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Résumé —
Une méthodologie multi-échelle permettant de faire le lien entre microstructure et résistance en fa-

tigue est présentée. Elle se base sur l’analyse des forces motrices de la fatigue dans la microstructure.
Les développements expérimentaux et numériques nécessaires à son application sont présentés dans le
cas des alliages TiAl. La plasticité du matériau est étudiée à différentes longueurs caractéristiques. La
base micromécanique de la modélisation de la phase lamellaire facilite les travaux réalisés aux échelles
supérieures.
Mots clés — plasticité cristalline, modélisation de microstructure, indicateurs de tenue en fatigue.

1 Introduction générale

Les alliages intermétalliques à base de TiAl ont été introduits dans la dernière génération de turbo-
réacteurs grâce à leurs bonnes propriétés mécaniques à chaud et une résistance spécifique élevée [1].
Néanmoins, leur utilisation reste limitée par leurs faibles ductilité et ténacité. Alors que la conception de
nouveaux alliages plus performants progresse [32], les travaux de modélisation mécanique sont en retard
par rapport à d’autres matériaux utilisés dans les turbomachines [2]. Grâce à l’amélioration des moyens
de calcul et le développement de techniques expérimentales, il a été récemment montré que des calculs
mécaniques à l’échelle d’agrégats polycristallins peuvent être utilisés pour évaluer les performances des
microstructures en fatigue sous chargement cyclique [26, 30, 6, 21]. Le couplage de ces analyses locales
avec des approches macroscopiques phénoménologiques ouvre de nouvelles voies pour l’optimisation
de la microstructure du matériau en lien avec l’application envisagée.

L’objectif de ce travail est d’étudier le lien entre microstructure et résistance en fatigue dans le cas des
alliages TiAl. L’idée est de calculer par éléments finis la réponse mécanique d’agrégats polycristallins et
d’utiliser les champs mécaniques résultants pour obtenir des Indicateurs de Tenues en Fatigue (ITF) [31].
Ces indicateurs, définis sur la base d’observations expérimentales, permettent d’évaluer la sensibilité des
microstructures aux différentes forces motrices d’amorçage de fissures de fatigue.

Le cœur de la méthodologie étant basée sur le calcul de la réponse mécanique d’agrégats polycristal-
lins, les résultats sont entièrement dépendants du modèle de plasticité cristalline utilisé. La modélisation
du comportement mécanique nécessite la réalisation de travaux aux différentes échelles caractéristiques
du matériau.

A l’échelle microscopique (≤ 1 µm), le comportement intragranulaire de la phase lamellaire est étu-
dié et modélisé. Un modèle multi-échelle à champs moyens est utilisé pour ne pas décrire explicitement
la structure lamellaire. Cette approche permet ainsi de réaliser des calculs avec cette phase à l’échelle
mésoscopique, l’échelle de l’agrégat polycristallin. Pour valider les champs mécaniques obtenus numéri-
quement à cette échelle, des essais micromécaniques sont réalisés et simulés. Pour finir, le comportement
cyclique macroscopique de plusieurs microstructures est caractérisé expérimentalement et modélisé par
homogénéisation.

Une analyse des ITF est alors possible. Les performances en fatigue de plusieurs microstructures
sont comparées. Les simulations sont toutes réalisées avec la suite Z-set [23].
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2 Modélisation du comportement de la phase lamellaire

A l’échelle de l’agrégat, la microstructure lamellaire se présente sous la forme de colonies, dites co-
lonies lamellaires (Figure 1a). Une analogie est souvent faite avec des grains. Ces colonies renferment
une organisation sous forme de lamelles, la structure lamellaire (Figure 1b). L’objectif étant de modéli-
ser le comportement de la phase lamellaire à l’échelle de l’agrégat polycristallin, il est inenvisageable de
représenter explicitement cette structure. La première étape du travail consiste donc à mettre en place un
modèle multi-échelle permettant d’obtenir le comportement de la phase lamellaire à l’échelle mésosco-
pique, c.a.d. en chaque point d’intégration d’un maillage par éléments finis. Ce modèle doit tenir compte
des particularités de la structure sous-jacente.

