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Infroduction

INTRODUCÏ ION GENERALE

La poussée et le rendement des moteurs d'avion sont directement liés à la
température d'entrée du gaz des turbines;plus celle-ci augmente, plus le moteur

est puissant et meilleur en est Ie rendement.

Les aubes mobiles de turbines de moteur d'avion (figure Intro.l) sont des

pièces situées en aval de la chambre de combustion, là même où les gaz se

détendent. Elles sont soumises à une atmosphère corrosive et oxydante ainsi qu'à

de fortes contraintes tant du point de vue mécanique que du point de vue

thermique (figure Intro 2). Elles sont par ailleurs situées dans un des points du

moteur où les températures requises doivent être les plus élevées possibles,

Lors du plein régime des moteurs, les aubes sont essentiellement soumises à

du fluage dû à des forces centrifuges le long de I'axe de I'aube sous une charge
pouvant atteindre 105 d. Lors des changements de régime, la base de l'aube est

sollicitée en f atigue thermomécanique, à haute température (600- I 100'C).

Les superalliages à base de nickel, fruits de nombreuses études effectuées ces

dernières décennies, tant du point de vue fondamental que du point de vue

industriel, possèdent des qualités excellentes répondant aux exigences drastiques

de ces moteurs.

Ces alliages, qui ont fait l'objet d'une optimisation particulière en fluage,

résistent aussi à la fatigue thermique, à la corrosion, à l'oxydation, et disposent de

bonnes qualités de mise en oeuvre. Ils ont permis au fur et à mesure des progrès

réalisés, de gagner en température et donc en rendement.

Ainsi, les superalliages polycristallins ont êlê remplacés par des

superalliages monocristallins qui résistent mieux à l'oxydation, et qui présentent

une meilleure résistance mécanique suivant leur axe <001). Cette résistance

augmente avec la température. Ces qualités sus-citées, combinées à un

refroidissemenl des aubes par des canaux internes, autorisent des ternpératures de

gaz de 300'C au delà des températures de fusion des alliages ! (1300"C + 300"C =

1600"c)
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Introduction

Parmi ces superalliages monocristallins, on trouve I'4M1. Celui-ci, breveté

en 1983, résulte de la collaboration de quatre laboratoires franÇais spécialisês en

sciences des matériaux : I'ONERA, l'école des Mines de Paris, IMPHY S.A. ainsi que

la SNECMA.

Superalliage à hautes performances, il a êlê sélectionné par la SNECMA pour

son récent moteur militaire M88 et équipe actuellement I'avion RAFALE de la

société AMD/BA (Dassault).

Les connaissances actuelles du comportement du superalliage, en fonction

des différentes sollicitations thermomêcaniques qu'une aube de turbine est

susceptible de rencontrer, sont incomplètes, notamment, en ce qui concerne la

fatigue isotherme à haute température.

Ce manque, auquel s'est ajouté la volonté du motoriste SNECMA d'en savoir

plus sur les microstructures de déformation adoptées par l'alliage et sur des

bandes de dêformation apparues au sein de ces microstructures ont initié le travail

de cette thèse.

ce travail a été effectué dans le cadre du contrat Pour la Recherche "stabilité

Structurales des Superalliages Monocristallins" grâce à une Bourse de Docteur-

Ingênieur cofinancée par le CNRS et la SNECMA.

AuSsi, lrous nous sommes intéressés à la fatigue isotherme de l'AMl à 950"C,

selon I'axe <001> qui est I'axe de la grande dimension des aubes. Son comportement

mécanique macroscopique étant déjà connu;nous avons focalisé l'étude sur la

microstructure de l'alliage. Pour cela, nous avons étudié les microstructures de

déformation de l'AM1, après des essais de fatigue isotherme à déformation imposée.

La technique principale de cette étude, est la microscopie électronique en

transmission, du fait qu'elle est le seul outil permettant 1'étude des dislocations

(vecteurs de la déformation plastique) et de leurs mécanismes.

Nous avons essayé de comprendre l'évolution des microstructures de

déformation en fatigue répêtée oligocyclique en fonction de La quantitê de

déformation imposée et du nombre de cycles.

Dans ce Lravail, nous avons aussi abordê la fatigue alternêe, sans pour autant

avoir le temps d'approfondir.

Nous avons par ailleurs essayé de comprendre I'apparition des bandes de

défor mation.

Ce mêmoire est structuré en deux parties.

Dans une première partie de présentation, nous consacrons un chapitre

au superalliage AM I (microstructure, modes de déformation élémentaires,

2



Inftoduction

propriétés mécaniques macroscopiques, comportement en traction et
compression). Un second chapitre traite de la fatigue et donne quelques
généralités et acquis. Un troisième chapitre expose les procédures expérimentales.

La seconde partie rappelle dans un premier temps le but de l'étude et
expose la démarche expérimentale que nous avons adoptée (chapitre IV). On

trouvera les résultats expérimentaux au chapitre V. Le chapitre VI les discute et
les analyse afin de dégager le comportement général des microstructures. Le
chapitre VII traite des bandes de déformation. Au chapitre VIII, nous proposons

un modèle de comportement de l'alliage basé sur la modification des contraintes
internes dans le superalliage au cours de Ia fatigue.

Enfin, nous conclurons.
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L Présentation du superalliage AMI

CHAPITRE I:

PRESENÏATION DU SUPERALLIAGE AM I:

Al INTRODUCTION

L'alliage AMI fair partie d'une famille de matériaux appelés superalliages en

raison de leurs excellentes propriétés mécaniques, notamment à haute température.
La plupart des superalliages sont à base de nickel. Ils sont biphasés et possèdent des

propriétés mécaniques bien particulières. Pope el Ezz (1984) et Heredia et Pope
(1991) en donnent un très bon aperçu dans des revues récapitulatives.

Après une rapide présentation de l'AM1, nous rappellerons les principaux
rêsultats sur les modes de déformation élémentaires des deux phases, nous
présenterons ensuite les propriétés mécaniques macroscopiques des superalliages
ainsi que les modes de déformation en sollicitation monotone dynamique.
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I. Présentation du superalliage AMl

Bl L'AM I
B.I/ MICROSTRUCTURE :

B.l.zl Présentation de l'alliage :

L'AMl se compose d'une phase cubique à faces centrées (cfc) désordonnée
riche en nickel appelée y dans laquelle précipite la phase y', proche du composé

intermétallique Ni3AI de structure ordonnée Ll2 ftype Cu3Au). Ces précipités
cohérents de forme cuboide mesurent 400 à 500nm, et occupent environ 70y, du
volume total à la température ambiante;leurs faces sont parallèles aux plans
cubiques (001) (cf figure I.l et figure I.2). La largeur des couloirs de matrice est
d'environ 10Onm.

La phase y' possède des propriétés mécaniques très particulières dont
I'origine réside dans la structure de coeur des dislocations et dans les différents
modes de dissociation ; nous aborderons cela enB.4.

La densité de I'alliage est 8.6 g.cm3 et sa température de fusion est T1=130g'C
(On note que 0.6T1 - S00'C).

B.1.b/ Fraction volumique de y' :

La fraction volumique f.y'des précipités y' dépend de l'état thermodyna-
mique de I'alliage, donc uniquement de la température, pas de son histoire
thermomécanique. La figure I.3 montre l'évolution de fy'avec la température. A la
température des essais de notre étude 950"C, fy vaut 55%.

B.l.cl Composition chimique :

La composition chimique de l'AMl et des deux phases yety'est la suivante

Composition chimique de I'alliage ÀMl.
r Courbon 1990 *r Buchon et al 1990
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Ti
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Mo
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AI

5,3

t2.\

3.0

15.2

Cr

7,5

3,0

26.1

2.t

Co

6.5

5.0

I t.r

2 I

Ni

b ase

67.4

54.0

72.1

AMI

% en masse *

% atomioue *x

v
% atomioue xx

v'
% atomique x*

Tableau I.l



lrrctlon volumlqut
11'(%)

EO

70

60

50

40

30

,0

l0
0
r00 300 500 700 900 1100 1300

T CC)

Evolution de la fraction' volumique de Y' en fonction de la

tempéreture. D'aPrès RoYer 1993

d d d

\+'1+
\+

I. késentation du superalliage AMl

"'l

\-
I

\+

a a a a

. (r00)l/(200)l

a

a
a

a

'a

a

a
a

Figure I.3

\

^i

T=20C

phases libres

\+
\- \-
^i

^1" ^1 
_

ry

dd

T

\+ \+

\- \- \
\- \- \-

rt,17
ilélormation élaslique délormation plastique

T=20c 20c<T<800c 800c<T<1150c T>1150c

phases contraintes phases libres

\+
\

Représentation schématique de l'évolution des paramètres de

maille en fonction de la température illustrant le modèle

proposé par Royer (1993).

8

FiBure I.4



I. Présentation du superalliage AMl

La solidification de I'alliage AM I est monocristalline* (Kear et piearcey 1967).
Ceci permet de se libérer des éléments que la présence de joints de grains exige dans
un alliage, par exemple : C,B,Zr,Hf,..

Les éléments chimiques influent de diverses manières sur les propriétés du
superalliage. En particulier :

o Le tungstène est un durcissant de yety 'par solution solide.
o Le molybdène est un durcissant de la phase Tà haute température.

o L'aluminium, le titane et le tantale sont des durcissants structuraux.
o Le cobalt augmente Ia solubilité des éléments durcissants (W,Mo,Ta) et augmente la
tenue en fluage.

o Le chrome assure la tenue en corrosion à chaud pat la formation d'oxydes de
chrome en surface et améliore la résistance au fluage entre 850"C et l l00"C. Les
futurs superalliages auront des revêtements protecteurs et pourront s'affranchir de
cet élément.
o L'aluminium génère la formation de la phase T'et assure une meilleure tenue à

I'oxydation à haute température grâce à la formation d'une couche d'alumine
protectrice.

r L'aluminium et le titane améliorent la tenue en fluage entre 750"c et 1050'c et
abaissent la densité.

La composition chimique de I'AMl assure un compromis équilibré entre les
propriétés de mise en oeuvre, essentiellement fonderie et traitements thermiques et
les propriétés d'usage : propriétés mécaniques et tenue à I'environnement.

