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INTRODUCTION GENERALE

L'Inconel X-750, un alliage a base de nickel, fait partie de la famille des superalliages.
D'une maniére générale, un superalliage est développé pour des utilisations & haute température
qui requierent des propriétés mécaniques élevées, comme la tenue au fluage par exemple, et une
bonne résistance a la corrosion et 4 'oxydation (BETTERIDGE et SHAW, 1987). Pratiquement,

ce sont les alliages a base de cobalt et de nickel qui répondent & ces exigences.

Les bonnes propriétés mécaniques des superalliages a base de Ni sont assurées par des
précipités d'une seconde phase Y. Une propriété remarquable de cette phase 7Y est
l'augmentation de sa limite d'élasticité avec la température. On retrouve cette méme propriété
dans les superalliages & base de Ni a forte fraction volumique de ¥, supérieure a 40%, pour des
températures supérieures a S00°C (BEARDORM, DAVIES, JOHNSTON, 1969). Ceci explique
par exemple les nombreux travaux effectués sur le comportement des superalliages a forte
fraction volumique de y' et & haute température. D'autre part lorsque cette fraction de y' est
inférieure a 20%, comme c'est le cas de 1'Inconel X-750, la limite €lastique reste sensiblement

constante jusqu'a des températures de 600-700°C (MILLS, 1980).






Ainsi, de par ses propriétés mécaniques élevées jusqu'a 700°C, et sa bonne résistance a la
corrosion, I'Inconel X-750 a trouvé de larges utilisations dans les centrales nucléaires en tant que
boulons, broches,...etc... . Ces piéces sont soumises 2 de fortes contraintes dans un milieu a

eau pressurisée ( milieu PWR ) dont la température avoisine 300°C.

Des défaillances ont été malheureusement constatées sur les broches en Inconel X-750,
des tubes guides de grappe. L'examen de ces broches a montré des ruptures par corrosion
intergranulaire sous contrainte. Suite & ce probléme, des études ont été faites sur la susceptibilité
a la corrosion intergranulaire sous contrainte, et sur la tenue en fatigue corrosion, en milieu
PWR, de cet alliage (puisque les pi€ces en service sont susceptibles de subir des contraintes

cycliques). .

Ces études ont permis de trouver deux traitements thermiques. Le premier confere a
I'alliage une bonne résistance a la corrosion intérgranulaire sous contrainte, le second conduisant
a une meilleure tenue a la fatigue-corrosion. Malheureusement, le traitement thermique donnant
une bonne résistance a la corrosion intergranulaire sous contrainte, conduit & de moins bons
résultats en fatigue-corrosion ; et inversement, celui conduisant & une meilleure tenue  la fatigue-

corrosion confere a I'alliage une mauvaise tenue a la corrosion intergranulaire sous containte.

On sait que la corrosion sous contrainte et la fatigue corrosion sont des phénomenes
difficiles & prévenir car ils résultent des actions simultanées de I'endommagement mécanique et
de la corrosion. Toutefois, il est important de connaitre au préalable les effets sé€parés de

I'environnement et des mécanismes d'endommagement mécanique.

Comme nos matériaux sont issus de deux traitements thermiques différents, ils ont donc
des microstructures différentes. De ce fait, il s'est averé intéressant d'étudier l'influence de la
microstructure sur les mécanismes de déformation plastique car c'est 1a déformation plastique qui

est a la source des endommagements mécaniques.






Ainsi, pour mieux comprendre les comportements de 1'Inconel X-750, nous nous
sommes proposés, dans le cadre de cette thése, d'étudier les mécanismes de déformation

plastique, en déformation monotone et cyclique, en fonction du traitement thermique.

Pour cela, nous allons présenter dans un premier chapitre une étude bibliographique qui a
pour but de rappeler les résultats concernant l'influence des modes de déformation sur le

comportement mécanique (Chapitre I).

Dans le second chapitre, nous décrivons les techniques expérimentales mises en oeuvre

dans ce travail, ainsi que les matériaux étudiés.

Le troisieéme chapitre rassemble nos résultats concernant I'Inconel X-750. La premicre
partie présente les caractéristiques mécaniques et les modes de déformation en traction
monotone. La deuxiéme partie est consacrée a la fatigue plastique : comportement mécanique,

mécanisme d'amorgage des microfissures, et évolution microstructurale.

Enfin, dans le quatriéme et dernier chapitre, nous discutons de nos résultats, en
particulier sur l'effet de 'augmentation de la température. Ceci nous permet de donner quelques
interprétations sur la résistance 2 la corrosion intergranulaire sous contrainte, et a la fatigue

corrosion de I'Inconel X-750 suivant ses microstructures.






CHAPITRE I






CHAPITRE 1

MECANISMES DE DEFORMATION PLASTIQUE DANS LES
MATERIAUX C.F.C

L1 : INTRODUCTION

Les superalliages a base de nickel sont des alliages & durcissement structural. La matrice
v, de structure cubique a faces centrées (CFC) est & base de Ni dans laquelle est ajouté un certain

nombre d'€léments donnant 4 la matrice

- un durcissement de solution solide et un abaissement de l'énergie de faute
d'empilement (Co, Cr)

- une augmentation de la résistance & l'oxydation (Cr) et une dimunition du prix de
revient de l'alliage (Fe )

Les éléments tels que Al, Ti et Nb jouent un rdle important sur la formation des
précipités. Ces précipités sont essentiellement des nickelures ¥, de formule approximative
Niz(Al, Ti) et cohérents avec la matrice ; ils ont une structure L12, avec les atomes de Ni aux
sommets des cubes et les atomes de Al ou Ti sur les centres des faces. Mais suivant la teneur en
éléments durcissants et les traitements thermiques, les phases ¥" (Ni3Nb) ou 1 (Ni3Ti) peuvent
apparaitre. L'ajout de Cr ou de Fe dans la matrice diminue la solubilité des atomes de Alet Ti, et
favorise la précipitation de la phase ¥ (SIMS et HAGEL 1972, KING 1987).

De nombreux carbures de type MC et Mp3Cg existent dans les superalliages. Les
carbures primaires MC, riches en Ti et Nb, réagissent avec la matrice lors des traitements
thermiques pour former des carbures intergranulaires M23Cg riches en Cr. Certains alliages
peuvent présenter d'autres carbures de type M7C3 ou MgC.
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Figure I.1 : ancrage d'une dislocation entre deux obstacles
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Ainsi, pour comprendre les propriétés mécaniques de ces types d'alliages, la premicre
partie de cette étude bibliographique sera consacrée aux mécanismes de durcissement dans les
matériaux CFC monophasés et biphasés. Ensuite dans la deuxiéme partie, seront présentées les
microstructures de déformation dans ces alliages, monophasés et a durcissement structural,
lorsqu'ils sont soumis & des sollicitations cycliques.

I.2 : MECANISMES DE DURCISSEMENT

Dans les matériaux CFC, la déformation plastique s'effectue le plus souvent par
glissement cristallographique du type {111} <110>. En plus de la force de friction du réseau, les
dislocations, lors de leur mouvement de glissement, rencontrent des obstacles qui sont plus ou
moins franchissables et qui sont des sources de durcissement pour le matériau. Par conséquent,
les propriétés mécaniques des matériaux dépendent des interactions obstacles/dislocations.

Notre but dans cette partie est de rappeler quelques résultats connus, concernant le mode
de franchissement de ces obstacles par les dislocations, que nous aurons a tester, a utiliseroua |
écarter dans la suite de notre travail.

1.2.1 - MATERIAUX MONOPHASES

Dans les matériaux monophasés, les obstacles franchissables sont considérés comme
ponctuels. Les exemples les plus courants sont les dislocations qui percent le plan de glissement,
ou les atomes de solutés dans les solutions solides.

Sous l'action d'une contrainte de cisaillement T appliquée au cristal et de la force F
qu'exercent les obstacles pour s'opposer au mouvement de la dislocation, des segments de la

dislocation sont ancrés entre les obstacles espacés d'une distance L, et se courbent sous un angle
6 (ou, selon l'auteur ¢) : figure I.1. ‘

La force F qu'exerce un obstacle peut s'exprimer par F = 2T sin6 , T étant la tension de
ligne. Un obstacle est franchi quand I'angle 0 atteint une valeur critique 8, correspondant a une
contrainte critique T¢. L'equilibre des forces, au moment du franchissement, permet d'écrire

chL =2T Sinec
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o= %% sinf¢ (L)

b : norme du vecteur de Burgers
sinf; : dépend de la résistance mécanique de I'obstacle

A partir de I'expression (I.1), plusieurs modeles et simulations ont €té€ proposés pour
determiner la distance L entre obstacles le long de la ligne de dislocation (distance effective), et
donc la contrainte de franchissement 7, en fonction de la distance moyenne entre obstacles dans
le plan de glissement, Lg, et de la résistance d'obstacle sinf ; Lg et sinfc caractérisent les

obstacles du matériau et sont supposés connus.

A chaque valeurde sinf; = %—bTL correspond un coefficient a(Bc) tel que
a@) = 'ccszI: S permettant de relier L et Lg
sinbc L sinf; -
=— = L= Ls
a®) s a(c)

La figure 1.2 présente quelques exemples de simulation pour determiner le coefficient
a(6c). Ces modeles permettent alors de calculer L et donc 7 par I'expression (I.1) ou par

.= 2Tou(6;)

2
o=, 12)

Pour sin 6. < 0,5 , obstacles faibles, 'accord entre les différents modeles est assez bon

et peut étre décrit par le modele de Friedel avec

a(8c) = (sinB¢ )32

_ 2T (sinBc)3/2
Te =TI

(I1.3)

Pour les obstacles forts, sinf.; > 0,5, BROWN et HAM (1971) ont proposé
a(ec) = O,81$inec

conduisant & I'expression suivante:
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2T .
Tc = El:O,Slsmec (1.4)

Ces différentes relations (1.3 et 1.4) prédisent assez bien la limite €lastique a OK ( sans
activation thermique ) des métaux purs et des solutions solides.

1.2.2 - MATERIAUX BIPHASES

La méme analyse peut étre étendue aux obstacles de dimensions finies, c'est-a-dire les
matériaux biphasés. La contrainte nécessaire au franchissement des précipités par les dislocations
correspondent approximativement a la limite élastique.

Prenons le cas d'un alliage & précipités sphériques de rayon moyen r, avec une fraction

volumique f. Deux cas sont a considérer :

i)- les précipités constituent des obstacles forts et sont impénétrables pour la
dislocation (cas des précipités incohérents, ou des gros précipités non cisaillables) : le
franchissement se fait alors par contournement

ii)- les précipités sont cohérents, relativement petits et seront cisaillés par les
dislocations

Contournement des précipités par le processus d'Orowan

Dans ce cas, 0c = 90° ; d'apres la relation (1.2), la contrainte de contournement s'écrit :

2T o(90°)
T TP (LeTs)

{2 o = 1,53 : DORN, GUYOT et STEFANSKY (1969)
2 o = 1,62 : FOREMAN et MAKIN (1966)

Tg : rayon moyen des précipités dans le plan de glissement
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32

E— selon les auteurs
V lt_ 2 Tg
3w f

Compte tenu du fait que la tension de ligne varie avec le caractére, coin ou vis, de la
dislocation, ADDA, DUPOUY, PHILIBERT, QUERE (1979) ont propos¢ :

t.=K—90 2% (L.5)
2w (Lg - 2rg)
avec
K = 1 si la dislocation est initialement coin
K = I 1 si la dislocation est initialement vis
-V

G : module de cisaillement
v : coefficient de Poisson

D'aprés BROWN et HAM (1971), la tension de ligne T au moment du franchissement
peut s'exprimer par :

Gb2 2rg

2
T=——1n 1.6
4n(l-v)12 b (1.6)

En utilisant la relation 1.4 pour les obstacles forts, la contrainte de contournement s'écrit :

04 Gb T
* T rna-w2 Ls-2r) In =g (L.7)

En somme, la contrainte de contournement varie en 1! : & fraction volumique constante,
plus le précipité est gros, plus il est facile a franchir par contournement.

Cisaillement des précipités

Si les précipités sont cohérents et relativement petits, ils peuvent étre cisaillés. Quand une
dislocation parfaite de la matrice CFC, % <110>, pénétre un précipité cisaillable, elle crée une
interface supplémentaire matrice/précipité, d'énergie ys. Si de plus, le précipité est ordonné, un
défaut d'ordre ou paroi d'antiphase d'énergie Yy, est également créé. Dans le cas des précipités
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Figure 1.3 : cisaillement des précipités par une paire de dislocations

la deuxiéme dislocation €tant rectiligne, ’I:% =f
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ordonnés cisaillables, ¥s de l'ordre de 10 mJ m-2, est négligeable devant Y, (BROWN et HAM
1971) et le durcissement apporté a 1'alliage peut étre supposé comme dii seulement a la création
de parois d'antiphase.

Une dislocation entrant dans un précipité est soumise & une force s'opposant a son
déplacement, dont la valeur maximale est Fpy = 2TsinOc = 2yars.

En utilisant la relation 1.3 du modéle de Friedel concernant les obstacles faibles, le
précipité est alors franchi quand

v Ya Ya f 15
7. =K b '\/——T (1.8)

La valeur de K dépend de l'expression de Ls: par exemple, CASTAGNE (1966) et

ARDELL (1985) ont proposé respectivement K =1 etK = \/ %’-t- .

GUYOT (1971), en utlilisant la simulation statistique de Dorn et al. (1969) a trouvé une
expression similaire avec une constante K, qui est une fonction décroissante de la fraction
volumique £, voisine de 1.

D'autre part, dans la structure L1 des précipités ', le passage d'une deuxieéme
dislocation parfaite du méme type que la premiére, dans le méme plan rétablit I'ordre dans les
précipités : le cisaillement est donc plus facile quand les dislocations se déplacent par paires.
Dans ce cas, la contrainte d'écoulement est calculée 2 partir de I'équilibre de chaque dislocation
(GLEITER et HORNBOGEN 1965, RAYNOR et SILCOCK 1970) :

rf
1. =K %@5[\/1?[,—5 ; fil (1.9)

Le premier terme, identique & un facteur 1/2 prés a I'équation (I.8), traduit le fait que la

force de répulsion exercée par la deuxiéme dislocation sur la premiére dislocation aide la
dislocation de téte & franchir les obstacles ; le second terme représente la force d'attraction, diie
au défaut d'ordre crée par le passage de la premiére dislocation, sur la deuxie¢me dislocation qui
est supposée rectiligne.
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Figure 1.4 : cisaillement des précipités par une paire de dislocations
la deuxieéme dislocation ne coupant aucun précipité, dy =0
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Différents cas ont été considérés dans les travaux de Brown et Ham :

1¢r cas - quand l'interaction entre la premiére dislocation et les précipités se conforme au

modele de Friedel ( obstacles faibles ) : -t <rg<-L:
Ya Ya
_Ya 4 Yarsf . - T
ou
3| \/ wwd | 3=
(I.IOb) Tc-—2b 8T - f S1 Ls—-I's 3x f

2¢eme cqg - 5i les obstacles sont forts pour la premiére dislocation :1s>— et L — Lg
. Ya

4 f . ,"n
%‘%['J‘? -f] S1 Ls=1's ?

(I.11a) Te

I

ou

Ya 3n f . 32
(I.11b Tc = Ar [V*—*— - f:| L=
) c 2b g 81 s = Ig 31 f

On remarque que si les obstacles sont forts, la contrainte de cisaillement critique devient

indépendante de la taille des précipités.

3 éme cas : Jg deuxiéme dislocation est immédiatement repoussée a travers les précipités

Si au moment du franchissement, la deuxiéme dislocation ne coupe aucun précipité (voir
figure 1.4, djf = 0), c'est-a-dire qu'elle est immédiatement repoussée a travers les précipités
cisaillés par la premiére dislocation, le deuxiéme terme de l'expression de 7. (relations 1.10 et

I.11) s'annule, et la contrainte de cisaillement critique peut s'ecrire :
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(1.12a) o= 2 K \/ xa'_;_s_f si les obstacles sont faibles
et
(I.12b) T Te = %% K'vf si les obstacles sont forts

K et X' sont des constantes

Les relations 1.11 et 1.12b sont & multiplier par 0,81 si la relation 1.4 concernant les
obstacles forts est utilisée.

Pour des fractions volumiques importantes en 7', d'autres modéles de cisaillement des
gros précipités y' sont également proposés (REPPICH, BCHEPP et WEHNER 1982,
ARDELL, MUNJALL et CHELLMAN 1976) mais que nous n'allons pas exposés dans ce
travail car notre alliage est & faible fraction volumique. n

Résumé sur les mécanismes de durcissement des matériaux biphasés

D'une maniére générale, le durcissement apporté au matériau par les précipités
contournables varie en (rg)"1 (relations L6 et 1.7) et celui apporté par les précipités cisaillables en
(1s)¥2 | sauf dans le cas d'un cisaillement par des paires de dislocations, avec des obstacles
forts ol la contrainte devient indépendante de la taille des précipités. Il existe donc une taille
critique rg¢ au-dela de laquelle le contournement devient plus facile que le cisaillement.
Autrement dit, les petits précipités cohérents sont cisaillés et les gros précipités sont plutdt
contournés. D'aprés GUYOT (1971),

rsc=l[ 1+1,53 —\/£ ]
Ya T

Tgc : Tayon critique de contournement

Le terme entre crochets peut varier selon le modéle utilisé.
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fraction volumique f
occupée par les BGP

)
Figure L.5 : consolidation cyclique Figure 1.6 : écrouissage cyclique
Cu monocristallin Cu monocristallin

(MUGHRABI, 1978) (MUGRABI, 1979)

BGP veines et canaux

Figure 1.7 : BGP dans le Cu monocristallin
a) - d'aprés DICKSON et al.(1986)
b) - d'aprés LEPISTO et al. (1988)
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1.3 : MICROSTRUCTURES DE DEFORMATION EN FATIGUE
PLASTIQUE

Nous avons vu dans la premigre partie de cette étude bibliographique que les mécanismes
de durcissement varient suivant les types d'obstacles rencontrés par les dislocations lors de leur
mouvement de glissement. Les paramétres caractérisant ces obstacles, tels que la densité ou la
résistance, peuvent varier au cours de la déformation, et d'autres mécanismes différents de celui
qui a provoqué l'écoulement initial, peuvent donc intervenir. Ceci permet par exemple
d'expliquer les différents stades observés sur les courbes de traction monotone. Evidemment,
ces différents mécanismes vont donner différentes microstructures de déformation (arrangement
des dislocations) ; 4 chaque taux de déformation on peut alors associer, pour un matériau donné,
une microstructure de déformation que nous allons présenter dans cette deuxi¢me partie mais
dans le cas d'une sollicitation cyclique ol le taux de déformation est maintenu constant.

t

1.3.1 - CAS DES MONOCRISTAUX CFC MONOPHASES

L'étude du comportement en fatigue, traction-compression, des monocristaux purs CFC,
en particulier celle de Cu, a fait I'objet de nombreux travaux. D'une maniére générale, pour une
amplitude de déformation plastique Ayp| imposée, I'amplitude de contrainte At varie en fonction
du nombre de cycles et tend vers une valeur Atg, valeur & saturation (figure L5).

Sur la figure 1.6, représentant la variation de cette contrainte a saturation Ats en fonction
de I'amplitude de déformation appliquée Aypl, ou courbe d'écrouissage cyclique, trois régions
sont a distinguer :

- quand Ayp < 10-4 (région A), Atscroit rapidement avec Ayp) et la déformation
plastique est homogeéne. La microstructure de déformation associée est constituée de veines
(forte densité de dislocations peu mobiles) et de canaux (faible densité de dislocations tres
mobiles) . Les veines et les canaux occupent des fractions volumiques équivalentes.

- dans la région B (104 < Aypl < 10-2), 1a contrainte reste constante et la déformation
plastique est hétérogéne. La structure de déformation correspondante présente deux "phases”
(WINTER 1974) : une phase dure, veines et canaux, et une phase molle, bandes de glissement
persistantes ou BGP. Les BGP peuvent présenter une structure en échelle, figures 1.7, ou quand
le glissement secondaire apparait, une structure labyrinthe (figure 1.11). La déformation imposée
est essentiellement accommodée par les dislocations se trouvant dans les BGP. La fraction
volumique occupée par les BGP augmente avec la déformation le long du plateau (WINTER
1974, MUGHRABI 1978).
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Figure 1.8 : écrouissage cyclique des alliages
d'aprés MAGNIN et al. (1984)

Figure 1.9 : observation en surface des BGP
(HUNSCHE et NEUMAN, 1986)
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- quand Ayp > 102 (région C), la déformation est & nouveau homogéne avec une
structure de deformatlon en cellules équiaxes (LAIRD, CHARSLEY, MUGHRABI, 1986)

Certains alliages a solution solide présentent le méme comportement (figure 1.8), avec
apparition des BGP si la possibilité de glissements deviés des dislocations n'est pas altérée par
les éléments d'addition (LAIRD et al., 1986). En effet, la formation des BGP est interprétée
comme die & l'effondrement des veines par glissement devié.

Les BGP étant une structure caractéristique de la fatigue, de nombreux travaux ont €té
effectués, comme la modélisation ou l'observation en déformation in-situ, concenant leur
fonctionnement (ESSMAN et MUGHRABI 1979, LEPISTO et KETTUNEN 1982,
MUGHRABI 1983, LEPINOUX et KUBIN 1984 et 1985, BRECHET, LOUCHET et
VERGER-GAUGRY 1987). L'état stationnaire suppose un "état d'équilibre dynamique” entre la
multiplication et I'annhilation des dislocations.

D'aprés WINTER (1974), la déformation plastique dans les BGP est de 100 fois plus
élevée qu'a I'extérieur des bandes . Les BGP sont des sites privilégiés pour la nucléation des
fissures car les observations en surface ont montré des extrusions et intrusions au niveau des
BGP, figure 1.9 (BASINSKI et BASINSKI 1985, HUNSCHE et NEUMAN 1986). Cet aspect
de la surface a ét€ interprété comme une conséquence de la production de défauts ponctuels.

VENKATARAMAN, CHUNG, NAKASONE et MURA (1990) ont proposé€ un modele
basé sur des considérations d'énergie libre pour expliquer 'amorgage des microfissures de
surface dans les BGP ; d'autre part, ce modele permet de prévoir les courbes (S - N) d’amorcage
pour différents milieux.

Les monocristaux CFC présentant des déformations plus planaires, caractérisés par une
faible énergie de faute d'empilement, ont été beaucoup moins étudiés. DHERS et DRIVER
(1988) ont mis en évidence un plateau, moins étendu, sur la courbe d'écrouissage cyclique de
I'Al pour 10-4 < Ayp) < 10-3. Les microstructures de dislocations sont essentiellement
constituées de cellules équiaxes ou allongées, et I'état de surface des €prouvettes montre une
localisation de la déformation plastique dans des bandes. D'autre part, GORLIER (1984), sur du
316L monocristallin n'a pu observer que des cellules.
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Figure 1.10 : écrouissage cyclique des polycristaux
(MAGNIN et al., 1984)

Figure 1.11 : structure en labyrinthe

(WINTER et al., 1981)



-29.

1.3.2 - POLYCRISTAUX CFC MONOPHASES

Au niveau macroscopique, le plateau constaté sur la courbe d'écrouissage cyclique du
monocristal, At = f(Aypl), est remplacé par un changement de pente sur la courbe d'écrouissage

cyclique du polycristal (%q = f(A—;E)) : figure 1.10. L'absence du plateau est interprétée

comme die a l'interaction des BGP/joints de grains.

Aux faibles amplitudes, les structures observées dans le Cu polycristallin sont identiques
4 celles des monocristaux, c'est-a-dire des veines et canaux (WINTER, PEDERSEN,
RASMUSSEN, 1981).

De la méme maniére, des BGP en structure d'échelle et labyrinthe, ont ét€ examinées sur
le Cu polycristallin pour 2x10-5 <A—§Q <10-3, correspondant a la région de faible variation de la

contrainte (WINTER et al. 1981), ainsi que sur un.alliage de Cu-Ni (CHARSLEY 1981) : figure
I.11. La structure labyrinthe est formée de murs perpendiculaires, de dislocations coins
primaires et secondaires.

Par ailleurs, 1' Al polycristallin et la solution solide Al-Li ont la méme microstructure de

dislocations que I'Al monocristallin (cellule équiaxe) pour des déformations —22 <103

(GENTZBITTEL, ESNOUF, FOUGERES, 1987). Toutefois, des cellules allongées et méme la

structure labyrinthe peuvent étre observées pour—A-ze-Q > 10-3 (GENTZBITTEL et al. 1987,

BRECHET et al. 1987) dans la solution solide Al-Li.

Les études sur des aciers austénitiques (NILSON 1983, GORLIER 1984, GERLAND,
MENDEZ, VIOLAN et AIT SAADI 1989) ont montré une structure composée majoritairement
de cellules. Quelques BGP en structures labyrinthe et en échelle ont été observées par
GERLAND et al. (1989).

SAXENA, ANTOLOVICH (1975) ont montré sur des alliages polycristallins de Cu-Al
qu'une faible énergie de défaut d'empilement ( glissement planaire ) améliore les propriétés en
fatigue oligocyclique des alliages.
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Figure 1.12 : évolution des contraintes pour différentes
tailles de précipités pour le Waspaloy
(STOLTZ et al., 1978)
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Figure 1.13 : écrouissage cyclique, d'aprés FRITZEMER et al. (1988)
a) - MAR-M200 monocristallin
b) - Nimonic 115 polycristallin
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Figure 1.14 : écheveaux de dislocations (Waspaloy)

d'apreés STOLTZ et al. (1978)
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Conclusion sur les microstructures de déformation en fatigue des alliages CFC
monophasés

De ces quelques exemples, nous pouvons en tirer deux points essentiels sur la fatigue des
matériaux CFC monophasés :

i)- sur la courbe d'écrouissage cyclique, il existe une région pour laquelle la contrainte a
saturation ne varie pas ( ou varie peu ) avec la déformation plastique imposée. Dans
cette région, la déformation développe une structure hétérogéne favorisée par l'aptitude
de la dislocation a un glissement devié

ii)- les microfissures de fatigue s'amorcent dans les bandes de glissement, liant ainsi la
durée de vie en fatigue du matériau 4 I'hétérogénéité de la déformation.

1.3.3 - FATIGUE DES MATERIAUX CFC BIPHASES

Dans le cas des matériaux monophasés, nous avons vu que la nature des obstacles, en
particulier leur résistance mécanique, peut jouer un rdle non négligeable sur la localisation de la
déformation. Par exemple, elle est homogéne quand les obstacles sont forts comme dans le cas
des fortes amplitudes de déformation ou les joints de grains ; elle devient plus hétérogéne avec
apparition des BGP quand la force d'obstacles diminue. Ainsi, est-il important de connaitre
I'arrangement des dislocations pour accommoder la déformation imposée quand une seconde
phase est présente.