Celle-ci est constituée d’une alternance de lamelles de phase γ tétragonale de structure L10, et de
lamelles de phase α2 hexagonale de structure D019. Les spécificités liées à l’apparition de cette structure
font qu’il n’existe qu’un seul variant de lamelle α2 par colonie, avec le plan basal (0001)α2 parallèle
aux interfaces lamellaires [8]. Il existe six orientations possibles de lamelles γ remplissant les relations
cristallographiques suivantes : (111)γ // (0001)α2 et 〈110〉

γ
// 〈1120〉

α2
. Ces six orientations sont classées

en deux groupes souvent désigné M (pour ’Matrix’) et ’T’ (pour ’Twin’), chacun contenant trois orienta-
tions et correspondant à une orientation de la phase γ considérée comme CFC. Un schéma représentant
la structure lamellaire est présenté en Figure 1c.

(a) Image MEB de colo-
nies lamellaires.

(b) Image MET de la-
melles au sein d’une colo-
nie.

(c) Schéma de la structure
lamellaire [34].

(d) Idéalisation de la
structure lamellaire
comme multicouche
[29, 34].

FIGURE 1 – Caractéristiques multi-échelles de la microstructure lamellaire.

Plusieurs approches multi-échelles plus ou moins coûteuses en temps de calcul ont été proposées
dans la littérature [2]. A l’Onera, un modèle multi-échelle idéalisant la structure comme un multicouche
(voir Figure 1d) a été développé [29]. Ce modèle permet d’évaluer la plasticité à l’échelle des lamelles
en chaque point d’intégration d’un maillage éléments finis d’un agrégat polycristallin.

Pour évaluer cette plasticité, on se base sur des essais sur monocristaux disponibles dans la littéra-
ture [17, 19, 28]. Des résultats d’essais de compression réalisés sur des monocristaux lamellaires pour
différents angles interfaces lamellaires/axe de chargement sont présentés en Figure 2a. Une forte aniso-
tropie plastique est observée. Elle s’explique par l’interaction entre le mouvement des dislocations et les
interfaces lamellaires. Les systèmes de glissement peuvent alors être classés par mode de déformation
morphologique :

— le mode transverse pour des interfaces lamellaires perpendiculaires (90°) à l’axe de chargement.
Le mouvement des dislocation s’effectue vers les interfaces ;

— le mode longitudinal pour des interfaces lamellaires orientées à 45° vis-à-vis de l’axe de charge-
ment. Le mouvement des dislocations s’effectue dans le plan des lamelles ;

— le mode mixte pour des interfaces lamellaires parallèles (0°) à l’axe de chargement. Le mouve-
ment des dislocations s’effectue dans le plan des lamelles et dans le sens des interfaces.

La prise en compte de cette anisotropie plastique est essentielle pour obtenir un comportement ma-
croscopique correct par homogénéisation [35]. Le choix généralement fait pour l’obtenir est d’utiliser
la classification des systèmes de glissement par mode morphologique [20]. On utilise dans notre cas la
plasticité cristalline de Méric-Cailletaud où la plasticité dans chaque lamelle i est évaluée telle que, pour
chaque système de glissement α [22] :
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avec τi
α la scission critique telle que τi
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i
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0,α la scission critique résolue, ri
α and χi

α respec-
tivement les écrouissages isotrope et cinématique, et enfin Ki

α et ni
α les paramètres visqueux.

Ainsi, trois jeux de paramètres doivent être identifiés à partir des résultats d’essais sur monocristaux :

[τmi
0 ,χmi;rmi;Kmi;nmi], [τlo

0 ,χ
lo;rlo;Klo;nlo], [τtr

0 ,χ
tr;rtr;Ktr;ntr] (3)

avec mi pour mixte, lo pour longitudinal et tr pour transverse.

(a) Essais de compressions sur monocris-
taux. Les résultats expérimentaux sont ti-
rés de [33, 34].

(b) Evolution de la limite d’élasticité en
fonction de l’angle lamelle/chargement.
Les résultats expérimentaux sont tirés de
[33, 34].

FIGURE 2 – Modélisation micromécanique du comportement de la phase lamellaire.