B.l.d/ Désaccord paramétrique :

Les deux phases, de réseau cristallin cubique, sont cohérentes. Les mailles ont
des paramètres très proches et de I'ordre de a1 = àT 3,5gÂ. Leur différence est
caractérisée par le paramètre ô appellé désaccord paramétrique ou vernier (misfit
en Anglais) :

s_ ai -aT ai-ay

Nu*u>
aI

Ce désaccord paramétrique a une grande influence sur la stabilité structurale
(forme des précipités), les mécanismes de coalescence et la déformation plastique du
superalliage (Véron I 995).

Du fait de la différence des coefficients de dilatation respectifs des deux
phases , ôvarie en fonction de la température.

* 
Nous Eavaillons sur des échantillons monograins que nous qualifierons "monocristallins" suivant en cela un abus de language

très répandu.
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I. Présentation du superalliage AMI

L'évolution de la taille des différentes mailles avec la température a êté
mesurée par diffraction gamma et neutrons à grand angle de Bragg en fonction de

la température uniquement, après traitement standard ONERA, (Royer 1993). La

figure I.4 montre que leur évolution est plus complexe qu'une simple dilatation
isotrope : la phase y subit une distorsion tétragonale.

Lors d'une traction, le désaccord paramétrique de I'AM I évolue différemment si on

mesure parallèlement ou perpendiculairement à I'axe de traction (cf figure I.5).
A 950'C, Ia valeur deô est sensiblement la même dans les deux directions :les deux

phases sont quasiment cubiques, ô vaut -1.10-3.

Royer montre par ailleurs que l'écart paramétrique dépend de I'histoire
thermomécanique du matériau et que cet écart est modifié par la présence des

dislocations à l'interf ace.

Des résultats similaires ont étê obtenus par Mughrabi et al ( 1993) sur du

SRR99 (alliage cousin de I'AM I ) par diffraction X haute résolution.

8.2/ LE MATÉRIAU :

Le superalliage est élaboré par solidification dirigée selon la méthode de

Bridgman. Le gradient thermique dêfinissant la direction <001> lors de la
solidification, permet ainsi de choisir la relation d'orientation désirée entre la
forme de I'objet fabriqué et sa cristallographie. L'axe vertical des aubes est

confondu avec l'axe cristallographique <001> afin de tirer profit des meilleures
performances en fluage selon cette direction .

Les barreaux de superalliage, tous orientés selon <001), nous ont été fournis
par la SNECMA. Ils ont subi le traitement ONERA, dit standard, de reprécipitation mis

au point par Caron et Khan en 1983 . Ce traitement consiste en une mise en solution
de 3h à 1300"C suivie de deux revenus l) 5h à 1100"C pour l'optimisation du
comportement en fluage (Fredholm 1987) 2) l6h à760"C pour I' augmentation de la
teneur volumique en T' 00%).

Homogénéité :

Nous avons pu noter I'existence de gros précipités d'une taille de l'ordre du
micron de phase Y'non redissous. Ce phénomène a été confirmé récemment (Véron

1995). Véron a par ailleurs montré, par étude de composition à la microsonde et
imagerie par Microscopie Electronique à Balayage (M.E.B.), la présence

d'hétérogénéltés chimiques provoquant une modulation de composition à longue
distance ainsi que la présence de petits précipités riches en tantale et en titane
(même alliage, même traitement standard).

11



I. Présentation du superalliage AMI

8.3/ MODES DE DÉFORMATION ELEMENTAIRES

Par souci de cohérence avec les notations internationales, nous adoptons

dans ce mémoire les abréviations anglo-saxonnes.

B.3.al Généralités :

Les dislocations, qui propagent la déformation plastique, ont un vecteur de

Burgers b aussi petit que possible. Si b n'est pas un vecteur parfait du réseau, la

dislocation laisse un défaut derrière elle en cisaillant le cristal, ce qui n'est pas

f avorable énergétique ment.

Nous présentons tout d'abord les défauts linéaires et planaires existant dans les deux

phases (cfc et LIZ), puis nous exposerons les modes de cisaillement de la phase 1'

dans les superalliages .

8.3.b/ Défauts linéaires et planaires dans les cfc :

Les vecteurs de Burgers les plus petits de la structure cfc sont les vecteurs a/2

<l l0> , ils glissent habituellement dans les plans octaédriques (1111 (cf figure I.6).

Dans les cfc, les dislocations peuvent se dissocier en deux partielles de Shockley en

créant un ruban de défaut d'empilement intrinsèque (= Intrinsic Stacking Fault

ISF- cf figure I.7).

l-tTrot +Ltltll+ISF
26

* [tTzTt

Nous attirons l'attention du lecteur sur I'importance des places relatives des

partielles vis à vis de la nature du défaut (Intrinsèque ou Extrinsèque) :

La succession de ces partielles est réglée par le tétraèdre de Thompson (1953) et la
convention FS/RH (cf figure I.8 - Bilby et al 1955). On rappelle que cette dernière

revient à dire qu'uû cristal contenart une dislocation b a éfé cisaillê de b dans le

volume situé en bas à gauche de la dislocationvue de I'arrière .

Les notations du tétraèdre de Thompson sont représentées en Figure L9 et sont

celles que nous utiliserons dans ce mémoire.
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I. Présentation du superalliage AMl

o Création d'un déf aut intrinsèque :

Dans un plan octaédrique, considérant un modèle de sphères dures, les cisaillements
de type Shockley autorisés et les plus favorables sont Bô, Cô et Aô (cf figure I.9 et
r.t0).
Avec la convention FS/RH et les notations du tétraèdre de Thompson, la partielle à

droite du défaut intrinsèque ne peut êrre que Bô, cô ou Aô ( cf figure I.l l).

o Création d'un défaut extinsèque : (figure L1 t )
D'un point de vue cristallographique, les défauts extrinsèques sont obtenus par
superposition de deux ISF.

La superposition de deux ISF implique que la partielle résultante à droite du défaut
est la somme de deux partielles parmi Bô, cô et Aô. Du fait que Bô * cô + .q,ô : o , ta
résultante ne peut alors qu'être ô8, ôC ou ôA.

o On peut alors délinir une règle (Kear et aI 1974) :

Les défauts intrinsèques (extrinsèques) sont entourés de dislocations de Shockley de
telle manière que les lettres grecques soient à I'extérieur (l'intérieur).
Avec le même type de raisonnement ; on peut montrer que cette règle est aussi
valable pour les superdéfauts SSF dans les structures Ll2, que I'on présente un peu

plus loin, en doublant les partielles et en Ies inversant:un superdéfaut intrinsèque
SISF (extrinsèque SESF) est donc entouré de dislocations de superShockley de telle
manière que les lettres grecques soient à I'intérieur (extérieur)(cf figure I.l40.

L'énergie de ces défauts de surstructure est sensiblement la même, par
contre, du fait que les SESF s'étendent sur deux plans atomiques, la mobilité des

dislocations ouvrant les sESF est plus faible que celles ouvrant les SISF.

B.3.cl Défauts linéaires et planaires dans la phase Tdu superalliage:

On trouve dans la matrice I cfc les mêmes dislocations et défauts plans que

dans les autres cfc

Les deux partielles de Shockley sont séparées d'une distance notée d15p. Cette
distance dépend de l'énergie de I'ISF Ttsr et de l'énergie d'interaction entre les deux

partielles.

De façon générale *T=0;etalors- l* v =0
d'

rtîr ot - [tdt 1] + rSF * ]tTz r t

ôT'inr. lrb rbz

4nâx
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I. Présentation du superalliage AMl

ou

]in1. est l'énergie d'interaction entre les dislocations I et 2.

T est l'énergie du défaut qui les sépare

x la variable d'un axe perpendiculaire aux lignes de dislocations bordant le défaut
p est le module de cisaillement

bi est le vecteur de Burgers de la dislocation i
d est la distance d'équilibre entre les dislocations I et 2.

Il est alors clair que si l'énergie d'un défaut est trop importante, il n'y a pas

dissociation.

La largeur dtsr a êlê mesurée dans la phase yde l'AMl par Décamps et al
(1991) afin de calculer l'énergie Trsr de I'ISF : ils trouvent 20 mJ.ra-2 (Calcul en

élasticité isotrope).

Pour I'AM3 ces mêmes auteurs donnent 20 à 30 mJ.ra-2.

8.3.d/ Défauts linéaires et planaires dans Ll2: Mode I, Mode II:
B.3.d.s / Dislocations parfaites :

Les dislocations parfaites dans Ni3Al sont a<l l0> et a<100>, la plus couramment
observée est a<l l0>. Les dislocations parfaites de la structure Ll2, du fait de l'ordre,
valent le double des dislocations parfaites des cfc:on les appelle superdislocations
(cf Figure Llz).

La superdislocation possède un long vecteur de Burgers et se dissocie pour
abaisser son énergie:elle dispose pour cela de plusieurs modes possibles. Nous les

décrivons ici, en nous allachanr à expliquer la nature cristallographique des

différents défauts ; en outre, nous donnons les valeurs des diverses énergies
trouvées dans la littérature.

B.3.d.p / Mode de dissociation I :

Le premier mode est la dissociation d'une superdislocation en deux
superpartielles avec création d'une paroi d'antiphase (APB pour Anti Phase

Boundary) cf figure Ll3.a.:

ll0ll

Une paroi d'antiphase est une surface, où se localise un défaut d'ordre. La
nature de certaines liaisons atomiques est modifiée sans que l'empilement cfc des

l7
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I. Présentation du superalliage AMI

sites ne soit changé:c'est un défaut d'ordre chimique. Cette paroi peut se trouver
dans n'importe quel plan cristallographique, mais les parois les plus observées dans

les composés Ll2 sont les parois dans les plans cubiques ou octaédriques. La valeur

de l'énergie de la paroi d'antiphase présente donc une anisotropie d'ordre
cristallographique. A l'aide de la figure I.l2 on peut constater que les parois

d'antiphase dans les plans cubiques ne modifient pas la nature des premiers voisins

ce qui n'est pas le cas dans les plans octaédriques. On peut s'attendre à priori à une

énergie des parois dans les plans cubiques inférieure à celle des parois situées dans

les plans octaédriques (Flinn 1960). L'écart entre les deux valeurs (dans les plans

(001) et {l1l)) est à tempérer du fait de la relaxation atomique : Beauchamp et al

(1987) ont ainsi prédit par simulation, que l'écart calculé n'est pas aussi important
que Flinn (1960) le prêvoyait,

Cette valeur revêt une grande importance, dans les explications de I'anomalie

du comportement mécanique des composés Ll2. C'est pour cette raison que de

nombreuses études portent sur ce point.