De nombreuses études ont été réalisées sur le comportement en fatigue des alliages durcis
par des précipités ¥, notamment sur les alliages & forte fraction volumique de Y (RAHOUAD)],
MENIGAULT et CLAVEL 1987, BONDA, POPE et LAIRD 1987a et 1987b, GABB, MINER
et GAYDA 1966, GABB, GAYDA et MINER 1986, FRITZEMEIR et TIEN 1988a et 1988b,
HWANG, LEE et YOON 1989), vu leur propriétés intéressantes & haute température. Trés peu
de ces travaux concernent les alliages 2 faible fraction volumique, utilisés a des températures
moyennes. Notre but dans ce paragraphe est donc de présenter les résultats obtenus sur les
alliages a durcissement structural et 2 faible fraction volumique (< 20% ) de ¥.

Comme nous l'avons noté au paragraphe 1.2.2, 1a seconde phase peut étre contournée, si
elle est incohérente, ou si elle est cohérente mais de taille surcritique, ou cisaillée par les
dislocations. Le comportement en fatigue de tels alliages dépend fortement du mode de
franchissement des précipités ( figure 1.12 )
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Figure I. 16 : bandes dénudées de préci-
pités - Nimonic PE16
(SINGH et al., 1991)

Figure L17 : modéle schématique de dissolution des précipités ¥
d'aprés SUNDARARAMAN et al. (1990)
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1) - lorsque les précipités sont contournés, I'allure de la courbe d'évolution de la contrainte en
fonction du nombre de cycles ressemble 2 celle des métaux purs ou des solutions solides :
I'amplitude de contrainte tend vers une valeur Ats. De méme, la courbe d'écrouissage cyclique
(figure 1.13) présente une région de faible variation de la contrainte avec la déformation : c'est
sur cette région que les bandes de glissement persistantes se forment (VINCENT et REMY,
1984) ; toutefois, de nombreux auteurs ont observé des écheveaux de dislocations autour des
précipités (figure 1.14) : CALABRESE et LAIRD (1974) sur des alliages d'Al-Cu, STOLTZ et
PINEAU (1978) et LERCH, JAYARAMAN et ANTOLOVICH (1984) sur du Waspaloy,
SINGH, SUNDARARAMAN, CHEN, WAHI 1991) sur le Nimonic PEl16. Comme  les
dislocations se trouvent piégées autour des précipités, la déformation est homogene 2 l'intérieur
du grain. Selon STOLTZ et al. (1978), les bandes se forment avant le stade de saturation puis
l'espace interbande se remplit de dislocations pendant ce stade, conduisant & I'nhomogénéisation
de la déformation. D'aprés CALABRESE et al.(1974), des cellules peuvent se former dans la
matrice si la distance interparticule est importante.

2) - lorsque les précipités sont cisaillés, la courbe d'évolution des contraintes en fonction du
nombre de cycles présente un stade de durcissement rapide suivi d'un adoucissement jusqu'a
rupture sans atteindre une saturation ( figure 1.15 ). Le stade de durcissement est interprété
comme dfi & la multiplication des dislocations dans les plans de glissement {111} : plus
l'amplitude de déformation est élevée, plus le durcissement par interaction entre dislocations est
important. ,

Selon LERCH et GEROLD (1987), le stade d'adoucissement commence quand le
nombre de bandes de glissement créé est suffisant pour accommoder la déformation imposée.
Les observations en MET présentent des bandes, plus ou moins fines, avec une trés forte densité
de dislocations. La déformation est trés hétérogéne car en dehors de ces bandes, il existe trés peu
de dislocations. Le stade d'adoucissement est expliqué comme le résultat des cisaillements des
précipités dans les bandes. Les observations au MET, en utilisant les taches de surstructure, ont
montré qu'a l'intérieur de ces bandes de glissement, les précipités sont hors-contraste ( figure
1.16 ) . L'état des précipités a l'intérieur des bandes differe selon les auteurs et les alliages :
d'une part pour FOURNIER et PINEAU(1977) sur de 'Inconel 718, STOLTZ et al.(1978) sur
du Waspaloy, les précipités ne sont pas visibles dans les bandes car soit le cisaillement répété
crée un désordre et met donc les précipités hors-contraste, soit la densité des dislocations est trés
importante et empéche l'observation des précipités ; d'autre part VOGEL,WILHELM et
GEROLD (1981) sur de I'Al-Zn-Mg, KOHLER, BISCHOFF et GEROLD (1984) sur de
l'alliage Al-Ag, SANDARARAMAN, CHEN, SINGH et WAHI (1990) sur le Nimonic PEI6,
STEINER, BEDDOE, KORTORZ et SCHMELCZER (1983) sur un alliage Cu-Co et
BRECHET (1987), BRECHET et LIVET (1987), BRECHET, LOUCHET et VERGER-
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GAUGRY (1987) sur des alliages de Al-Li pensent que les précipités sont remis en solution a
cause des défauts chimiques créés par les cisaillements répétés des particules (figure 1.17)
Certains auteurs ont confirmé la remise en solution par un traitement de revenu apres fatigue,
faisant de nouveau apparaitre des fins précipités dans les bandes de glissement ( figure 1.18 ).

Les observations en surface ( voir par exemple GRAF et HORNBORGEN (1978) sur
Nimonic 80A, STOLTZ et al. (1978) et LERCH et al. (1984) sur Waspaloy, et SINGH et al.
(1991) sur Nimonic PE16 ) ont montré que la déformation dans les alliages a précipités
cisaillables sont plus localisée dans les bandes que dans les alliages 2 précipités contournés
(figure 1.19). L'amorcage des microfissures est transgranulaire dans les bandes de glissement
(figure 1.20).

3) - guand les précipités sont de taille critique, le cisaillement et le contournement sont a la
fois observés (STOLTZ et al. 1978, BRECHET et al 1987). La courbe _A_Z_O_' = f(N) présente une

période d'adoucissement aprés un durcissement. L' adoucissement est attribué aux cisaillements
des précipités par des boucles glissiles associées au processus de contournement ; des précipités
sont d'abord contournés avant d'étre cisaillés. Le cisaillement des précipités de taille surcritique a
été également observé dans les alliages a double préciﬁtation ou les fins précipités sont
cisaillables et les gros précipités contournables (CLAVEL 1980, FRITZEMEIR et al. 1987). Des
bandes de déformation se forment également avec des espaces interbandes plus riches en
dislocations que celles des alliages & précipités cisaillables uniquement. La déformation est
toutefois moins homogéne que dans les alliages & précipités contournables.

La durée de vie en fatigue des alliages a durcissement structural est également li€ au degré
d'hétérogénéité de la déformation. Un modele simple, cité par GRAF et al. (1978), a été proposé
selon lequel les microfissures sont amorcées 2 partir d'une hauteur critique de la marche créée au
niveau des bandes de glissement : cette hauteur est plus vite atteinte quand la déformation est
plus localisée. En d'autres termes, pour les alliages a durcissement structural, plus la taille des
précipités est importante, plus la déformation est homogene et par conséquent plus la durée de
vie en fatigue serait élevée. Or, LERCH et al. (1984) sur du Waspaloy, SINGH et al. (1991) sur
du Nimonic PE16, n'ont pas trouvé de relation entre la durée de vie et la taille des précipités. On
note que pour 1'Inconel X-750 étudié par AMZALLAG et GAYOT (1986) en fatigue a contrainte
imposée, I'écart entre les durées de vie est considérable pour deux traitements différents de
I'alliage.
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I.4 : RESUME ET OBJECTIFS DE L'ETUDE

En résumé, les mécanismes de déformation des matériaux CFC dépendent des types
d'obstacles que rencontrent les dislocations lors de leur mouvement de glissement.

Pour les métaux et les alliages monophasés, ol les obstacles fréquemment rencontrés
sont les dislocations qui percent les plans de glissement, ou les atomes de solutés, ou les joints
de grains, il existe un domaine de déformation pour lequel les courbes d'écrouissage cyclique
présentent une région de faible variation de la contrainte & saturation ; suivant l'aptitude des
dislocations au glissement devié, une structure hétérogéne peut étre developpée dans ce domaine.

Pour les matériaux CFC biphasés, la région de faible variation de la contrainte (valeur
prise & demi-durée de vie) peut également exister en fatigue a déformation imposée. Les
structures de déformation et 1'évolution des contraintes au cours du cyclage, obtenues sont
fonction des modes de franchissement de la seconde phase :

- si cette dernitre est franchie par cisaillement, le matériau présente une période
d'adoucissement importante jusqu'a la rupture, associée & une structure de déformation
trés hétérogene, sous formes de bandes.

- si la deuxiéme phase est contournée par les dislocations, la courbe d'évolution des
contraintes présente un stade de saturation ; la microstructure de déformation

correspondante est homogene.

- si les particules de la seconde phase sont de taille surcritique, le matériau présente
également une période d'adoucissement et une structure en bandes, mais la déformation
correspondante est plus homogéne que dans le cas ol les particules sont seulement
cisaillées.

Pour les deux types de matériaux, monophasés et biphasés, les microfissures de fatigue
sont transgranulaires et s'amorcent dans les bandes de déformation. Pour les matériaux
monophasés, il est bien connu que 1'hétérogénéité de la déformation plastique et la tenue en
fatigue sont étroitement liés. Or, d'aprés la littérature, pour les alliages & précipités ordonnés
comme les superalliages & faible fraction volumique de 7, cette relation entre la localisation de la

déformation plastique et la résistance & la fatigue est moins évidente.

Par conséquent, il nous parait important de préciser l'influence de la distribution des
précipités ordonnés sur le phénomene de localisation de la déformation plastique, et par la suite
sur les mécanismes d'amorcage des fissures de fatigue.
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L'alliage Inconel X-750 présente un intérét particulier pour cette étude car la taille et la
distribution des précipités ¥ peuvent étre variées en fonction du traitement thermique, tout en
maintenant une faible fraction volumique de Y.

Quant a l'influence de la température sur la localisation de la déformation plastique, les
études sur ce type d'alliage ont été essentiellement menées a des températures supérieures a
500°C. Ainsi, l'effet de la moyenne température (300°C) sur la résistance 2 la fatigue mérite
d'étre analysée car c'est souvent dans ce domaine de température que ces types d'alliage
travaillent. B

De plus, peu d'études concernent la comparaison des mécanismes et des microstructures
de déformation obtenus apreés sollicitation monotone et apres sollicitation cyclique. Pourtant, une
telle comparaison permettrait de mieux comprendre, et par la suite de mieux prévoir, le
comportement de I'alliage en service.







CHAPITRE 11
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CHAPITRE II

TECHNIQUES EXPERIMENTALES ET MATERIAUX.UTILISES

Les techniques expérimentales que nous avons mises en ceuvre seront décrites dans un
premier temps dans ce chapitre. Ensuite, les matériaux étudiés dans ce travail seront présent€s

dans la demiére partie.
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YOIV, E
Compensaleuvr |-
i :,Pm. .u, E' o Indicaleyr
d’élasticile - A
pont £t .
dexteasomélrel
€ pras 12_,...
3énéral’!wo B
_<J (3 awav de amm—
Réglagc et Fonclion
de lo

b déformation

Serve. vaive

Figure I1.2 : principe de l'asservissement en déformation plastique de la machine de fatigue
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I1.1 : ESSAIS DE FATIGUE PLASTIQUE

PREPARATION DES EPROUVETTES

Les éprouvettes, dont les dimensions sont données sur la figure I1.1, ont été prélevées
par usinage sur des barres de ¢ = 35 mm, traitées thermiquement.

Avant chaque essai, I'éprouvette est polie mécaniquement aux papiers abrasifs pour
enlever les traces d' usinage, puis chimiquement avec les conditions suivantes :

- bain :  45% méthanol + 45% butylcellosolve + 10% acide perchlorique
- température : environ 5°C

- tension : 15V

- durée : 4a5min

Le polissage éléctrolytique a l'avantage de supprimer toutes les rayures en surface,
notamment les rayures de polissage mécanique, ce qui facilite l'examen de la surface des
éprouvettes apres la sollicitation mécanique. Cependant, il a l'inconvénient de faire tomber des
inclusions laissant en surface quelques microcavités de dimension environ 5 pm.

MACHINE DE FATIGUE

Les essais ont été effectués en traction-compression & amplitude de déformation plastique

Agp . . . _ . . .
—59 imposée. La machine utilisée est une machine servo-hydraulique SCHENCK d'une

puissance maximale de 40 KN et comporte les éléments suivants :

- un groupe hydraulique

- un vérin hydraulique piloté par un servo-valve

- un ensemble de modules électroniques de régulation de la machine

- des capteurs de force et de déformation avec leur €léctronique associé

Le principe de fonctionnement de la machine est représenté sur la figure I1.2. Dans le
module " compensateur d'élasticité " le signal correspondant au déplacement €lastique est
soustrait de celui du déplacement total et il ne reste plus 2 la sortie de ce module que le signal
proportionnel au déplacement plastique. Ce signal est ensuite envoyé dans un détecteur de
limites ; d&s que cette tension est égale a celle affichée sur le détecteur, celui-ci inverse le signe de
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Figure IL.3 : schéma du montage pour les essais de fatigue
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la pente du signal de commande, qui est une tension triangulaire. Ainsi le déplacement du vérin
est limité & un déplacement qui correspond au déplacement plastique voulu.

Le systéme d'extensometrie est constitué de deux capteurs inductifs situés de part et d'
autre de I'éprouvette (voir figure I1.3); les capteurs sont fixés sur le support /11/. Le support
/ 11/ est relié a la colerette supérieure de I' éprouvette par l'intermédiaire des barres /15/ et de la
coquille supérieure /3/. Les barres /15/ coulissent a l'intérieur des tubes /5/ reliant la coquille
inférieure /4/ et le-support /7/. Ainsi, le déplacement mesuré entre les supports /7/ et /11/
correspond au déplacement entre les colerettes de 1'éprouvette. Un étalonnage a été réalisé
auparavant i l'aide d'un capteur & jauge fixé directement sur 1'éprouvette pour connaitre la
déformation de la partie utile en fonction du déplacement entre les colerettes de I' éprouvette.

Les capteurs inductifs, n'étant pas congus pour travailler & des températures supérieures a
50°C, les supports /7/ et /11/ sont munis de tubes pour la circulation d'eau.

Afin de bien centrer les barres /15/ A l'intérieur des tubes de renvoi /5/, minimisant ainsi
les frottements entre ces deux piéces, le systéme de fixation des barres et des tubes, aux
coquilles, /3/ et /4/, a été modifié par rapport & l'ancién dispositif, utilis€ auparavant par
GORLIER (1984). Les barres et les tubes, au lieu d'étre coincés par des vis, dans les coquilles,
sont filetés et bloqués par des écrous & I'extérieur des coquilles.

DISPOSITIF DE CHAUFFAGE

Un four 4 lampes avec son systéme de régulation, pouvant chauffer jusqu'a 1000°C a été
utilisé pour les expériences a 300°C. La montée en température est de 100°C / min. A 300°C, la
stabilité de la température est atteinte aprés 5 min environ ; 'oscillation est au maximum de £1°C.
Le contrdle de la température est assuré par un thermocouple rigide (Chromel/Alumel) venant en
contact avec la partie centrale de 1'éprouvette. L'écart de température le long de la partie utile de
I'éprouvette est inférieur a 2°.

La stabilité thermique de tout le dispositif est atteinte aprés 2h de la mise en chauffe.
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CONDITIONS D'ESSAI

La majorité des essais, a la température ambiante et & 300°C, ont ét€ men€ & une vitesse
de déformation plastique de 10-3 s-1, avec des amplitudes 4x104 S—Z—Q < 10-3, correspondant &

des fréquences comprises entre 0,25 et 0,62 Hz.
Les tests mécaniques permettent de fournir les informations suivantes :

- 1a forme des boucles d'hystérésis : la force et le déplacement ( plastique ou total ) sont
enregistrés sur une table tracante XY '

- 'évolution de I'amplitude de contrainte en fonction du nombre de cycles, et de
I'amplitude de déformation imposée

- les courbes de durée de vie ( ou courbes dé Manson-Coffin ) donnant le nombre de

cycles & I'amorcage en fonction de A—;B

Parallélement i ces enregistrements, nous avons développé un logiciel d'acquisition et de
traitements des données.

Pendant I'acquisition, l'ordinateur peut travailler en tant que table tragante donnant a la
fois en lecture directe, c'est-a-dire en contrainte et en déformation, les boucles contrainte-
déformation totale et contrainte-déformation plastique.

Lors du fonctionnement du programme d'acquisition, trois types de fichiers sont créés :

- le premier fichier, créé avant I'essai de fatigue, enregistre les conditions expérimentales

fez . Ag - L RN
telles que la référence de I'essai, .ER , milieu et température d'essai, diamétre de

I'éprouvette et les remarques de I'expérimentateur. A la fin de l'essai, le nombre de
cycles total est également ecrit dans ce méme fichier.

- le deuxiéme fichier enregistre les tensions maximales et minimales de force et des
déplacements avec le numéro de cycle correspondant. Les données contenues dans ce
fichier permettent de tracer, par le programme de traitement, la courbe d'évolution des
contraintes en fonction du nombre de cycles.

- le troisiéme fichier sert i enregistrer les valeurs des tensions correspondant a la force, au
déplacement total et plastique, pour les numéros de cycle demandés par
l'expérimentateur ; le nombre de points pour chaque cycle dépend de I'échantillonage.
Dans le programme de traitement des données, ce troisieme fichier est utilisé pour
retracer les boucles contrainte-déformation totale et plastique.



Figure IL4 : systéme d'extensométrie pour les essais & la température ambiante
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Figure ILS : éprouvette de traction pour une machine Instron
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I1.2 : ESSAIS DE TRACTION

Deux vitesses différentes (€ = 103 et £ = 10-6 51 ) ont été considérées pour ces essais.

Les essais de traction lente ( € = 106 s-1 ) ont été effectués sur une machine mécanique,
avec les mémes éprouvettes qu'en fatigue, sauf que le diamétre de la partie utile a ét€ diminuée de
4 mm, au lieu de 6 mm. Le systéme de mesure de la déformation & température ambiante est
représenté sur la figure I1.4 ou les deux capteurs inductifs sont fixés de part et d'autre de I
éprouvette et mesurent le déplacement entre les colerettes. La force et le déplacement sont alors
enregistrés en fonction du temps, nous permettant d'une part de tracer la courbe (0-€) a
température ambiante, et d'autre part de déterminer 1'allongement & 300°C en fonction du temps
en gardant les mémes vitesses qu'a la température ambiante.

L'éprouvette utilisée pour les essais de traction & vitesse rapide (€ = 103 s°1 ) est
schématisée sur la figure II.5. Les essais sont conduits de mginiére classique a vitesse de traverse
constante sur une machine INSTRON pilotée par ordinateur. Un capteur a jauge peut étre utilisé
a température ambiante pour mesurer directement la déformation.
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I1.3 : LES TECHNIQUES D'ANALYSES MICROSTRUCTURALES
I1.3.1 - ANALYSES DE L'AMORCAGE DES MICROFISSURES DE FATIGUE

Ces analyses sont faites sur des répliques de surface des éprouvettes de fatigue sollicitées
& différentes fraction de vie et pour différentes amplitudes de déformation plastique. Les
répliques sont obtenues a partir des feuilles acétate d'épaisseur 100 pm imbibées d'acétone pur ;
une contrainte de 20 MPa environ est appliquée & I'éprouvette pour ouvrir les éventuelles
fissures. Ces répliques sont ensuite observées au microscope optique.

Cette technique nous a permis d'étudier 'évolution de la densité des microfissures jusqu'
a demi-durée de vie, sur une méme éprouvette pour une Agp donnée. Comme la densité des
microfissures est assez importante, environ 60 mm-2, nous avons fait le comptage des
microfissures sur quelques zones seulement ( ~ 5 mm?) de la surface totale de la réplique ( ~ 18
mm?2). La technique est assez simple et rapide alors que le dépouillement ne I'est pas souvent :
l'erreur commise est difficile a évaluer, RAMADE (1990) I'a estimée a + 10%.

Quelques éprouvettes ont été observées directement au microscope €électronique a
balayage : un écart d'environ 30% a été constaté sur la densité superficielle des microfissures de
petites tailles (< 50 um ) ; I'éprouvette, observée au MEB, présente plus de microfissures que la
réplique correspondante, observée au microscope optique.

I1.3.2 - ANALYSE DE LA STRUCTURE DES DISLOCATIONS

Les observations sont faites sur des lames minces avec des microscopes €léctroniques en
transmission JEOL JEM 100C, et HITACHI H800.

Le JEOL 100C muni d'une platine goniométrique, rotation-tilt, travaillant sous 100 KV
est utilisé dans cette étude en champ sombre avec une réflection de surstructure pour imager les
précipités. ’

L'analyse des dislocations est effectuée avec le HITACHI H800, muni également d'une
platine rotation-tilt , en champ clair deux ondes et en champ sombre en faisceau faible ( weak-
beam ), sous une tension d'accélération de 200 KV.
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Préparation des lames minces

Apres sollicitation mécanique, des lames de 0,2 mm d'épaisseur sont prélevées sur les
éprouvettes, i 45° de l'axe de sollicitation, 4 I'aide d'une trongonneuse munie d'une table
micrométrique et goniométrique. L'épaisseur de ces lames est ensuite réduite, par polissage
mécanique au papier abrasif, jusqu'a environ 0,08 mm pour pouvoir en découper des disques de
3mm de diamétre avec un outil rotatif servant & découper des pastilles. L'amincissement final de
ces disques de 3 mm de diameétre est réalisé par la méthode du double jet ( appareil Ténupol )
avec les conditions opératoires suivantes :

- bain : acide perchlorique 5% + acide acétique 95%
- température : 19°C
- tension : 80 V ( durée environ 2 min:)

- lavages successifs dans du méthanol
Détermination des vecteurs de Burgers B -

Généralement, l'identification des dislocations parfaites se fait par le critére d'invisibilité
2.V =0 en champ clair en deux ondes o g est le vecteur diffractant.

Si pour deux réflexions g} et g3, la dislocation est invisible, alors B est paralléle au
vecteur ( g} x g5 ).

Si I'écart 2 la position de Bragg, caractérisé par le paramétre w = s&g ( s : proportionnel &
I'écart & I'angle exact de Bragg ; &g : distance d'éxtinction ) est inférieur a 1, c'est-a-dire pour s

petit, la direction de B peut étre déterminée sans ambiguité de cette maniere.

Seulement, dans notre cas, pour s petit, les contrastes élastiques autour des précipités
génent fortement les observations des dislocations, ce qui nous a conduit & analyser les
dislocations pour des valeurs de w > 1.

Or si w > 1, les contrastes de dislocation pour 2.5 = 0 et .5 = 1 peuvent étre
confondus (LORETTO et SMALLMAN, 1975). Ainsi, pour s'assurer que g.% = 0, nous avons
pris soin de comparer les contrastes de dislocation pour +g et pour -g en gardant s > 0. En effet,
si 2. B # 0, le contraste des dislocations change quand on passe de +g & -g alors qu'il reste le
méme pour €. B = 0.
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D'autre part, l'observation des contrastes pour les réflexions +g et -g, quand il n'y a pas
d'extinction, permet de déterminer le sens du vecteur B : le contraste pour (g.b) s < O est plus
faible que pour (g.b) s > 0 (EDINGTON, 1975).

Une projection stéréographique associée a I'orientation cristalline du grain observé est
trés utile pour indexer de fagon cohérente les divers réflexions g utilisées.

La technique du faisceau faible en champ sombre a été également utilisée pour avoir une
image fine des dislocations. En effet, I'image d'une dislocations est environ large de £g/3 ce qui
donne, pour les vecteurs diffractants g de notre matériau, & s = 0, des valeurs de l'ordre de 10 2
20 nm. Par conséquent, les images de deux dislocations distantes I'une de I'autre de 20 nm ne
peuvent pas étre séparées dans cette condition. Tandis que pour s grand, la distance d'extinction

oopeff
effective &g est égale a

-

V 1+s2§§

( &g : distance d'extinction normale )

Par exemple pour sg =4x10-1 nm-l, izﬂ =25 nm et la largeur d'une image de dislocation n'est
plus que de § nm environ.

La technique du faisceau faible consiste & former 1'image & partir d'une réflection g
faiblement diffractée, en mettant la tache ng proche de la position exacte de Bragg : faisceau
faible g/ng. L'écart sg a 'angle de Bragg est alors déterminé par :

- 2

Sg =(Ll-)§-g——}- (g : module de T ; A : longueur d'onde )
Plus n est grand, plus I'image est fine mais plus l'intensité de 1'image formée est faible ce
qui d'une part en l'absence d'un amplificateur de brillance, rend la mise au point de I'image plus

difficile, et d'autre part demande un temps d'exposition assez long.

Dans notre cas, nous avons souvent utilisé la condition g/3g ou g/-g et nous avons
également pris w ~ 5 quand ceci est possible. Le temps d'exposition varie, pour un
grandissement de 50000, de 20 s & 2 min.
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Figure IL7 : phase ¥ dans l'alliage trait€¢ TTA
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II.4 : MATERIAUX UTILISES

Nous avons travaillé essentiellement sur deux états différents de I'alliage Inconel X-750 :
I' état TTA et I'état TTB. Ces matériaux ont été fourni par Imphy S.A sous forme de barre de 35
mm de diametre, ayant subi des traitements thermomécaniques.

Les deux états sont issus de la méme coulée (' YV729 ), dont la composition chimique est
donnée par le tableau II.1

C Mn Si S P Ni Cr Fe Ti |[Nb+Tg Al Co Cu

0,053 0,06 | 0,18 [0,00290,008 | 72,8 |14,91} 7,84 | 2,49 | 0,83 | 0,64 | 0,02 {0,005

Tableau II.1 : composition chimique de I'Inconel X-750

1- ALLIAGE TRAITE TTA

L'état TTA correspond au traitement suivant :

- remise en solution & 1093°C pendant 1h, aprés le laminage & chaud
- suivi d'un refroidissement air,

- puis d'un traitement de vieillissement & 704°C pendant 20h ;

- I'alliage est ensuite refroidi a l'air

L'alliage traité TTA est caractérisé par une taille de grain hétérogene : des grains de
dimension 150 um environ coexistent avec des petits grains de 30 um . Les petits grains forment
des bandes paralléles 2 la direction de laminage (figure I1.6). Dans I'état TTA, le traitement de
vieillissement conduit & une précipitation fine et uniforme de 7y, de fraction volumique environ
15%. L'observation de ces précipités au MET, avec une reflection <001>, a montré que le
diamétre moyen des précipités est de 15 nm (figure I1.7). Une étude de la distribution de taille
des précipités Y a été effectuée auparavant par le fournisseur et est représentée sur la figure I1.8.