A température ambiante, la phase lamellaire n’étant pas visqueuse, les couples (K;n) sont choi-
sis pour se placer dans un cas indépendant du temps. Une méthode d’identification des paramètres de
plasticité cristalline basée sur la corrélation entre systèmes de glissements activés expérimentalement et
numériquement est utilisée. Les trois essais de compression présentés en Figure 2a sont utilisés pour
l’identification. On parvient avec la méthode employée à modéliser l’anisotropie plastique. On peut alors
comparer la prévision numérique de la limite d’élasticité pour différents angles interface/chargement
avec des résultats expérimentaux issus de la littérature. Cette comparaison est présentée en Figure 2b. Le
modèle prédit correctement l’entrée dans le domaine plastique pour l’ensemble des orientations étudiées
expérimentalement.

Le transfert des paramètres identifiés ici à un autre alliage n’est pas immédiat. En effet, le passage
d’un monocristal à un autre, ou d’un monocristal à une colonie lamellaire dans une microstructure en-
traîne nécessairement une modification des propriétés mécaniques locales. Il a d’ailleurs été montré que
l’utilisation direct de paramètres identifiés sur monocristaux entraîne une sous estimation de la contrainte
après passage sur polycristal [12].

Pour effectuer cette transition, on considère l’identification réalisée comme une identification de
l’anisotropie plastique de la phase lamellaire. Celle anisotropie doit être constante quelque soit l’alliage
étudié [24]. Pour adapter ces paramètres à d’autres alliages, on applique alors des facteurs α, β, γ portant
sur la limite d’élasticité et les écrouissages tels que, à température ambiante [7] :
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[ατ
mi
0 ,γχ

mi;βrmi], [ατ
lo
0 ,γχ

lo;βrlo], [ατ
tr
0 ,γχ

tr;βrtr] (4)

Ces facteurs reflètent la modification des résistances au glissement et de l’écrouissage causés par
le changement de microstructure (taille des lamelles, grains voisins, chimie du matériau). Ces travaux
préliminaires cadrent l’identification inverse à réaliser par la suite sur d’autres alliages.

3 Modélisation du comportement à l’échelle de l’agrégat polycristallin

Les approches utilisées pour modéliser le comportement intragranulaire de la phase lamellaire n’ont
jamais été confrontées à des mesures cinématiques expérimentales [2, 15]. En effet, il est difficile de
caractériser la microstructure, notamment par diffraction des électrons rétrodiffusés [3]. La mesure de
l’orientation cristalline des colonies lamellaires est difficilement réalisable sur une zone représentative.
Ainsi, les techniques utilisées pour reconstruire numériquement les microstructures et calculer la réponse
mécanique ne sont pas directement applicables [14].

On propose ici une première comparaison de la modélisation du comportement de la phase lamellaire
à des résultats expérimentaux à l’échelle mésoscopique. Des éprouvettes micromécaniques oligogranu-
laires (c.a.d. à faible nombre de grains) sont usinées dans un alliage TiAl à microstructure lamellaire. Les
éprouvettes sont solicitées sous chargements monotones et cycliques avec un rapport de charge positif.
La corrélation d’images est réalisée avec la plateforme escale développée à l’Onera [13].

Pour modéliser les essais, les microstructures observées doivent être reconstruites numériquement.
Les problématiques expérimentales exposées ci-dessus sont contournées par une détection manuelle des
joints de grain et une mesure de l’orientation apparente des lamelles à partir de prise d’images en Micro-
scopie Electronique à Balayage. L’orientation apparente des lamelles est utilisée comme donnée d’entrée
d’orientation cristalline des colonies lamellaires. Ceci est justifié par des travaux expérimentaux récents
qui montrent que l’orientation apparente est une information qualitative pour expliquer la déformation
observée [7, 10, 25]. L’anisotropie plastique ayant été identifiée précédemment, une comparaison entre
essai et calcul est possible en utilisant cette information. Le logiciel Neper est utilisé pour reconstruire et
mailler les éprouvettes [27]. Un exemple de reconstruction est présenté en Figure 3.