Le tableau donne à titre indicatif des valeurs de mesures d'énergies d'APB selon les

deux plans pour quelques nuances de Ni3Al:

t e0 (20)
160 (20)
150 (15)
t69 ( t7l
277 (2OI
250 (30)
I l0 (15)

Energie d APB
sur (l l1)
ml/m2 (xl

170 ('2o)
r20 (201
120 (15)
104 (ll)
200 (r 5)
250 (.30)

e0 (5)

Energie d'APB
sur (00 I )
ml/m2 (t)

I,l I
1.33

|,2J
1.6

t.4
I

1.3

E1 1 1/E66 1

Bontemps 199 I
(nuance différente)

Bontemos l99l
Bonle m Ds. Vevssière I 990
Dimiduk et al 1989
Baluc et al 1988
Korner 1988
Douin et al 1986

Références

tableau 1.2: Valeurs des énergies comparées des parois d'antiphase dans les
plans cubiques ou octaédriques pour différentes ruances de Ni3 Àl (par
microscopie électronique er treac missioo : mcsure prr champ f eible dec
largeurs de dissociation).

Les mesures sont dispersées:cela peut s'expliquer par I'influence des

êléments chimiques variant d'une nuance à l'autre.

Les superpartielles peuvent elles mêmes se dissocier et créer entre elles un dêfaut
d'empilement complexe CF6pg (Faute complexe FC bordant la paroi d'antiphase PA).

cf figure L13.b.
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Mode I

trort -LI71l+CF__-6APB

trort+ApB+|tîort

lizl+aPB+ \tît 1l * cI*- . t Ir rzl
6- ApB 6

[10 1] -+ I
2

t
6

+

La dissociation supplémentaire a été envisagée pour la première fois en l96l
par Marcinkowski et al. La faute complexe provient d'un cisaillement de type l/6
<Il2> dans un plan octaédrique:c'est la superposition d'un défaut d'ordre et d'une
faute d'empilement:en conséquence de quoi, son énergie est supérieure à celle des
parois d'antiphase (et donc la largeur de dissociation sera ptus faible).
Des travaux ont porté sur ce point dans des nuances de Ni3Al. Baluc et al trouvent
par un calcul isotrope basé sur une distance mesurée en haute résolution dans
Ni3(Al ,ls Ta) une énergie E6p6pg de 185 t 20 mJm-? (a = 5nm), c'est à dire une

valeur inférieure à celle de I'APB !

B.3.d.y / Mode de dissociation II:

Le second mode de dissociation dans la structureLlz est le suivant

Mode II
2 DB --) 2Cô + SISF + 2 ôn

[10 1] +flt LZl * SISF * rlz t t l33
ou

2 CB --) 2 ôB * SESF + 2Cô

110 1l +llltll + SESF *ql I 2l33

la superdislocation se dissocie en deux superShockley en créant une superfaute
d'empilement:intrinsèque (SISF pour Superlattice Intrinsic Stacking Fault) ou
extrinsèque (SESF pour Superlattice Extrinsic Stacking Fault). Le cisaillement de la
matière par une superShockley modifie la séquence d'empilement ...abcabc... sans
modifier pour autant la nature ou le nombre des liaisons chimiques (cf figure l.l4\.
La nature des vecteurs de Burgers ouvrant un défaut est définie par la double loi
présentée en 8.3.b.

Des SESF ont étê observés pour la première fois par Kear et al en 1970.
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I. Présentation du superalliage AMl

B.3.el Modes de cisaillement de la phase T' dans le superalliage

B.3.e.a I PréIiainaire :

La déformation se fait préfêrentiellement dans la matrice du fait de sa limite

d'élasticité inférieure à celle des précipités.

La cohérence entre les précipités 1'et la phase cfc, autorise la transmission

de la déformation de la phase désordonnée à la phase ordonnée .

Les défauts véhiculant la déformation dans la phase T' sont identiques à ceux

qui sont rencontrés dans le composé intermétallique Ni3Al du fait de la proximité

chimique de ces composés isostructuraux. Des différences résident cependant

l/dans la valeur des ênergies de défauts plans (elles dépendent fortement de la

nature des atomes et donc des compositions chimiques respectives),2/dans les

mécanismes de formation des défauts (toujours gouvernés par l'interface dans les

superalliages ).

La déformation des précipités de phase y' des superalliages provient de

dislocations créées dans la matrice.

B.3.e.F / Mode I dans Y' :

Les dislocations de Y n'étant pas les dislocations parfaites du réseau ordonné,

les dislocations l/2<ll0> sont stoppêes à I'interface : elles peuvent cependant

cisailler deux par deux selon le mode I avec création d'une APB .

Mode I
{rotl., * l-[to1]., -r{rorl.,, * ApB * {totl,,2'2'2'2'

A notre connaissance, aucune mesure n'a été effectuée sur la dissociation
supplémentaire avec la création de la faute complexe, dans la phase y' des

superalliages. Comme le remarque Courbon (1990), il est probable que la valeur de

l'énergie dans la phase ]'des superalliages soit du même ordre de grandeur que

dans les nuances de Ni3Al.

L'énergie de I'APB, quant à elle, a êlê évaluée dans la phase y' de certains

superalliages (tableau I.3 ).

Aucune mesure n'a directement été faite dans I'AM I à notre connaissance,

mais on peut s'attendre à une valeur similaire à celles avancées pour les

superalliages cités, de composirion chimique très proche.
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Valeurs des énergies des parois d'antiphase dans les plans
pour différents superalliages monocristallias (pzr microscopie
en tratrsmission : mesure par champ faible des largeurs de

B.3.e.y I Mode II dans y ' :

Les dislocations peuvent aussi cisailler les précipités en formant un défaut
d'empilement de surstructure SSF comme dans le mode II des LIZ ; la littérature
présente deux mécanismes pour expliquer la formation de ces défauts :

Mécanisme de Kear et al (1969):

Ce mécanisme est présenté en figure I.15, Le cisaillement est expliqué par la
formation de trois partielles de Shockley qui se combinent et se scindent en une

Schockley et une supershockley séparées par un défaut de surstructure :

Mode II.i.K
BC + BA --> 3 Bô --) 2 Bô + SISF +Bô

Itrort. {t tol -ltzr rl+1 l2r-l + srsF * r t2t 1l2 2 2 3 6'

Ce premier mécanisme a été remis en cause par celui de Condat et Décamps (1987)
qui est basé sur des observations en champ faible et donc avec une résolution
accrue inhérente à la technique.

Mécanisme de Condat-Décamps (1987) :

Celui-ci a été mis en évidence en 1987, dans I'AMl flué à760'C et a été discuté
par caron et al en 1988 à la même température sur du GMSX2 flué;ainsi que par

Courbon (1990).

Références-Re marques

Dollar et al 1988
Dissociation de 4,8nm
Calcul en élasticité isolrope
Courbon 1990
A partir des observations de Dollar et
al 1988-Calcul en élasticité anisotrooe
Huis'int Veld
T=760"C
GlaLzel et al l99l
T=450'C
Feller et al

Toor=Yrrr

Energie d'APB
sur (l I l)
mlzm2 (t)

108

t60 à200

r44(15)

115(r2)

125(15)

Alliages
concernés

PWA 1480
CMSX-2

CMSX-2

MA6000

CMSX-6

SRR99
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I. Présentation du superalliage AMI

Figure l.l6.a

Figure I.l6.b

Figure I.16 :

Figure I.l7 :
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(a) Effet de la contrainte eû traction pour l.l6.a, eû compression
pour I.l 6.b. ( b ) cisaille ment de I'interf ace avec inversion pour
a/et non pour b/ des partielles, création d'une ApB pour a/ d'un CF
pour b/. (c) Nucléation d'une partielle de Shockley effaçant le
défaut présent et créaût un SSF. (d) Configuration finale
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/ b) cisaille ment de I'interf ace avec inversion des partielles etréation d'une APB. (b) Dissociation des partielles de Shockley
ordant la faute complere sur deur plans adjacents. (c) Nucléation'une partielle de shockley dans le plan de l.ApB créant un SISF et
n dipôle CaluC.

2/ (a) Franchisse ment de l,interface ^ltT 
, par une dislocation

dissociée BD sans inversion des partielles. (b) Nucléation d,une
dislocatlon de Schockley c[,D sur uû plan adjacent au dessus de la
faute complere sur la partielle de queue conduisant à la formation
de la SESF.
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Une dislocation, à l'approche du précipité se dissocie. Sous contrainte ces
partielles s'éloignent ou se rapprochent selon le sens de celle-ci (Dêcamps B. et al
l99l)' Le mécanisme fait alors intervenir la nucléation d'une partielle de Shockley
dont la localisation a été précisée par des travaux de microscopie électronique en
haute résolution (Décamps et aI 1994- cf figures :ll6.a et I.l6.b). La dissociation se
fait par création de dislocations de Shockley et création d'un ruban de Défaut
d'Empilement Intrinsèque ou Extrinsèque de surstructure.

1

2

Mode II.i.C
BD --> crC + SISF + c[D + CF515p + c[f

lor r1 - * tTttl * SrsF. * tntl+cFrrsr. .â trzrt
ou

Mode II.e.C
DB --> Ccr+ SESF +Dcr+ CF515p + Dcr

Itor 1t+ [tzrt] * SESF. * trzrl* cq"r. .t r tzrt
Dans ces mêmes travaux, Décamps et al ont démontré que les deux Shockley

identiques sont sur deux plans atomiques consécutifs et pas plus (cf Figure I.17) ,

Discussions sur les deux mécanismes :

Le mécanisme de Condat-Décamps a I'avantage d'autorise r l,approche
ultérieure d'une dislocation de matrice, identique ou différente à la pre mière,
permettant de retrouver les différentes configurations connues.

