadrants, et détecteur « intra
colonne » in lens. Le MEB est muni de trois systémes d’analyse de la société Oxford : EDS (Energy
Dispersive X-ray Spectroscopy), WDS (Wavelength Dispersive Spectroscopy) et EBSD (Electron
Backscatter Diffraction). Le MEB a été nucléarisé (Figure 2) pour accueillir des échantillons actifs
jusqu’a un débit de dose de 500 mSv/h. Pour les deux échantillons de cette étude, les conditions
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d’observations étaient les suivantes : détecteur d’électrons secondaires, tension d’accélération de 10 kV,
diaphragme de 60 um, distance de travail de 8 mm.

| v
Figure 2 - Photos d’équipements nucléarisés en cellules blindees utilisés pour les essais de traction
(en haut), de ténacité (au milieu) et les analyses MEB (en bas)

3. RESULTATS

3.1. Essais de traction

Les essais de traction sont dépouillés de la méme fagon que ceux du chapitre 3, notamment en ajustant
une loi élastoplastique de Voce [12]. La Figure 3 montre les résultats de ces essais.

Sans TTh, I’irradiation a provoqué le durcissement de ’alliage d’aluminium (Tableau 3). Les TTh, de
plus en plus sévéres, ont provoqué un adoucissement progressif du matériau irradié (Tableau 4).
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Figure 3 — Courbes de traction expérimentales et ajustées (loi de Voce) des éprouvettes non irradiées
(en gris, sans TTh/HT) et irradiées (toutes les autres courbes, avec ou sans TTh/HT) ; les valeurs de
contraintes apres le maximum ne correspondent pas a la contrainte vraie et sont données pour
information sur la ductilité

Rpo2 | Rm | Rm/Rpo2 | Ag A

MPa | MPa % %

Non irradié | 295 | 330 1,12 6,6 | 10,7
Irradié 356 | 380 1,07 49 | 9,8

Tableau 3 — Effet de l'irradiation : propriétés en traction moyennées sur les éprouvettes sans TTh, non
irradiées (épr. 251, 252) et irradiées (épr. 222, 223, 225)

RpO,Z Rm Rm/RpO,Z Ag A

MPa | MPa % %
Pasde TTh 356 | 380 1,07 49 | 98

12&24 h, 175°C | 324 | 353 1,09 56 | 9,7
3 h, 250 °C 240 | 280 1,17 58 | 10,8
3 h, 300 °C 130 | 194 1,49 6,5 | 12,5
3 h,415°C 59 135 2,29 16,2 | 23,6

Tableau 4 — Effet des TTh : propriétés en traction moyennées sur les éprouvettes irradiées

3.2. Essais de ténacité

Les essais de ténacité sont dépouillés de la méme facon que ceux du chapitre 3. Pour les essais avec
décharges réalisés a 1’état non irradié, seule I’enveloppe (c’est-a-dire les derniers points atteints a la fin
de chaque charge de chaque cycle) est affichée ici. La Figure 4 montre les courbes force-déplacement
de la traverse de ces essais.
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Figure 4 — Courbes force-déplacement traverse des éprouvettes non irradiées (en gris, sans TTh/HT)
et irradiées (toutes les autres courbes, avec ou sans TTh/HT)

Deux types de comportement sont observés, notamment vis-a-vis des pop-ins (Tableau 5). Le premier
comportement est trés proche de I'état non irradié et concerne les éprouvettes n‘ayant subi aucun TTh
ou celles ayant subi un TTh de 12 ou 24 ha 175 °C, ou de 3 h a 250 °C : la charge monte a des valeurs
élevées pour un déplacement machine réduit, puis chute rapidement aprés le maximum et I'éprouvette
subit de nombreux pop-ins. Le deuxiéme comportement concerne les éprouvettes ayant subi un TTh de
3 h & 300 ou 415°C : la charge est moins élevée, puis la pente apres le maximum est beaucoup plus
douce et les pop-ins disparaissent.
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Etat Non irradié¢ | Irradié
°C 175°C 250°C | 300°C | 415°C
TTh h Aucun 12h | 24h 3h
Nombre de pop-ins | 2 | 3 | 3 [3*] 3 2 4 | 0 | 0

Tableau 5 — Nombre de pop-ins pour chaque essai de ténacité (* : éprouvettes observées au MEB)

Concernant les éprouvettes avec pop-in, ce comportement était prévisible, étant donné que le
référencement d’essais antérieurs a la thése avait montré que ce matériau était particuliérement sujet aux
pop-ins. Soulignons qu'il est facilement observable, notamment apres le traitement a 250 °C, que ces
derniers interviennent bien systématiquement a force décroissante (comme démontré dans le chapitre 4),
méme a I’état irradié.