D'autre part, I'étude au MET indique que les joints de grains sont décorés de carbure type
M3C riche en Cr, en épitaxie avec un des grains (figure I1.9). Ces carbures sont semi-continus
le long des joints. Des macles de recristallisation existent également dans cet alliage.
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Figure IL8 : distribution de taille des précipités ¥ dans l'alliage traité TTA
d'aprés TREPIED, ROMAIN et BENHAMOU (1985)
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Figure IL.10 : taille des grains dans l'alliage trait¢ TTB

Figure IL.11 : alliage traité TTB
joints de grain et macle de recristallisation
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2 - ALLIAGE TRAITE TTB

Le traitement TTB, effectué également apres le laminage a chaud, consiste a :

- faire un premier traitement de vieillissement a 885°C pendant 24h

- suivi d'un refroidissement air

- ensuite, I'alliage subit un deuxiéme traitement de vieillissement a 704°C durant 20h
- et finalement, une trempe 2 I'air.

La taille des grains dans l'alliage traité TTB est relativement homogene, variant de 25 a
50 um ( figure I1.10 ). Les joints de grains sont également décorés de carbures type M23Ce,
globulaires et discontinus (figure I1.11). La figure II.11 nous indique également la présence des
macles de recristallisation.

Comme on peut le prévoir, ce traitement de double vieillissement conduit a une
précipitation bimodale de ¥, de fraction volumique totale de 15% (figure I1.12). Les gros
précipités Y, qui sont cubiques et d'aréte moyen 100 nm, sont formés lors du traitement & 885°C
; le deuxiéme traitement & 704°C fait apparaitre des fins précipités Y sphériques de diameétre

moyen 14 nm.

La figue II.11 nous montre que de part et d'autre du joint de grain, il existe des zones
dépourvues de gros précipités Y alors que les fins précipités sont répartis dans tout le grain. Ceci
peut s'expliquer par la diffusion du Cr vers les joints. Cet appauvrissement de la matrice en
atomes de Cr augmente la solubilité du Ti et de I'Al a 885°C, et empéche la germination des
précipités ¥ dans les régions prés des joints de grain. A 704°C, en dépit de la déchromisation,
les fins précipités apparaissent dans tout le grain car la diminution de la température diminue la
solubilité du Ti et de I'Al.

La distribution de taille des précipités ¥ dans l'alliage traité TTB est représentée sur les
figures I1.13.

3 - MATRICE ECROUIE

Une autre coulée ( YX822 ) de l'alliage Inconel X-750 a été également utilisée dans cette
étude. L'alliage a été fourni par Imphy S.A sous forme de barre écrouie de 15% apres le
laminage 4 chaud. Ce matériau nous a servi de référence pour certaines expériences. Les résultats
obtenus a partir de ce matériau sont présentés en Annexel



Figure I1.12 : précipitation bimodale de la phase ¥ dans l'alliage trait€ TTB
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CHAPITRE III

RESULTATS EXPERIMENTAUX

Comme nous l'avons annoncé au chapitre I, un de nos objectifs est d'expliquer le
comportement mécanique de 1'Inconel X-750 en fonction des mécanismes de déformation. Ceci
nous a conduit & rassembler dans ce chapitre les différents résultats obtenus tant d'un point de

vue mécanique que microstructural.

Sachant que les pi€ces en service sont soumises a des contraintes monotones, nous
présenterons dans la premiére partie de ce chapitre les caractéristiques mécaniques de 1'Inconel
X-750 en traction monotone ainsi que les microstructures de déformation résultantes. Des

mécanismes de déformation seront alors proposés.

Dans la deuxiéme partie, nous étudierons le comportement en fatigue plastique de notre
alliage. Les réponses mécaniques seront alors expliquées a partir des microstructures de

déformation observées et des résultats expos€s au chapitre L
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PREMIERE PARTIE :

III.1 TRACTION MONOTONE

I11.1.1 - REPONSES MECANIQUES

Les essais sont effectués a la température ambiante et & 300°C, & vitesses de déformation
variables, de 106 & 10-3 s-1, et sur différentes machines.

Les caractéristiques de traction de 1'Inconel X-750 dans les deux états TTA et TTB, ont
été déterminées & € ~ 103 s°1. Les résultats sont présentés sur les tableaux ITI.1 et ITL.2.

Température Rg 2(MPa) Rpn(MPa) A(%)
25°C 770 1200 28
300°C 750 1080 30

Tableau IIL1 : Caractéristiques de traction de 'alliage traité TTA (£~ 103s1)

Température Ro2(MPa) Rp(MPa) A(%)
25°C 830 1250 25
300°C 780 1190 27

Tableau IT1.2 : Caractéristiques de traction de l'alliage traité TTB (£~ 10-3s1)

Les valeurs des contraintes reportées sur ces tableaux représentent la moyenne acquise
sur deux essais, tandis que chaque valeur de l'allongement & rupture est obtenue a partir d'un
seul essai.

Nous remarquons sur ces tableaux que l'augmentation de la température a pour efffet de
diminuer légérement les niveaux de contrainte d'écoulement. Les essais effectués a des vitesses
de déformation différentes confirment ce résultat. En revanche, I'augmentation de I'allongement
a rupture avec la température n'est pas toujours vérifiée, comme le montrent les tableaux IIL.1 et
ITL.2.

A 300°C et dans la gamme de vitesse de déformation considérée, les courbes de traction
de l'Inconel X-750 traité TTA et trait€é TTB, montrent des instabilités de contrainte
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caractéristiques du phénomeéne de Portevin-Le Chatelier (figures III.1 et II1.2). Les
décrochements ont des amplitudes d'autant plus importantes que la déformation croit. Ils se
produisent depuis le début de I'écoulement & des intervalles de déformation A€ de 10-3 environ.

D'autre part, l'ordre de grandeur du module d'Young, a été déterminé a partir de la pente
des courbes de traction dans le domaine €lastique.

Pour I'alliage traité TTA, & 20°C (3 essais) et a 300°C (4 essais), la pente varie entre 130
et 260 GPa.

Pour l'alliage traité TTB, nous avons eu la méme dispersion (8 essais) de la pente que
pour l'alliage traité TTA.

Dans la littérature, (BETTERIDGE et HELSOP, 1974), on rencontre une valeur du
module d'Young E de 200 GPa, et qui est quasiment la méme entre 20 et 300°C.

La comparaison de ces tableaux montre également que les niveaux de contrainte dans
I'alliage traité TTB sont supérieurs a ceux de l'alliage traité TTA. Ces résultats sont comparables
a ceux communiqués par d'autres laboratoires ( Imphy S.A et Unirec )

Les courbes rationnelles de traction (figures II1.3 4 I1.6) semblent indiquer que l'alliage
traité TTA et l'alliage traité TTB ont une sensibilité négative i la vitesse de déformation, c'est-a-
dire que la contrainte augmente quand € diminue, aussi bien  température ambiante qu'a 300°C ;
les décrochements ont été négligés pour le tracé des courbes rationnelles. Toutefois, 1'écart de
contrainte n'est pas significatif et les essais ont été effectués sur des machines différentes. Pour
confirmer la sensibilité de 'Inconel X-750 2 la vitesse de déformation, un essai sur une seule
éprouvette avec un saut de vitesse a été effectué sous sollicitation cyclique dont les résultats
seront présentés ultérieurement (chapitre IV).

Les réponses mécaniques en traction monotone & 'air montrent que I'alliage traité TTA et
I'alliage traité TTB ont des allongements 2 la rupture proches de 26%. Tandis qu'en corrosion
sous contrainte, I'écart entre les allongements i la rupture est considérable. En effet, en milieu
PWR, pour € = 100 s°1, I'allongement 4 rupture de 'alliage traité TTB devient inférieur & 10%
et celui de I'alliage traité TTA reste supérieure 4 25% (BLANCHET et BILCOT, 1985).
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Figure IIL7 : état TTA
20°C - rupture
£~10451

Figure IILS : état TTB
20°C - rupture - € ~ 5,5x10-7 -1
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II1.1.2 : MICROSTRUCTURES DE DEFORMATION EN
TRACTION MONOTONE

Les observations microstructurales en MET ont été effectuées sur des lames minces
prélevées sur les éprouvettes sollicitées

- jusqu'a la rupture, 2 la température ambiante et  une vitesse de € ~ 10-3 s-1

- aprés 1% de déformation totale, & 20 et 300°C et aux deux vitesses 103 et 10-65-1

- apres 5% de déformation totale, & 300°C et & vitesse lente, environ10-6 s-1 : cet état
d'écrouissage a été choisi car I'influence de la température et de la vitesse de déformation sur les
microstructures n'a pas pu &tre mis en évidence sur les échantillons observés apres 1% de
déformation ; d'autre part, cette condition de (T, €) est la plus proche de celle que subissent les
pi€ces en service.

MICROSTRUCTURES DE DEFORMATION A LA RUPTURE

Les figures IIL.7 et IIL.8 sont représentatives des microstructures de déformation a
rupture : nous constatons une structure en bande qui est plus marquée dans l'alliage traité TTA
que dans l'alliage traité TTB. Les bandes sont paralléles aux traces des plans {111}, indiquant
que le glissement est planaire et de type {111}.<110> Ces deux clichés montrent également :

- des systémes de franges sur les dislocations et dans les gros précipités ¥’ de I'alliage
traité TTB,

- des débris de dislocations, des boucles de dislocations,

- et des paires de dislocations.

I1 est généralement trés difficile de résoudre les dislocations a I'intérieur des bandes.
Ainsi, 1'étude des défauts, en particulier les dislocations, a été faite a des taux de déformation
plastique plus faibles (1% et 5%) ou les dislocations peuvent encore €tre identifiées
individuellement. Ces observations & faible déformation permettent d'avoir des informations sur
les interactions dislocations / précipités.

MICROSTRUCTURE DE DEFORMATION EN DEBUT D'ECOULEMENT
III.1.2.1 - ALLIAGE TRAITE TTA
Sur la figure II1.9, nous avons une microstructure typique des grains trés peu déformés

plastiquement : les dislocations se regroupent par paires qui sont plus ou moins isolées ; I'aspect
" granulé " provient du contraste €lastique des précipités .
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Figure ITIL9 : état TTA - paires de dislocations
&= 1%
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Figure IIL.10 : état TTA - systémes de franges
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L'analyse des dislocations montre que les dislocations d'une méme paire ne sont pas
séparées par un défaut d'empilement comme dans le cas des dislocations partielles ; elles sont
parfaites et de méme type %< 110 >. Cette structure de dislocations est caractéristique d'un

cisaillement des précipités ¥ par création de parois d'antiphase, par les dislocations % <110>

parfaites de la matrice.

Quand la déformation croit, la structure en bande, riche en dislocations, apparait. Des
dislocations appariées se trouvent dans les bandes peu marquées ; sur certaines plages, des
petites boucles de dislocations de diamétre environ égal i celui des précipités ¥ sont visibles. La
présence des petites boucles de dislocation signale que les précipités Y peuvent également étre
contournés par les dislocations. L'observation de ces petites boucles de dislocations sous
différentes réflexions <002> de la matrice en champ sombre en faisceau faible, présente
systématiquement des systtmes de franges (figure I11.10) ; les franges sont également éclairées
pour certaines réflexions <111> en faisceau faible. Quand les franges sont éclairées, les
dislocations avoisinantes ( individuelles ou dans un enchevétrement ) présentent également des
systémes de franges. Ce fait montre que les défauts liés a ces systémes de franges ne se trouvent
pas uniquement dans les précipités ¥ mais aussi dans la matrice 7.

Quant 2 la répartition de la déformation plastique dans le grain, nous pouvons remarquer
sur la figure II1.11, qu'a faible déformation la densité des dislocations prés des joints de grains
est a peu preés equivalente a celle du reste du grain.

II1.1.2.2 - ALLIAGE TRAITE TTB

Les observations faites a faible taux de déformation pour cet alliage a précipitation
bimodale sont représentées sur les figures II1.12 et II1.13.

Nous remarquons sur la figure I11.12 la présence :

- d'une part des dislocations appariées de méme type, indicatives d'un cisaillement par création
de défaut d'ordre (dislocation parfaite de type <110>) ‘

- et d'autre part, la présence des boucles de dislocations glissiles de la taille des gros précipit€s
Yy, associées & un processus d'Orowan. Nous pouvons donc supposer que dans l'alliage traité

TTB, les fins précipités ¥ sont cisaillés et les gros précipités Y sont contourn€s.

Cette proposition est en accord avec les prévisions, dans le cas d'une précipitation
monomodale, qui ont été présentées au premier chapitre ol les fins précipités sont cisaillés et
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TTA \ TTB
-€p ~ 1 % : paires de dislocations -gp~1% «boucles autour des gros Y
spaires de dislocations
«densité de dislocations plus im-
-€p ~ 5 % : structures en bandes (enchevétre- portante dans les zones dénudées
. ment de dislocations). Quelques fois de gros précipités ¥
entre les bandes se trouvent des petites
boucles (¢ ~ 20 nm) avec des franges «systemes de franges qaund la
pour tout &> = <200> déformation augmente
-€p ~ 28% : rupture -€p ~ 25% : rupture
« bandes formées d'enchevétrement et «bandes moins marquées

d'empilement de dislocations dont quel-
ques unes sont appariées.

«systéme de franges pour g = <200>

<boucles autour des gros ¥
«quelques fois, on observe des

franges sur les gros ¥

Tableau IT1.3 : Mécanismes de déformation en traction monotone
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les gros précipités contournés. REPPICH, KUHLEIN, MEYER, PUPPEL, SCHULZ et
SCHUMANN (1986) ont également obsérvé sur le Nimonic PE16 & précipitation bimodale de
Y, des paires de dislocations ainsi que des boucles d'Orowan, concentriques, autour des gros
précipités ¥. Notons toutefois que NEMBACH, SUZUKI, ICHIHARA et TAKEUCHI (1987)
n'ont jamais pu trouver des boucles d'Orowan lors des observations in-situ sur le Nimonic 105

a précipitation bimodale avec des tailles de précipités y largement supérieures aux notres.

Par ailleurs, contrairement & ce qui a été observé pour l'alliage traité TTA, la figure II1.13
montre que la densité€ de dislocations prés des joints de grains, plus particulierement dans les
zones dénudées de gros précipités 7, est plus importante qu'a l'intérieur des grains pour l'alliage
traité TTB.

Quand la déformation devient plus importante, comme par exemple prés des joints de
grain sur la figure II1.13 ou & £p = 5% (figure II1.14), des petites boucles de dislocations sont
également observées. Ces petites boucles ainsi que certaines parties des gros précipités y'
présentent en faisceau faible des systémes de franges pour toutes les réflexions <002> et pour
certaines réflexions <111>. ‘

IIL.1.3 : ANALYSES DES MECANISMES DE DEFORMATION EN
" TRACTION MONOTONE A L'AIR

Les observations en MET sont résumées sur le tableau II1.3 . Trois points importants que
nous allons discuter successivement sont a distinguer :

- la présence des paires de dislocations parfaites de méme type 92- <110> dans les deux

états de l'alliage, et la présence des boucles d'Orowan, de la méme taille que les gros
précipités ¥ dans l'alliage traité TTB

- les systémes de franges sur les boucles de dislocations et sur certaines dislocations

- la répartition des dislocations dans le grain
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I11.1.3.1 - FRANCHISSEMENT DES PRECIPITES PAR DES PAIRES DE
DISLOCATIONS

Ceci nous permet de proposer des mécanismes de déformation, gn début d'écoulement,
tels que :

- dans l'alliage traité TTA, les fins précipités ¥ sont cisaillés par des paires de
dislocations parfaites : la premiére dislocation crée des parois d'antiphase et la deuxi¢me restaure
I'ordre

- et dans l'alliage traité TTB les petits précipités y'sont également cisaillés par des paires
et les gros précipités y sont contournés par les dislocations parfaites.

Pour expliquer les valeurs de contrainte obtenues en traction monotone, les différents
modeles de franchissement des précipités exposés au chapitre I sont appliqués a notre alliage
pour les deux états.

Pour cela, nous avons utilisé€ les paramétres suivants :

- module de cisaillement :
U= ZTOO GPa

- fraction volumique totale des précipités Y

f =015
- tailles des précipités :

-état TTA :r = 7,5 nm

-éat TTB :

Ifin = 7NM
1/3
rgros = 100 nm (23;)

- énergie de paroi d'antiphase :
v = 190 mJ/m? (BALUC, BONNEVILLE et MARTIN, 1989)

- parametre de maille :
a=0,357 nm dod b=% <110> = 0,252 nm

Pour déterminer la limite élastique de la matrice de I'Inconel X-750, un essai de
traction a la température ambiante a €t€ effectué sur une éprouvette issue de la barre écrouie.
Avant I'essai, I'éprouvette a été portée & 1100°C pendant 1h (remise en solution) puis trempée a
I'eau et enfin polie mécaniquement. Nous avons alors trouvé une limite élastique de :
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Tableau II1.4 : mécanismes de durcissement de 'alliage traité TTA.

modele limite élastique avec M = 2,5
- modele de Friedel (L.8) : 750 < o¢ < 800 MPa
cisaillement par une - modgles statistiques (1.2) : 645 <06c<715 MPa
dislocation seule - Brown et Ham (I14) : 800<o.<825MPa
(obstacles forts)
- obstacles faibles
: ~(L10) : 365 < 6. < 385 MPa
(1.12a) : 510<0c<525MPa
cisaillement par
paire de dislocations - obstacles forts
(1.11) 475< 6c < 490 MPa
(1.12b) : 615<06c<635MPa
expérience 750 MPa
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0¢.2 (matrice) = 220 MPa

- pour passer du cristal au polycristal, un facteur de Taylor M = 2,5 a été utilisé
AGg 4 = 2,5 T¢ (1 : cisaillement critique sur les systémes de glissement)

car ni le modéle de Taylor (M = 3,07) nécessitant l'activation d'au moins 5 systtmes de
glissement, ni le modéle de Sachs (M = 2,24), supposant un glissement simple dans chaque
grain ne correspond exactement & nos observations.

La limite élastique de I'alliage est alors calculée & partir de I'expression suivante :

Gg.2 = 2,5 Tc + 220 MPa

Pour l'alliage traité TTA. ot les fins précipités Y sont suppos€s cisaillés, la tension de
. R NI b2 (. . .
ligne T peut étre estimée a T = —%—— ; 1a résistance d'obstacle est alors égale & sin 6 = 0,5 : cette
valeur correspond 2 la transition obstacles faibles-obstacles forts. Les différents modéeles de
cisaillement présentés au chapitre I, appliqués a l'alliage traité TTA, donnent alors les résultats
présentés sur le tableau IIL4. Pour chaque modele utilisé, différentes valeurs de la limite
élastique sont obtenues diies aux différentes expressions du rayon des précipités, s, et de la
distance moyenne entre précipités, L.

Comme expérimentalement, les dislocations se regroupent par paires et que la limite
élastique conventionnelle est de 750 MPa, nous pouvons en déduire que le meilleur modele
décrivant l'alliage trait€ TTA est celui ou :

- les précipités ¥ sont cisaillés par des paires de dislocations de méme type : la premicre
dislocation de la paire crée un défaut d'ordre, et la seconde rétablit I'ordre
- ces précipités ¥ constituent des obstacles forts pour la dislocation de téte et la 2 éme

dislocation est repoussée 2 travers les précipités présentant un défaut d'ordre.

La contrainte de cisaillement, T, pour franchir les précipités ¥ dans l'alliage trait€ TTA
est alors décrite par la relation (1.12b) :

Tc-_-K a'\/—f.

=5

La différence entre la valeur calculée et la valeur expérimentale, comprise entre 115 et 135
MPa, peut étre attribué & la contribution des autres mécanismes tels que la taille des grains, le
durcissement d'interface, le durcissement par effet de module et de cohérence.
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Pour l'alliage traité TTB (précipitation bimodale), une simple loi d'addition des
contraintes et des fractions volumiques a ét€ utilisée :

Aty'= Atgrosy' + ATfinsy'
et
farosy'= ffinsy= 0,075  (valeurs estimées a partir des micrographies)

L’ application des différents modéles, de contournement pour les gros précipités ¥ et de
cisaillement pour les fins précipités Y, donne les résultats reportés sur le tableau IIL.5

D'apres ce tableau, deux modeles peuvent correspondre aux mécanismes de durcissement
de l'alliage traité TTB :

modeélel : les gros précipités ¥ sont contournés, et sont donc des obstacles forts, et les petits
précipités sont cisaillés par des paires de dislocations telles que la premic€re rencontre des
obstacles faibles et la seconde est repoussée a travers les précipités cisaillés. Dans ce

cas, l'écart avec la valeur expérimentale est au maximum de 110 MPa, si le
contournement des gros précipités *y est décrit par la relation 1.7.

P

modéle2 : les gros et les petits précipités ¥ sont des obstacles forts avec également un

cisaillement des petits précipités par des paires de dislocations. Les contraintes calculées
se rapprochent ainsi de la valeur expérimentale, mais la loi d'addition linéaire des
contributions ne s'applique plus dans ce cas. En effet, d'aprés les travaux de
FOREMAN et MAKIN, notés par BROWN et HAM (1971), la loi d'addition linéaire est
valable uniquement dans le cas ot les deux types d'obstacles opposent des résistances
différentes, et sont de densités surfaciques treés différentes avec une faible densité des
obstacles forts. Dans le cas ou les deux types d'obstacles opposent la méme résistance,
et sont de densités différentes, la contribution totale au durcissement est la somme
quadratique de leur contribution respective :
At= \/A’Efin 2+ ATgros?
La contrainte alors calculée est de: 495 < ¢ < 650 MPa. Les valeurs extrémes

correspondent respectivement au modele de Brown et Ham pour le contournement des
gros précipités Y, et au modéle de Ashby pour le contournement par des dislocations

initialement vis . L'écart minimal avec la valeur expérimentale est donc de150 MPa.

Il en résulte que c'est le premier modele, considérant les fins précipités comme des
obstacles faibles, qui décrit mieux les mécanismes de déformation de I'alliage trait€ TTB, avec
une loi d'addition linéaire de chaque contribution. De plus, ce calcul donne, comme c'est le cas
expérimentalement, des contraintes légérement supérieures a celles de l'alliage traité TTA.
Notons que le rapport de densité surfacique (ng) entre les gros et les petits précipités Y est de :
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Tableau IIL5 : mécanismes de durcissement de l'alliage traité TTB

modele de contournement modele de cisaillement limite €lastique (M= 2,5)
isaillemen fin ipité
ne dislocation seule :
- modele de Friedel 18)+@1.7) :755 <o; <870 MPa

Brown et Ham
an

- Brown et Ham (si les fins préci-
pités ¥ sont des obstacles forts)

cisaillement fins précipité:

par une paire de dislocation

- les fins précipités vy sont des obs
tacles faibles (modéle de Friedel
pour la 1&re dislocation)

- les fins précipités ¥ sont des obs
tacles forts (modele de Brown et
Ham pour la premiére dislocation)

: 820 < 6 <995 MPa

a4+ dA.7
1.10) + A7) :525 < 6. <605 MPa
d.12a)+ (1.7) :590 <o <675 MPa

: 605 < 6¢ < 690 MPa
675 < 6, <760 MPa

@1+ (1.7
L12b)+ A.7) :

Ashby: la dislocation est initi-
alement coin

cisaillement des fing précipités ¥
par_une dislocation seule :

- modele de Friedel

¥ sorit aussi des obstacles forts)

cisaillement des fins précipités ¥
ar une paire de dislocation

- les fins précipités ¥ sont des obs
tacles faibles (modéle de Friedel
pour la 1ére dislocation)

- les fins précipités ¥ sont des obs
tacles forts (modéle de Brown et
Ham pour la premiére dislocation)

- Brown et Ham (les fins précipité (I.4) + (1.5)

18)+ (15 :765 <0 <885 MPa

: 830 < 6. < 1005 MPa

1.10) + (I.5) :535 <6 <620 MPa
(L12a) + (1.5) : 600 < o < 690 MPa

(IL11) + (1.5) :615 <0, <700 MPa
(1.12b) + (1.5) :685 <06, <775 MPa
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Ashby: la dislocation est initi-
alement vis

2

isaillemen fins précipi

par une dislocation seule :

- modele de Friedel

¥ sont aussi des obstacles forts)

cisaillement des fins précipités ¥
par une paire de dislocation

- les fins précipités Y sont des obs
tacles faibles (modgle de Friedel
pour la 1&re dislocation)

tacles forts (modele de Brown et
Ham pour la premiére dislocation

18)+ (15 :845<0.<995 MPa

- Brown et Ham (les fins précipitéd (1.4) + (1.5) :910< 6. <1115MPa

L(1.10) + (I.5) :610 £ o, <730 MPa
{1.12a) + (I.5) : 680 < o < 800 MPa

- les fins précipités ¥ sont des obs}(1.11) + (I.5) : 690 < 6. < 810 MPa

(1.12b) + (1.5) :760 < o < 885 MPa

expérience

cp2 = 800 MPa
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contournement (1.7)

400 -
o 3004
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200 ~

100 - cxsallﬁlent (1.12b)

0 T T T T T T r T
c 10 20 30 40 50

Rayon des précipités (nm)

Figure II1.15 : courbes théoriques pour le franchissement des précipités Y

fraction volumique = 0,15
mémes constantes €lastiques que I'Inconel X-750
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ns(ﬁl'lS)

En conclusion, les modéles considérés, qui sont cohérents avec les obervations
microstructurales, donnent des contraintes inférieures aux valeurs expérimentales, pour l'alliage
trait€¢ TTA et l'alliage traité TTB, mais 1'écart peut provenir des autres mécanismes de
durcissement qui n'ont pas été€ évalués.

II1.1.3.2 - MECANISMES DE FRANCHISSEMENT DES PRECIPITES
ASSOCIES AUX SYSTEMES DE FRANGES

La présence de petites boucles de dislocation de diametre équivalent & celui des fins
précipités ¥ ainsi que les systemes de franges dans les gros précipités ¥' indiquent que les fins
précipités peuvent étre franchis par contournement et les gros précipités par cisaillement : ceci
semble en contradiction avec la théorie classique. En effet, nous avons tracé sur la figure III.15,
la variation calculée de At (durcissement) en fonction du rayon des précipités, pour une
distribution uniforme, pour les mémes parametres ( L, b, f, :y) que 'Inconel X-750.