En 1991, Milligan et al ont proposé un mécanisme de cisaillement qui
s'inspire aussi de ce dernier, afin d'expliquer la formation de petits défauts
résiduels dans les prêcipités dans le PïtrA1480 en traction à basse température (20 à

200"c).

Ils proposent l'explication suivante : (cf Figure I.l8) des paires de dislocations
traversent le précipité en étant dissociées en deux superShockley séparées par un
SISF. La partielle de queue est épinglée dans le précipité, celle de têre traine le
défaut et s'échappe du précipité en laissant une boucle fautée derrière elle. Les
deux dislocations de matrice se retrouvent dans la matrice.

Le mode de dissociation ne faisant intervenir qu'une seule dislocation de
matrice, a été mis en évidence dans Ni3Al déformé par compression entre Z0 el
200'c (veyssière et al l9s5), sur une superpartielle couplée à une autre par une
paroi d'antiphase et formant des drapeaux de SISF. La même observation a été faite
par Huis in't Veld el al en 1985.
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I. Présentation du superalliage AMI

Energies de SSF (Superlattice Stacking Fault) :

On donne dans le tableau I.4 les différentes valeurs notées dans la littérature.

MARM2OO

AM3

AMI

Alliages

l5

Energie de
SISF

mJ/m2

26
t7

25

Energie de
SESF

ml/m2

70

80

Energie de
cFs lsr
ml/m2

Bonnet et al 1989
20'c
900'c

Décamps et al l99l
(d=3.6nm)

Véron 1994
Décamps et al 1991
(d=-3nm. calcul isotrooe)

Références-Re marques

Tableau 1.4: Valeurs des énergies des fautes d'empilements ou compleres pour
différents alliages (par microscopie électronique en transmission: mesure des
largeurs de dissociation).

Caron et al (1988) ont étudié le CMSX2, et remarquent qu'ils n'ont jamais observé la

séparation enre les deux partielles de Shockley:l'énergie est suffisamment élevée

pour que la dissociation n'ait pas lieu ou qu'elle ne soit visible en champ faible.
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Fieure I.l8 Mécanisme de déformation pour erpliquer la formation desdéfauts résiduels dans res précipités propose par Antorovich etal (1991) dans le pwAl4g0 à rasse température 20 et 200.c.
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8.3.1/ Résumé des modes de déformation élémentaires du superalliage :

Le cisaillement des précipités se fera selon I'un ou I'autre des mécanismes en

fonction d'un certain nombre de paramètres : la température, la vitesse de

déformation, la valeur de la contrainte appliquée, son signe etc ...

Dans le précipité

Mode I

tîort - Llztrl * clpn . ltizl+ApB *L ITtrl * clpn " Itnzl
T.c,ps - l50mJ.m-2 (Valeur moyenne de superalliages autres que I'AMl).

TCflpg - 185mJ.m-2 (Vul"u. pour une nuance de Ni3Al:Baluc et al 1988).

Mode Il.i.t
f lorrl - +tîtl" SISF. +tntl*cFrrr.266 +1

6
Ir2rl

ou

Mode II.e.C

ftor 1l+ \tntl * SESF " +It2Lt* c4rr.266 *l Itztl
6

TSISF = l5mJ.m-2 (Véron 1994\.

ïSESF = 25mJ.m-2 (Véron 1994).

TCf515p = 80mJ.m-2 (Décamps et al 1991).

Dans Ia matrice

!îr ot - [tît 1] + rSF * ttTzTl

]15p= 20mJ.m-2 (Décamps et al 1991).
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I. Présentarion du superalliage AMI

8.3.C/ Les différents modes de durcissement du superalliage :

Plus les dislocations rencontrent d'obstacles à leur mouvement, plus I'alliage
est durci et plus la limite élastique macroscopique de I'alliage estforte.

Les superalliages ont la particularité de combiner plusieurs modes de
durcissement, nous les exposons ici.

B.3.g.a/Durcissement par solution solide dans la matrice clc:
6trudel.I975 )

L'introduction par substitution ou par insertion d'un atome étranger dans Ia
structure crée un champ de contraintes au voisinage de I'impureté;ce dernier
interagit avec le champ de contrainte de la dislocation, rendant son mouvement
plus difficile.

Les gros atomes de tungstène, molybdène et tantale ont été rajoutés à la composition
dans ce but.

B.3.g.p /Durcissement structura! : Contrainte d,Orowan :
(Kear et aL,1968,1974 ; Pope et Ezz,Igg4 ; Nemeto et aI,Igg I )

La précipitation au sein d'une matrice est un des meilleurs moyens de durcir
un matériau. S'ils ne peuvent être cisaillés : c'est Ie cas des précipités non-
cohérents ou des précipités cohérents qui possèdent une très forte énergie de
défaut, les précipités doivent être contournés. Ce contournement se fait dans le plan
de glissement:c'est le mécanisme de contournement d'Orowan. pour cela, il faut
que les dislocations s'incurvent entre les précipités : la contrainte alors nécessaire
à ce contournement est appelée contrainte d'Orowan. De ce fail, la largeur du
couloir es1 une distance importante.

La contrainte d'Orovan peut être calculée à partir de Ia position critique de Frank-
Read de la dislocation (on exprime la tension de ligne avec I'approximation de
l'élasticité isotrope ).

oor=K(4) m( e )Zne 2t o

K = cos2 0 * (t/l-v).sin2o

Q : Angle entre vecteur de Burgers b et direction de ligne de la dislocation
v: Coefficient de Poisson

p : Module de cisaillement dans le plan octaédrique

ou
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e0: Largeur du couloir

e : Largeur du couloir dans le plan de glissement

ro : Rayon du coeur de la dislocation

Nous avons fait le calcul de cette contrainte dans le cas d'une dislocation vis glissant

dans un plan (l I l) à 950"C :

K= l, v =l/3, p =45cPA à 950"C (Poubanne 1989), e={5e6 ={î t00nm = l73nm

rg = 0,5nm (Valeur arbitraire dans la fourchette 0,2-0,5 nn).

oeç<rr s = 77 Mpa (Contrainte projetée).

oor<001, = 190 Mpa (Contrainte selon la sollicitation <001>).

Ce durcissement est directement liê à la largeur des canaux. Il n'existe pas dans le
matériau massif constitué de I pur. Aussi une courbe de traction de I massif ne

reflètera que le durcissement par solution solide plus la friction de réseau.

Il est possible, si la température est suffisamment élevée, que le contournement se

fasse par glissement dévié ou par montée:les contraintes limites pour ces

mécanismes sont alors plus faibles.

B.3.g.T I Durcisseûent provenant de l'écart paramétrique :

(Maniar et aI, 1971 ; Oblak et a1,1974)

Un écart paramétrique entre deux phases cohérentes a pour conséquence

d'induire des contraintes de compression dans la phase dont le paramètre est le plus

grand (ici y) et des contraintes de tension dans I'autre (ici y').

Ces contraintes dans l'AMl sont relaxées de manière élastique jusqu'à une certaine

température : I150"C (Royer 1993); au delà de celle-ci des dislocations apparaissent

et se placent à I'interface pour diminuer l'écart. (Ces expériences ont été réalisées

sur de I'AMl après traitement standard ONERA).

Des calculs de simulation par éléments finis ont été réalisées par différents

auteurs (Glatzel et al I 989, Ganghoffer et al I 99 l, Pollock et al I 992, Benyoucef 1994)

afin d'évaluer la valeur de ces contraintes ainsi que leurs distributions. Les calculs

à deux dimensions, sont réalisés dans le cadre d'une élasticité iso- ou anisotrope et

font intervenir l'écart paramétrique via les constantes de dilatation thermique des

deux phases.

Qualitativement, les résultats obtenus sont tous les mêmes. La figure I.l9 donne un

exemple de ces résultats.

Les couloirs subissent une compression biaxiale de I'ordre de 200 à 400MPa, et le
précipité une traction biaxiale de quelques dizaines de MPa. Les résultats
numériques dépendent évidemment de I'alliage (constantes élastiques et écart
paramétrique différents) et de la température considérés.

30



a/

c/

I. Présentation du superalliage AMI

et 240 MPa
tension

b/

-200 MPa

Pressure

H2S0MPa
tension

d/

pressure

^/ contraintes dues à l'écart paramétrique dans la matrice et T'.
Les tenseurs des contraintes sont transformés sur les ares
principaur. b/ Lignes donaant les isovaleurs des contraintes de
Von Mises (MPa) Le marimum est dans la matrice.
cl superposition des contraintes internes de al à une traction de
200MPa. Les tenseurs des contraintes sont transformés sur les ares
principaur. d/ Lignes donnant les isovaleurs des contraintes de
Von Mises (MPa) (Superposition des contraintes internes de al à
une traction de 200MPa).
Alliage sRR99. ô- -2,l.lO-3. T-1253K.
D'après Glatzel et al (1989)

s0

250NPa

Figure I.l9
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I. Présentation du superalliage AMl

Des différences qualitatives sur les résultats, subsistent néanmoins entre les

différents travaux, en ce qui concerne I'ordre de grandeur de la contrainte au coin

du précipité. Il semblerait que cela dépende uniquement de la forme du précipité

que les auteurs choisissent ; par exemple Benyoucef (1994) ne trouve pas de

maximum notable en ce point et I'attribue à la forme arrondie choisie pour le coin

du précipité, alors que Pollock et aI.(1992) obtiennent une contrainte de Von

Mises* de 840Mpa.