Les premières comparaisons essais-calculs montrent que la modélisation intragranulaire de la phase
lamellaire permet de retrouver numériquement les zones de localisation de la déformation observées
expérimentalement. Enfin, grâce à l’approche analytique retenue pour la transition d’échelle entre colonie
et lamelles, le temps de calcul est limité et des essais cycliques peuvent être modélisés. Cela représente
un gain majeur en comparaison aux modèles multi-échelle utilisant les éléments finis imbriqués de la
littérature [33, 34, 7, 2].

(a) Caractérisation par Microscopie Électronique
à Balayage du fût d’une éprouvette microméca-
nique oligogranulaire.

(b) Maillage de l’éprouvette caractérisée réalisé
avec Neper [27].

FIGURE 3 – Caractérisation expérimentale et reconstruction numérique d’une éprouvette microméca-
nique oligogranulaire.
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4 Modélisation du comportement cyclique par homogénéisation

On cherche maintenant à utiliser ces calculs sur agrégats pour modéliser la réponse mécanique ma-
croscopique du matériau sous chargement cyclique par homogénéisation. Il est nécessaire pour cela
d’avoir une base de données expérimentales adaptée. Des essais de caractérisation de comportement sont
réalisés sur différentes microstructures d’un même alliage TiAl. Les microstructures sont obtenues par
application de traitements thermiques successifs sur le matériau de base. Le résultat d’un essai cyclique
à température ambiante réalisé sur une microstructure lamellaire est présenté en Figure 4.

Ces résultats expérimentaux sont modélisés avec deux approches couramment utilisées pour faire le
lien entre microstructure et propriétés mécaniques. Comme expliqué précédemment, l’identification du
comportement de la phase lamellaire doit être complétée par l’identification de deux facteurs α et β (voir
(4)).

La première identification est réalisée avec le modèle multi-échelle à champs moyens développé à
l’Onera [29]. Ce modèle permet de réaliser des simulations sur pièces en tenant compte d’éventuels
gradients de microstructure grâce à un temps de calcul minimal. Les paramètres déterminés ici servent
de solution initiale à la deuxième procédure d’identification.

La deuxième identification est réalisée avec une approche purement numérique via l’utilisation de
Volumes Statistiquement Représentatif (VSR) [26]. Ces VSR, plus petits que des Volumes Élémentaires
Représentatifs (VER), sont optimisés pour contenir le minimum de grain afin d’être suffisamment repré-
sentatifs de la morphologie de la microstructure et du comportement mécanique macroscopique. Cette
stratégie est coûteuse en temps de calcul mais permet de décrire explicitement la microstructure et d’ac-
céder aux cas critiques d’arrangements locaux. Une caractérisation expérimentale des microstructures
étudiées permet d’obtenir les distributions de tailles de grains et la proportion de phases. Les lois sta-
tistiques identifiées sur ces données expérimentales sont utilisées pour générer les VSR via le logiciel
Neper [27]. Un exemple de VSR d’une microstructure presque-γ triphasée est présenté en Figure 5. Ces
VSR sont sollicités mécaniquement pour réaliser l’identification inverse.

Les paramètres identifiés sont valables pour tous les VSR. Ainsi, différents arrangements d’une
même microstructure donnent un même comportement macroscopique mais des champs mécaniques
locaux différents. De cette façon, le lien entre microstructure et amorce de fissures de fatigue peut être
étudié par une analyse des indicateurs de tenue en fatigue.
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FIGURE 4 – Essai cyclique multi-niveau à tem-
pérature ambiante réalisé sur une microstruc-
ture lamellaire.

FIGURE 5 – VSR périodique d’une microstruc-
ture presque-γ triphasée.
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5 Analyse des Indicateurs de Tenue en Fatigue

Une première analyse des performances en fatigue des microstructures est alors possible. L’objectif
est d’analyser des Indicateurs de Tenue en Fatigue (ITF) dans la microstructure. Ces (ITF) sont définis sur
la base d’observations expérimentales [5, 9]. Ils permettent d’évaluer la sensibilité des microstructures
aux différentes forces motrices d’amorçage de fissures de fatigue à cœur. Trois ITF d’intérêts pour les
microstructures des alliages TiAl sont présentés en Figure 6, tous représentant l’impact de la localisation
de la déformation [31]. L’ITF Fatemi-Socie (Figure 6a), basé sur la recherche du plan cristallographique
critique, est tiré du critère de fatigue du même nom [11]. Avec ∆γ

p
max/2 l’amplitude de cisaillement

maximale dans le plan cristallographique critique calculé sur un cycle, il s’exprime :