D'apres cette figure, le cisaillement par les dislocations de type % <110> n'est favorisé

que pour les précipités de rayon inférieur ou égal 2 30 nm, et le contournement pour les
précipit€s de rayon supérieur 2 30 nm. SHARMA, BANERJEE et TEWARI (1988) ont
effectivement observé sur le Nimonic 90 a distribution monomodale de 7y de rayon 30 nm, la

coexistence des paires de dislocations et des boucles d'Orowan.

Rappelons que dans l'alliage trait€ TTA, les fins précipités Y ont un rayon moyen de 7,5
nm ; et dans l'alliage trait€ TTB, les gros précipités Y ont un rayon équivalent de 62 nm.

En fait, cette contradiction avec la théorie, qui suppose le franchissement des précipités
par des dislocations parfaites, peut étre expliquée 2 partir des systémes de franges. En effet,
I'observation des franges, en faisceau faible pour toutes les réflexions <002> et pour certaines
réflexions <111>, sur les dislocations mises en jeu indique un r6le important des dislocations
partielles. Aussi, ont €té analysés les systémes de franges :

i)- dans le cas d'un contournement des fins précipités ¥ ( r ~7,5 nm ), le contournement par une

. . . a n s . _—
dislocation parfaite 5 <110> apparait impossible car non seulement ce mécanisme demande

une contrainte €élevée, de I'ordre de 1,7 GPa si la relation 1.7 est utilisée, mais aussi, il ne
permet pas d'expliquer la présence des franges a l'intérieur des boucles. En effet, un syst¢me
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Figure IT1.16 : position des atomes dans NizAl
sur les différents plans {111}
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de franges apparait seulement lorsqu'il y a un déplacement R d'un volume, différent de la
période du réseau cristallin, par rapport a un autre de telle sorte que le produit ET{ # n,
nombre entier (HIRSCH, HOWIE,NICHOLSON, PASHLEY et WHELAN 1965,
JOUFFREY 1972).

ii)- de la méme maniere, si les gros précipités ¥ dans l'alliage traité TTB sont cisaillés par des
dislocations parfaites de type % <110>, les précipités cisaillés renferment un défaut d'ordre,

P P . . e -9 a
caractérisé ainsi par un déplacement R = 5 <110>. Dans ce cas, pour des vecteurs de

. . - = . R '
diffraction <002>, g.R = n. Ainsi, le systtme de franges que nous observons n'est pas
expliqué par le cisaillement des précipités ¥ par des dislocations parfaites ; parallelement, un
systtme de franges 1ié & un défaut d'ordre crée par le cisaillement des précipités ¥ par une

dislocation parfaite, est invisible pour les réflections de type <002>.

Par conséquent, ces deux cas montrent que les dislocations mises en jeu et associées au
systeme de franges, ne sont pas des dislocations parfaites. '

Par ailleurs, les franges liées 2 un défaut d'empilement sont toujours éclairées pour les
réflexions <002> et pour quelques réflexions type <111> (Annexe2). L'absence des franges en
champ clair sur nos clichés dans les petites boucles de dislocations, peut alors provenir du fait
qu'en champ clair, l'interfrange est supérieur au diamétre des boucles ; les franges sont plus
visibles en faisceau faible car dans cette condition, s (écart & l'angle de Bragg), croit et la

&g
1+s2842
est grand, comme c'est le cas pour les observations en faisceau faible, plus l'interfrange est fine.

distance d'extinction effective &goff ( &goff = ) tend vers 1/s. Par conséquent, plus s

Les franges sur les dislocations indiquent donc une dissociation.

Une dislocation parfaite de la matrice peut se dissocier en deux partielles de Schockley
suivant la réaction :

FI10] e > g[211]+ g12T]

BA e > B3 + dA : notation de Thomson

Seulement, la figure IT1.16 montre qu'un cisaillement par une partielle % <112>, ou Ad

selon la notation de Thomson, crée un défaut complexe, c'est-a-dire un défaut d'ordre superposé
a un défaut d'empilement, qui est plus énergétique qu'un simple défaut d'ordre. Tandis que, le

passage d'une superpartielle ?3— <112> (2Ad) ne perturbe pas la nature des premiers voisins mais

modifie la séquence des plans {111} : défaut de surstructure. Un défaut de surstructure est
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Figure ITL.17 : cisaillement des précipités Y par deux dislocations distinctes avec création de

défaut intrinséque de surstructure

O

O

2%A
oA

Figure II1.18 : les trois premiéres partielles sont confondues, pour cisailler les précipités
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moins énergétique qu'un défaut d'ordre (GUIMIER 1972, YOO, HORTON et LIU 1988).
Différents modéles de franchissement des précipités y' par création de défaut de
surstructure ont été proposés et observés expérimentalement (KEAR, OBLAK et GIAMEI 1970,
GUIMIER 1972, RAHOUADJ, MENIGAULT et CLAVEL 1987, BAKER, SCHULSON et
HORTON 1987, CONDAT et DECAMPS 1987, LIN et MAO 1990), mais compte tenu de nos
températures d'essais (~ 0,2 T¢) et du fait que les boucles de dislocations renfermant les

systémes de franges apparaissent seulement pour des déformations plus importantes, nous
pouvons admettre, selon GUIMIER (1972), que la superpartielle 28A provient de deux

dislocations distinctes, BA et CA, dans le méme plan :

BA +CA --—--- >(BA +C8) +dA - > 28A + 0A

Si la dislocation BA attend, a l'interface /Y, l'arrivée de la dislocation CA dissociée en
C3 + 8A, l'ensemble ( BA + Cd = 28A ) peut cisailler les précipités en laissant un défaut
intrinséque de surstructure. La derniére partielle A (de CA) peut contourner les précipités,
expliquant ainsi les systemes de franges visibles a la fois dans les petites boucles de dislocations
et sur les dislocations avoisinantes (figure II1.17).

Ce mécanisme explique assez bien les observations microstructurales. Cependant, une
question se pose concernant le contournement des fins précipités 7y, car nous avons vu que pour

une dislocation parfaite, le contournement des petits précipités requiert l'application d'une
contrainte de 1,5 GPa environ.

Aussi, avons-nous calculé les contraintes nécessaires pour ce mode de franchissement
par création de défaut intrinséque de surstructure. Pour cela, plusieurs hypotheses
simplificatrices ont €t€ posées :

hypothése 1 : pour franchir les obstacles, les trois premiéres partielles, B6, 6A et C6, sont
confondues en une seule ligne de dislocation de vecteur de Burgers 20A. D'autre
part, la derniére partielle, A, ne pénétre pas les précipités.
Cette hypothese est schématisée sur la figure II1.18.

Elle nous indique que " la dislocation 28A " est soumise aux forces :

- 71 by : cisaillement appliqué
-R  :force de répulsion de la part de la derniére partielle A
-D  :force diie au défaut d'empilement crée dans la matrice

2r L. N 'z . <
- Yds —I:S: force de résistance de I'obstacle, ol Y4  est I'énergie de défaut de surstructure
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Figure II1.19 : 1a superpartielle se dissocie aussitdt qu'elle sort des précipités ; la dislocation
BA s'écarte de la dislocation CA
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L'équilibre des forces sur la premiére ligne de dislocation, pour une unité de longueur
s'écrit alors :
2rs
71 b1 +R—D=‘yds—l:— (II.1)

hypothése 2 : on suppose qu'au moment o la superpartielle s'échappe des précipités, la force
qu'exerce l'obstacle sur la derniére partielle est négligeable ; la force de répulsion
et la force dite au défaut d'empilement sont également supposées les méme sur les
deux lignes de dislocation

Ainsi, I'équilibre de la derniére partielle s'ecrit :
T1b2-R+D=0 (I1.2)

D'apres ces deux relations, la contrainte de cisaillement nécessaire pour que la premicre
dislocation franchisse les obstacles, en créant un défaut de surstructure, est déterminée par :

__Yas  2rs
T1=§7e; T (IL3)

hypothése 3 : une fois les précipités franchis, la superpartielle se dissocie immédiatement en trois
partielles car BA et CA sont répulsives. D'autre part, on suppose que l'interaction
de BA sur 6A pour contourner les précipités fautés est négligeable (figure 111.19).

L'équilibre de chaque partielle de la dislocation CA, dont le module du vecteur de
Burgers b = by, s'écrit alors :

(Co) ToboL+R-D=0

(0A) ToboL - R + D = 2T sin®

d'oi _Tsin6
ol T2 >

D'aprés les relations (I1.4) et (I1.6) de Brown et Ham (1971), la contrainte de
contournement des obstacles s'écrit :

__081 _ Gbp 21|
2 4n(1-v)12  (Ls-2r15) b2

(11.4)
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Application des relations I1.3 et II.4 a l'alliage traité TTA

i) - création de défaut de surstructure (relation IL.3)
Pour la création de défaut de surstructure, la force d'obstacle s'écrit :
2T sin@ =2 ygs 15

.~ _YdsTs
sin@ =g

2
Enprenant T= gl

et Yds = 15 mI m2 (YOO et al., 1988)

nous trouvons sin® = 0,03 : les obstacles sont faibles et le modele de Friedel peut étre
utilis€ pour trouver L dans la relation I1.3. Ainsi la contrainte de cisaillement T; s'ecrit :

1 = Yds v3n7dsfrs
1 =%1 + by 32 T

71 =1 MPa

Cette valeur est trés faible par rapport 2 la contrainte de cisaillement pour créer des parois
d'antiphase dans l'alliage traité TTA mais elle ne correspond pas & la contrainte de
franchissement des obstacles car la demigre partielle devra encore franchir les mémes obstacles.

ii) - Contournement des précipités fautés (relation IL.4) :

La relation 11.4 donne une valeur de 13 :

T2 = 203 MPa correspondant & une contrainte appliquée, si I'on prend comme
facteur de Taylor M = 2,5

02 =730 MPa

Cette valeur qui est trés proche des valeurs expérimentales, montre que le contournement
des fins précipités y par ce mécanisme est possible. D'autre part, elle est plus élevée que la
valeur calculée pour le franchissement des obstacles par des superdislocations (cisaillement par
création de parois d'antiphase) et traduit bien le fait que les systémes de franges, qui sont donc
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associ€és a ce mécanisme de création de défaut de surstructure, ne sont observés
expérimentalement que lorsque la déformation devient plus importante.

Application des relations I11.3 et II.4 pour l'alliage traité TTB

1) - franchissement des petits précipités de I'alliage trait¢ TTB

Comme les petits précipité€s de I'alliage traité TTB ont des tailles inférieures a celles des
précipités de l'alliage traité TTA, il est évident que la contrainte nécessaire pour créer des défauts
de surstructure dans ces petits précipités de I'état TTB, est 71 < 1 MPa.

Pour le contournement des petits précipités y' (relation I1.4), nous avons trouvé :

T2 = 125 MPa

!

ii) - franchissement des gros précipités de 'alliage trait€é TTB

Pour les gros précipités ¥ de 'alliage traité TTB, la résistance d'obstacle pour la création

de défaut de surstructure sera :
sin® = 0,35

On remarque que les obstacles sont encore faibles (sin® < 0,5) et le mode¢le de Friedel
peut de nouveau étre appliqué, donnant 7 = 3 MPa

Pour le contournement des gros précipités, la valeur de la contrainte nécessaire est de
T2=21MPa

T2 (contournement) pour les gros précipités ¥ est plus faible que la contrainte de
contournement des précipités par les dislocations parfaites (At = 70 MPa) mais est

compréhensible car la force diie au défaut d'empilement aide la derniére dislocation partielle.

iii) - franchissement par création de boucles fautées dans I'alliage traité TTB

En utilisant une loi d'addition linéaire des contributions de chaque type de précipités
(petits et gros) au contrainte de franchissement des précipités par création de boucles fautées, on
trouve une contrainte appliquée de :

o =585 MPa

Cette valeur est assez faible par rapport aux valeurs expérimentales mais nous indique
également que ce mécanisme de franchissement, est physiquement possible pour l'alliage traité
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TTB et probablement le mode préférentiel de franchissement, si les deux dislocations BA et CA
sont présentes sur le méme plan de glissement. On note que GUIMIER (1972) et SHARMA et
al.(1988) ont trouvé deux types de dislocations parfaites dans le méme plan de glissement pour
des essais de traction.

Conclusion sur le mode de franchissement par création de défaut de surstructure
De ces calculs, nous pouvons en conclure que :

- lorsque la contrainte est assez importante, conduisant & 1'activation de deux sources de
dislocations BA et CA sur le méme plan de glissement, les précipités Y peuvent €tre, dans un

premier temps, cisaillés par une superpartielle de vecteur de Burgers 20A, ou % <112> : un

défaut intrinséque de structure est alors créé. La superpartielle 20A provient de la combinaison
de BAetCd

3

- ensuite, dans un deuxi®me temps, la derniére partielle A (de CA) contourne les
précipités ¥ fautés. Quand les quatres partielles sont passées, elles laissent derriere elles des

boucles entourant des défauts intrinséques de surstructure

I11.1.3.3 - REPARTITION DE LA DEFORMATION AU NIVEAU DU GRAIN

Une différence trés marquante entre l'alliage trait€ TTA et l'alliage traité TTB se trouve au
niveau de la densité des dislocations dans les grains.

Dans l'alliage traité TTB, méme en début d'écoulement, la déformation est importante
aux niveaux des joints. Ceci peut étre expliqué par I'absence des gros précipit€s ¥ autour des
joints ; cette zone se trouve donc plus molle que le reste du grain, et devient ainsi une zone de
canalisation des dislocations.

A ce phénomene s'ajoute le fait que les joints de grains , en particulier les points triples,
sont des endroits de concentration de contrainte : ceci ne fait, par rapport a l'alliage traité TTA,
qu'accélerer la décohésion entre les différents grains. Par ailleurs, 1'étude des précipitations aux
joints (TREPIED et al.,1985) montre que les carbures sont semi-continus dans l'alliage traité
TTA, améliorant ainsi la tenue mécanique des joints, alors que dans I'alliage trait€é TTB ils sont
discontinus.

Ces quelques résultats nous permettent de prévoir que sous sollicitation monotone, le
traitement TTB, par rapport au traitement TTA, conduit a un affaiblissement des joints de grains,
favorisant un amorgage intergranulaire.
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DEUXIEME PARTIE :

III.2 FATIGUE PLASTIQUE

Les essais de fatigue peuvent &tre menés de trois fagons différentes : soit 2 amplitude de

Ac Ag¢
contrainte 5~ constante, soit 2 amplitude de déformation totale 5~ imposée, soit & amplitude

Ae -
de déformation plastique —‘22 imposée. Nous avons choisi de conduire les essais a Agp imposée

; ceci semble loin de la réalité des piéces en service soumises a des sollictations cycliques.
Cependant, l'origine fondamentale des endommagements est la déformation plastique et dans la
mesure oll I'on veut étudier les mécanismes de déformation, il est plus intéressant de conduire
les essais a Agp constant. En effet, imposer la déformation plastique revient & imposer la densité

des dislocations mobiles et donnera donc de meilleures informations sur les interactions
dislocations/précipités et leur évolution.

Ainsi, dans le but de faire une corrélation entre les propriét€és mécaniques et
microstructures de déformation, la fatigue plastique a été analysée sous trois aspects différents :

- sous l'aspect purement mécanique, ol I'évolution des contraintes et les durées de vie
. 2 _EAEB , ., ”, ’ A . . .

pour différentes 5 sont étudi€es, et présentées dans la premiere partie de ce chapitre

- du point de vue de I'endommagement surfacique, c'est-a-dire les mécanismes de

fissuration tels que amorgage et croissance des microfissures. Cette partie a pour objet de
compléter les analyses de la premicre partie

- finalement, au niveau microstructural, ot les microstructures de déformation sont
examinées pour expliquer les résultats obtenus dans les deux premiéres parties.
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II1.2.1 : PROPRIETES MECANIQUES

Les essais ont été effectués dans le domaine de la fatigue oligocyclique avec une

, ) : . Agp S . , S
amplitude de déformation plastique de 4x104 <5~ <4x10-3 a la température ambiante et a

300°C.

La vitesse de déformation plastique & est de 10-3 s"1 environ, correspondant a des
fréquences comprises entre 2,5x10-1 et 6,25x10°! Hz.

Dans cette partie, les résultats des essais 4 la température ambiante sont présentés avant
les résultats des essais conduits & 300°C. Ensuite, l'effet de 'augmentation de la température sera

dégagé par comparaison des deux résultats. Enfin, nos essais seront comparés aux essais

Agg
conduits a 5~ constante effectués a Unirec.

II1.2.1.1 - PROPRIETES MECANIQUE DE FATIGUE A LA TEMPERATURE

AMBIANTE

1) - Evolution de la contrainte

Les courbes d'évolution des contraintes %—q en fonction du nombre de cycles N, i la
température ambiante, sont représentées respectivement sur les figures IIL.21 et III.22 pour
l'alliage traité TTA (Y fins et uniformes) et l'alliage trait¢ TTB (double population de ). Nous
remarquons que dans les deux états, les courbes présentent successivement une période de
durcissement rapide et une période d'adoucissement jusqu'a rupture.

Pour les trois amplitudes de déformation considérées et pour les deux états de I'Inconel
X-750, la période d'adoucissement cyclique occupe la majeure partie de la durée de vie en

fatigue (plus de 85% de la durée de vie) et I'amplitude de contrainte ézg diminue de fagon
logarithmique avec le nombre de cycles

—27 - _100 log(N) MPa
dN

A cause de cet adoucissement, de l'ordre de 21%, l'amplitude de contrainte en fin d'essai

e g N et 1o Ae . . ¢
devient inférieure a la limite €lastique, ©g 2, pour Tp_ < 10-3, malgré le durcissement en début

d'essai.
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En revanche, le durcissement cyclique ( durant au maximum 150 cycles ), est d'autant
plus importante que la déformation plastique imposée est grande ( tableau I11.6 ). Le tableau III.6
montre également que pour l'alliage traité TTA, le taux de durcissement est supérieur a celui de
l'alliage traité TTB pour la méme amplitude de déformation .

% TTA TTB
4x103 26% 25%
103 17% 12%
4x104 8% 2%

Tableau IIL.6 : température ambiante
taux de durcissement en fatigue
par rapport au premier 1/4 cycle

La méme allure de courbe, c'est-a-dire durcissement rapide puis adoucissement jusqu'a
rupture, a été egalement observée sur 1'Inconel 718 par FOURNIER et al. (1977), sur le
Nimonic 80A (LERCH et al., 1985), sur le Nimonic PE16 (SINGH et al., 1991) et d'autres
alliages a précipités : rappelons que le durcissement initial est souvent associ€ a la multiplication
des dislocations et 'adoucissement est li¢ au cisailllement des précipités (chapitre I). En effet, le
cisaillement diminue le rayon effectif des précipités entrainant une diminution de la contrainte
puisque pour un cisaillement, la contrainte varie en vt )

2) Ecrouissage cyclique

Sur la figure II1.23, nous avons tracé les courbes d'écrouissage cyclique a 20°C de
l'alliage trait€ TTA et de l'alliage trait€ TTB. Ces courbes représentent la variation de 1'amplitude
de contrainte & demi-durée de vie en fonction de I'amplitude de déformation plastique. D'apres
cette figure, les niveaux de contrainte de I'alliage traité TTA sont 1égérement en dessous de ceux
de l'alliage traité TTB, comme pour la traction monotone. Le méme résultat a été également

Ae
observé sur le NIMONIC 80A, en fatigue & “‘2"2 imposée, par LERCH et al. (1987), ot les

niveaux de contrainte de 1'alliage a précipitation bimodale (¢ = 100 nm et 13 nm) sont supérieurs
a ceux de l'alliage a précipitation monomodale (¢ = 13 nm).

Les courbes d'écrouissage cyclique de l'alliage traité TTA et de l'alliage trait€é TTB ont

des allures différentes (figure II1.23) alors que les courbes(%—(Z =f (N)) ont les mémes

formes. En effet, la figure I11.23 montre que :
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Figure II1.24 : courbes de durée de vie a 20°C.
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- pour l'alliage traité TTA : la courbe d'écrouissage cyclique présente deux régions. Pour

Agp
5 > 10-3 , I'amplitude de contrainte & demi-durée de vie varie moins vite avec la

Ae
déformation que pour "2‘2 < 10-3. Sur cette zone de plus faible variation de contrainte, le

taux de durcissement cyclique est au moins de 17%.

- pour l'alliage traité TTB : la courbe d'écrouissage cyclique présente également deux

Agp
régions mais la région de faible variation de contrainte est située 8 5 < 3x10-3, et
correspond 2 des taux de durcissement inférieurs ou égaux & 17% ( le taux de
3 _4.8.2 A 242 Ve
durcissement pour 5 = 3x10-3 est de 17% ). La méme allure de courbe a été observée

sur le Nimonic 80A (LERCH et al., 1987) ou sur le Nimonic PE16 (SINGH et al.,
1991).

On peut également remarquer sur la figure I11.23 que pour les deux courbes, les régions
de faible variation de contrainte ont la méme pente. '

3)- Courbes de durée de vie

A la suite des études efféctuées auparavant dans notre laboratoire, il a ét€ montré que la
fissure principale conduisant i la rupture de I'éprouvette se propage en volume quand la
contrainte maximale de traction chute environ de 1% par rapport 2 la contrainte maximale de
compression. Nous prendrons donc comme durée de vie d'amorgage d'une fissure importante le
nombre de cycles correspondant a cette chute de contrainte.

Les courbes de durée de vie 4 la température ambiante sont représentées sur la figure
I11.24. Cette figure montre que l'alliage traité TTB a une tenue 2 la fatigue 1égérement supérieure

5 . " 4 . Ag;
a celle de l'alliage trait€ TTA ; I'écart est maximal pour—i-12 = 10-3.
Ces courbes peuvent étre décrites par les équations suivantes :

- pour lalliage traité TTA : 52 = 5,75 (N;)-099

- pour l'alliage traité TTB : A—ZSE = 12,02 (Ny)-1.05

avec toutefois une grande dispersion de N; pour l'alliage trait€ TTB a A;-Q =4x104
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Ces durées de vie 4 température ambiante sont assez proches de celle du Waspaloy étudié
par CLAVEL et PINEAU (1981) mais inférieures a celle du Waspaloy étudié par LERCH et al.,
(1984) et a celle du Nimonic 80A de LERCH et al. (1985).

Si nous ne comparons que les durées de vie, nous touverons que les matériaux CFC
monophasés ont une meilleure tenue 2 la fatigue plastique que les superalliages a base de Ni. A

. . As . .
titre d'exemple, nous donnons a —22 = 4x104 et & la température ambiante :

N;j ~ 15000 cycles pour I'Inconel X-750 traité TTA

N;j ~ 13000cycles pour le Waspaloy [CLAVEL et al., 1981]
N;j ~ 24000 cycles pour la matrice écrouie de I'Inconel X-750
N;j ~ 230000 cycles pour le 316L. [GORLIER, 1984]

En somme, l'alliage trait€ TTA et l'alliage traité TTB ont des comportements en fatigue
assez proches a 20°C, alors qu'en milieu PWR avee %G— imposée, la différence entre les durées

de vie peut atteindre 95% (AMZALLAG et al., 1986).

I11.2.1.2 - PROPRIETES MECANIQUES DE FATIGUE A 300°C

Alors qu'a la température ambiante les boucles contrainte-déformation sont lisses, a
300°C, elles présentent des instabilités de contrainte dont I'amplitude est plus importante pour

A .
—;9 = 4x10-3 (figure II1.25) ; le méme phénomene a été déja observé en traction monotone.

1)- Evolution des contraintes : 6(N)

A 300°C, les courbes d'évolution des contraintes varient selon la déformation imposée
mais leur allure est la méme pour les deux états de 1'Inconel X-750 ; les courbes sont
représentées sur les figures I11.26 et IT1.27.:

A . .
* ___2§p_ = 4x10-3 : pour la plus forte amplitude, le matériau durcit rapidement puis

s'adoucit pendant quelques cycles pour atteindre un état de saturation avant la moiti€ de la durée
de vie. Comparé & celui de la température ambiante pour la méme amplitude de déformation, le
durcissement est moins important mais de durée équivalente. L'allure des courbes ressemble a
celle des alliages ol les précipités Y sont contournés (voir chapitre I). Notons qu'en traction
monotone, 'augmentation de la température n'a pas changé de maniére évidente les mécanismes
de franchissement des précipités.
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* éz‘?n =103 et é-;i = 4x10-4 : pour les amplitudes de déformation plus faibles, il y a,

comme a 20°C, un durcissement cyclique du matériau avant adoucissement. Cependant, la
période de durcissement est plus longue et 'adoucissement n'occupe plus que la moitié de la

durée de vie environ ( au lieu de 85% de 1a durée de vie & 20°C). Pourézfg-Ig < 10-3, I'allure des

courbes (ézg =f (N)) montre également une période d'adoucissement jusqu'a rupture indicatif

d' un phénomene de cisaillement des précipités Y.

Les tableaux II1.7 et IT1.8 donnent respectivement les taux de durcissement ( par rappbrt
au premier quart de cycle ) et les taux d'adoucissement (par rapport & 'amplitude maximale de
contrainte atteinte pendant la phase de durcissement initial) &2 300°C de I'alliage traité TTA et de
l'alliage trait€ TTB.

A_;g TTA TTB A_§2 TTA | TIB
4x10-3 18% 23% | 4x1073 4% 5%
103 10% 14% 10-3 5% 3%
4x104 6% 4% 4x104 10% 8%
Tableau IIL7 : taux de durcissement Tableau IIL8 :taux d'adoucissement
4300°C a300°C

Pour I'alliage trait€ TTA et I'alliage traité TTB, plus la déformation imposée est €levée,
plus le taux de durcissement augmente.

Ae . . 4 P . 7 - N
Pour ——2-2 > 10-3, I'alliage traité TTB présente des taux de durcissement supérieurs & ceux

de l'alliage trait€ TTA, contrairement & ce qui a ét€ observé a la température ambiante.

Nous pouvons également remarquer que les taux d'adoucissement (Tableau II1.8) sont au
N c . Ag L
plus 10% (contre 21% a la température ambiante) et que pour —2-R_>_ 10-3, les matériaux
durcissent plus qu'ils ne s'adoucissent.
D'une mani¢re générale, le comportement de I'Inconel X-750, dans les deux états, en

sollicitation cyclique est moins instable 2 300°C qu'a 20°C du point de vue amplitude de
contrainte.
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2)- Ecrouissage cyclique

Les courbes d'écrouissage cyclique de I'alliage traité TTA et de I'alliage traité TTB sont
indiqués sur la figure II1.28. Comme & 20°C, les niveaux de contrainte de l'alliage traité TIB a
300°C sont supérieurs & ceux de l'alliage traité TTA. Les deux courbes présentent une allure
globalement similaire malgré I'écart de contrainte qui est plus important & 300°C qu'a 20°C.