* La contrainte de Von Mises Oy6 est donnée par 1a formule suivante, elle donne

une contrainte moyenne équivalente de traction uniaxiale, en un point ou un

tenseur de contraintes agit.

ou,,' = ( o?x+oçy - oxx ow +3 oçùL n

où Ox;,Oyy et Oxy sont les éléments non nuls du tenseur de contraintes

8.3.9,ô/ Durcisseraent par cisailleaent :

Une des raisons principales de durcissement des superalliages (et c'est assez

paradoxal) est le cisaillement par paires de dislocations (Shah et al. 19S4). Ces paires

de dislocations ont dans les structures Ll2 un comportement bien particulier que

nous présentons dans le paragraphe qui suit. Elles sont freinées par du glissement

dévié dans les plans cubiques.
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8.4/ pROpRrÉTÉS MÉCANTQUES MACROSCOPTQUES :

Les superalliages à base de Nickel présentent des similitudes de
comportement mécanique avec l'intermétallique Ni3Al dont la phase y'(701, du

volume) est structurellement identique.
A la différence de la plupart des matériaux, les composés LIZ (Wee er al. 19g0,

Pope et Ezz 1984) et les superalliages ont des propriétés mécaniques macroscopiques
bien particulières :

e La limite d'élasticité est une fonction croissante de la température jusqu'à 7-
800"C où elle présente un pic (Ni3Al :750"C). Ce comportement est communément
appelé Anomalie de la limite d'élasticité. Les figures L20 et L2l prêsentent le
pic pour Ni3Al monocristatlin et pour I'AMl.
o L'orientation <001> possède Ia résistance la plus forte. On note que la température
à laquelle nous avons réalisé nos travaux se situe au delà de ce pic et que
Oo,z(950"C) = 600MPA.

o La loi de Schmid et Boas n'est pas respectée (cf. annexe);en I'occurrence le
com porte ment en traction-com pression est asymétriq ue.
o Le durcissement est extrêmement fort : de l'ordre de p/50 (alors qu'il est
classiquement de I'ordre de p/500 pour les autres alliages) où p est le module de

cisaillement.

8.4.a/ Explications du comportement des composés Ll2 purs :

Depuis une trentaine d'années, de gros efforts ont été réalisês afin de
comprendre ce comportement:en ce qui concerne les composés Ll2 purs, deux
types de modèles existent.

Ces modèles sont basés sur le fait que les dislocations ont du mal à bouger à

cause de la création d'obstacles intrinsèques (créés pat les dislocations elles-
mêmes).

Ces obstacles sont des glissements déviés locaux hors du plan de glissement
(en I'occurrence ici {001));ces glissements déviés forment des verrous de Kear_
Wilsdorf qui deviennent des lieux d'épinglage de la dislocation, et freinent son
mouvement.

Les divers modèles diffèrent sur la raison pour laquelle les blocages
deviennent plus efficaces avec I'augmentation de la température.

Les premiers types de modèle (Takeuchi et al. l973,Paidar et al. 1984, Mills et
al. 1989) sont basés sur I'augmentation de la fréquence d'apparition et de la densité
de ces blocages grâce à une activation thermique du glissement dévié. Takeuchi et
al. pensent que c'est la mobilité des segments vis qui dépend de la densité des points
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Variation er fonction de lz température de la limite d'écoule ment
de monocristaur de Ni3Àt d'orientation <001>, <0 I l> et <111>.

D'après Copley et al ( 1967)
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Evolution de la limite d'élasticité de l'ÀM I avec la température
D'après Devaux C. et Guedou J.Y. Colloque National Superallliages
Monocristallins 22-23 Nov 1990 Nancy.
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I. Présentation du superalliage AMl

d'ancrage qui est importante, tandis que Mills et al, s'appuient sur la mobilité des

segments non vis qui dépend de leur longueur.

Les seconds types de modèle (Davies et al. 1965, Copley el al. 1967, Veyssière et
al' 1989, Couret el al. 1989) sont basés sur l'augmentation de la résistance des
obstacles, plus particulièrement de la hauteur des décrochements. En l'occurrence,
Veyssière et al. (1989) s'appuient sur le fait que les segments de verrous de KW se

courbent dans les plans cubiques où le mouvement des dislocations est lent.

Aucun modèle complet n'existe aujourd'hui, pour expliquer le comportement
"anormal" des composées Ll2. La tendance actuelle est de penser que I'anomalie de
ces composés repose sur l'évolution dynamique de la distribution des
décrochements.

B.4.bl Erplication du comportement des superalliages yly, :

Le comportement des matériaux biphasés est plus complexe:Shah et Duhl
(1984) donnent des explications basées sur le modèle du glissement dévié cubique
activé des dislocations dans les alliages Ll2, pour I'orientation <001r;ils expliquent
ainsi la dépendance de la limite d'élasricité avec la température. Ils concluent l/
que le cisaillement des précipités est le mécanisme principal de durcissement, (le
cisaillement se fait par paires de dislocations) 2/ qu'à Ia température de pic la
résistance est insensible à la taille des précipités du fait de Ia contribution
importante du glissement dévié cubique, 3/ que Ia loi de Schmid n'est pas suivie à

cau se de I'action des contraintes de constrictions sur les partielles et de la
modification par le glissement dévié de la contrainte de cisaillement projetée.
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B.4.cl Constantes d'élasticité de I'AMl

De la même façon, le module d'Young Entt (module d'élasticité apparent selon

la direction cristallographique <hkl>) ainsi que les coefficients d'élasticit' Cij

(reliant les contraintes aux dêformations) de la matrice des superalliages varient

selon I'orientation et la température.

Le tableau L5 donne la valeur du module d'Young pour l'AM I selon les

orientations simples et troix températures .

L'évolution de ces modules avec la température est donnée en figure I.22

pour quelques superalliages dont l'AM l.

lll
011
001

T
hkt

290
220
130

Ambiante

270

110

650"C

220
170
92

950'C

Tableau I.5 : Modules d'Youag de I'AMl (GPÀ) Poubannel9S9

Le tableau L6 donne les constantes élastiques (ou rigidités) Ci;, le module de

cisaillement dans le plan de glissement pll1 et le module de cisaillement moyen p

(moyenne de Reuss - qui intervient dans les calculs d'énergie d'interaction entre

deux dislocations) calculês grâce aux relations suivantes à la température de 982"C:

Ft t t= 3.CqarctrCn)/Krr-Ctz*Cqq)

tl lcr<(Cr rCn)/2

140.5

crr

70.r

ctz

95.8

caa

44.\

plll

58. I

p

Tableau I.6 Corstartes élastiques et modules de cisaillement de I'AM I à 982'C.
Grandeurs en GPÀ (Lisiecki 1992)
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8.5/ TRACTION Eï COMPRESSION DYNAMIQUE :

Les différents superalliages monocristallins à base de nickel présentent des

caractéristiques com munes en sollicitation mécanique et notamment en

sollicitation monotone dynamiq ue.

Ce paragraphe présente des travaux portant sur le comportement des

superalliages en traction ou compression:ûous avons privilégié ici I'aspect des

mécanismes de déformation,

Les traits classiques communs que nous ne répéterons pas à chaque fois sont en ce

qui concerne les systèmes de glissement activés pour des sollicitations :

selon <001):du glissement octaédrique avec activation de quelques uns des 8

systèmes prêdits par la loi de Schmid

selon <01 I ) : du glissement octaédrique simple

selon <l I l> : du glissement cubique multiple.
La déformation se présente toujours dans la phase T qui est la phase la plus ductile

(sauf cas de cisaillement ; c'est ce que nous présentons dans ce qui suit).

8.5.a/ L'AMl :

T= 650, 950'C è = 2,610-4s-1 <001)

% en masse
AMI

base
Ni

6.5

Co

7.\
Cr

5.3

AI
55
w

8

Ta

2

Mo

1,2

Ti

Poubanne (1989) a réalisé quelques essais de traction à 650 et 950"C à une

vitesse de déformation = 2,6.10-4s-l .

A 650'C un seul vecteur de Burgers est activé ;il se trouve dans deux plans de

glissement, à 950'C la déformation est très homogène (elle semble uniformément
répartie à petite échelle), se bloquant dans la phase y ou à I'interface y/1' : deux

vecteurs de Burgers sont activés sur trois plans de glissement.

Des bandes de déformation localisée sont aussi observées lors de cette étude

selon <001> et <l I l, à 650'C.

Décamps et al. (1991) ont aussi réalisé des essais de traction et compression

dynamiques à 950"C et observent du cisaillement par création de superdéfauts

d'empilement ; à légère majorité intrinsèque en traction et à légère majorité

extrinsèque en compression. Ils expliquent cette asymétrie à la Iu mière du

mécanisme de cisaillement précédemment proposé (Décamps et al. l99l) et

notamment par I'effet de la contrainte appliquée sur l'écartement ou le
rapprochement des partielles (cf. figure Ll6).
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8.5.b/ Le RENE N4 :

T=20,760,980"C è = +.l o-4s- I (001)

Ti
4,2

Mo
1,6

Ta
4,0

!r
5.9

AI
3,8

Cr

9.3

Co

7.5
Ni

b ase
RENE N4

% en masse

Le RENE N4 a été étudiê par Gabb et al. (1986) en traction selon différenres
te m pératures.

A 20'C rien de particulier n'est noté (déformation classiquement homogène
dans la matrice).

A 760'C, la microstructure de déformation est hétérogène : Ia déformation se

localise dans des bandes de déformation parallètes à (l I l). Ces bandes ont des

contours droits et sont composées d'un unique vecleur de Burgers, elles sont
séparées de régions exemptes de toute déformation. Dans ces bandes, Ies précipités
sont cisaillés par des paires a/2 < I l0> quasiment vis séparées par une paroi
d'antiphase (APB) tandis que Ia matrice contient des dislocations de caractère
variable et non appariées.

A 980"C, (à cette vitesse de même qu' à 4.10-3 et 2 lO-4: Miner er al. l9g6) la
microstructure présente du cisaillement par le mode ILC (création de fautes
d'em pilement de surstructure),

8.5.c/ Le SRR99 :

T=550'C è=2,3.10-4s-l tant que eP<3r

puis é =1,5.10-3s-1

(001)

Ti
2,23

Ta
2.72

!r
9,38

AI
\.49

Cr
8,61

Co

5.1

Ni
b ase

SRR99
% en masse

A 550"C Scheunemann-Frerker et al. (1992) ont observé la microstructure à

0,14% el l% de déformation plastique et à rupture.
A 0'14% la microstructure présente deux systèmes octaédriques activés sur les

I attendus. Les dislocations sont vis et dans la matrice, elles laissent des résidus
mixtes à 60" sur les interfaces.