IT FFS =
∆γ

p
max

2
(1+KFS

σn
max

σy
) (5)

où K est un paramètre matériau, σy la limite d’élasticité macroscopique et σn
max le maximum au cours

du cycle de la contrainte normale au plan critique.
Le deuxième ITF (Figure 6b) d’intérêt représente l’ouverture de microfissures aux joints de grain

causées par l’empilement de dislocation et l’incompatibilité de déformation locale. Il s’exprime :

IT Fjg = ∆γ
p
net(1+K jg

σn
jg

σy
) (6)

avec ∆γ
p
net la déformation accumulée dans la direction privilégiée associée, K jg un paramètre maté-

riau, et σn
jg la contrainte normale au joint de grain. Cette situation est régulièrement observée dans le cas

des microstructures lamellaires du fait de la forte anisotropie plastique des colonies [16, 5, 9].
Le dernier ITF (Figure 6c) représente la décohésion des interfaces lamellaires. Dans ce cas, le plan

des interfaces lamellaires est d’office considéré comme le plan critique tel que :

IT Flam =
∆γ

p
lam
2

(1+Klam
σn

lam
σy

) (7)

avec ∆γ
p
lam/2 le maximum de l’amplitude de déformation plastique parallèle au plan des interfaces

lamellaires, σn
lam la contrainte normale aux interfaces lamellaire et Klam un paramètre matériau.

Pour réaliser l’analyse statistique, une centaine de VSR est générée et sollicitée mécaniquement. La
méthodologie utilisée pour réaliser ces calculs est discutée, tout comme la façon d’obtenir les ITF.

L’analyse statistique permet de déterminer les forces motrices de la fatigue au sein des microstruc-
tures et de les classer en termes de performance en fatigue pour un chargement donné. De cette façon, il
est possible à partir d’un nombre d’essai limité de définir une microstructure d’intérêt sur laquelle réaliser
une campagne d’essais de fatigue. En couplant cet analyse avec un calcul de structure, cette optimisation
de microstructure peut être directement mise en lien avec l’application envisagée pour le matériau.

∆γp
max

2

σn
max

(a) ITF Fatemi-Socie
basé sur la recherche du
plan cristallographique
critique.

∆γp
net

σn
jg

(b) ITF d’ancrage au joint de
grain.

Interface

lamellaire

σn
lam

∆γp
lam

2

(c) ITF de décohésion lamellaire.

FIGURE 6 – Visualisation des mécanismes d’ouverture de microfissures représenté par les indicateurs de
tenue en fatigue.
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6 Conclusion

Une méthodologie multi-échelle permettant de faire le lien entre microstructure et résistance en fa-
tigue a été présentée. Elle se base sur l’analyse des forces motrices de la fatigue dans la microstructure.
Les développements nécessaires à son application ont été présentés en étudiant le cas des alliages TiAl.
La plasticité du matériau a été étudiée. La base micromécanique de la modélisation à l’échelle des la-
melles permet de simplifier l’étape de modélisation du comportement macroscopique.

Pour la suite, le lien entre les informations obtenues par l’analyse des ITF et une durée de vie ex-
périmentale, sujet encore inexploré dans la littérature, sera étudié [31]. Aussi, il a été montré dans la
littérature que la durée de vie en fatigue des alliages TiAl est liées à une compétition entre mécanismes
d’amorçage en surface et à cœur [18]. L’analyse des ITF à cœur doit donc être enrichie d’une ana-
lyse d’ITF adaptés aux phénomènes surfaciques d’intrusion-extrusion. Enfin, une stratégie pour coupler
l’analyse des ITF à des calculs de structure doit être mise en place. Il est notamment envisageable de
déterminer l’impact direct de la microstructure sur les propriétés effectives locales de pièces lors de la
phase de dimensionnement.
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