3.3. Fractographies

Deux éprouvettes rompues de ténacité ont été observées au MEB : la premiére est issue de I’éprouvette
159 (aucun TTh, trois pop-ins successifs), la deuxiéme de 1’éprouvette 167 (3 h a 300 °C, pas de pop-
in). La Figure 5 compare les zones représentatives de chaque faciés de rupture a grossissement égal.

Les deux clichés du haut résultent chacun de la juxtaposition de seize clichés pris a plus fort
grossissement. IlIs permettent d’avoir une vision précise de ’aspect global des faciés, et de déterminer
les avancées initiales (fin de la zone de préfissuration) et finales (début de la zone de postfissuration) de
la fissure, en moyennant a chaque fois vingt mesures effectuées sur toute la largeur des éprouvettes. On
constate que ces avancées sont quasi-identiques pour les deux éprouvettes, ce qui rend leur comparaison
d’autant plus intéressante.

Les facies sont typiquement ductiles. Les cupules, trés nombreuses, se trouvent sous deux tailles
caractéristiques : majoritairement des grosses cupules d’un diamétre caractéristique de 10 a 20 um (sur
les zones de coalescence par striction interne), et quelques régions ou les cupules sont plus petites, d’un
diametre caractéristique de 1 um (sur les zones de cisaillement, avec coalescence par ““void sheeting’’).
Des particules se trouvent au fond de la quasi-totalité de ces cupules. Dans le cas contraire, il est trés
probable que ces particules se situent dans le fond de la cupule située dans la deuxiéme demi-éprouvette.
Des analyses EDS ont été réalisées sur quelques particules, démontrant que la majorité sont des
particules de Mg.Si grossiéres et que quelques-unes sont des Intermétalliques au Fer. La quasi-totalité
de ces particules sont rompues et présentent de trés nombreuses fissures.

Concernant les mécanismes d’endommagement, il est donc important de souligner que pour les deux
demi-éprouvettes :

- Larupture est typiguement ductile, ce qui se traduit par la présence de trés nombreuses cupules sur
I’ensemble des facics.

- Lagermination est contrdlée par les précipités grossiers, principalement par les Mg.Si avec un role
moindre des IMF. La quasi-totalité de ces précipités sont rompus (peut-étre davantage d’ailleurs a
1’¢état irradié, ce qui indiquerait une fragilisation des précipités avec I’irradiation). Cela signifie que
le mode de germination principal est la rupture par clivage (ou fragmentation), et non par décohésion
inclusion-matrice.

- La croissance et la coalescence s’effectuent par striction interne principalement (avec des cupules
d’environ 10-20 um de diamétre) et par void-sheeting sur quelques zones de cisaillement (avec des
cupules d’environ 1 pm de diamétre).

Premiérement, on constate donc qu’il n’y a pas de différence de facies de rupture entre les deux
éprouvettes, que des pop-ins soient ou non intervenus. Sur ’aluminium 6061 et au niveau des
mécanismes d’endommagement, le pop-in n’est donc pas décelable a 1’état irradié.
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No HT (with pop-in)

3 h, 300 °C (no pop-in)

Figure 5 — Fractographies a différents grossissement de deux éprouvettes de ténacité irradiées, avec
pop-ins (a gauche, pas de TTh) et sans pop-in (a droite, 3 h a 300 °C)
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Deuxiémement, ce résultat est en accord avec les observations menées a 1’état non irradié du chapitre 5,
ou le pop-in n’est pas non plus identifiable. Les mécanismes d’endommagement ne semblent pas étre
profondément altérés par I’irradiation a cette échelle.

4. ANALYSE PAR LES CRITERES D’INSTABILITE

On constate donc que I’irradiation provoque le durcissement du matériau, qui s’accompagne d’une
augmentation du nombre de pop-ins. Avec des TTh de plus en plus sévéres a 1’état irradié, on provoque
un adoucissement progressif du matériau et une disparition des pop-ins. De méme qu’a I’état non irradié,
I’analyse des mécanismes d’endommagement montre que les éprouvettes avec et sans pop-in ne
montrent pas de différence de faciés de rupture et que le pop-in est indétectable. Cela laisse supposer
que, la encore, le type de pop-in intervenant sur le 6061 irradié est une accélération de la propagation de
la fissure, et qu’ils ne résultent pas d’une modification des mécanismes d’endommagement. Afin de
s’assurer qu’il s’agit bien de ce type de pop-in méme a 1’état irradié, il est nécessaire d’appliquer les
mémes critéres d’instabilité démontrés dans le chapitre 4. Les deux essais correspondant aux éprouvettes
analysées au MEB, a savoir les éprouvettes 159 (aucun TTh, trois pop-ins successifs) et 167 (3 h a
300 °C, pas de pop-in), ont été choisis.