A I %, les dislocations vis pénètrent dans les précipités, la microstructure
prêsente des bandes de glissement aux contours très nets contenant des dislocations
vis a/2 <l l0> appariées dans |'et des vis ou mixtes à 60' dans 7.
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A la rupture, les bandes ont disparu mais la densité des dislocations dans y a

augmentê tandis qu'elle est restée relativement constante dans y' (les dipôles

s'annihilent au delà d'une certaine densité) : la déformation est homogène.

Les auteurs ont étudié la configuration des vis dans y'dans les bandes et ont

montré qu'elles présentaient des configurations déjà rencontrées dans Ni3Al ,"i1",
sont séparées de 5 nm I'une de I'autre dans un plan cubique (Too 1=120 mJ.6-2). Les

superdislocations sont le plus souvent dans une configuration dipolaire, le plan du

dipôle étant d'autant plus proche de (011) que la distance de séparation du dipôle est

proche de l5nm (en dessous il y a annihilarion). Ils remarquent par ailleurs que

Lall et al. (1979) ont démontré que les a/2 <l l0) sont en fait dissociées en Shockley et

que ce phénomène gêne le glissement dans (001) du fait de la recombinaison

nécessaire au mouvement.

8.5.d/ Le MARM200

T=760 à 1010'c e = t.Z.t0-6s-r a t.Z.t0-3s-1 <001>

% en masse
MARM2OO

b ase

Ni
10.40

Co

9.20
Cr

5.00
AI

t2.60
w

0.0 5

Zr
0.1 5

c
0.i0

Fe

0,02
B

1,00
Nb

2,O5

Ti

Leverant et al. (l971) ont étudié la traction du MARM200 à des vitesse de

déformation variables sur une gamme de hautes températures. Ils montrent
comment les mécanismes de déformation dépendent des deux variables:T et è, Leurs

résultats sont les suivants :

A moyenne température (760"C) et grande vitesse (è, t0-4s-l = 3xmin-l) le

MARM200 présente une déformation hêtérogène de même nature que celle
présentées précédemment (Kear et Piearcey avaient dêjà observées ces bandes en

1967). Pour une vitesse de déformation inférieure è,=t,Z.10-6s- I ( t O-zz min- 1 ) la

structure est homogène et montre des fautes d'empilement de surstructure.

A haute température, quelle que soit la vitesse de déformation, la déformation est

homogène:les bandes ne sont pas observées (même à forte vitesse de déformation).
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8.5.e/ Le PWA 1480

T= 20 à 1093'c € = 8.3 l0-5 à 8.3 l0-3s-l <001>

Ti
1.5

Ta
t2

rr
4

AI
5

Cr
t0

Co

5

Ni
b ase

PWAl480
% en masse

Milligan et al. ( 1987) obtiennent le même genre de résultats d'un point de vue
qualitatif. A savoir, qu'à vitesse de déformation é1evée e=S.:10-3s-1et qu,à basse ou
moyenne température, I'alliage présente du cisaillement par paires vis a/2<ll0>
séparées par une paroi d'antiphase, au sein même de bandes de déformation très
intenses. Ces dislocations vis sont souvent en configuration dipolaire et ont dévié
par glissement dans des plans cubiques.

A ces vitesses de déformation, les auteurs expliquent l'absence des bandes au
dessus de 927"C par un changement de mécanismes : transition du cisaillement par
paires au contournement des précipités par le mécanisme d'Orowan. Ils signalent
tout de même le cas d'un essai réalisé à 1093"c à è =a.E l0-3s-l qui présente une
déformation hétérogène sous la forme de bandes ayaîl la même structure qu'à basse
et moyenne température !

A haute température, le glissement dévié dans (01 I I est actif et Ies
dislocations contournent les précipités, Les auteurs notent par ailleurs que les
dislocations cisaillent par superdéfauts au bout d'un certain taux de déformation.
A basse vitesse de déformation, è=S.:10-5s-l,la microstructure dépend aussi de la
température:les températures inférieures à 815'C induisent du cisaillement par
superdéfauts d'empilement et ce d'autant plus que la température est élevée.

D'autres travaux sur cet al.liage font part d'un comportement bien
particulier en traction à 20"C el 200'C (Milligan et at. l99l). Dans ce domaine de
températute, la microstructure est hétérogène et concentrée dans des bandes de
glissement. La différence avec les autres superalliages se situe dans la nature des
défauts rencontrés dans T' : ces défauts ont la forme de petites boucles fautées aux
contours irréguliers entourées d'une partielle de Schockley. La présence des ces
résidus est accompagnée de la présence de paires de vis a/2<ll0> dans la matrice. Les
auteurs ont proposé un mécanisme de cisaillement se rapportant au mode II:nous
I'avons déjà présenté en 8.3.e. ils n'excluent pas pour autant la possibilité d'un
mécanisme de "drapeaux fautés" proposé par veyssière et al. ( l9g5).
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8.5.1/ Le CMSX-2

T= 20 à760'c è = 1o-as-1 gP = queleues % <001)

% en masse
CMSX-2

b ase

Ni
4.6

Co

8

(.r

5,6

A1

8

Y/
6

Ta
0.6
Mo

I

Ti

Caron et al. (1987) montrent que le CMSX-2 présente une microstructure

variable selon la température et 1'axe de sollicitation (0n ne parlera ici que de <001>)

Jusqu'à 650"C, l'écoulement plastique se fait par du glissement octaédrique

multiple et dans des bandes parallèles à (l1l) contenant des paires a/Z<l l0> vis

séparées par une APB. Les bandes sont séparées par des zones vierges de toute

déform ation.

A,760"C, la déformation est homogène ; en plus de la présence de paires dans

]', les précipirés sont cisaillês par des défauts de surskucture dans (111) : il n'y a

plus de localisation dans les bandes.

Des essais de tractionQ 0,2%)-relaxation ont été réalisées par d'autres auteurs

(Dupeux et al. 1987) sur le même alliage à une vitesse de déformation égale à 2.4 l0-
4s-1 de 650 à 1000"C. Ils ont observé les mêmes défauts de surstructure dans une

gamme de température 650-800"C, et ils I'attribuent à l'étape de traction.

8.5.c,/ Le CMSX-2 et I'AM3

T= 20 à 1050 'c è = tos-l <001>

% en masse
AM3

b ase

Ni
5.5

Co

8

Cr

6

AI
5

w
3.5

Ta

2.2\
Mo

2

Ti

Lisiecki et Kubin (Lisiecki 1992, Kubin 1994) ont étudié I'influence de la taille

et de Ia distribution des précipités, à fraction volumique constante, à 20, 450 et 650"C

sur le comportement de ces deux superalliages, selon les axes <00 l), <01 I ) et < I I I >.

Ils distinguent trois types de microstructures:une microstructure de

déformation homogène, une microstructure de bandes de glissement associée à une

déformation non uniforme mais stable, une microstructure de bandes de glissement

associée à une dêformation instable (décrochements de la courbe de dêformation).

Leur travail est axé sur les raisons expliquant le cisaillement catastrophique qui

provoquent les instabilités. Ils montrent ainsi qu'elles sont observées de façon

prédominante selon I'orientation <01l> et jamais au dessus de la température de pic

et qu'elles sont favorisées par une distribution irrégulière de précipitês de petite
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taille:i.e. Iorsque les dimensions caractéristiques de la microstructure favorisent le
cisaillement par rapport au contournement.

8.5.h/ Le MC2 :

T= 20 et 850'C In situ <001)

Ti
r,5

Mo

2

Ta

6

w
8

Àt
5

Cr

8

Co

5

Ni
b ase

MC2

% en masse

Benyoucef (1994) a réalisé des études in situ de l'alliage MCZ à 20 et 850"C en

traction:

A 20"C, leurs expériences montrent que des empilements coplanaires de
quelques dislocations se créent et se propagent dans la matrice et que leur nombre
s'adapte à la résistance des obstacles rencontrés. II montre que le cisaillement est
contrôlé par le déplacement de superdislocations vis.

A 850"C, il observe que la déformation se propage en volume selon plusieurs
systèmes de glissement, surtout dans Ies canaux perpendiculaires à I'axe de traction.
11 note que les dislocations se multiplient grâce à la formation de boucles provenant
de dislocations vis dêviées et qu'elles peuvent se dissocier en deux Shockley dans la
matrice.

Des explications en terme d'influence des contraintes dues au désaccord
paramétrique cristallin ont été avancées afin d'expliquer la localisation
préférentielle de la déformation dans le couloir perpendiculaire à la sollicitation.
Benyoucef a par ailleurs mené des calculs par éléments finis à deux dimensions où

le désaccord paramétrique est intégré sous la forme d'une différence entre les deux
coefficients de dilatation des deux phases et où la contrainte appliquée est prise
égale à la limite d'élasticité à 850"C. Son calcul montre que la contrainte de Von-
Mises (contrainte équivalente donnant une idée du niveau de la sollicitation locale)
est plus élevée dans les canaux perpendiculaires à I'axe de sollicitation que dans les

canaux le contenant.

0n notera par ailleurs que son approche montre l/ que les concentrations de

contrainte n'existent pas au coin de précipités si leur arrondi est pris en compte Z/
que la contrainte due au désaccord varie le long d'un couloir en fonction de

I'environnernent (taille et forme des précipités).
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B.5.il Conclusions

Il ressort des différents travaux présentés ici, que les paramètres importants

pour le mécanis me de f ranchisse ment des précipités (contournement ou

cisaillement) sont, pour des essais à orientation, taille et répartition de précipités

données : la température, la vitesse de déformation et l'écart à I'orientation.

Certains alliages se démarquent un peu par leur comportement, mais une tendance

générale peut être tirée :

A faible vitesse de dêformation, le franchissement des précipités évolue du

cisaillement avec création de superdéfauts à basse température (pas de cisaillement

catastrophique excepté le cas de P![A1480 à 20'C, et les instabilités du CMSX-2 et

AM3) au contournement par Orowan à haute température'

A forte vitesse de déformation, Ies mécanismes de déformation évoluent du

cisaillement par paires de dislocations al2< I l0> (avec APB) au contournement

majoritaire à haute température.