Pour l'alliage traité TTA, deux régions peuvent étre distinguées sur la courbe d'écrou-

. . A
issage cyclique. Pour é;_p < 10-3, 1a pente de la courbe est plus forte que pour—%:IZ >10-3,

Pour l'alliage traité TTB, deux régions sont également présentes mais la variation de
Ae Ag
pente 3—2-9 = 10-3 est faible par rapport 2 celle de I'alliage traité TTA. Cependant, pour—§E >

10-3 ( zone defaible faible variation de la contrainte ), les deux courbes sont paralleles.

3)- Courbes de durée de vie

Les courbes de durée de vie & 300°C sont représentées par la figure II1.29. Elles peuvent
étre décrites par les équations suivantes :

- pour l'alliage & I'état TTA : = 3,98 (N;)-0:97

S

- pour l'alliage & I'état TTB : = 4,76 (N;)0:98

La dispersion de N;j est plus importante & 300°C qu'a la température ambiante

Nous pouvons également observer que la courbe de durée de vie de I'alliage trait€ TTA
reste légerement en dessous de celle de 1'alliage traité TTB. La meilleure tenue a la fatigue de
l'alliage traité TTB est de nouveau retrouvée a 300°C a l'air. ‘
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I11.2.1.3 - COMPARAISON ENTRE 20° ET 300°C

Au niveau des comportements mécaniques, 1'augmentation de la température a pour effet
de:

- induire des instabilités de contrainte au matériau

- changer l'allure des courbes (ézg - N); en effet, 1a_période d'adoucissement est

Jats
repoussée, et la période de durcissement prolongée, ou supprimée (pour —2—9 = 4x10-3)

quand la température augmente. Grice a ce changement, les niveaux de contrainte a
300°C sont supérieurs a ceux de la température ambiante ( figures II1.30 et 31 ) ; I'écart
est maximal aux faibles amplitudes de déformation.

- modifier le taux de durcissement cyclique. Pour l'alliage traité TTA, méme si la période
de durcissement est plus longue 4 300°C qu'a 20°C, les taux de durcissement restent plus
faibles qu'a la température ambiante. Pour l'alliage traité TTB, en revanche, une petite
augmentation des taux de durcissement est constatée a faible déformation quand la
température augmente. Parallélement, les taux d'adoucissement sont plus faibles & 300°C
(inférieurs a 10%) qu'a la température ambiante (environ 21%).

- diminuer sensiblement la pente de la courbe d'écrouissage cyclique dans le domaine des
déformations supérieures a 10-3 (figures IT1.30 et 31)

- réduire légérement la durée de vie en fatigue de l'alliage, notamment aux faibles
déformation, avec une meilleure tenue 2 la fatigue de l'alliage traité TTB

L'adoucissement important & la température ambiante t€émoigne le cisaillement des
précipités par les dislocations. Or, d'aprés LERCH et al.(1987), pour les alliages a précipités
cisaillables, I'adoucissement cyclique apparait quand le nombre de bandes de glissement formées
est suffisant pour accommoder la déformation imposée. Ceci implique pour I'Inconel X-750 que
la formation des bandes se poursuit jusqu'a la moitié de la durée de vie a 300°C, alors qu'a la
température ambiante, toutes les bandes de glissement sont formées apreés 150 cycles au
maximum .

D'autre part, quand la déformation augmente, le taux de durcissement augmente- car il est
li¢ a la multiplication des dislocations ou a la longueur de glissement comme c'est le cas du
Nimonic 80A étudié par LERCH et al. (1987) ou les glissements sont planaires. Dans le cas
particulier de l'alliage traité TTA, le taux de durcissement pour le méme Aep, diminue quand la
température augmente. Le méme raisonnement, c'est-a-dire 1'augmentation du taux de
durcissement avec l'interaction des dislocations, appliqué a I'alliage trait€ TTA, suppose donc un
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glissement des dislocations plus facile a 300°C qu'a 20°C , alors que les contraintes 4 demi-durée
de vie 4 300°C sont supérieures a celles obtenues a 20°C.

Au contraire de l'alliage traité TTA, l'alliage trait€ TTB présente une augmentation du
taux de durcissement avec la température. Ainsi, il est également plausible que I'interaction des
dislocations sera plus importante & 300°C qu'a 20°C, d'autant plus que l'activation thermique
peut aider certaines sources de dislocations.

Malgré cette différence de l'effet de la température sur le taux de durcissement,
l'augmentation de la température tend & stabiliser les contraintes dans les deux matériaux mais a
diminuer leur durée de vie.

. Ae ,
II1.2.1.4 - COMPARAISON AVEC LES ESSAIS A -z—t IMPOSEE

s . by 2 . As a [y [ ] 242 2
Des essais de fatigue a déformation totale,——z—t , constante & 300°C & l'air ont ét€ menés
sur le méme alliage dans les mémes états a3 Unirec (collaboration avec CAMZALLAG et

. Agp | e, . s
M.THEOBALT)*. Connaissant ——2-9 4 demi-durée de vie pour les essais a Ag; constante,
quelques courbes d'évolution de la contrainte avec le nombre de cycles sont reportées sur la

. . Ag
figure II1.32 pour I'alliage traité TTA. Pour les fortes amplitudes de déformation, la courbe a-—2--E

b rd -~ As » rd
imposée et celle a —-—2—9 se rapprochent l'une de l'autre ; ceci n'est pas étonnant car pour les

fortes amplitudes de déformation, la contrainte se sature assez vite (par rapport a la durée de vie)

conduisant & des amplitudes de déformation plastique et totale constantes : I'amplitude de
déformation plastique pour les deux types d'essais est alors la méme non seulement & demi-durée
de vie mais aussi tout au long du stade de saturation.

. . . . . Agp ., . . . Agg
Pour pouvoir comparer les durées de vie des essais a —22 imposée aux essais a —5-

constante, les parties €lastiques des essais a déformation plastique constante ont ét€ calculées a

partir de I'amplitude de contrainte% a demi-durée de vie et du module d'Young E en prenant :

A% _1 AG (05N
2 E 2
Par simple addition des parties plastiques et €lastiques, la déformation totale que le
matériau a subie est connue. Les courbes( A—gl =f (Ni)) relatives a l'alliage trait€é TTA et 2

l'alliage trait€é TTB sont respectivement représentées sur les figures I11.33 et II1.34. L'accord
entre les deux types d'essais est assez bonne.

* Centre de Recherches d'Unieux - BP 50, 42702 FIRMINY Cedex
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Toutefois, pour les essais & Ag; imposée, la courbe de durée de vie de l'alliage trait€¢ TTA
et celle de l'alliage traité TTB se croisent pour ézﬂ = 5x10-3. Pour des fortes déformations,
l'alliage traité TTA semble étre meilleur que I'alliage traité TTB : ce résultat est différent de ce
que nous avons avec les essais a é2§12 imposée. En revanche, 4 faible déformation, ézﬁ < 5x10-3,

nous retrouvons un comportement habituel ot c'est l'alliage traité TTB qui a une meilleure tenue
en fatigue.

I11.2.1.5 - RESUME SUR LE COMPORTEMENT EN FATIGUE DE L'INCONEL X-750

Evolution des contraintes en fonctiori du nombre de cycles

Nous avons vu précedemment que l'allure des courbes d'évolution des contraintes en
fonction du nombre de cycles pour la méme amplitude de déformation (a 20°C ou & 300°C ), est
la méme dans 1'alliage traité TTA (précipitation fine et uniforme en 7¥) et l'alliage traité TTB
(précipitation bimodale de ¥) : durcissement puis adoucissement jusqu'a rupture. La phase

. . R n . . Ag
d'adoucissement jusqu'a la rupture peut étre supprimée ou retardée, selon —52, par

I'augmentation de la température.
Taux de durcissement, contrainte a 0,5 Nj, durée de vie

Pour 'alliage traité TTA, quand la température augmente, les taux de durcissement et les
durées de vie diminuent tandis que les contraintes & demi-durée de vie croissent.

Pour l'alliage traité TTB, les taux de durcissement et les contraintes & demi-durée de vie
augmentent avec la température, au contraire des durées de vie qui sont plus faibles & 300°C par
rapport aux valeurs obtenues a la température ambiante.

D'autre part, pour les deux températures et pour les faibles amplitudes de déformation,
l'alliage trait€ TTB présente une meilleure résistance 2 la fatigue que l'alliage trait€ TTA.

Ces quelques résultats montrent que les liens entre les contraintes, les taux de
durcissement , et les durées de vie ne sont pas simples, et I'analyse seule des formes des
différentes courbes macroscopiques ne suffit pas & expliquer les comportements de 'Inconel X-
750.
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I11.2.2 : MECANISMES DE FISSURATION

L'étude de I'amorgage et de I'évolution des microfissures est effectuée essentiellement
sur les répliques de surface A l'aide de la microscopie optique. Ce travail consiste en la
détermination de la densité des microfissures, classées selon leur taille, ainsi que leur évolution
en fonction du nombre de cycles. Comme la taille des gros grains de I'alliage traité TTA est de
100 pm environ, et celle de l'alliage traité TTB est de 50 pum, les microfissures ont ét€ classées
par intervalle de 50 pm.

Quelques éprouvettes sont observées directement au MEB pour une comparaison des

mesures.

II1.2.2.1 - AMORCAGE ET EVOLUTION DES MICROFISSURES A LA
TEMPERATURE AMBIANTE ‘

Age
Les observations ont été faites sur les deux états de I'Inconel X-750, pour —29 = 4x10-3

Ae rd : Ve . 2.7 rd rd .
et —59 =4x104- A la température ambiante, les répliques ont été prélevées successivement

- au pic de durcissement c'est-a-dire avant 150 cycles,
- 40,1 Nj : nombre de cycles correspondant au 1/10 du nombre de cycle a I'amorgage,
- puis réguliérement tous les 0,1 Nj jusqu'a 0,5 Nj.

Les résultats sont présentés sur les figures II1.35 a III.38. Chaque figure comporte
plusieurs courbes. La courbe en ligne épaisse montre le nombre total moyen de microfissures par
mm?2, obtenu sur une surface de 5 mm? ; les valeurs sont 2 lire sur 1'axe vertical se trouvant &
droite. Les autres courbes en trait continu représentent l'évolution de chaque classe de
microfissures en fonction de la fraction de vie (N/Nj). Par exemple nous pouvons lire sur la
figure II1.35, qu'a 0,4 Nj, il y a 74 microfissures/mm?2 dont 72% sont de longueur inférieure a
50 um, 23% ont une taille comprise entre 50 et 100 pm, 4% entre 100 et 150 um, ... etc ...

Pour tous les échantillons examinés, les observations présentent trois points
communs :

- au pic de durcissement, aucune microfissure n'est décelée ni dans l'alliage trait€ TTA ni
dans l'alliage traité TTB. Les répliques ne montrent que quelques bandes de déformation.

- les premigres microfissures apparaissent dans les bandes de glissement & environ 10%
de la durée de vie, c'est-a-dire pendant la phase d'adoucissement.
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Figure IT1.38 :
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Figure II1.39 : alliage traité TTA - -4—28-9 =4x10-3, 20°C

réplique de surface a 200 cycles

Figure I11.40 : alliage traité TTB - 9—282 =4x10-3, 20°C
réplique de surface a 225 cycles
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- aprés cette premiére nucléation, la densité des microfissures augmente progressivement
au cours du cyclage, au moins jusqu'a la moiti€ de la durée de vie.

Parallglement, la comparaison d'une part des figures III.35 et ITI. 36, pour respectivement
I'alliage traité TTA et l'alliage TTB aA—fﬂ = 4x10°3 et les figures 1137 et IIL38, é;ﬂ = 4x104,
d'autre part, nous montre qu' A la nucléation des microfissures (N/Nj =0,1), l'alliage traité TTA

présente :

- un nombre total des microfissures plus important que dans l'alliage trait€ TTB : de
l'ordre de 20 mm-2,par rapport & 5 mm2

- I'existence des microfissures de taille supérieure & 50 pum alors que dans I'alliage traité
TTB les microfissures ont toutes des tailles inférieures a 50 pm. Ceci peut étre visualisé

sur les figures I11.39 et 111.40.

Dans l'alliage traité TTA (figure II1.35 et I11.37), 4 0,5 N;j le nombre de microfissures
tend & augmenter quand la déformation augmente mais la valeur moyenne atteinte est de 80/mm?

environ dont plus de 60% sont de taille inférieure & S0um (61% éé;g = 4x10-3 et 68% 2 A——§p- =

4x104) ; la plus grande microfissure mesure 400-450 pum de longueur, équivalente & 3 ou 4 gros
grains. La forme des courbes d'évolution de chaque classe de microfissures montre que la

: V3 3 . 2 . ~ Ae (3N
croissance, rapportée en fraction de vie, est 1égérement plus rapide a-—z—Iz = 4x10-3 qu'a 4x104.

Il est & noter que dans le 316L, par exemple (RAMADE, 1990), le nombre total des
microfissures augmentent également avec la déformation et la valeur moyenne a 0,5N;j est de
l'ordre de 60/mm?.

Pour l'alliage traité TTB, les figures II1.36 et II1.38 montrent que les microfissures se
multiplient rapidement 3 partir de 0,3 Ni se traduisant par un changement de pente de la courbe
de densité (ligne épaisse). Le changement de pente sur la courbe de densité est trés marqué a

Ae . . . . .
—29 = 4x104 comme s'il y a eu une deuxiéme germination trés importante de microfissures

apres 0,3 Nj : plus de 90% des fissures a 0,5 Nj pour A—;'R = 4x10-4 ont des tailles inférieures 2
50 pm, c'est-a-dire de la taille d'un grain.
A
Pour —28"- = 4x10-4 et 3 0,5 N;j, le nombre total des microfissures est de 87/mm? dont

96% ont des longueurs inférieures 4 50 wm ; les plus grandes fissures mesurent 100-150 pm

(nous en avons trouvé 2 sur Smm?) correspondant i 3 ou 4 grains.
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Pouré;'-Il = 4x10-3, le nombre total des microfissures & 0,5 Nj est de 39/mm?2

seulement mais la proportion des fissures de longueur supérieure a 50 pm est plus importante ;
sur Smm? nous avons compté 7 microfissures de taille supérieure 3 100 um.

D'autre part, la comparaison des figures II1.36 et II1.38 (alliage trait€ TTB) sur
I'évolution de la fraction des microfissures de taille inférieure & 50 pm, montre que la croissance

de cette classe de microfissures est plus vite & %9 =4x103 qu'a AZEQ = 4x104

Ainsi, pour l'alliage traité TTB, jusqu'a 0,5 Ni, le nombre de microfissures diminue
quand I'amplitude de déformation augmente. Ce comportement semble anormal compar€ a celui
de l'alliage trait€ TTA, ou de celui du 316L,0ou le nombre de microfissures augmente avec
I'amplitude de déformation imposée.

!

En revanche, l'alliage traité TTA et l'alliage traité TTB ont un point commun sur la
croissance des microfissures : la croissance est plus rapide pour les fortes amplitudes de
déformation.

II1.2.2.2 - AMORCAGE ET EVOLUTION DES MICROFISSURES A 300°C

Les observations a 300°C sont plus délicates qu'a la température ambiante, ce qui nous a
amené a faire une comparaison entre les répliques et quelques éprouvettes observées directement
au MEB. Un écart de 30% environ sur le nombre des microfissures de taille inférieure 8 50 pum a
€té observé : nous avons trouvé plus de microfissures par MEB sur les éprouvettes que par
microscopie optique sur les répliques correspondantes.

< e PP Ag - .
L'étude des microfissures a été réalisée pour __2_p_ = 10-3 pour l'alliage traité TTA et

l'alliage traité TTB. Les répliques ont été€ prélevées tous les 0,1 Nj jusqu'a 0,5 Nj. Les résultats
sont représentés sur la figure II1.41 pour I' alliage traité TTA et sur la figure II1.42 pour I'
alliage traité TTB.

En fraction de vie, I'amorcage des microfissures & 300°C est plus tardif qu'a la
température ambiante : entre 0,1 et 0,2 Nj dans 'alliage traité TTA, et entre 0,2 et 0,3 Nj dans
l'alliage trait€ TTB.
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Figure II1.43 : état TTA - égp =4x10-3, 0,5 Ni

microfissures transgranulaires 2 300°C

Figure I11.44 : état TTB - 9—2‘3-‘2 = 4x10-3, 0,5 Nj

microfissures transgranulaires & 300°C

Ao
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Pour chaque matériau, le nombre initial de microfissures est comparable a celui obtenu
pour la méme fraction de vie 2 la température ambiante. Pour l'alliage trait€ TTA, a 0,2 Nj, nous
avons trouvé 40 microfissures / mm? aussi bien 2 20°C qu'a 300°C. De 1la m&éme maniére, pour
l'alliage traité TTB, le nombre de microfissures a 0,3 Nj est le méme a la température ambiante et
4 300°C : 8 microfissures/mm?2.

L'amorgage des microfissures est majoritairement transgranulaire (2 l'intérieur des
bandes de glissement ) comme le montrent les figures I11.43 et I11.44 .

Quant 4 I'évolution des microfissures jusqu'a 0,5 Nj, nous avons noté que :

- dans l'alliage traité TTB, la densité totale croit avec le nombre de cycles et atteint a 0,5
N; une valeur de 60 microfissures/mm2. Les fissures ont toutes des longueurs inférieures
ou égales 4 100 um. A 300°C, il n'y a pas un changement de pente de la courbe de

densité des microfissures mais la nucléation coincide avec le changement de pente

observé a 20°C pour—A—;:12 = 4x104, c'est-a-dire 2 0,3 N;.

- pour l'alliage traité TTA, la densité atteinte 4 0,5 Nj est de 65 / mm? aprés avoir passé
par un maximum de 78 / mm? autour de 0,3 Nj. D'autre part, & 300°C, des fissures de
longueur environ 300 wm existent déja ( figure I11.43 ). Cette diminution du nombre total
des microfissures indique que les microfissures interagissent et croissent par micro-
coalescence.

I11.2.2.3 - RESUME

Le tableau II1.9 résume les principaux résultats tirés des études des répliques.
Nous pouvons en déduire que :

- en terme de fraction de vie, 'alliage traité TTA, a la température ambiante, a le méme
comportement de fissuration qu'un alliage monophasé comme par exemple le 316L (RAMADE,
1990) ou le Cu (MENDEZ et VIOLAN,1991). Cest-a-dire que les premi¢res microfissures
apparaissent vers 0,1 Nj dans les bandes de déformation, et qu'elles sont d'autant plus
nombreuses que la déformation imposée est grande. A 300°C, les microfissures apparaissent
plus tard, par rapport & 20°C, mais croissent plus rapidement par microcoalescence, expliquant
par exemple la réduction de la durée de vie quand la température augmente.
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déformation alliage traité TTA alliage traité TTB
amorcage : 0,1 Nj - transgranulaire |amorcage : 0,1 N; - transgranulaire
20 microfissures / mm? 4 microfissures / mm?2
Ae
—29 =4x103 |021N; : 38 microfissures/mm? | 0.3 N; : 12 microfissures / mm?2
420°C
0.5N; : 92 microfissures /mm? | 0.5 N; : 40 microfissures / mm?2
Imax = 400-450pum Imax >100um
amorcage : 0,1 Nj - transgranulaire |amorcage : 0,1 Nj - transgranulaire
16 microfissures / mm? 6 microfissures / mm?
Ae
—29 =4x104 | 02N; : 32microfissures/mm? | 0.3 N; : 14 microfissures / mm2
a20°C
05N; : 80microfissures/mm2 | 0.5 N; : 86 microfissures/ mm?
Iax = 400-450pm Ipax = 100-150um
amorcage : 0,2 Nj - transgranulaire |amorcage : 0,3 Nj - transgranulaire
Ae
-—22 =103 40 microfissures / mm? 8 microfissures / mm?
a 300°C
0.5N; : 65 microfissures/mm2 | 0.5 Nj : 78 microfissures / mm?2

Imax = 400-450pm

Imax < 100pm

Tableau II1.9 : microfissuration de 1'Inconel X-750
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- I'alliage traité TTB présente un caractére tout a fait différent de I'alliage traité TTA. A la
température ambiante, bien que les premiéres microfissures apparaissent vers 0,1 Nj, leur
nombre diminue quand la déformation augmente ; une deuxi¢me nucléation des microfissures

semble avoir lieu & environ 0,3 Nj pour%&:Q = 4x10-4. A 300°C, la nucléation des microfissures
se produit & 0,3 Nj seulement. Jusqu'a 0,5 Nj, la croisance des microfissures est plus lente qu'a

la température ambiante.

- pour la méme fraction de vie, les fissures dans l'alliage traité TTA sont plus grande que
celles se trouvant dans l'alliage traité TTB : ce fait apporte une premiére explication sur les
durées de vie plus courtes de l'alliage traité TTA par rapport a celles de I'alliage traité TTB.
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IIL.2.3 : EVOLUTION DE LA MICROSTRUCTURE DE
DEFORMATION (étude en MET)

Nous avons vu précédemment que sous sollicitation cyclique & Agp imposé, l'alliage a
I'état TTA et I'alliage 4 'état TTB ont la méme évolution de contrainte alors qu'au niveau de la

surface, les microfissures évoluent différemment conduisant & une meilleure tenue 2 la fatigue de
l'alliage traité TTB.

Ainsi, pour une meilleure compréhension des comportements macroscopiques, les
microstructures de déformation ont €té examinées & différents stades de 1'endommagement,
c'est-a-dire pendant la phase de durcissement initial, en début de la période d'adoucissement, et
enfin 4 0,5 Nj et/ou 2 rupture. '

Compte tenu des résultats mécaniques a la température ambiante (méme évolution de la
contrainte et méme mécanisme d'amorgage des microfissures pour différentes valeurs de Agp),

les observations ont été effectuées

A
- apres 20 cycles pour —;R =103 : phase de durcissement initial,
- puis apres 300 cycles pour également é‘;ﬂ = 10-3 : début d'adoucissement

- et environ apres 3500 cycles & -A—;Q =10-3:0,5N;.

- et enfin a 0,5N;j et/ou a la rupture pour les deux autres amplitudes de déformation

Pour mieux comparer les comportements a 20°C et a 300°C, les observations des
microstructures de déformation a 300°C ont ét€ faites dans les mémes états d'endommagement
qu'a 20°C:

Ag . s oo .
- pour —29 = 10-3 deux types d'observations ont été faites dans le stade de durcissement

initial (apres 20 et 300 cycles). Ensuite, les échantillons ont été observés en début
d'adoucissement, c'est-a dire & 0,5 N;

- et & la rupture pourA—Z812 = 4x10-3 et 4x104.



axe de zone <101>
&ace o
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2
Figure IIL45 : état TTA - %B =103, 20 cycles
petites boucles de dislocations O 2 um
‘N
&

axe de zone <111>

Figure 11146 : état TTA - A—SB = 10-3, 20 cycles
dissociation locales des dislocations - formation d'une boucle de dislocation
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II1.2.3.1 - ALLIAGE TRAITE TTA (PRECIPITATION FINE ET UNIFORME DE 7v')

Dans l'ensemble, les microstructures de déformation développées & la température
ambiante et & 300°C sont identiques pour le méme taux de déformation, malgré les différences a
l'echelle macroscopique ; par la suite les résultats pour les deux températures seront donc
présentés ensemble .

En début de-eyclage (20 cycles a %82 = 10-3), les grains ne sont pas tous au méme état

de déformation : certains grains ne présentent aucun signe de déformation plastique, alors que
d'autres renferment déja une densité de dislocations assez importante. Autrement dit, les
mécanismes et les microstructures de déformation rencontrés peuvent varier d'un grain a un
autre, ce qui nécessite l'observation de plusieurs lames minces pour en tirer la tendance générale.

La figure II1.45 montre une structure tyl;ique des dislocations pendant la phase de
durcissement initial. Nous constatons une tendance & des alignements des dislocations (sans que
la structure en bandes observée en traction monotone soit formée) ainsi que de nombreuses
petites boucles de dislocation de la méme taille que les précipités Y, pouvant présenter des
systemes de franges. L'observation de ces petites boucles de la figure IIL.45 en stéréoscopie
électronique avec une réflexion < 111 > montre qu'elles sont réparties sur différents plans.

D'autre part, la figure II1.46 montre des dislocations dans leur plan de glissement : on
peut remarquer qu'elles sont souvent par paire (typique des alliages & précipités ordonnés
cisaillables) et peuvent se dissocier localement. Sur la méme figure, des petites boucles fautées
sont également présentes ainsi que le début de formation d'une boucle a partir d'un segment
parfait (le vecteur b a ét€ determiné par la méthode classique de deux extinctions) indiquée par la
fleche.

A premiére vue, la formation des boucles parfaites, distantes de Lg environ, autour des
précipité de diamétre moyen 15 nm semble impossible car nécessite l'application d'une
contrainte

c=2,5A1t+ 220 MPa

= 0.4 Gb 1n s
n (1-v)12 (Lg-2r5) = b

avec

Ag
o = 1700 MPa , alors que les amplitudes de contraintes atteintes a —22 = 10-3

sont inférieures & 900 MPa. Mais l'observation de plusieurs lames a confirmé que les petites
boucles glissiles parfaites, moins fréquentes que les petites boucles fautées néanmoins, existent
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Figure TIL47 : alliage traité TTA - é;ﬂ =103, 20 cycles

petites boucles de dislocation parfaite
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300 cycles
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Figure ITL49 : alliage traité TTA - %E = 10-3, 300 cycles
défaut d'empilement (axe de zone <001>)
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bien en fatigue plastique ; elles peuvent &tre isolées ou regroupées comme le montre la figure
I11.47.

Ainsi, le durcissement initial (20 cycles a 20°C et & 300°C) peut étre attribué a la
multiplication des dislocations par :

- formation des superdislocations <110> liées au cisaillement des précipités
- formation de boucles de dislocations ( méme diamétre que les précipités ¥ ) qui sont de

deux types : d'une part , les boucles fautées issues d'un cisaillement suivi d'un
contournement des précipités Y par des dislocations partielles, et d'autre part les boucles

parfaites qui sont caractéristiques de la fatigue.

Apres 300 cycles (déformation cumulée de 1,2), la structure en bande est formée dans la
plupart des grains déformés plastiquement. La densité de dislocations devient plus importante
qu'apres 20 cycles. Entre les bandes ou 2 l'intérieur des bandes, quand elles sont encore laches,
les mémes types de défauts qu'apres 20 cycles sont observés :

- le défaut d'ordre crée par le cisaillement des précipités Y et témoigné par la présence des
paires de dislocations (figure I11.48)

- les défauts d'empilement dans les précipités, montrés par les petites boucles fautées,
(figure I11.49) et dans la matrice (défaut étendu) indiqués par les systemes de franges
pour toutes réflexions <002> et pour quelques réflections <111> (voir annexe)

- les boucles glissiles parfaites de méme taille que les fins précipités ¥ (figure II1.50)

dont la formation est encore difficile & expliquer.