Les courbes J-da, obtenues par la méthode numérique de dépouillement de la keycurve développée dans
les chapitres 3 et 4, sont déduites des courbes force-ouverture et sont superposées dans la Figure 6. Le
Tableau 6 montre les valeurs de résistance a I’amorgage Jo2 €t du module de déchirement Tna déduites
de ces courbes. Comme attendu, la disparition des pop-ins avec le TTh est accompagnée d’une nette
augmentation des propriétés en ténacité.

80
60
— No heat treatment
E ——300°C 3h
2 O Pop-in
s 40 | X Pop-in arrest
=)
8
£
iy
20

0! ' . - - :
0 1 2 3 4 5
Crack extension da (mm)
Figure 6 — Courbes expérimentales J-da déduites des essais de ténacité sur éprouvettes irradiées sans
TThetaprés 3ha 300 °C

Pasde TTh | 3 h300°C
Jo2 kJ/m2 13,2 29,7
Tmat MPa 0,6 14,7

Tableau 6 — Propriétés en ténacité déterminées a partir de la Figure 6

Les critéres d’instabilité sont appliqués dans la Figure 7. Ici, la raideur de la machine d’essai est
constante (18 kN/mm). L’essai sans pop-in est bien conforme a un état stable selon les critéres, tandis
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que les pop-ins du deuxieme essai sont correctement analysés et correspondent a des instabilités
mécaniques.
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Figure 7 — Critéres d’instabilité appliqués aux essais de ténacité sur éprouvettes irradiées : apres 3 h
a.300 °C (en haut) et sans TTh (en bas)

Les pop-ins observés a 1’état irradié sont donc effectivement du méme type que ceux intervenant a 1’état
non irradié: ce sont des instabilités mécaniques, et ils ne sont pas dus a une hétérogénéité
microstructurale. C’est la diminution du module de déchirement qui est responsable de leur apparition,
en favorisant certaines conditions instables d’interaction avec la raideur du systeme.

Cette diminution du module de déchirement résulte directement du durcissement de la matrice, provoqué
par I’irradiation et les défauts qu’elle engendre. C’est le méme raisonnement qui a été mis en évidence
a I’état non irradié dans les chapitres précédents, en provoquant le durcissement non par irradiation mais
par des revenus adaptés.

Le durcissement influant donc directement sur la ténacité, I’insertion d’un critére de germination pilotée
par la contrainte (décrit dans le Chapitre 5) semble d’autant plus pertinente. En effet, les niveaux de
contrainte atteints via le durcissement (quelle que soit son origine) semblent réellement prédominants
par rapport & la microstructure ou aux mécanismes d’endommagement.
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5. CONCLUSION

L’irradiation neutronique provoque le durcissement de I’alliage d’aluminium 6061 par différents
phénomeénes (dommages, défauts, bulles, transmutation, ...). Ce durcissement de la matrice, s’il est par
essence différent de celui provoqué par exemple par le revenu pour atteindre 1’état T6, engendre le méme
résultat : la diminution du module de déchirement. Couplée a la rigidité du systéme, cette diminution
favorise les conditions menant a des configurations d’instabilité, ce qui déclenche 1’apparition de pop-
in. Ces pop-ins sont donc eux-aussi des accélérations de la rupture ductile, et ne sont pas le résultat de
changements des mécanismes d’endommagement.

6. REFERENCES DU CHAPITRE 7

[1] Farrell K, King RT. Tensile properties of neutron-irradiated 6061 aluminum alloy in annealed and
precipitation-hardened conditions. Eff Radiat Struct Mater ASTM STP 683 1978:440-9.

[2] Farrell K, Richt AE. Postirradiation properties of the 6061-T6 aluminum High Flux Isotope Reactor
hydraulic tube. 1976.

[3] King RT, Jostsons A, Farrell K. Neutron irradiation damage in a precipitation-hardened aluminum
alloy. Amer Soc Test Mater Spec Tech Publ 1973:165-80.

[4] Weeks J, Czaijkowski C, Farrell K. Effects of high thermal neutron fluences on type 6061
aluminum. Eff Radiat Mater 16th Int Symp ASTM STP 1175 Am Soc Test Mater Phila USA 1992.