L' apparition des bandes semble coincider avec I'action du mécanisme de

cisaillement par paires. Dlles sont classiquement observées pour des températures

en dessous de la température de pic (une seule exception:le PIIA1480 pour un essai

à 1093"C et à =S.: l0-3s-1) er typiquement pour des vitesses de déformation de l'ordre

de 10-3-10-4s-1. Les différents auteurs, Leverant et al, (1971) entre autres, pensent

que les bandes apparaissent pour des échantillons vierges de déformation.
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II. Fatigue

CHAPITRE I I

FATIGUE OLIGOCYCLIQUE

A I GENERALITÉS SUR LA FATIGUE :

A.I / DEFINITION :

On appelle fatigue :

o soit le comportement d'un matériau sous I'action de sollicitations mécaniques
cycliques ou répétées, d'amplitude constante ou variable (choisie à l'avance) -contrainte
ou déformation-.

r soit l'action de ces sollicitations.

A.2/ NOTATIONS :

On donne quelques rappels de définitions et de notations des grandeurs cycliques
caractéristiques de Ia fatigue qui nous sont utiles dans le mémoire :

Soit le test de fatigue de la figure ILI où un cycle est représenté
On note :

Âe= €rnur- tmin l'amplitude totale de déformation (%).

la déformation plastique d'un cycle et 
^d=tË* 

ge (%)

la déformation plastique cumulée d'un essai (%)

la déformation élastique du cycle et alors Âg*=td * tË (g).

l'amplitude de contrainte (MPa).

la contrainte moyenne (MPa).

la fréquence (Hz).

le nombre de cycles à rupture (pour les essais portés à rupture)

Pour les tests à Âo imposés (ou à Æbtimposés) : on définit le rapport de contrainte
R6=Ornin/Omax (ou le rapport de déformation Rs = t6i1/t6ax). Pour ces tests, on parle

d'écrouissage (respectivement d'adoucissement) cyclique quand Âo augmente (diminue)

avec le nombre de cycles.

Âeo

ae 
"lu- 

= IAe o

tous les cycles

tél
ÂO=Ornur-Omin

Omoy =( Ornux -6min)/z

f
Nr
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II. Fatigue

A,3 I GENERALITÉS :

La fatigue, en tant que sollicitation mécanique dynamique, est une des causes
principales de dégradation d'un matériau.

Il existe plusieurs types de fatigue selon la variation de certains paramètres :le
mode de sollicitation (traction, compression, torsion, flexion ou combinaison de celles-
ci), I'amplitude et Ia valeur moyenne de la sollicitation. On peut ensuite faire varier la
température, la fréquence, I'environnement de I'essai, la forme des pièces ou encore
I'état de surface du matériau.

La fatigue dont il s'agit ici, est une fatigue plastique oligocyclique en traction-
compression : la contrainte est supérieure à la limite d'élasticité.

Ce type de sollicitation est assez violent et provoque la rupture pour un petit
nombre de cycles (<lO4), d'où I'appellation "oligocyclique", du grec "oligos" qui signifie
petit, peu nombreux (Low Cycle Fatigue en anglais).

Lors d'un essai de fatigue, le matériau subit d'abord un stade d'accommodation
plastique qui conduit à de I'endommagement.

Cet endommagement conditionne directement le stade d'amorçage et de
propagation des fissures, et donc de la rupture.

Nous nous intéressons ici, au stade d'accommodation plastique. En effet, c'est le
comportement plastique du matériau lors de ce stade qui détermine la rapidité de

l'apparition de I'endommagement et son importance, et va donc grandement influencer
la rupture.

D'un point de vue fondamental, nous verrons que les mécanismes de fatigue des

superalliages lors du stade d'accommodation sont encore mal connus à l'heure actuelle
( particulièrement en fatigue Re=0 ).

Ce sont ces deux points, compréhension des mécanismes fondamentaux gérant la
fatigue, et la volonté de pouvoir prédire la rupture des matériaux, qui guident toutes les

études portant sur ce stade, la nôtre y compris.

De façon générale, le comportement en fatigue des matériaux est analysê à partir
de différentes courbes. Ces courbes peuvent être des courbes donnant la durée de vie
pour différentes valeurs du paramètre imposé. On appelle ces courbes des courbes de

!trÔhler. Par exemple:une courbe liant la contrainte appliquêe et la durée de vie (cf
figure ILz pour I'AM I en f atigue Rg=0 ). On peut aussi construire des courbes

d'écrouissage cyclique afin de Ies comparer aux courbes d'écrouissage en sollication
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II. Fatigue

monotone. On place l'amplitude de contrainte en fonction de I'amplitude de déformation
plastique des cycles stabilisés : exemple en figure II.3.
On trace aussi souvent la durée de vie en fonction de I'amptitude de déformation.

Ces courbes ont permis de trouver des lois empiriques :

à température ambiante, on peut relier soit I'amplitude de déformation élastique à
N1 pour des sollicitations sous et au dessus de Ia limite d'élasticité (Loi de Basquin - cf
figure II.4), soit I'amplitude de déformation plastique à Nç, mais uniquement au dessus de
la limite d'élasticité (Loi de Manson-coffin - cf figure II.5)

à haute température, on établit de la même façon diverses lois paramétriques où la
fréquence intervient (puisqu'elle a une influence à haute température), qui restent
cependant insuffisantes pour les structures complexes (Lieurade l9g2)

oo

Loi dc
Colfin:Àl on ron

Log Nr

102

Régimc d. troniition

G
a E]

Fisure II.5.a

Figure I I.5.b

ttn to2 ûê

kvo
l0

0,1

10 103 104

Nombre dc cyclcs à rupturc, (Np)
105 106

Loi de Manson-Coff ia : loi liant I'am plitude de déf or mation au nombre de
cycles à rupture (ie domaine de fatigue oligoryclique)
a/ Courbe générale '
b/ Eremple avec un acier (ZO2 CND 17.12) "
' Ashby M.F., Jones D.R.H. 1980 Matériaux "Propriétés et applications" pl28
" François D., Pineau 4., Zaoui A. 1993 Comportement mécanique des matériaux tome2 p223

Aq

^t"

Figure II.5
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II. Fatigue

Bl ACQUIS EN FATIGUE ISOTHERME
B.t t HTSToRTQUE CÉnÉRAt :

D'un point de vue microstructural, Ies principales études de fatigue traitent de la

nucléation et de la propagation des fissures qui relèvent de la mécanique de la rupture.

Les mécanismes microstructuraux d'endommagement par fatigue ont fait I'objet de

travaux dès le début du siècle, mais ont dû attendre I'arrivêe de nouvelles techniques

d'essais ou d'observation telles que le microscope électronique à balayage ou à

transmission dans les années 1960, pour réellement progresser (Revue de De Fouquet

1979, Revue de Magnin eI al 1984).

Le stade d'accommodation a élé examiné de faÇon détaillée dans divers alliages

monophasés, notamment dans les alliages cuivreux ainsi que d'autres alliages cfc

(Mughgrabi 1983, Laird et al 1986). Un certain nombre de travaux ont été aussi consacrés

aux alliages durcis par précipitation.

Parallèllement vers la fin des années 70, suite à I'apparition des superalliages

polycristallins, un certain nombre de publications traitent de leurs comportement en

fatigue. Cela concerne des superalliages comme le RENE 80, le PM Astroloy, I'Inconel

MA60 00 ou le Waspaloy... les références "f atigue superalliages polycristallins" en

donnent un aperÇu significatif.

Puis la naissance des superalliages monocristallins et I'intérêt qu'on leur porte

dans les années 80 ont généré de nombreuses études comportementales en sollicitation

monotone (fluage, traction, compression... - cf chapitre I) de même que de nombreux

articles sur la rupture en fatigue (mécanismes d'initiation et de propagation de fissures-

cf références "ruptures superalliages").

Peu de travaux en revanche, portent sur l'étude des microstructures des

superalliages monocristallins sous sollicitation cyclique,

B,2I ALLIAGES MONOPHASÉS MONOCRISTALLINS :

Excepté Ie travail de Gaugh (1933), la plupart du travail sur la fatigue des

monocristaux cfc est rêalisé dans les années 60 (à titre d'exemples :Broom et al 1962,

Feltner et al l966,Lukas et al 1966, Hancock et al 1969, Basinski et al 1969, Mughrabi et al

1976, Mughrabi 1979,,..cf références "Fatigue et monocristaux cfc").

La revue écrite par T. Magnin et al en 1984 présente un point de vue critique sur

les avancées et les acquis en fatigue pour les métaux et alliages (c.c. ou c.f.c.) purs,

monophasés ou contenant des précipités sous forme de mono- ou polycristaux, De même,

Laird et al (1986) ont publié une revue recensant Ies structures de dislocations produites
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par déformation cyclique dans Ies alliages ou métaux c.f.c
qu'elles adoptent des configurations de basse énergie.

II. Fatigue

monocristaux où ils montrent

Ces bilans de travaux montrent que les mécanismes de fatigue dans les métaux ou
alliages monocristallins sont relativement bien compris.

8.3/ FATIGUE ET ALLIAGES DURCIS PAR PRÉCIPITATION :

Avant de présenter les études sur les superalliages, on donne d'abord certains
résultats sur la fatigue d'alliages durcis par précipitation.

Des travaux sur les alliages durcis par précipitation ont conduit à ces principaux
résultats (Revue de Pineau 1979, Revue de Magnin et al l9g4):

on peut diviser ces alliages en deux grandes classes suivant leur comportement :

les alliages pour lesquels les précipités sont cisaillés, et les alliages pour lesquels les
précipités sont contournés. Ces auteurs notent qu'un comportement intermédiaire peut
être observé:par exemple il existe des alliages pour lesquels le cisaillement n'intervient
qu'après application d'une certaine valeur cumulée de la déformation plastique.