La comparaison des microstructures de déformation 2 20 cycles et a 300 cycles montre
effectivement que la phase de durcissement initial correspond 4 la phase de formation des bandes
de glissement ol les dislocations seront confinées.

A demi-durée de vie et 2 la rupture, quelle que soit 'amplitude de déformation, une
structure en bandes trés intenses est observée. Cependant, le nombre de systémes de glissement
activés dans un grain, un ou deux, peut varier selon I'amplitude de déformation imposée.

A .
A —;p— = 4x10-3 (figures II1.51) la majorité des grains est déformée plastiquement et

présente fréquemment 2 systémes de glissement activés. Les espaces entre les bandes sont assez
riches en dislocations, enchevétrées entre elles.
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0.1um

Figure IIL50 :alliage traité TTA

_1}_2529 =10-3 - 300 cycles

boucles et paires de dislocations
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o w—

002__,,

axe de zone <110>

Figure IIL51 : état TTA - 2 systémes de glissement activés

—A%:Q =4x10-3 - 2 la rupture

D

axe de zone <001>

1um

9—52 =10-3 - 3 1a rupture
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Figure IIL.54 : état TTA

—A-Z‘?Q = 4x10 - 300°C - 0,5 Ni
structure en bandes -

Figure IILS5S : état TTA

-‘3;9 = 4x10 - 0,5 N;

dislocations a I'intérieur des bande:

Figure IIL.56 : état TTA

A—2€2= 4x104 - 0,5 N;

empilement des paires de dislocations




Figure II1.57 : alliage trait¢ TTA

A—2£9=4x104 - 2 Ia rupture

boucles fautées pres des grandes dislocations

o
~

axe de zone <110>

m
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~E

A = 10-3 (figure II1.52), souvent les petits grains ne présentent aucun signe de

déformation plastique tandis que les gros grains ont 1 ou 2 systémes de glissement activés.

Ag . . . (s
A —-2-9— = 4x10-4, un seul systtme est activé dans les rares grains déformés qui sont

essentiellement les gros grains (figures I11.53 et II1.54). Les espaces interbandes sont pauvres en
dislocations et méme 2 l'intérieur de certaines bandes, les dislocations peuvent €tre encore
distinguées individuellement (figure III.55), ce qui n'est pas le cas des échantillons testés a plus
forte amplitude de déformation. A l'intérieur des bandes (figure IIL.55) nous pouvons noter la
présence de debris de dislocations, d'enchevétrement de dislocations, de boucles fautées et
rarement les boucles parfaites et les paires de dislocations. Entre les bandes intenses, des
empilements de paires de dislocations parfaites ( figure IIL.56 ) ainsi que des petites boucles de
dislocation ( partielles et/ou parfaites ) de la taille des précipités Y peuvent &tre observées. Des
grandes dislocations, souvent par paire, sont également rencontées pres des petites boucles
fautées dans les espaces interbandes ( figure II1.57 ).

En d'autres termes, ces observations & coeur de I'éprouvette indiquent que le nombre de
bandes de déformation augmente quand l'amplitude de déformation augmente. Ceci nous permet
d'expliquer le fait que le taux de durcissement cyclique est d'autant plus important que
I'amplitude de déformation imposée est grande car le durcissement traduit l'interaction des
dislocations. |

Age
D'autre part, la contrainte & demi-durée de vie chute rapidement pour -72 = 4x104 par
rapport aux deux autres amplitudes (courbe d'écrouissage cyclique de la figure II1.30) car la

microstructure de déformation a —2-9 = 4x10*4 est tres différente des deux autres.

Parallélement, le nombre de microfissures a la nucléation, c'est-a-dire pendant la période
d'adoucissement, dans l'alliage traité TTA croit quand la déformation augmente : ceci est
cohérent avec I'augmentation du nombre de bandes de glissement avec la déformation car nous
avons vu que les microfissures s'amorcent dans les bandes de glissement.

I11.2.3.2 - ALLIAGE TRAITE TTB (2 POPULATIONS DE PRECIPITES 7Y')

La microstructure de déformation obtenue en fin de cyclage, 2 0,5 Nj ou a la rupture, de
I'alliage traité TTB est également une structure en bandes. Au contraire de l'alliage traité TTA,
les grains déformés présentent rarement plus d'un seul systéme de glissement activé, les espaces
interbandes sont plus ou moins riches en dislocations selon 'amplitude de déformation plastique
et la température.
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Figure II1.58 : alliage trait€ TTB
%:2 = 4x10-3 - 3 la rupture - 20°C
, structures en bandes
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Figure IIL.59 : alliage trait¢ TTB
%’R = 103 - 3 1a rupture - 20°C

zones interbandes riches en dislocations
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Pour %—E = 4x10-3 2 rupture (~ 1400 cycles), la densité et la repartition des dislocations

dans le grain sont telles que I'identification des dislocations est extrémement difficile (figure
111.58).

Pour les plus faibles amplitudes de déformation (10-3 et 4x10-4), la densité totale de
dislocations dans un grain a 0,5 Nj ou a rupture tend & augmenter avec I'amplitude de
déformation imposée ; parallélement, la densité de dislocations entre les bandes augmente quand

Asg
la température augmente. L'effet de la température est plus marquée 5—59 =4x1074.

Par exemple, les figures II1.59 et II1.60 représentent respectivement les microstructures

de déformation obtenues a rupture pourA—;EIZ =103 et -A—;;—Q = 4x10-4 2 la température ambiante :

.., Ag . . . s
la structure en bandes est plus définie a -—jp- = 4x10-4 (les dislocations restent confinées 2

I'intérieur des bandes (figure III.60) qu'a é_;_p_ = 10-3. D'autre part, la figure IIL.61

. . LA R s
(microstructure de déformation a —;p— = 4x10-4 4 300°C et & la rupture), montre que

l'augmentation de la température a augmenté la densité de dislocations interbandes, et donc tend
4 homogénéiser la déformation au niveau du grain, expliquant par exemple l'apparition tardives
des microfissures.

Macroscopiquement, ces observations peuvent se traduire par :

- une augmentation du taux de durcissement avec Agp, car la densité de dislocations

augmente ; ceci a été effectivement observé sur les courbes d'évolution des contraintes

- des taux de durcissement plus élevés & 300°C qu'a la température ambiante, car les
espaces interbandes se remplissent de dislocations quand la température augmente. En
effet, cette augmentation des taux de durcissement avec la température a €t€ vérifiée pour

é;n <103,

Ase . .
Pour —59 = 4x10~4 a la température ambiante, les bandes et les espaces interbandes ne

sont pas assez bien séparées (par rapport aux observations & plus faibles amplitude) ; ceci
explique par exemple le changement de pente de la courbe d'écrouissage cyclique & 20°C de
l'alliage traité TTB pour les fortes amplitudes de déformation (figure II1.31). En revanche, &



Figure I11.60 : état TTB

52‘39 = 4x10 - 3 la rupture - 20°C
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Figure IIL.61 : alliage traité TTB
528—‘1 = 4x104 - 0,5 Nj - 20°C
espaces interbandes assez riches en dislocations
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boucles d'Orowan autour des gros précipités ¥
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Figure IIL.63 : alliage trait¢ TTB

%L 10-3- 0,5 N; - 20°C

systemes de franges sur les gros précipités Y
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300°C, les espaces interbandes se remplissent de dislocations et la variation des microstructures
de déformation entre —29 = 10-3 et 4x10-3 n'est plus brusque mais progressive, si bien que la

courbe d'écrouissage cyclique & 300°C ne présente plus un changement de pente vers les fortes
amplitudes de déformation.

A Tintérieur des bandes, quand la résolution des dislocations est encore possible, des
écheveaux de dislocations peuvent étre observés autour des gros précipités ¥ ainsi que des
empilements de dislocations dont quelques unes sont appariées contre les gros précipités
¥ (figure II1.60). La présence des paires de dislocations indique le cisaillement des précipités Y.

Entre les bandes, plus riches en dislocations par rapport a l'alliage traité TTA, les
dislocations sont assez éparses avec des boucles d'Orowan autour des gros précipités ¥ ( figure
II1.62 ), des systemes de franges eclairés pour toute réflexion <002> sur les gros précipités Y
(figures I11.63 et I11.64) et des grandes paires de dislocations (figures II1.64).

La figure II1.64a, en particulier montre la structure en bandes develoPpées dans l'alliage
A ” ,
trait¢ TTB pour—-;:IZ = 4x10-4 2 rupture et & 300°C. D'une part, nous avons une bande large de

0,4 um environ, trés riche en dislocations qui se présentent sous-forme de debris, et d'autre
part, des zones moins déformées o les dislocations peuvent étre identifiées individuellement.

Dans les espaces interbandes, les gros précipités ¥ presentent des systemes de franges,
délimitées par des dislocations, et eclairées pour toutes reflections <002> et pour certaines
réflexions <111> en champ sombre faisceau faible. Ces systémes de franges peuvent traverser
entiérement ou partiellement les gros précipités ¥ ; les observations en stéréoscopie ont montré
que quelques systémes de franges ne sont pas planaires expliquant par exemple la forme
tortueuse des dislocations les délimitant.

Les dislocations se trouvant entre les bandes ne sont pas toutes du méme type, méme s'il
n'y a qu'un seul systéme de bande de déformation . Dans le cas particulier des figures I11.64, les
grandes paires de dislocations parfaites, d'orientation coin, sont éclairées pour Z =[111] et
éteintes pour ¥ = [T11] tandis que d'autres dislocations sont éteintes pour g = [111] et éclairées
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Figure II1.64a : alliage traité TTB

A-;E =4x104 - 4 la rupture - 300°C
bandes trés riches en dislocations

franges sur les gros précipités ¥ dans les zones moins déformées
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i

Figure I11.64 : alliage traité TTB - deux types de dislocations dans le méme plan de glissement

%‘3‘2 =4x104 - 2 la rupture - 300°C

a et b) - dislocation b] avec 2.2 =0
¢)- g.h1=0et 26520
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Figure IIL.65 : alliage traité TTB - précipités 7y traversés par les bandes

A—ze—‘! = 103 - 20 cycles - 20°C

11 1\

axe de zone <112>

Figure IIL.66 : alliage traité TTB - boucles renfermant des défauts d'empilement

A—;:Q =103 - 20 cycles - 20°C
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pour g =[T11] ( figures I1.64b et II1.64c ). Ceci peut confirmer I'hypothése de cisaillement des
précipités ¥ par création de défaut de surstructure, suivi d'un contournement par le passage de
deux types de dislocations BA et CA suivant la notation de Thompson.

Par conséquent, dans l'alliage traité TTB, & 0,5 Nj ou 2 rupture, tous les précipités
peuvent &tre cisaillés et /ou contournés par les dislocations ; les dislocations mises en jeu peuvent
&tre des parfaites ou des partielles.

L'observation des dislocations a plus petit nombre de cycles a en effet montré que dans
l'alliage traité TTB, ces trois mécanismes de franchissement des précipités ¥ sont présents:

- la figure IIL.65, obtenue apres 20 cycles a la température ambiante pour é—;ﬂ =103

indique que les gros précipités Y sont cisaillés : les bandes traversent les précipités. Le
cisaillement peut se produire par création de défaut de surstructure se traduisant par des
systtmes de franges éclairés pour tout g = <002>, comme la montre la figure II1.66, ou
par création de défaut d'ordre, témoigné par la présence des paires de dislocations. Mais
la présence des boucles autour des gros I;récipités Y signifie également que ces derniers
peuvent constituer des obstacles forts car ils sont impénétrables pour les dislocations.
Toutefois, le cisaillement des gros précipités ¥ par des superdislocations est possible, car
le cisaillement des fins précipités Y par création de défaut d'ordre maintient les
dislocations i rester par paires facilitant ainsi le cisaillement des gros précipités
(NEMBACH et al., 1987). '

- sur la ﬁguré I1.67 (20 cycles, 300°C, A—§B = 10-3), une densité de dislocations assez

homogene est observée, avec quelques enchevétrements au niveau des gros précipités y.
La présence des boucles fautées est également & noter sur la figure II1.67. Aprés 300
cycles, les défauts d'empilement peuvent s'étendre jusque dans la matrice (figure II1.68).



-166 - )

Figure IT1.67 : alliage traité TTB

%812 = 10-3- 20 cycles - 300°C
espaces interbandes riches en dislocations
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Figure IIL.68 : alliage traité TTB

A_§2 = 103 - 300 cycles - 300°C

systémes de franges dans les précipités et dans la matrice




- 168 -

Nombre de TTA TTB
cycles (¢ = 15 nm) (¢ = 14 + 100 nm)
20 cycles a - systémes : {111} <110> - systemes : {111} <110>
A—;:p- =103 - petites boucles de dislocations prés des - paires de dislocations

grandes dislocations qui sont souvent par
Phase de durcissement | paire ; petites boucles entourant des défauts | - boucles de dislocation autour des gros Y

cycligue - des boucles de dislocations isolées dont le - des petites boucles de dislocations
diamétre est environ 20nm, avec
B =5 <110> ;
) - des franges (qui ne sont pas des parois
- empilement des paires de dislocations d'antiphase) a I'interface et dans les gros
précipités ¥
300 cycles a - structures en bandes - structures en bandes
A—§D =103 - beaucoup de paires de dislocations par - boucles autour des gros Y
rapport aux petites boucles
=début de la phase - paires de dislocations
d'adoucissement 2 -défaut d'empilement
25°C - défaut d'empilement
durcissement 4 300°C
0,5 Nj pour - structure en bandes trés intenses, formées - bandes formées d'enchevétrement de dislo-
d'enchevétrement de dislocations cations. Parfois on peut observer des em-
%32: 4x104 pilements contre les gros ¥

- quelques dislocations isolées qui sont souven} - quelques boucles isolées autour des gros

et a rupture pour par paire. Prés des grandes paires se trouvent| précipités Y’

des petites boucles de dislocations

_é_2§2 =4x104

- quelques paires de dislocations & c6té des-
quelles se trouvent des gros Y avec un

et 4x10-3 systtme de franges pour '§) = <002>




- 169 -

111.2.3.3 - COMPARAISON ENTRE L'ALLIAGE TRAITE TTA ET L'ALLIAGE TRAITE
TTB

Les observations en MET peuvent étre résumées par le tableau III.
Ce tableau montre que :

- les paires de dislocations, caractéristiques d'un cisaillement par création de parois
d'antiphase, sont toujours observées dans tous les échantillons. Ainsi, il n'est pas
étonnant que les courbes d'évolution des contraintes en fonction du nombre de cycles
aient la méme allure ( durcissement suivi d'un adoucissement ) pour I'alliage trait€¢ TTA
et pour l'alliage traité TTB

- de 1a méme manigre, le mécanisme de franchissement des précipités par création de
défauts d'empilement de surstructure ( systémes de franges ) opére dans les deux
matériaux

- en revanche, les boucles glissiles sont moins nombreuses que les paires de dislocations
dans l'alliage traité TTA ; ceci implique une structure en bandes plus intenses dans
I'alliage traité TTA que dans l'alliage traité TTB ( ou des boucles autour des gros
précipités Y sont toujours observées ), c'est-a-dire une déformation plus homogene
dans l'alliage traité TTB par rapport a l'alliage traité TTA. Dans le cas ol les
microfissures s'amorcent 2 partir d'une hauteur critique des marches créées au niveau
des bandes de glissement, le matériau & déformation plus homogene verrait apparaitre les
microfissures plus tard par rapport au matériau & déformation hétérogéne ; cette
hypothése est effectivement vérifiée pour 'Inconel X-750 traité TTA et traité¢ TTB.

En résumé, les microstructures de déformation observées ont permis d'expliquer certains
résultats macroscopiques tels que les taux de durcissement, les niveaux de contrainte 4 0,5 Ni, la
présence de la phase d'adoucissement dans les deux matériaux ainsi que les durées de vie de
l'alliage traité TTA par rapport 4 celles de l'alliage traité TTB. Certains effets de 'augmentation
de la température restent cependant non expliqués par les microstructures observées comme la
stabilité des contraintes et la réduction de la durée de vie : les explications possibles a ces points
particuliers seront discutées au chapitre suivant.







CHAPITRE 1V
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CHAPITRE IV

DISCUSSION ET CONCLUSION

IV.1. INTRODUCTION

IV.1.1 RAPPEL DES RESULTATS EXPERIMENTAUX

Afin de pouvoir expliquer le comportement de 1'Inconel X-750 en milieu PWR suivant le
traitement thermique qu'il a subi, nous avons étudié, dans le cadre de cette thése, les mécanismes
de déformation plastique de 1'Inconel X-750.

Le premier travail a consisté a solliciter I'alliage, dans deux états différents, TTA et TTB,
en traction monotone et en fatigue plastique & déformation plastique imposée. Ensuite, les
microstructures de déformation correspondantes ont été éxaminées, dans le but de corréler les
propriétés mécaniques et les mécanismes de déformation. Les principaux résultats de ces études
sont rappelés brievement ci-dessous.

TRACTION MONOTONE

Quand l'alliage est déformé 2 des vitesses de déformation de 106s-1<e < 103 51, 2
20°C et 2 300°C, le glissement est planaire conduisant & des structures en bandes. Dans l'alliage
traité TTA, caractérisé par une précipitation fine et uniforme de ¥, ces bandes sont mieux
définies que dans l'alliage traité TTB, ol les précipitée ¥ sont bimodaux. L'augmentation de la
température produit des instabilités de contrainte, caractéristiques du phénomene de Portevin-Le
Chatelier, dans les deux matériaux. Cependant, l'augmentation de la température a 300°C n'a pas
d'effet significatif sur la microstructure de déformation.
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Pour I'alliage traité TTA, en début de déformation, les précipités ¥, constituant des
obstacles forts, sont cisaillés par des superdislocations <110> : ce modele permet d'expliquer les
limites élastiques du matériau ainsi que les microstructures de déformation observées.

Quand la déformation devient plus importante, certains précipités peuvent étre franchis
par des dislocations imparfaites par création de défaut de surstructure. Ce mécanisme se traduit
par l'observation de systémes de franges visibles a la fois dans les petites boucles de
dislocations, de la méme taille que les fins précipités ¥, et dans la matrice sur les dislocations
avoisinantes. Le défaut de surstructure est créé lors du cisaillement des précipités par des

superpartielles % <112> ; la présence des boucles délimitant ces défauts indique un

re . 2.’ e . - . a .
contournement des précipités fautés par une autre dislocation partielle g <112>. Les contraintes

calculées pour ce mode de franchissement des précipités Y sont cohérentes avec les valeurs
expérimentales. Ce mécanisme, proposé par GUIMIER (1972), suppose l'activation de deux
sources de dislocations différentes dans le plan de glissement. On remarque également la
présence des dislocations dissociées sans que des boucles fautées se trouvent dans le méme

grain.

Pour l'alliage traité TTB, la limite élastique peut &tre expliquée par une combinaison de
deux mécanismes tels que les petits précipités ¥ sont cisaillés par des paires de dislocations de
méme type, et les gros précipités Y sont contournés, par le processus d'Orowan. Dii au
contournement, le glissement est moins planaire que dans l'alliage traité TTA, permettant de
comprendre la structure en bandes moins marquée dans l'alliage traité TTB.

D'autre part, l'observation de dislocations dissociées laisse présager une faible énergie de
défaut d'empilement pouvant rendre le glissement devié difficile. Les systémes de franges a
l'intérieur des boucles de dislocations, traduisant le franchissement des précipités Y par des
dislocations imparfaites, sont également observés dans certains grains et concernent a la fois les
gros et les petits précipités Y.

L'alliage traité TTB est caractérisé par une concentration de la déformation plastique
autour des joints de grains, c'est-a-dire par une forte densité de dislocations, depuis le début de
I'écoulement.
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EN FATIGUE PLASTIQUE

La comparaison des microstructures de déformation aprés traction monotone et apres

fatigue plastique é-Ajep imposée montre que :

- en fatigue, la déformation plastique est plus localisée, c'est-a-dire que la structure en
bandes est plus marquée sous sollicitation cyclique que sous sollicitation monotone

- les mémes mécanismes de franchissement des précipités en traction monotone sont
retrouvés en fatigue plastique : création de défaut d'ordre et création de défaut de
surstructure

- sous sollicitation cyclique, des petites boucles d'Orowan de @ ~ 20 nm se forment ;
tandis qu'en traction monotone, les petites boucles de la méme taille sont fautées.

Les principaux résultats macroscopiques de fatigue sont représentés sur la colonne droite
du tableau IV.1, et les explications correspondantes & partir des observations microstructurales,
quand elles sont évidentes, sont marquées & gauche. Une ligne en tirets indique que la corrélation
micro/macro n'est pas encore €lucidée.
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Propriétés mécaniques

Microstructures de déformation

courbes -422 = f(N

- méme allure dans l'alliage traité TTA
et I'alliage traité TTB

- période d'adoucissement repoussée, ou sup-
primée, et tendance a la stabilisation de la
contrainte a 300°C

- mémes mécanismes de durcissement :
« cisaillement des précipités ¥ par des paires

» contournement de ¥ par des dislocations
parfaites (moins fréquent dans 1'état TTA)

« cisaillement + contournement par des
dislocations partielles (systémes de franges)

taux_de durcissement

- taux de durcissement d'autant plus important
que Agp/2 est grande

- diminution a 300°C dans l'alliage traité TTA

- augmentation & 300°C dans l'alliage trait€¢ TTB

- augmentation du nombre de bandes de
déformation quand Agp/2 augmente (TTA)

- augmentation de la densité de dislocations
entre les bandes quand Agp/2 croit ( TTB)

- augmentation de la densité de dislocations
entre les bandes de déformation a 300°C

courbe d'écrouissage cyclique
- chute de contrainte & 0,5 Nj dans l'alliage traitg

A
TTA pour =2 < 103 (2 20 et 300°C)

- variation brusque des microstructures de

déformation : seuls quelques gros grains

sont déformés et ne présentent qu'un seul
systéme de glissement alors que pour

A—SE > 10-3, les gros grains montrent 1

ou 2 systémes activés
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- changement de pente (augmentation) vers les
fortes amplitudes de déformation dans I'alliage}
trait€ TTB (20°C)

- changement de pente (plus doux qu'a 20°C)

vers les faibles amplitudes pour TTB

- variation brusque de la microstructure de
déformation : différence faible de densité
de dislocations entre les bandes de défor-
mation et les espaces interbandes

- variation progressive des microstructures

de déformation avec é—;n

microfissuration
- augmentation du nombre de microfissures a

la nucléation quand Agp/2 augmente (€tat TTA)

- diminution du nombre de microfissures a la

nucléation quand %E-B augmente (€tat TTB)

- apparition plus tardive des microfissures
quand la température augmente

- microfissures plus grandes dans 1'état TTA
que dans I'état TTB :

- croissance plus rapide & 300°C pour 1'état TTA

- réduction de la durée de vie a 300°C

- durée de vie de l'alliage traité TTB supérieure
a celle de I'alliage traité TTA

- augmentation du nombre de bandes de glis-

Ag
sement avec —2—9

- dans l'alliage traité TTA : —--------mermmmmm
- dans l'alliage traité TTB : déformation plus
homogéne a 300°C qu'a 20°C

- ce sont en particulier les gros grains qui
sont déformés dans l'alliage traité TTA ; I
alliage traité TTB renferme une taille de
grains homogene et fine

- déformation plus hétérogeéne et microfis-
sures plus grandes dans l'alliage traité TTA

Tableau IV.1 : corrélation microstructures - propriét€s mécaniques de fatigue
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IV.1.2 PROBLEMES SOULEVES PAR LES RESULTATS
EXPERIMENTAUX

Les observations microscopiques en traction monotone ont montré les mécanismes
élémentaires de durcissement de I'Inconel X-750 dans deux états différents : I'état TTA (¢y = 15
nm) et I'état TTB (¢py = 14 + 100 nm). Les petits précipités ¥ sont cisaillés, ¢ = 15 nm, et les
gros précipités sont contournés. Les mémes mécanismes ont ét€ également observés en fatigue
plastique, ainsi que le franchissement des précipités par les dislocations partielles qui n'a été
éxaminé en traction monotone que pour des déformations importantes. Malgré les hypothéses
simplificatrices, les valeurs calculées des contraintes d'écoulement sont assez proches des
valeurs expérimentales. De ce fait, il est intéressant de connaitre les énérgies des défauts crées
dans I'alliage au cours de la déformation. ‘

D'autre part, le tableau IV.1 met en évidence un certain nombre de problemes liés a
l'augmentation de la température qui n'a pas pu étre expliqué a partir des microstructures de
déformation observées. Comme le premier effet macroscopique de I'élévation de la température
se traduit par des décrochements de contrainte, caractéristiques du phénomeéne de Portevin-Le
Chatelier (PLC), les relations entre PLC- microstructures-propriétés mécaniques méritent d'étre
discutées.

Par conséquent, dans la deuxiéme partie de ce chapitre, les caractéristiques physiques de
l'alliage, tels que 1'énergie de défaut d'empilement et 1'énergie de parois d'antiphase (défaut
d'ordre) seront examinés.

Ensuite dans la troisi€éme partie, la discussion se portera sur le mode de franchissement
des précipités ¥ par les dislocations partielles.

Dans la quatriéme partie, nous étudierons les éventuelles relations entre le phénomeéne
PLC et les microstructures nous permettant d'expliquer les propriétés de l'alliage.

La cinquieéme partie sera consacrée a l'explication des comportements de I'Inconel X-750
en milieu PWR, en se basant sur les résultats obtenus & 1'air 8 300°C.

Enfin, nous concluerons sur I'ensemble du travail dans la sixiéme et derni€re partie.
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IV.2 : QUELQUES PARAMETRES PHYSIQUES DE L'INCONEL
X-750

IV.2.1 : ENERGIE DE DEFAUT D'EMPILEMENT

Au chapitre III, il a été montré que les précipités ¥’ peuvent étre franchis par des
dislocations partielles lorsque la déformation augmente. Il est & noter que le mode de
franchissement par les dislocations partielles est fréquemment rencontré dans les superalliages 4
forte fraction volumique de Y et & haute température (KEAR, et al.1970, GUIMIER 1972,
HUIS IN'T VELD, BOOM, BRONSVELD et DE HOSSON 1985, CONDAT et al.1987,
RAHOUAD, et al. 1987, MILLIGAN et ANTOLOVICH 1987, LIN et al. 1990).