[5] Alexander D. The effect of irradiation on the mechanical properties of 6061-T651 aluminum. Eff
Radiat Mater 16th Int Symp ASTM STP 1175 Am Soc Test Mater Phila USA 1993.

[6] Alexander D. The Effects of Irradiation on the Mechanical Properties of 6061 -T651 Aluminium
Base Metal and Weldments. Eff Radiat Mater 16th Int Symp ASTM STP 1325 Am Soc Test Mater
1999:1027-44.

[7] Farrell K. Microstructure and tensile properties of heavily irradiated 5052-0 aluminum alloy. J Nucl
Mater 1981;97:33-43. doi:10.1016/0022-3115(81)90415-3.

[8] Kapusta B, Catherine CS, Averty X, Campioni G, Ballagny A. Mechanical Characteristics of 5754-
Net-O Aluminum Alloy Irradiated up to High Fluences: Neutron Spectrum and Temperature
Effects. 1st Joint Meeting of the National Organization of Test, Research and Training Reactors
And The International Group on Research Reactors., Gaithersburg, USA: 2005.

[9] Munitz A, Shtechman A, Cotler C, Talianker M, Dahan S. Mechanical properties and microstructure
of neutron irradiated cold worked AI-6063 alloy. J Nucl Mater 1998;252:79-88.
d0i:10.1016/S0022-3115(97)00293-6.

[10] Kapusta B. Estimation du gonflement du 6061-T6. Note CEA, SEMI/LCMI/NE/2008/003/A. 2008.

[11]Jostsons A, King RT. Transmutation-produced Mg2Si precipitation in an irradiated Al-2.5% Mg
alloy. Scr Metall 1972;6:447-51. doi:10.1016/0036-9748(72)90027-0.

[12]Voce E. The relationship between stress and strain for homogeneous deformations. J Inst Met
1948;74:537-562.

173



Compréhension et modélisation d’essais de ténacité avec pop-in : /
application a l’alliage d’aluminium 6061-T6 Ij
et influence de l'irradiation neutronique /

) MINES
Chapitre 7 — Influence de I’irradiation neutronique Parislech

174



Compreéhension et modélisation d’essais de ténacité avec pop-in - /
application a [’alliage d’aluminium 6061-T6 ;
et influence de [’irradiation neutronique /

MINES
Conclusion ParisTech

CONCLUSION

Le phénoméne de pop-in est un phénomene d’instabilité de propagation de fissure observé lors d’essais
de ténacité sur certains matériaux meétalliques. Cette propriété étant utilisée pour le dimensionnement et
la justification de I’intégrité des structures, la compréhension du phénoméne de pop-in est donc
particuliérement importante pour une évaluation robuste de la ténacité de ces matériaux.

Ce phénoméne a été observé sur 1’alliage d’aluminium 6061-T6 qui a été identifié pour constituer des
¢léments de structure essentiels du cceur du réacteur de recherche Jules Horowitz. Cette thése a été initi¢e
pour comprendre 1’origine de ce phénoméne sur 1I’aluminium 6061-T6 et en proposer une modélisation
a bases physiques qui pourra étre utilisée pour 1’exploitation et 1’interprétation des essais de ténacité,
notamment a 1’état irradié.

L’objectif de ce travail était donc triple : premiérement, déterminer et analyser 1’origine du phénomene
de pop-in ; deuxiémement, le modéliser en se basant sur les bases physiques identifiées précédemment ;
troisiemement, appréhender et prévoir 1’influence de I’irradiation sur ce comportement. Les objectifs
sous-jacents étaient de comprendre les mécanismes d’endommagement de 1’alliage et de développer des
outils de modélisation de la rupture ductile de cet alliage d’aluminium.

Les investigations bibliographiques ont mis en évidence que dans la trés grande majorité des cas, et
sur plusieurs matériaux, les pop-ins étaient attribués a une origine microstructurale. Certaines études
mettent en cause un phénoméne de vieillissement dynamique de type Portevin Le Chatelier (PLC). Mais
la plupart relie les pop-ins a une hétérogénéité microstructurale ou a une zone faible : précipités
grossiers, amas de porosités, ségrégations d’éléments, Zone Locale Fragile, joints de grains affaiblis, ...
Cependant, a la fin des années 1970 et au début des années 1980, un petit groupe d’auteurs (regroupés
autour de Paris, Tada, Zahoor, Ernst, Turner) a mis en évidence que des instabilités de propagation de
fissure pouvaient apparaitre méme sur un matériau totalement homogeéne ; ces instabilités résulteraient
d’une interaction entre la rigidité du systéme d’essai et la résistance a la propagation de fissure du
matériau testé (quantifiée par son module de déchirement).

Expérimentalement, la démarche entreprise a tout d’abord consisté a tester de fagon systématique les
différentes pistes identifiées précédemment. Des traitements thermiques adaptés (4, 8, 12 ou 16 h de
revenu a 175 °C) ont été appliqués afin d’obtenir, & composition chimique égale, des états métallurgiques
avec des comportements mécaniques différents. Ces derniers ont été étudiés par la réalisation d’essais
de traction monotones et d’essais de ténacité monotones ou avec décharges intermédiaires. A 1’occasion
de ces essais de ténacité, une méthode de dépouillement originale, dite de la « keycurve », a été
développée. Elle a ensuite été validée en comparant les résultats avec ceux obtenus via la méthode de
dépouillement plus classique utilisant les décharges intermédiaires. Cette campagne expérimentale sur
matériau non irradié a permis de mettre en évidence plusieurs résultats.

Tout d’abord, les pop-ins observés ne sont pas dus & un effet Portevin-Le Chatelier. Cet effet est tres
peu marqué sur Ialliage d’étude aux températures (-20, 20 et 70 °C) et vitesses de déformation (10 a
102 s1) testées, excepté sur certains essais non monotones.

Ensuite, les pop-ins observés ne correspondent pas a une instabilité liée a une hétérogénéité
microstructurale ; ils sont invisibles en matiére de mécanismes d’endommagement, car la rupture est
typiquement ductile, qu’un pop-in soit intervenu ou non. Aucune zone faible n’a été repérée en cas de
pop-in. Ces mécanismes et les différentes microstructures ont été comparés, observés ou quantifiés par
le biais de plusieurs techniques et instruments : Microscope Electronique a Balayage, EBSD (Electron

175



Compreéhension et modélisation d’essais de ténacité avec pop-in - /
application a [’alliage d’aluminium 6061-T6 ;
et influence de [’irradiation neutronique /

MINES
Conclusion ParisTech

Backscatter Diffraction), EDS (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy), Sonde Atomique
Tomographique, tomographie, laminographie et nanolaminographie par rayonnement synchrotron. Les
pop-ins sont donc uniquement le résultat d’une accélération de la rupture ductile.

Enfin, cette accélération est favorisée par deux parameétres : une résistance réduite du matériau a la
propagation de fissure (c’est-a-dire un faible module de déchirement), et une complaisance importante
du dispositif d’essai (c’est-a-dire une faible raideur). Pour mettre en évidence ce dernier paramétre
imposé par le chargement, un dispositif innovant en alliage de titane a été congu et utilisé lors d’essais
de ténacité. Ce montage inverseur s’insere sur les lignes d’amarrage et permet de diminuer la raideur de
la machine en utilisant des rondelles Belleville qui, une fois assemblées, se comportent comme un gros
ressort. L’augmentation du nombre de rondelles provoque la diminution de la raideur et I’apparition de
pop-ins.

Analytiquement, deux criteres d’instabilité ont été établis : ils permettent de quantifier précisément les
conditions entre les paramétres du matériau et du chargement, conditions qui aboutissent a ’amorcage
et a I’arrét d’un pop-in. Le premier critére utilise la courbe force-déplacement. Il analyse parfaitement
les pop-ins expérimentaux. Le deuxiéme s’appuie sur I’intégrale de contour J, et consiste & mettre en
relation le module de déchirement du matériau a un module de déchirement imposé, dont 1’expression
analytique est déterminée dans le cas d’une éprouvette Compact Tension (CT) ou la plasticité resterait
confinée. Ce deuxiéme critere est moins précis quand il est appliqgué aux essais expérimentaux,
certainement a cause de I’hypothése forte de plasticité confinée utilisée pour déterminer 1’expression
analytique du module impose.

Numériquement, afin de simuler les pop-ins par éléments finis, il s’agissait de modéliser d’une part le
comportement du matériau en ténacité, notamment son module de déchirement, d’autre part I’influence
de la raideur de la machine.

Nous avons montré que 1’accélération de la rupture ductile n’était pas le résultat d’un changement des
mécanismes d’endommagement. La résistance réduite a la propagation de fissure est uniquement due au
durcissement du matériau, qui est induit ici par la formation d’une nanoprécipitation de magnésium et
de silicium consécutive au revenu. Ce durcissement implique une augmentation des niveaux de
contraintes et une diminution de la capacité d’écrouissage. La littérature confirme ce rdle crucial de la
contrainte, notamment vis-a-vis de la germination.