Dans notre cas particulier, ot la fraction volumique de ¥ est faible et la température peu
élevée, nous pouvons admettre que ce mécanisme peut se produire par la combinaison de deux
dislocations différentes dans le méme plan. De plus, ce phénomene n'est observé que lorsque la
déformation devient importante. Dans ce cas, 'énérgie devrait étre assez basse pour que les
dislocations puissent se dissocier dans la matrice avant d'atteindre les précipités.

La détermination de I'énergie de faute se base sur la mesure de la distance entre les deux
partielles. D'aprés HIRTH et LOTHE (1982), 1'énergie de défaut d'epilement est obtenue par la
relation suivante : '

Y=ERI%_ 2-V (1_2vc052a
8nd 1-v 2-v

Y : énergie de défaut d'émpilement

bp: module du vecteur de Burgers des dislocations partielles

U : module de cisaillement

d : distance entre les dislocations partielles

v : coefficient de Poisson

o : angle entre la ligne de dislocation et le vecteur de Burgers de la dislocation parfaite

Or, la distance mesurée, sur les micrographies, entre les partielles ne correspond pas
exactement a la distance réelle entre les deux lignes de dislocations. D'autre part, I'épaisseur de
I'image de la dislocation empéche quelquefois de discerner les dislocations partielles. Ainsi il est
préférable de prendre les mesures sur les clichés pris en champ sombre en faisceau faible, car
non seulement I'image des dislocations est plus fine mais aussi, la distance mésurée se rapproche
de la valeur réelle (COCKAYNE, RAY et WHELAN 1969, COCKAYNE, JENKINS et RAY
1971).
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Les distances mésurées en fonction du caractére des dislocations sont reportées sur la
figure IV.1. En prenant v = 0,3, les valeurs experimentales prises sur les échantillons sollicités
en fatigue ou en traction ( de l'alliage traité TTA ou de l'alliage traité TTB ) sont encadrées par
les courbes théoriques correspondant a des énergies de faute de 18 mJ / m2 et 30 mJ / m2.
La dispersion peut provenir d'une part des erreurs de mesure, et d'autre part du fait que la
plupart des mesures sont prises sur des dislocations non isolées ; l'interaction entre les
dislocations change 1'écart entre les partielles. Il est a signaler que faute de diaphragme adéquat,
nous n'avons pas pu vérifier s'il existe des précipités entre ou coupés par les partielles.

D'aprés les mesures de distance entre les dislocations partielles, DECAMPS et CONDAT
(1986) ont trouvé pour deux superalliages différents a base de Ni, des énergies de défaut
d'empilement de 20 et 24 mJ m™2.

AKHTAR et TEGHTSOONIAN (1971), en étudiant le stade III du fluage des alliages
binaires Ni-Cr, ont trouvé une énergie de 42 mJ m-2 pour un alliage & 19% atomique de chrome.
L'Inconel X-750 a environ 18,3% atomique de Cr si on suppose que tous les atomes de Cr
restent én solution solide dans la phase 7.

Les travaux de BEESTON et FRANCE ( 1968), sur des alliages binaires de Ni
également, montrent la réduction du rapport Yg/ub (yg étant 'énergie de faute) en fonction de la
composition de 1'élément d'addition. Ainsi, ils ont trouvé que Yg/ub du Ni pur est réduit de 27%
pour un alliage Ni - 18,5% Cr. On note que g de Ni pur, rencontrée dans la littérature, varie de
95 mJ/m2 a 450 mJ/m2 (BEESTON et FRANCE 1968, BEESTON, DILLAMORE et
SMALLMAN 1968, GALLAGHER 1970, AKHTAR et al. 1971, HIRTH et al. 1982).

Comme l'énergie de faute d'empilement dépend de la composition de la matrice v, XIE,
CHEN, McHUGH et TIEN (1982), ont proposé une relation pour déterminer la réduction de ¥g
de Ni pur, dans les alliages & base de Ni. L'application de cette relation sur I'Inconel X-750
conduit & une réduction de yg de 42,5%, si le rapport Ti/Al dans la phase ¥' est de 3/2
(BEESTON et FRANCE 1968) et de 44,5% si tous les atomes de Al sont supposés précipiter.
La composition de la matrice est estimée & partir de la composition de 'alliage et de la fraction
volumique de la phase Y.

La valeur théorique de yg de notre alliage varie alors de 40 mJ m2 4 190 mJ m2.

On constate que les valeurs théoriques sont supérieures aux valeurs expérimentales. Une
énergie Ye = 190 mJ m-2 pour I'Inconel X-750, semble néanmoins étre loin de la réalité, car les
microstructures de déformation de la matrice montrent des glissement planaires (Annexel),
indicatifs d'une faible énergie de défaut d'empilement.
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Figure IV.2 : équilibre des dislocations dans un empilement d'aprés CASTAGNE et al.(1966)

- Pour la dislocation de téte :
9 N-1
Etl—-f‘%+csb-F-%‘m% =0
2nk = )| Lg«

- Pour les dislocations appariées (de 1 an) :

N-1 .
pb? 1 i HE e ing) =
2nk 2:‘) Xj- Xj +ob - (-1) LSZ (28; - sinB) = 0

j#i

- Pour les dernieres dislocations (de n+1 & N-1) :

N-1
Y 1 _+0b=0

i=0 Xj - Xi

pb?
2rk

J#i

cosfj = ;—ES
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Par conséquent, on peut admettre que I'Inconel X-750 est un alliage a faible énergie de
défaut d'empilement. La valeur trouvée de Y de la matrice 7y est alors assez proche de celle de la

phase y. D'aprés YOO et al. (1988), et HUIS IN'T VELD et al. (1985), pour un défaut
intrinséque de surstructure, 1'énergie varie entre 5 et 15 mJ m-2.

IV.2.2 : ENERGIE DE PAROI D'ANTIPHASE

Théoriquement, I'énergie de parois d'antiphase peut étre calculée comme I'énergie de
faute a partir de la mesure de la distance entre les paires de dislocations. Pour cela , il faut que
les paires soient assez loin des autres dislocations pour éviter leur interaction, ce qui
pratiquement était difficile A obtenir dans notre alliage.

Nous avons alors déterminé 1'énergie de parois d'antiphase en étudiant I'équilibre d'un
empilement de dislocations selon la méthode de CASTAGNE, PINEAU et SINDZINGRE
(1966) schématisé€e sur la figure IV.2. Sur les trois empiiements différents que nous avons
étudiés, obtenus dans l'alliage traité TTA sollicité en fatigue, toutes les dislocations se sont
regroupées par paire. La valeur moyenne obtenue est de 190 mJ / m2 avec une assez grande
dispersion des valeurs ( écart-type = 75 mJ / m2 ).

Cette valeur est assez faible par rapport a celle obtenue par la méme méthode par
CASTAGNE et al. (1966) sur un alliage de Ni contenant 2% de Ti et 2,3% d'Al

Les trois empilements €tudiés se trouvent dans les espaces interbandes et souvent contre
une bande de déformation, ou un autre empilement. Ainsi, I'hypothése du modéle considéré
selon laquelle, " 1a dislocation se trouvant 2 la téte de 'empilement est la seule a ressentir la force
de répulsion F de la barri¢re " n'est plus vérifié dans la mesure ot cette force ne serait que la
résultante des forces de répulsion des autres dislocations. Ceci pourrait expliquer la dispersion
des valeurs.

D'autre part, I'énergie de paroi d'antiphase peut varier selon la composition de l'alliage et
du rapport Ti/Al dans la phase y. Les valeurs rencontrées dans la littérature pour un défaut
d'ordre sur le plan { 111 } et obtenues par différentes méthodes s'étendent de 90 & 330 mJ / m2
(RAYNOR et al. 1970, BROWN et HAM 1971, GROSE et ANSELL 1981, YOO et al. 1988,
BALUC et al. 1989).
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D'aprés RAYNOR et al. (1970), I'énergie de paroi d'antiphase peut également €tre
déterminée & partir du diamétre minimum des boucles d'Orowan. Comme en fatigue, nous avons
pu observé des petites boucles d'Orowan de diamétre 15 nm, l'application de cette méthode
donne alors une valeur de 1'énergie de paroi d'antiphase de 300 mJ / mm2.

Cependant, cette valeur est moins plausible que la premiére (déterminée par la méthode de
CASTAGNE et al.), puisque les petites boucles parfaites de @ ~ 15 nm ne sont pas observées en

traction monotone.
Iv.2.3 : RESUME

En résumé, grice aux observations microstructurales, des paramétre physiques de notre
alliage ont été déterminés. Les valeurs ainsi obtenues se trouvent a l'intérieur des fourchettes
d'énergie rencontrées dans la littérature.

IV.3 : DISCUSSION SUR LE MODE DE FRANCHISSEMENT DES
PRECIPITES PAR CREATION DE DEFAUT DE
SURSTRUCTURE

Les différentes observations et conditions expérimentales, telles que :

- les systémes de franges visibles pour des réflections de la matrice,

- les boucles de dislocations entourant ces franges, ainsi que la densité assez importante
de la dislocation pres de ces boucles

- les différents types de dislocations sur le méme plan de glissement

- la température d'essai : régime basse température

nous ont permis de conclure que les précipités Y peuvent étre franchis par des dislocations

dissoci€es selon le mécanisme proposé par GUIMIER (1972).

Par la combinaison dans le méme plan de glissement, d'une dislocation de vecteur de
Burgers BA et d'une partielle de vecteur de Burgers C3 provenant d'un autre type de dislocation
CA, une superpartielle de vecteur de Burgers 20A est formée. Les lignes de dislocations sont
paralléles. Cette superpartielle cisaille les précipités ¥ en créant un défaut intrinseque de
surstructure. Lorsque la derniére partielle A de CA rencontre les précipités fautés, elle les
contourne. Ainsi les deux types de dislocations paralléles BA et CA laissent derri¢re elles des
boucles de dislocations de la méme taille que les précipités limitant des défauts de surstructure.

Les contraintes calculées pour ce mode de franchissement sont cohérentes avec les
contraintes expérimentales.
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Pour l'alliage traité TTA, ce mécanisme nécessite une contrainte plus €levée (At = 200

MPa) que la mécanisme de franchissement par création de paroi d'antiphase par une paire de
dislocations (AT = 160 MPa). Pour une dislocation seule, créant un défaut d'ordre, la contrainte
nécessaire selon les modeles statistiques est de 185 < At <205 MPa.

En revanche pour l'alliage traité TTB, le mode de franchissement par création de défaut
de surstructure est moins énergétique (AT = 145 MPa) que le mode de franchissemnt par des

dislocations parfaites.
Par conséquent, I'application des hypothéses pour le calcul des contraintes dans l'alliage
traité TTA mérite d'étre justifiée.
IV.3.1 : CONDITION DE FORMATION D' UNE SUPERPARTIELLE

Pour que BA franchisse les précipités par cisaillement, il lui faut fournir une cission de
160 MPa environ. La répulsion de CA l'aide & franchir les obstacles comme dans le cas d'un
cisaillement par une paire de dislocations de méme type. Cependant, cette contrainte n'est pas
suffisante pour la dislocation CA, car la résistance d'obstacle (défaut d'ordre) et la répulsion de
BA s'opposent 2 son mouvement. On rappele que le défaut d'ordre créé par le passage de BA
n'est restauré que par le passage d'une deuxieme dislocation de méme type BA.

Pour les deux dislocations BA et CA, 1'équilibre des forces au moment du
franchissement s'ecrit :

pour (BA) : cb—yagl—i—s-+R=O

pour (CA): ob-v,w—-R=0

o =2x 160 MPa
c'est-a-dire une contrainte appliquée de 1020 MPa.

Ce calcul montre que le passage des deux dislocations différentes dans le méme plan est
assez difficile.
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D'autre part, pour former une superpartielle, il faut que la dislocation BA attende la
dislocation Cd de CA, alors que BA et CA sont répulsives.

Quand la dislocation partielle B de BA pénétre les précipités ¥, elle crée un défaut
complexe qui est probablement plus énergétique qu'un défaut d'ordre. On peut alors admettre
que BA n'est pas dissociée pour cisailler les précipités.

Lorsque C8 de CA arrive, elle sera presque attirée par les précipités pour remplacer le
défaut d'ordre d'énergie 190 mJ/m?2, par un défaut intrinséque de surstructure d'énergie 15
mJ/m?2. D'autre part, dans le cas particulier ot BA est d'orientation vis ou d'orientation coin, il n'y
a pas d'interaction entre BA et C3 car leurs vecteurs de Burgers sont perpendiculaires : BA L C3.

En effet, la force radiale F; entre deux dislocations de vecteur de Burgers 1?1 et 5} est
donnée par la relation suivante (HIRTH et al., 1982) :

u étant le vecteur unitaire tangent & la ligne de dislocation

R : distance entre les deux dislocations

Cependant, pour que C3 puisse rattraper la dislocation BA, il faut que la dislocation CA
ne soit pas retenue par les précipités. Autrement dit, il faut que la distance entre BA et CA soit
inférieure 2 la distance moyenne entre précipités (Ls - 2 r5).

Globalement, I'équilibre de CA dans la matrice derri¢re BA peut s'ecrire

Gb'Fr=O

A
ob

ob=— = R=

R

A
R<lg = G>m

En traitant le cas particulier ou BA =% [101] est de caractére vis, et CA = % [110], nous

trouvons ¢ > 90 MPa (Gapp] > 445 MPa).

En somme, rapprocher les deux dislocations BA et CA parait plus facile que de cisailler
les précipités successivement par BA et CA par création de parois d'antiphase.



-194 -



-195-

IV.3.2 : POSITION DE LA DERNIERE PARTIELLE PAR RAPPORT A LA
SUPERPARTIELLE AU MOMENT OU CELLE-CI S'ECHAPPE DES
PRECIPITES

Pour le calcul des contraintes nécessaires pour la création de défaut de surstructure, la
derniére partielle 8A a été supposée ne pas rencontrer des précipités.

Dans ce cas, la distance entre la superpartielle 28A et la partielle A devrait étre
supérieure au rayon des précipités rs.

Al

Gbp + 'YE - ‘ﬁ" =

A'

R = ———

Yk : énergie de défaut d'empilement de la matrice ~ 20 mJ/m?2

11 a été trouvé au chapitre III, que la contrainte nécessaire pour que BA et CA franchissent
les précipités, en créant un défaut de surstructure est de 200 MPa environ. Pour cette valeur, la
distance séparant 20A et dA est alors de

R =10nm
On rappelle que rs = 6 nm.

Ce calcul justifie I'application de cette hypothése pour l'alliage traité TTA. 11 est évident
que cette distance croit si la contrainte diminue.

Par la suite, la force qu'exerce les obstacles sur la derniére partielle, lorsque la
superpartielle est sur le point de franchir les précipités, peut étre négligée (hypothese 2)

IV.3.3 : INTERACTION DE BA SUR 3A AU MOMENT DU
CONTOURNEMENT DES PRECIPITES FAUTES

Dans la matrice, la répulsion de SA et la cission appliquée tendent a écarter BA de dA. En
revanche, le défaut d'empilement dans la matrice tend a retenir la partielle C3. Ainsi, lorsque la
superpartielle sort des précipités, il n'y a plus rien pour maintenir BA et Cd ensemble : la
superpartielle se dissocie.
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Figure IV.3 : configuration des dislocations au moment du contournement des précipités
fautés




-197 -

Pour une cissiont appliquée de 200MPa, BA et CA ne sont séparés que de 7 nm environ
dans la matrice. Ceci signifie que SA est sur le point de contourner les précipités fautés aussitdt
la superpartielle se dissocie. Par conséquent, l'intéraction de BA sur dA pour le contournement

des précipités fautés doit &tre pris en compte (Figure IV.3)

En écrivant 1'équilibre des partielles de CA, on trouve :

A
pour C3 obp + R Y =0
6_2_3- _1_\_1_3_, - 2T sine
pour dA obp - R; " Rs ==
T sinB A1s
S T
- A1z ‘
o =200 MPa + 2boR;
si Ry =7 nm,
A3 _ 165 MPa = 0gpo)~1100 MPa

Contrairement a I'hypothése 3, qui a été posée au chapitre II, l'interaction de BA sur 3A

est non négligeable.

Le contournement des précipités fautés semble alors aussi difficile que le passage
successif de BA et CA par création de défaut d'ordre.

D'aprés ces calculs, le passage de deux types de dislocations dans le méme plan serait
pratiquement impossible, sauf pour des déformations trés importantes, proches de la striction,
ot la contrainte peut atteindre plus de 1000 MPa.

Or, dans les différentes équations qui ont été écrites, I'interaction des autres dislocations

se trouvant derriere CA n'a pas été tenue compte. Pourtant, cette intéraction pourrait

Az
2pr2,

contournement des précipités fautés.

contrebalancer ou augmenter la distance Rj, réduisant ainsi la contrainte de

En conclusion, le franchissement des précipités Y par deux dislocations différentes sur le
méme plan de glissement, par création de défaut intrinséque de surstructure, est un phénomene
assez complexe mais physiquement possible.
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L)

~—

précipité cisaillé précipité reconstitué sous I'effet de la
' température

Figure IV.4 : reconstitution des précipités ¥ apres cisaillement
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IV.4 : RELATION PLC-MICROSTRUCTURE- PROPRIETES
MECANIQUES

IV.4.1 - ORIGINE DU PLC

Un probléme auquel nous n'avons pas trouvé de solution évidente a partir des
microstructures de déformation est le fait que la période d'adoucissement sur les courbes
d'évolution des contraintes en fonction du nombre de cycles est supprimé ou retardé quand la
température augmente. CLAVEL (1981) a trouvé ce retard a 'adoucissement & 500°C, par
rapport & la température ambiante, sur I' Inconel 718 ot les précipités sont d'abord contournés
avant d'€tre cisaillés ; d'apres les travaux de BRECHET et LOUCHET (1989) le cisaillement des
précipités par les boucles glissiles concerne les précipités ayant une taille légérement supérieure 2
la taille critique de contournement.

Or nos précipités ont des tailles inférieures a la taille surcritique (rc ~ 30 nm) et pendant la
phase de durcissement, nous n'avons pas remarqué plus de boucles glissiles & 300°C par rapport
a la température ambiante.

D'autre part, lorsque la température augmente, I' alliage a 1état TTA et I'alliage a I'état
TTB, présentent des décrochements de contrainte.

11 peut alors arriver qu'aprés quelques cisaillements, indiqués par la dimunition de la
contrainte, les précipités se soient reconstitués globalement pour diminuer I' énergie de surface
matrice / précipité , et de nouveau on observerait une augmentation de la contrainte (figure IV.4).

Pour vérifier si cette hypothese sur l'origine du PLC est valable, un essai de fatigue a
20°C avec un vieillissement a 300°C a été éffectué. L'éprouvette, en alliage traité TTA, est

... . Ag \ A . s 1
sollicitée a _ig = 10-3 pendant 500 cycles 2 la température ambiante, c'est-2-dire pendant la

phase d'adoucissement mais avant l'apparition des microfissures. Ensuite, 1'essai est interrompu
et I'ensemble éprouvette- montage, est porté 4 300°C pendant 10 min. Notons que lors des essais
4 300°C les instabilités se produisent en moyenne 3 fois par seconde.

Quand le montage est refroidi, aprés 2,5 heures, I'essai est de nouveau reconduit a la
température ambiante. On pense donc que si les précipités se sont reconstitués, les niveaux de
contrainte apres le vieillissement seraient équivalentes & ceux d'avant le vieillissement pour le
méme nombre de cycles, c'est-a-dire que le matériau aurait oubli€ la sollicitation avant le
vieillisserent.
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Figure IV.S : essai de fatigue avec vieillissement 4 300°C
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Figure IV.6 : sensibilité négative de l'alliage a la vitesse de déformation
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La figure IV.5 montre les variations de contraintes avec le nombre de cycles, avant et
apres le vieillissement. Nous remarquons que les amplitudes de contraintes aprés vieillissement
sont plus faibles qu'avant le vieillissement. Ainsi, la reconstitution des particules n'est pas a
I'origine des instabilités de contraintes dans les conditions de nos essais.

Par ailleurs, les essais de fatigue sur la matrice écrouie ont également montré des
décrochements de contrainte. En général, le phénomene de PLC traduit les interactions entre les
dislocations mobiles et les atomes en solution dans l'alliage (FRIEDEL 1967) ; ce phénomene est
également accompagné d'une sensibilité négative i la vitesse de déformation (STRUDEL 1979,
PENNING 1972, KUBIN et ESTRIN 1985).

Ce dernier phénomene a été confirmé par deux essais de fatigue réalisés sur l'alliage traité

R Ag . . . . c .
TTB a 300°C avec —79 = 4x104. Le premier essai est conduit & une vitesse de déformation de

gp= 5x10-4 51 jusqu'a la rupture. Le deuxiéme essai est commencé avec € = 5x10-4 s et est
terminé avec &p = 10-3 s"1. Une diminution des contraintes d'environ 5% a été observée quand la
vitesse de déformation a été augmenté : figure IV.6.

HAYES et HAYES (1982), ont montré que l'alliage Inco 600, qui est une solution solide
de composition assez proche de celle de I'Inconel X-750, présentent les décrochements de
contraintes pour des températures supérieures 2 204°C avec des vitesses de déformation de
8,3x10-5 & 3,7x10-2 5. Les décrochements observés ont été attribués a l'interaction dynamique
entre les dislocations et les atomes de carbone en interstice. Pendant que les dislocations sont
momentanément bloquées par les précipités Y, les atomes de carbones viennent les ancrer.

D'autre part , l'interaction dynamique entre les atomes de solutés et les dislocations
induisant les décrochements de contrainte n'existe que sur un domaine de température et de
vitesse de déformation donné. Nous avons donc vérifier, par le calcul, si & 300°C ce phénoméne

peut se produire dans notre alliage. Selon STRUDEL (1979), la vitesse de déformation pour une
température donnée doit étre comprise entre éc et eF

c=4pnXLl C, D
Ec=4Pmyy modgle de Cottrell

- ob3
€F=2pm i D modsle de Friedel

Pm : densité des dislocations mobiles
~ 108 cm2
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Up : énergie de liaison dislocation - impuretés
~ 0,1eV (FRIEDEL 1967)

Cy : concentration de lacunes d'écrouissage
~ 103
D : coefficient de diffusion des impuretés = Dy exp(-Q/RT)

Do~ 0,4 cm?s1 ; Q~37,5kcal mol-1 (VOICE et FAULKNER, 1987)

D' : coefficient de diffusion du couple lacune/impureté = Do exp(-Q/RT)
~ 1013 cm2s-1 2300°C (STRUDEL 1979)

G : cisaillement appliqué au cristal
~ 320 MPa

Avec les valeurs ci-dessus, la vitesse de déformation pour que le phénomene PLC
apparaisse, devrait étre

1020 -1 c ¢ < 10°14 51 220°C
107 sl <2 <102 51 4300°C

La condition de vitesse 4 300°C correspond effectivement aux conditions de nos essais

IV.4.2 - RELATION PLC-MICROSTRUCTURE DE DEFORMATION

Au phénomene PLC est également associé une multiplication rapide des dislocations.
Ainsi, on peut penser que cette multiplication rapide " saturerait " assez vite certains grains en
dislocations entrainant l'activation des systémes de glissement dans les grains voisins non encore
déformés plastiquement, c'est-a-dire que la formation des bandes de glissement dans d'autres
grains se ferait a la suite de la ” saturation en dislocations " dans certains grains. Par conséquent,
la période de durcissement cyclique serait prolongée par rapport a celle de la température
ambiante o les bandes de déformation sont pour la plupart formées dans les premiers cycles.




300°C

des

ance

Figure IV.7 : propagation des bandes de glissement & 300°C, facilitant la croiss
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Une tendance a la stabilisation de la contrainte serait alors obsérvée car il y aurait une
compétition entre le durcissement, correspondant a la formation de bandes de glissement, et I’
adoucissement, dii au cisaillement des précipités.

D'autre part, le nombre de grains déformés serait plus important qu'a 20°C, expliquant
par exemple la réduction de la durée de vie @ 300°C car les microfissures se trouveront assez
proches ( dans les grains voisins ) les unes des autres et une croissance par microcoalescence
pourrait avoir lieu plus fréquemment qu'a 20°C (figure IV.6)

Cette hypothése et les propriétés qui peuvent en découler ne sont pas en contradiction
avec les microstructures de déformation et les propriétés mécaniques de 1'alliage traité TTB. En
effet, dans ce matériau la densité de dislocations a augmenté avec la température, les contraintes
sont plus stables a4 300°C qu'a 20°C et une réduction de la durée de vie a été également observé
300°C. .

a

En revanche, pour l'alliage traité TTA, I'augmentation de la densité de dislocations avec
la température n'est pas vérifiée sur les microstructures de déformation. Deux autres hypothe€ses
peuvent alors €tre avancées pour l'alliage trait€é TTA

Hypothése 1 : il est possible que la multiplication des dislocations se passe uniquement 4
lintérieur des bandes (glissement trés planaires di a la présence des fins
précipités ) on la densité de dislocations est assez difficile a évaluer ; de cette
maniére, l'effet de l'augmentation de la température sur les microstructures de
déformation serait moins évident, tandis que macroscopiquement l'effet serait le
méme, c'est-d-dire, stabilisation des contraintes et réduction de la durée de vie.

Cette explication nous semble satisfaisante pour l'alliage traité TTA en ce qui concerne les
microstructures de déformation observées, les niveaux de contrainte, et les durées de vie ; en
revanche, elle est en contradiction avec la diminution des taux de durcissement quand la
température augmente ainsi qu'avec I'apparition tardive des microfissures a 300°C.

Hypothése 2 : on peut également supposer que la multiplication des dislocations se passerait
dans tout le grain, et non seulement dans les bandes de glissement, mais elle
concernerait d'abord les grains en surface avant de se propager en volume. Ainsi,
I'observation des structures de dislocations au coeur de I'échantillon n'indiquerait
pas une augmentation de la densité de dislocation.
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Cette hypothése semble étre plus descriptive de l'alliage traité TTA que la premi¢re mais
elle est plus difficile a vérifier. LERCH et al. (1987) sur le Waspaloy a précipités cisaillables ont
trouvé que les microstructures de déformation en surface, observées sur des lames minces
prélevées i la surface des éprouvettes sollicitées, sont trés différentes de celles a l'intérieur de
I'éprouvette : la déformation est plus homogéne en surface qu'a coeur de 1'échantillon.

Avec ces hypothéses en plus, les résultats macroscopiques peuvent &tre expliqués a partir
des résultats 2 I'echelle microscopique sauf le fait que dans I'alliage traité TTB, le nombre de
microfissures a tendance a diminuer quand l'amplitude de déformation augmente.

Malgré ce probléme non résolu, nos résultats actuels peuvent étre extrapolés pour
comprendre le comportement de I'Inconel X-750 en milieu PWR.