Un nouveau critére de germination dépendant des contraintes a donc été introduit dans un modéle GTN
classique. Ce modeéle est en accord avec les analyses microstructurales qui montrent que la germination
est avant tout pilotée par la porosité initiale et les MgSi grossiers. Le réle des Intermétalliques au Fer
est certes secondaire, mais important dans la germination. Grace a un algorithme d’optimisation, le
nouveau critere de germination, identique quel que soit 1’état métallurgique, a permis de reproduire la
diminution du module de déchirement par simulation. Seule la loi élastoplastique, identifiée en traction
pour chaque temps de revenu, a été modifiée pour chaque temps de revenu. La propagation ductile a été
alors modélisée avec succes.

En rajoutant un ressort sur les simulations par éléments finis et en introduisant un pilotage numérique
adapté permettant de gérer les instabilités, il a été possible de créer des pop-ins numériques,
conformément aux observations expérimentales. Ces simulations constituent des outils de
compréhension et d’analyse trés intéressants, car elles permettent d’acquérir beaucoup plus de points
lors du pop-in numérique que ce que permettent les enregistreurs et capteurs lors des pop-ins
expérimentaux. Ces pop-ins numériques restent exploitables avec les critéres analytiques.
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Conclusion

Enfin, des études sur matériaux irradiés ont été realisées dans des enceintes blindées dédiées en
utilisant des éprouvettes irradiées dans le réacteur OSIRIS : traitements thermiques, essais de traction et
de ténacité, MEB, analyses EDS. Cette campagne a permis de montrer que le durcissement induit par
I’irradiation provoque lui aussi la diminution du module de déchirement, a I’instar du revenu, méme si
ce sont d’autres micromécanismes qui sont responsables de ce durcissement. Le principe est ensuite le
méme : le durcissement provoque une augmentation du niveau de contraintes en général ainsi que la
diminution de la capacité d’écrouissage de 1’alliage irradié, qui ménent a une diminution du module de
déchirement et donc a I’apparition plus fréquente de pop-ins.

Pour conclure, cette étude a permis de montrer que les pop-ins observés sur ’alliage d’aluminium
6061-T6 n’ont donc pas une cause microstructurale reliée & une hétérogénéité. Au contraire, ces pop-ins
peuvent étre observés dans un matériau totalement homogene, et résultent d’une interaction purement
mécanique entre deux paramétres : d’une part, la résistance a la propagation de fissure de 1’alliage
(quantifiée par I’intermédiaire du module de déchirement), directement reliée a son durcissement, quelle
gue soit sa cause (traitement thermique de revenu ou irradiation par exemple) ; d’autre part, la rigidité
du systéme, composé de la machine d’essai et de 1’éprouvette. Cette interaction a été prouvée
expérimentalement, numériquement et analytiquement.

Cette étude a donc montré le réle fondamental du durcissement sur 1’évolution de la ténacité, sur la
résistance a la déchirure ductile et sur I’apparition d’instabilités, aux états non irradié et irradié.
L’agencement de ces mécanismes est schématisé dans la Figure 1, ou apparait également I’imbrication
des différents chapitres.

Chapitre 3 Chapitre 7
| TTh (revenu) | | Irradiation |
O <
Nanoprécipitation Dommages, défauts
B, B, B + transmutation Al/Si
O v
Durcissement Fragilisation par
structural irradiation
m| Imi
- Chapitre 6
Durcissement | p
Chapitre 5 N
Diminution Tyt | | Rigidie K, |
v v
| Tmat < Tapp (Kt) | Chapitre 4
iy
| Pop-in |

Figure 1 — Schéma représentant les principales causes menant au pop-in et mises en évidence lors des
précédents chapitres

Ces pop-ins ne posent donc pas de probléme intrinséquement, étant donné qu’ils ne sont déclenchés que
par I’influence de la raideur du systeme. Ils ne reflétent pas un défaut inhérent au matériau, qui pourrait
étre rencontré lors d’une gamme d’élaboration industrielle non maitrisée. Seulement, ils posent des
problémes d’exploitation des essais, et donc d’acces aux propriétés intrinséques du matériau vis-a-vis
de la déchirure ductile, car ils provoquent des courbes saccadées et interrompues, sans compter le fait
qu’ils peuvent mener a la ruine de I’éprouvette (ce qui rend impossible un recalage post-mortem de
I’avancée de la fissure). Pour s’en affranchir, la premiére solution consiste & améliorer le module de
déchirement du matériau, par exemple en utilisant un état sous-revenu. Cette solution ne serait pas
envisageable dans le cas des structures essentiels du coeur d’un réacteur, car cela détériorerait trop
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fortement les propriétés en traction de I’aluminium. Une deuxiéme solution serait de jouer sur les
moyens d’essai :

- Soit en augmentant la rigidité de la machine : on peut accroitre le diamétre des lignes d’amarrage,
ou bien réduire I’écartement du cadre d’effort (en raccourcissant les lignes d’amarrage et en
rapprochant préalablement la traverse fixe de I’actionneur). Cette solution reste difficile & mettre en
ceuvre en cellule blindée.

- Soit en utilisant des enregistreurs et des capteurs avec une fréquence d’acquisition trés élevée, afin
d’obtenir des courbes force-ouverture ininterrompues.

A T’avenir, il pourrait également étre intéressant d’appliquer le nouveau critére de germination par
les contraintes a d’autres matériaux, configurations ou problématiques, et de comparer les résultats avec
des mesures sur des essais in-situ. Il serait en effet pertinent d’approfondir encore cette étude concernant
le réle fondamental de la germination.

Un moyen de consolider la transférabilité des propriétés expérimentales de I’éprouvette vers la structure
est de développer et valider un modéele prédictif de I’effet de I’irradiation sur I’évolution de la
ténacité des alliages d’aluminium a durcissement structural. Cela permettrait de prédire plus finement
le comportement du matériau en présence d’une fissure en fonction de la fluence, notamment afin
d’investiguer la ténacité résiduelle a la fluence finale. Pour répondre a ces objectifs, il est important de
(i) disposer d’un modéle de comportement prenant en compte 1’effet de la fluence, (ii) de comprendre
et modéliser I’effet de d’irradiation sur les mécanismes d’endommagement ductile qui pilotent la
rupture. Ces outils a bases physiques pourront étre utilisés a terme pour prédire la résistance a la
fissuration de structure irradiée. Pour répondre a ces objectifs, deux étapes pourraient étre suivies :

1. Développement d’un modéle de comportement élastoplastique prenant en compte I’effet de
Pirradiation. Une premiére approche phénoménologique pourrait &tre basée sur les données
mécaniques existantes pour élaborer un modéle macroscopigque du comportement élastoplastique
sous irradiation. Ce modele serait ajusté pour reproduire les données de la littérature. Cette
modélisation sera utilisée pour appréhender ’effet de I’irradiation sur I’endommagement ductile
(voir 2). Une modélisation a bases physiques, et donc avec une capacité plus prédictive, pourrait
étre développée a partir de la connaissance de 1’évolution de la microstructure avec 1’irradiation.
Des données existent dans le littérature et pourraient étre utilisées (Farrell, Weeks [1], Alexander
[2,3], Bardel [4], Flament [5]) pour ajuster le modéle en fonction des différentes populations de
défauts d’irradiation identifiées et quantifiées.

2.  Etude de Deffet de P’irradiation sur la déchirure ductile a partir d’une modélisation
micromécanique de I’endommagement ductile de type Beremin [6] ou GTN [7] prenant en compte
le durcissement lié a I’irradiation. Cette approche permettra d’étudier le réle du durcissement sur
la séquence d’endommagement (germination, croissance et coalescence) et sa cinétique. Des
simulations modéles de cellules pourraient étre mise en ceuvre pour étudier la croissance et la
coalescence par striction interne. On s’appuierait sur des observations fractographiques pour
valider les mécanismes de rupture a 1’état irradié. A partir de cette approche micromécanique, on
pourrait proposer 1I’évolution des paramétres d’un modéle homogénéisé d’endommagement en
fonction de ’irradiation.

Ce type de modélisation permettrait d’étudier la résistance a la fissuration d’une structure irradiée
sous pression.
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Résumé

Le pop-in est un phénomene d’instabilité de propagation
de fissure observé lors d’essais de ténacité sur certains
matériaux. Ce phénoméne a été observé sur lalliage
d’aluminium 6061-T6 qui a été identifié pour constituer des
éléments de structure essentiels du coeur du réacteur de
recherche Jules Horowitz. Cette these a été initiée pour
comprendre l'origine de ce phénoméne sur I'aluminium
6061-T6 et en proposer a bases

une modélisation a
physiques qui pourra étre utilisée pour I'exploitation et
I'interprétation des essais de ténacité, notamment a I'état
irradié.