IV.5 : COMPORTEMENTS DES MATERIAUX EN MILIEU PWR

IV.5.1 - LES DIFFERENCES ENTRE LES DEUX ETATS LORS DES
ESSAIS A L'AIR

. . 3 ~ AE 53 V' V3 ’ -
Nous avons vu, lors des essais de fatigue a —29 imposée, que les réponses mecaniques
des deux états différents de 1'Inconel X-750 sont équivalentes. Méme si l'alliage traité TTB
: : X . ) : A A8
présente une meilleure tenue a la fatigue, I'ecart entre les durées de vie, pour la méme -—-2-9, est

moins de 30% ; I'écart s'estompe a 300°C.

De la méme maniére, les caractéristiques de traction des deux matériaux sont assez
proches avec un allongement 2 la rupture de l'alliage traité TTA légérement supérieur a celui de
TTB.

En revanche, la différence au niveau des microstructures de déformation est plus
marquante avec :

- une déformation plus homogene dans l'alliage traité TTB en traction monotone €t en
fatigue plastique ; cette homogénéisation est diie & la présence des gros précipités Y eta
I'homogénéité de la taille de grain. En effet, dans l'alliage traité TTA, la déformation est
concentrée dans les gros grains et 4 l'intérieur des bandes de glissement. L'effet est plus
accentué lorsque la déformation est faible en fatigue plastique



Figure IV.8 : alliage traité TTA - état de la surface au voisinage du faciés de rupture
Ac/2 =220 MPa - milieu PWR

Figure IV.9 : alliage traité TTA - loin de la surface de rupture
Ac/2 =220 MPa - milieun PWR




-209 -

- & faible déformation, en traction monotone, les dislocations dans 1'alliage trait¢ TTB se
trouvent préférentiellement prés des joints de grains. Ceci est di au fait que les zones
autour des joints de grain sont des zones " molles " dépourvues de gros précipités Y.

En milieu PWR, l'écart entre les propriétés mécaniques de l'alliage traité TTA et de
I'alliage traité TTB est considérable. Par exemple l'allongement 4 rupture de I'alliage traité TTB
qui était rompu par corrosion intergranulaire est de 9,5% et celui de l'alliage traité¢ TTA dans le
méme milieu et les mémes conditions est de 26,5% (BLANCHET et al., 1985) ; en fatigue &
contrainte imposée , avec une amplitude de 400 MPa, le nombre de cycles a rupture de l'alliage
trait€ TTB est de 6 800 000 et celui de TTA est de 375 000 (AMZALLAG et al., 1986).

Avant de relier les différences que nous avons pu mettre en évidence lors des
observations microscopiques avec les propriétés mécaniques en milieu PWR, nous avons
examiné I'effet du milieu PWR sur l'alliage.

IV.5.2 - EFFET DU MILIEU PWR

Des éprouvettes de l'alliage traité TTA ont été sollicitées a Unirec en fatigue a contrainte
imposée en milieu PWR. Les éprouvettes ont été polies électrochimiquement avant les essais
pour pouvoir observer leur surface apres les sollicitations.

Les études sur répliques, ou directement au MEB, ont montré que lorsque les éprouvettes
sont rompues, les microfissures se trouvent uniquement au voisinage immédiat de la fissure
principale ; les microfissures sont au nombre de 5 / mm? et elles ont des longueurs inférieures ou
égales a 150 pm, taille des gros grains. Lorsque les éprouvettes ne sont pas rompues, nous
n'avons pas trouvé€ de microfissures.

Les observations au MEB sont représentées par les figures IV.8 et IV.9 : ces clichés ont
été pris respectivement au voisinage immédiat de la surface de rupture et loin de la surface de
rupture. Prés du faciés, la surface de I'éprouvette est fortement perturbée avec apparemment une
dissolution du matériau a plusieurs endroits. Sur la figure IV.9, une attaque du milieu peut étre
également obsevée le long de certaines rayures de surface, ou sur les petites imperfections
comme les microtrous formeés lors du polissage €lectrolytique. En revanche, sur la méme figure,
on peut constater qu'il n'y pas d'attaque le long des lignes de glissement
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Ceci laisse présager que l'attaque se fait préférentiellement a partir d'une certaine
profondeur, ou hauteur critique des imperfections de surface et/ou a partir d'une certaine
contrainte critique de surface.

IV.5.2.1 - CONSEQUENCES SUR LES CARACTERISTIQUES MECANIQUES EN
FATIGUE CORROSION

Dans le domaine d'endurance, la déformation plastique correspondante est trés faible et
par conséquent il y aura trés peu de bandes de glissement formés. Dans l'alliage traité TTA ces
bandes se trouveront essentiellement dans les gros grains et la déformation sera fortement
localisée dans les bandes de glissement. Comme la déformation est plus homogene dans I'alliage
traité TTB, grice au contournement des gros précipités ¥, que dans 'alliage traité TTA, nous
pouvons prévoir que le nombre de cycles nécessaires pour atteindre la hauteur critique de la
marche de glissement pour amorcer les microfissures ou 'attaque du milieu sera plus important
dans l'alliage traité TTB. Ensuite, I'attaque du milieu, par dissolution du matériau dans les
endroits a reliefs et/ou de concentration de contrainte comme les fonds de fissure, creusera
encore plus I'écart entre les durées de vie de l'alfiage traité TTA et de l'alliage trait€ TTB.

Ainsi, une bonne tenue 2 la fatigue corrosion sera assurée par un mécanisme rendant la
déformation homogene.

IV.5.2.2 - CONSEQUENCES SUR LA RESISTANCE A LA CORROSION
INTERGRANULAIRE SOUS CONTRAINTE

Les observations en MET des échantillons sollicités en traction monotone, a faible
déformation ont montré que la densité de dislocations autour des joints dans I'alliage trait€é TTB
est remarquablement élevée par rapport a la densité dans l'alliage traité TTA.

D'autre part, les précipités intergranulaires dans I'alliage traité TTB sont discontinus alors
que dans I'alliage traité TTA , ils sont semi-continus lui assurant une meilleure tenue mécanique
des joints.

Par ailleurs, le milieu pourrait attaquer les endroits de concentration de contrainte comme
les joints de grains de l'alliage trait€ TTB.

Il s'ensuit que dans l'alliage traité TTB, l'amorcage des fissures intergranulaires serait
plus précoces que dans 'alliage traité TTA.
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I1V.5.3 - EVENTUELLE AMELIORATION DE L'INCONEL X-750

D'apres ce qui a été dit précédemment, trouver le matériau idéal, c'est-a-dire avoir une

bonne résistance 2 la corrosion sous contrainte intergranulaire et une bonne tenue a la fatigue

corrosion, consisterait :

- d'une part 4 trouver un traitement thermique permettant d'avoir des précipités ¥ répartis
uniformément dans tout le grain, avec des précipités intergranulaires semi-continus : ceci
pour la bonne résistance a la corrosion intergranulaire ;

- et d'autre part, & favoriser des déformations homogénes au niveau du grain pour
retarder l'apparition des microfissures.

Ainsi, pour améliorer la tenue en fatigue de l'alliage traité TTA, on peut par exemple

prolonger le temps de vieillissement & 704 °C. Les précipités ¥ vont croitre et atteindre la taille

critique de contournement rendant ainsi la déformation plus homogeéne. Pour notre alliage, la
taille critique de contournement d' aprés la relation proposée par GUYOT ( chapitre I ) estder ~

15 nm.

Si la croissance des précipités suit la loi classique
=13 +kt

To : rayon 4 t =0 ; 1o = 3 nm (BENHAMOU et POITRENAUD, 1986)
t :temps de vieillissement
k : constante dépendant de la température

= 5,48x10-30 m3 s-1 & 704 °C (détermination 2 partir de 1'état TTA)

il faudra prolonger le traitement a 704°C jusqu'a 180 heures

En revanche, la tenue 2 la corrosion intergranulaire sous contrainte de I'alliage trait€¢ TTA

pourrait &tre dégradée par ce traitement pendant 180 h & cause de la diffusion du Cr vers le joint.

Car si les zones autour des joints sont appauvries en Cr les atomes de Ti et Al au voisinage

seront

dissouts créant des zones molles dépourvues de précipités et donc des zones de

concentration de déformation plastique.

D'aprés MISHRA et MOORE (1987a et 1987b) qui ont fait des tests de corrosion sous

contrainte sur 'TINCONEL X-750, l'indice de corrosion sous contrainte™ Icg, pour I'alliage

*
Icsc =

plus

.

1+A R . .
X - A: allongement a la rupture ; Rm : contrainte maximale

1+A(PWR) Rp(PWR)
I'indice est élevé, moins le matériau résiste 3 la corrosion sous contrainte
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vieilli pendant 200 h & 704°C est de Icsc = 0,37 & € = 106 s°1. Pour la méme vitesse de
déformation et d'aprés les résultats de BLANCHET et al.(1985), Icsc = 0,22 pour l'alliage traité
TTB.

Cet exemple montre le rdle important du traitement thermique dans ce type d'alliage.

Les modes de précipitation intergranulaire de 1'Inconel X-750 ont été étudi€s par
TREPIED et al. (1985), MIGLIN et DOMIAN (1987) et ceux de l'alliage Inconel 690 par KAI
et LIU (1989). Ils en ont conclu que la précipitation semi-continue des carbures aux joints est
assurée par un maintien 8 700°C pendant suffisamment de temps ; de plus & cette température la
précipitation de la phase ¥ dans la matrice peut aller jusqu'aux joints.

Le travail de TSUBOTA, HATTORI et KANEKO (1988) concernant l'effet de la
température et la durée de maintien, sur la limite €lastique, la susceptibilit€ a la corrosion sous
contrainte, et la susceptibilité  la corrosion intergranulaire montre qu'un vieillissement a 700°C
pendant 100 h pourrait améliorer ces propriétés de I'Inconel X-750 .

D'aprés nos calculs, un tel traitement conduirait & une microstructure de y de diamétre 25
nm environ, pour une précipitation monomodale, et des tailles de grains hétérogénes. On peut
essayer de prévoir qualitativement le comportement en fatigue d'un tel matériau : les précipités ¥
sont plus gros que ceux dans 'alliage traité TTA, la déformation sera donc plus homogene que
dans I'alliage traité TTA car il y a des fortes chances de trouver plus de petites boucles glissiles
que dans l'alliage traité TTA. La contrainte nécessaire pour la formation des petites boucles de
diamétre 25 nm est de 1250 MPa environ contre 1700 MPa dans l'alliage trait€ TTA.

En revanche, il n'est pas évident qu'un tel matériau ait une meilleure tenue a la fatigue
corrosion que l'alliage traité TTB car d'une part, les précipités ont encore des diametres
légérement inférieurs au diamétre critique de contournement conduisant & une déformation plus
ou moins planaire ; et d'autre part il reste encore le probléme lié a I'hétérogénéité de la taille des
grains.

Néanmoins, la microstructure dépend aussi de la teneur en Cr, qui joue un rdle important
sur la précipitation et la résistance 2 la corrosion intergranulaire ; la teneur en Al et Ti est
également importante pour la formation de la phase . Il n'est pas impossible que les propriétés
de l'alliage soient améliorées en augmentant la teneur en Cr pour éviter la déchromisation autour
des joints. Ainsi la précipitation de la phase ¥ pourrait avoir lieu jusqu'aux joints pour des temps
de maintien suffisamment longs, permettant aux particules de dépasser la taille critique de
contournement.
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IV.6 : CONCLUSION

Dans cette étude, nous avons essayé de faire ressortir l'importance du traitement

thermique, et donc de la microstructure sur les mécanismes de la déformation plastique, et par

conséquent, 1'importance de la microstructure sur les propriétés en corrosion sous contrainte et
en fatigue corrosion de I'Inconel X-750, en milieu PWR. En effet, de la microstructure dépend
le mode de déformation, et la connaissance du mode de déformation permet une meilleure
compréhension de I'endommagement du matériau. Nous avons mené les études sur deux états
différents de 1'Inconel X-750 :

- état TTA : caractérisé par une précipitation fine et uniforme de la phase ¥, d'une
précipitation intergranulaire de M23Cg riche en Cr, semi-continu, et d'une hétérogénéité
de la taille de grain. Cette microstructure présente une bonne tenue a la corrosion sous-
contrainte

- état TTB : il présente une double population de la taille des précipités Y ; les gros
précipités Y sont absents au voisinage immédiat des joints de grains sur une zone large
de 0,5 um environ. La précipitation intergranulaire, M23Cg et 7Y, est discréte ; la taille
des grains est relativement homogéne. Cette microstructure conduit 4 une meilleure tenue
en fatigue corrosion ( milieu PWR )

Les observations de la surface et des microstructures de déformation a coeur de l'alliage,

en traction monotone et en fatigue plastique a4 Agp/2 imposée, a I'air, nous ont permis de

formuler les résultats suivants :

1)

- en début de la déformation, les fins précipités y sont cisaillés par des superdislocations
et les gros précipités ¥ sont contournés. L'énergie de paroi de phase correspondante est
environ 190 mJ/m? ; elle a été déterminée par 1'étude de I'équilibre des dislocations dans
un empilement. Le cisaillement des précipités ¥ par des paires de dislocations rend le
glissement planaire, développant ainsi une structure en bandes ; le contournement des
gros précipités Y dans 'alliage traité TTB tend néanmoins a2 homogénéiser la déformation
se traduisant par des espaces interbandes plus riches en dislocations. Par conséquent, la
déformation dans l'alliage trait€ TTA est plus localisée que dans l'alliage traité TTB

- lorsque la densité de dislocations est assez importante dans le grain, avec différents
types de dislocations sur le méme plan de glissement, la dissociation locale des
dislocations parfaites et leur interaction avec d'autres partielles peuvent conduire a un
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cisaillement suivi d'un contournement des précipités, selon le mécanisme proposé par
GUIMIER (1972). Ce mode de franchissement se traduit par 'observation des boucles
de dislocations, de la méme taille que les précipités, délimitant des systemes de franges.
Les mesures de distance entre les dislocations partielles ont donné une énergie de défaut
d'empilement de la matrice comprise entre 18 et 30 mJ m2

- l'augmentation de la température a2 300°C n'a pas d'influence significative sur ces
mécanismes de durcissement.

- d'apres l'observation des surfaces des éprouvettes rompues en fatigue corrosion, a
contrainte imposée, il semble que l'attaque corrosive, avec une dissolution du matériau,
se fasse & partir des imperfections de la surface. Ces attaques paraissent s'initier
préférentiellement sur les imperfections ayant une profondeur ou une hauteur critique
telles que les bandes de glissement ou les microfissures, ou sur les endroits présentant
une certaine concentration de contrainte comme les joints de grains ou les fonds de
fissures. »

-

- I'observation des surfaces des éprouvettes sollicitées en fatigue plastique a I'air montre
que les microfissures s'amorcent dans les bandes de glissement. L'hypothése selon
laquelle les microfissures s'amorcent a partir d'une hauteur critique de la marche de
glissement parait étre vérifiée pour I'Inconel X-750 : plus la déformation est homogene,
plus l'apparition des microfissures est repoussée.

- 'augmentation de la température a pour effet de prolonger la période de durcissement
cyclique de notre alliage, augmentant ainsi les contraintes & demi-durée de vie par rapport
aux valeurs obtenues & 20°C. D'autre part, I'apparition des microfissures est plus tardive
mais les durées de vie ont été réduites a 300°C : ceci suppose une croissance rapide des
microfissures a cette température.

- en fatigue plastique, des petites boucles de dislocations parfaites et glissiles de la méme
taille que les fins précipités y se sont formées mais elles sont plus rares que les boucles
fautées. Dans I'état actuel de nos connaissances, leur formation semble impossible
d'apres un calcul classique de la contrainte de contournement
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- pour l'alliage traité TTB, contrairement 2 l'alliage traité TTA ou d'autres alliages CFC
monophasés, le nombre de microfissures diminue quand la déformation imposée
augmente.

Les résultats acquis de cette étude permet de comprendre les comportements de l'alliage
Inconel X-750 suivant le traitement thermique qu'il a subi. En plus, ces résultats donnent des
résultats complémentaires sur la microfissuration en fatigue plastique des alliages biphasés a
faible énérgie de faute d'empilement ; ils peuvent nous aider i prévoir les comportements des
autres superalliages de faible fraction volumique qui sont beaucoup utilisés pour des
températures intermédiaires.

Certains points abordés dans cette étude tels que la formation des petites boucles de
dislocations ou la relation entre PLC et amorgage des microfissures méritent cependant une étude
plus approfondies car leur compréhension et par la suite leur exploitation permettraient
d'améliorer la tenue en fatigue de ces types d'alliage. ‘
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ANNEXE 1
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Figure Al:

microstructure de la matrice écrouie de 1'Inconel X-750, observée au
avant les essais mécaniques conduits 38 'EMSE

MET,
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ANNEXE 1

CARACTERISTIQUES DE LA MATRICE ECROUIE

L'état " matrice écrouie " de I'Inconel X-750 a été également fourni par Imphy S.A. sous-forme
de barre. 1l est issu de la coulée YX822, différente de celle de l'alliage traité TTA et de l'alliage

traité TTB, mais la méme que celle des matériaux étudiés a Unirec.

La composition chimique de la coulée YX822 est indiquée sur le tableau suivant :

C | Mn Si

S

P

Ni

Cr

Fe

Ti

Nb

Al

Co

Cu

0,048] 0,21 | 0,31

0,006

72,9

15,54

6,77

241

0,77

0,05

100ppm

0,001

La matrice écrouie a subi le traitement thermomécanique suivant :

- recuit & 1150°C pendant 1 heure, aprés le laminage & chaud

- refroidissement a l'eau
- déformation & froid de 15%

La microstructure observée au MET est caractérisée par une densité assez importante de
dislocations (figure A1). Les empilements observés indiquent un caractére plan des glissements.

Les éprouvettes, dont les dimensions sont les mémes que celles indiquées sur la figure
I1.1, ont ét€ prélevées dans le sens long de la barre.
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Al.l : LIMITE ELASTIQUE DE LA MATRICE INCONEL X-750

Avant l'essai de traction, I'éprouvette issue de la barre écouie a été portée a 1100°C
pendant 1 heure, puis trempée & 1'eau, et finalement polie mécaniquement.

L'essai de traction a été fait & la température ambiante, avec une vitesse de déformation
de £ ~ 2x10- s-1. La courbe correspondante est représentée sur la figure A2.

Al.2 : ESSAIS DE FATIGUE

Comme pour le cas des états TTA et TTB, les éprouvettes ont été polies mécaniquement
puis électrochimiquement, avant les essais de fatigue.

Y

La vitesse de déformation plastique sur un cycle est de 10-3 s-1.

FATIGUE A LA TEMPERATURE AMBIANTE

Les courbes d'évolution des contraintes en fonction du nombre de cycles, pour

g Ag I
différentes valeurs de —-2—2 sont représentées sur la figure A3.

La matrice écrouie présente également une période d'adoucissement aprés une période de
durcissement cyclique. On note, néamoins, que le taux d'adoucissement est moins important que

dans le cas de l'alliage a précipités. Par exemple éA—§9 , les taux d'adoucissement, par rapport a
'amplitude maximale de contrainte sont de :
- 20% pour l'alliage trait¢ TTA

- 22% pour l'alliage traité TTB
- 6% pour la matrice écrouie

FATIGUE A 300°C

L'alliage présente des instabilités de contrainte pour € ~10-3 s-1. L'allure des courbes
d'évolution des contraintes avec le nombre de cycles est trés différente de celle obtenue a 20°C et
celle de l'alliage traité TTA et de l'alliage traité TTB. La matrice écrouie présente un durcissement
cyclique jusqu'a la rupture (figure A4).
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Les taux de durcissement pour les diverses valeurs de -79 sont reportés sur le tableau ci-

dessous :

Ae .
_Ep_ taux de durcissement

3,9x10-3 19%
103 24%
4,4x104 37%

Taux de durcissement & 300°C, par rapport
a l'amplitude de contrainte au premier cycle

Nous remarquons que le taux de durcissement cyclique augmente quand I'amplitude de
déformation diminue, contrairement a ce que nous avons observé pour l'alliage trait€é TTA et
I'alliage trait€ TTB.

EFFET DE LA TEMPERATURE SUR LES NIVEAUX DE CONTRAINTES ET LES
DUREES DE VIE

L'augmentation de la température & 300°C a les mémes effets sur la matrice écrouie que
sur l'alliage traité¢ TTA et I'alliage trait€ TTB :

- les amplitudes & 0,5 Ni 2 300°C sont plus élevées que celles obtenues a la température
ambiante
- la durée de vie est réduite par I'augmentation de la température (figure AS5)

En conclusion, le comportement mécanique de la matrice écrouie est globalement
retrouvé sur l'alliage 3 précipités. ‘
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ANNEXE 2

NATURE DES SYSTEMES DE FRANGES OBSERVES AU MET
DANS L'INCONEL X-750

A2.1 : SYSTEMES DE FRANGES DUS AU GI:ISSEMENT DES DISLOCATIONS

Lors de la traversée d'un défaut plan, un déphasage
a=2ng.R

est introduit entre I'onde directe et I'onde diffractée suivant ¥ ; R étant le vecteur déplacement
entre la partie supérieure au défaut et la partie inférieure (HIRSCH et al. 1965, JOUFFREY
1972, EDINGTON 1975, LORETTO et al. 1975, WILLAIME 1987).

Le défaut plan introduit un systéme de franges dont le contraste dépend de la valeur de .

Pour €.R = n (n = 0 ou un entier), le défaut est mis hors contraste, c'est-a-dire, le
systeme de franges disparait.

Pour une paroi d'antiphase, dii au passage d'une dislocation dans la structure L12 de la

phase v, R est du type % <110>. Ce vecteur étant une période du réseau de la phase 7, le défaut

sera toujours hors contraste pour toute réflexion g de la matrice .
Ainsi, pour imager les parois d'antiphase, il faut utiliser les taches de surstructure de type

<100>, <210> ; les indices de ces vecteurs sont de parités différentes. Notons que pour les
taches de la matrice, de structure CFC, les indices des vecteurs diffactants sont de méme parité.
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Tableau Al : différentes valeurs de g.R pour un défaut d'empilement dii au glissement

d'une dislocation imparfaite

+R (x%)
2 121 121 112 211 211 112 211
+200]| £1/3 1/3 £1/3 £2/3 £2/3 £1/3 12/3
+020| £2/3 +2/3 £1/3 #£1/3 ' £1/3 173 +1/3
+002| +1/3 *1/3 £2/3 #1/3 +1/3 £2/3 +1/3
+111] 0 +1/3 +1/3 £2/3 1/3 £2/3 +1/3
+111]|+1/3 0 0 0 13 #1/3 +1/3
+111} +2/3 +1/3 £2/3 *1/3 #2/3 *1/3 0
+111] +1/3 +2/3 #1/3 #1/3 0 0 +2/3
+220| +1/3 +1 0 1 13 #2273 +1
+220| +1 +1/3 #2/3 £1/3 #1 0 +1/3
+202| +2/3 0 +1 *1 1 =1 + +1/3
+202] 0 +2/3 *1/3 £1/3 £1/3 *1/3 2 + +1
+022| +1/3 +1/3 £1/3 23 0 £1 £ +1 0
+022| +1 1  #1 0 +2/3 %173 +1/3 +2/3
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Pour un défaut d'empilement, le vecteur déplacement peut étre du type :

- %<1 11>, perpendiculaire au plan du défaut
- % <112> si le défaut est produit par le glissement d'une dislocation de Shockley de

vecteur de Burgers % <112>.

Sur le tableau Al, sont reportées les différentes valeurs du produit g.K, dii au
glissement d'une dislocation partielle, pour les premiéres réflexions de la matrice .

Nour remarquons que pour toute réflexion de type <002>,g.K = 0 oun.

Par conséquent, pour un vecteur diffractant g de type <002>,

- les parois d'antiphases sont hors contrastes
- les défauts d'empilement, diis au glissement des dislocations imparfaites sont observés
sous forme de franges.

L'interfrange est voisine de la demi-distance d'extinction %g (WILLAIME 1987). Ainsi,

lorsque s, écart & I'angle de Bragg, croit, la distance d'extinction effective s'écrit

gt 52 (w = sEg)

V1 + w2

et l'interfrange tend vers 1/s. Autrement dit, l'interfrange est plus petite en champ sombre
faisceau faible qu'en champ clair.
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A2.2 : SYSTEMES DE FRANGES DUS A L'INTERFACE ’Y/‘Y'
Les franges de Moiré

Les franges de Moiré sont souvent rencontrées lorsque les précipités sont semi-
cohérents. Les deux cas limites sont :

i)- g1 = Zetd=0:le précipité et la matrice ont des réseaux semblables et sont de méme
orientation

ii)- g_)l =ghetdp=0:1le précipité et la matrice ont exactement la méme structure mais le

précipité est légerement désorienté par rapport a la matrice.

21 : vecteur diffractant de la phase 'y
25 : vecteur diffractant de la phase ¥
f : angle entre g1 et ;-;3

Dans le plan de l'interface Y/y, les franges sont perpendiculaires a 2 pour le cas i) et

elles sont presques parall€les a E’ dans le cas ii).

L'interfrange est égale a IZI—I- , et ne dépend pas de ;. Par conséquent, l'interfrange est la
g

méme en champ clair et en faisceau faible.

Franges 6

Les franges d sont rencontrées lorsque le précipité est cohérent avec la matrice et est de
grande taille JOUFFREY 1972). Elles sont diies 2 la différence 8 = w1 - w2, et apparaissent
quand l'interface matrice/précipité est incliné par rapport au faisceau d'électrons.

Les franges 8 ont été observées par ARDELL (1967) dans les alliages a base de Ni, avec
des précipités ¥ cohérents. Nous pouvons également les observer dans l'alliage trait€ TTB sur

les gros précipités (voir par exemple la figure II1.12).

Le contraste d'image est fonction de As, et non de la valeur absolue de s ; ainsi lorsque la
lame est légérement inclinée, s et sy changent mais As garde la méme valeur et le contraste est
inaffecté (ARDELL 1967, EDINGTON 1975).
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On note que les franges & ne sont pas délimitées par des dislocations.

Sur la figure II1.68, nous pouvons distinguer les franges & des franges diies a la
déformation plastique, sur les gros précipités y' de I'alliage traité TTB.

Les franges de déplacement

Les franges de déplacement n'apparaissent que sur les précipités assez grands et trés
minces. Elles sont diies au déplacement R = gh

€ : misfit
h : épaisseur de la plaquette

Ces franges peuvent &tre confondues aux franges des défauts d'empilement si I'interface
est plane. Cependant, vue la morphologie des gros précipités ¥ de 'alliage traité TTB, nous ne

risquons pas de les observer.