Les différentes pistes identifiées dans la littérature ont
été testées expérimentalement. Des revenus (4/8/12/16 h)
ont été appliqués afin d’obtenir différents comportements
mécaniques. Des essais de traction avec corrélation
d’images ont montré que les pop-ins observés ne sont pas
dus a un effet PLC. lls ne correspondent pas non plus a
une hétérogénéité microstructurale ; ils ne sont pas liés a
des mécanismes d’endommagement, car la rupture est
typiquement ductile, qu’'un pop-in soit intervenu ou non.
Ces mécanismes et les différentes microstructures ont été
comparés par le biais de plusieurs techniques (MEB,
EBSD, EDS, Sonde  Atomique  Tomographique,
tomographie, laminographie et nanolaminographie par
rayonnement synchrotron). Les pop-ins sont donc
uniqguement le résultat d’'une accélération de la rupture
ductile.

En réalité, ils sont dus a une interaction entre deux
parameétres : une résistance réduite du matériau a la
propagation de fissure (i.e. un faible module de
déchirement) et une complaisance importante du dispositif
d’essai (i.e. une faible raideur). Afin dinvestiguer ce
deuxiéeme parametre, un dispositif innovant a été concu,
permettant de faire varier la raideur de la machine d’essai
lors d’essais de ténacité. Deux critéres analytiques, I'un
basé sur la courbe force-ouverture, I'autre sur I'intégrale J,
ont été établis, permettant de quantifier les conditions
d’amorcgage et d’arrét de pop-in de facgon fiable.

Pour prendre en compte le rdle central du durcissement
vis-a-vis de la propagation ductile, un nouveau critére de
germination piloté par les contraintes a été introduit dans
un unique modéle GTN. Cela permet de simuler et de
reproduire par éléments finis les différentes courbes de
ténacité J-Aa en modifiant uniquement la loi
élastoplastique. En rajoutant des ressorts dans les
modélisations et avec un pilotage adapté, les pop-ins sont
simulés avec succes, et restent exploitables avec les
critéres analytiques.

Des études sur éprouvettes irradiées réalisées dans des
enceintes blindées ont montré que l'augmentation des
pop-ins avec lirradiation résultait de la diminution du
module de déchirement, elle-méme due au durcissement.
De méme qu’a I'état non irradié, les pop-ins apparaissent
donc a cause de linteraction du module de déchirement
avec le dispositif d’essai, et non pas a cause d’'une gamme
d’élaboration industrielle non maitrisée.
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Abstract

Pop-in is a phenomenon of crack propagation
instability observed during toughness tests on some
materials. This phenomenon has been observed on
the 6061-T6 aluminum alloy, which has been
identified as an essential structural element of the
core of the Jules Horowitz research reactor. This
thesis was initiated to understand the origin of this
phenomenon on 6061-T6 aluminum and to propose
a physics-based modeling, usable for the
exploitation and interpretation of toughness tests,
especially in the irradiated state.

The different origins identified in the literature
have been experimentally tested. Different aging
times (4/8/12/16h) were applied to obtain different
mechanical behaviors. Tensile tests with image
correlation have shown that the observed pop-ins
are not due to a PLC effect. Nor do they correspond
to microstructural heterogeneity; they are not linked
to different fracture mechanisms, because the
rupture is typically ductile, whether a pop-in is
involved or not. These mechanisms and the different
microstructures were compared using several
techniques (SEM, EBSD, EDS, Atom Probe
Tomography, tomography, synchrotron laminography
and nanolaminography). Pop-ins are therefore only
the result of an acceleration of the ductile fracture.

In fact, they are due to an interaction between two
parameters: the reduced material crack growth
toughness (i.e. the low tearing modulus), and the
significant compliance of the test device (i.e. the low
stiffness). In order to investigate this second
parameter, an innovative setup has been designed
to vary the machine stiffness during toughness tests.
Two analytical criteria, one based on the load-
opening curve, the other on the J-integral, have
been established, making it possible to reliably
quantify the conditions for initiation and arrest of
pop-in.

To take into account the central role of hardening
for ductile propagation, a new stress-controlled
nucleation criterion has been introduced into a single
GTN model. This makes it possible to simulate and
capture by finite elements the various J-Aa
toughness curves by modifying only the elastoplastic
law. By adding springs in the models and with an
adapted control, the pop-ins are successfully
simulated, and remain exploitable with the analytical
criteria.

Studies on irradiated specimens carried out in hot
cells have shown that the increase in pop-ins with
irradiation results from the decrease in the tearing
modulus, itself due to hardening. As in the non-
irradiated state, pop-ins thus appear solely because
of the interaction between the tearing modulus and
the test device stiffness, and not because of a range
of industrial development not mastered.
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