Les modes d'interaction dislocations/précipités contrôlent directement le
comportement mécanique des alliages déformês cycliquement .

o Le cisaillement des précipités provoque l'apparition de bandes de déformation
intenses. Le cisaillement des précipités provoque alors la dégradation de ceux-ci et
résulte en un adoucissement cyclique. on peut aussi ob server des nouvelles
configuration de dislocations qui provoquent aussi un adoucissement.

r Le franchissement des particules par contournement donne naissance à un
comportement mécanique plus stable, et à une répartition plus homogène de la
déformation ; les contraintes cycliques sont alors contrôlées par les interactjons entre
dislocations mobiles et dislocations sessiles accumulées aux interf 

^ces 
ylT ' (dislocations

géométriquement nécessaires au sens du modèle d'Ashby : Ashby 1969).
Le mode de franchissement dépend du rapport entre l'énergie à fournir pour

former une boucle autour du précipitê et l'énergie à fournir pour cisailler Ie précipité.
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8.4 I FATIGUE ET SUPERALLIAGES MONOCRISTALLINS :

Ce paragraphe présente les résultats d'investigations menées en fatigue isotherme

sur différents superalliages à base de nickel.

Nous avons principalement extrait de ces études les données traitant des

microstructures de déformation ou de ses liens avec leur comportement mécanique. Nous

présentons les résultats pour chaque alliage en privilégiant I'axe de sollicitation <001>,

Un en-tête recense les données expérimentales principales de chaque étude.

B.4.al l'AM 1 :

o Poubanne l9E9

Ce travail a surtout concerné la caraclêrisation mécanique macroscopique de

l'alliage et la modélisation de son comportement. Cependant, des observations de

microstructures de déformation ont tout de même êté réalisées :

A 650"C, I'alliage présente des bandes de déformation planaires séparées par des

zones exemptes de déformation. Selon <001>, les systèmes de glissement activés sont

octaédriques ; selon <l I 1> ils sont cubiques.

A 950"C, toute la déformation est accommodée par la matrice et se répartit de faÇon

homogène.

On donne à titre d'information, les courbes d'écrouissage cyclique pour différentes

orientations cristallographiques de cette étude (figure II.6).

D'autres travaux consacrés à I'aspect mécanique ont été réalisés à 650"C et à 950"C

650 et 950'C
Déformation imposée

f-0,33H2
Re=- I

i -2.t0-4 - 9.10-5s- I
Re= -l

o AMI
Hanriot et al l99l

650 et 950'C
Déformation imposée

Ils obtiennent des résultats similaires en ce qui concerne les microstructures de

déformation. On signalera surtout qu'ils citent deux essais réalisés selon I'axe <001> à

950"Caè=9.10-5s-letà i =2.10-4s-1, où les auteurs ont décelé malgré I'oxydation, à la

surface des éprouvettes, la trace de bandes de déformation.
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Un troisième article traite de la fatigue de I'AMl et donne (cf figure II.7) le
nombre de cycles à rupture pour les amplitudes de déformation imposée .

Ces auteurs ont étudié I'influence de l'orientation cristallographique et de la

température sur la durée de vie de I'AMI. Le lravail est axé sur les problèmes de

fissuration et de propagation.

On retiendra que les bandes de glissement influencent le chemin suivi par les

fissures, et produisent une rupture non linéaire à 650"C. Dans ce domaine de

température, l'oxydation a des effets beaucoup plus limités qu'à haute température.

A 950"C, les observations sur les microstructures sont identiques à celles obtenues

par les auteurs précédents.

o AMI
Fleury 1991

Fleury et al 1993

B.4.bl René N4, PWA 1480

o Gabb et al l9E6

650 et 950'C
Déformation imposée

760 eL980'C
Déformation iEposée

f= 0,05H2
Re=- I

f-0,lHz
TestJ à rupture

A,760"C, les échantillons déformés selon <001> présentent des bandes denses au

sein d'une déformation étendue.4 systèmes de glissement octaédriques y sont hautement

sollicités dans la matrice. Dans les bandes, la phase y'contient des dislocations très droites

quasiment vis, tandis que la phase T contient 70I" de dislocations mixtes (on retrouve les

4 mêmes systèmes plus 2 autres).

Selon < I I I >, la déformation est homogène.

Loin de <001>, un comportement identique à celui observé en <001> est noté;dans y', on

observe du glissement dévié de paires de dislocations'

A 980"C, les tests suivant <001> ne présentent pas de bandes. Par contre, les

interfaces y/y' sont pourvues de réseaux de dislocations la plupart carrés et réguliers. Ces

réseaux sont constitués de dislocations coin dont le vecteur de Burgers est fréquemment

contenu dans le plan de I'interface, et de dislocations mixtes se trouvant dans un plan

cubique ou octaédrique. Les auteurs supposent , que de telles dislocations coin doivent

leur existence aux contraintes de cohérence;ils attribuent les autres au comportement

de fatigue.
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8.4.c/ CMSX-2 :

o Buffière 1993 300 et 750"C
Déformation imposée en flerion

f=0,05H2

A 300"C, selon l'axe <001>, Ie CMSX-2 présente une déformation hétérogène
constituée par des bandes de glissement octaédrique en traction comme en compression,
dans lesquelles le franchissement des précipirés se fait par contournement.

A 750"C, la déformation est homogène et se fait par contournement. En traction,
des réseaux de dislocations denses, signes de l'interaction des systèmes, sont présents. Ces

réseaux n'apparaissent pas en compression:seule une famille de plans octaédriques est
concernêe par la déformation.

Pour les deux températures, l'alliage commence par durcir, à cause de l'interaction
des différents systèmes de glissement, Un stade stationnaire survient alors, dù au va-et-
vient des dislocations entre les précipités. L'adoucissement qui lui succède est expliqué
par la relaxation des contraintes provenant de l'écart paramétrique (er par le
cisaillement des t' pour l'orientation <01 1>).

8.4.d/ CMSX-6 :

o Glalzel et al I 99 I

Le travail de Glatzel el al a relié I'adoucissement en contrainte du CMSX-2 selon
<001>, à la microstructure de déformation,

A 500"C, la contrainte maximum appliquée est 720MPa. La déformation se trouve
majoritairement dans la matrice. Les précipités sont rarement cisaillês et quand ils le
sont, ils le sont par des paires de dislocations al2<110> vis.

A 1000"C, la contrainte maximum appliquée est 280MPa. L'adoucissement observé
de l'alliage est interprété par la relaxation des contraintes dues à l'écart à la coincidence,
par le logement de dislocations coin ou mixtes à 60" aux interfaces |/y'. L'accroissement

de la densité des dislocations dans les couloirs, freine ensuite I'adoucissement. Son

accentuation finale est expliquée par le cisaillement des précipités.

B.4.el PWA 1480 :

o PWA 1480
Gabb eI al 1987

500 et 1000'C
Déformation imposée

650'C
Déformation imposée

f= 0,21-0,33H2
Re=- I

f= 0,lHz
Re=- I

Gabb et al ont comparé en 1987, le comportement du PWA 1480 en traction et en
fatigue, Leur travail insiste sur les configurations adoptées par les dislocations dans la
phase T' en fatigue.
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Ils notent que selon < 001>, la déformation de I'alliage se confine dans des secteurs

("patches") par glissement octaédrique multiple.

En traction la microstructure présente des bandes de glissement superposées à une

structure de déformation homogène,

Les dislocations observées dans T', en traction ou en fatigue ont la même

configuration:ce sont des paires alZ<l l0>, dans des plans de déviation cubiques, souvent

en configuration dipolaire,

Le second article décrit plutôt les microstructures :

Ils observent trois comportements diffêrents selon que le glissement est cubique,

octaédrique simple ou octaédrique multiple.

Les échantillons qui se déforment par du glissement octaédrique multiple
(orientations <001>) durcissent immédiatement, à cause de I'interaction des différents
systèmes de glissement dans T et à cause de la création de réseaux de dislocations sessiles,

qui forment des barrières aux interfaces y/y'.

Les échantillons qui se déforment par du glissement octaédrique simple
(orientations <01l> , ,VJZOr"t,16 10, ) ont un stade de glissement facile dû à

l'existence de bandes de glissement, puis un stade de durcissement dû à I'accumulation

des dislocations dans la phase cubique dans les bandes, et à leur glissement dévié
(formation d'enchevêtrements non plans, sessiles).

Les échantillons qui se déforment par du glissement cubique (,t t t , , ri 3 4r)

durcissent graduellement. En effet, il y a du glissement cubique dans Y'et du glissement

dévié dans la matrice:l'interaction de tels sytèmes à l'interface provoque des

configurations non planaires, et sessiles aux interfaces T/T'dans les bandes qui ont un

effet de durcissement.

o PWA 1480
Gabb et al 1989(a)

o PWA 1480
Gabb et al 1989(b)

650'C
Déformation imposée

850-1050'C
Déformation imposée

f= 0,1H2
Re=- I

f= 0.lHz
Re=- I

Gabb et al ont montré que même si le comportement du PÏflA 1480 est différent en

traction selon <001> et selon <11l>, celui-ci est identique en fatigue pour les deux

directions : l'adoucissement est similaire selon <001) et <l I l>. Pour les deux orientations,

la déformation se répartit de façon homogène très rapidement et se localise aux

interfaces T/T' sous la forme de réseaux ; la coalescence des précipités intervient plus tard

(vers 750 rycles).
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8.4.1t MARM-200 :

o MÀRM-200
Milligan et al 1986

o MARM-200
Fritzmeier et al l9EE

750-870'C
Déformation imposée

20-843'C
Vitesse de déformation imposée

f=0. I Hz

Re=- I

A' 760'C, les échantillons se déformant suivant du glissement simple (orientations

loin de <001>, <011> et <lll>) ont un durcissment minimal qui conduit à une plus longue
vie, les orientations <001>, <01l> et <111> présentent du glissement multiple et ont des vies
plus courtes.

A 870"C, Ies cristaux <001> ne prêsentent ni adoucissement, ni durcissement, tandis
que les orientations <011> et <l I l> présentent un adoucissement cyclique significatif, Les

microstructures de déformation des échantillons sollicités selon <001> présentent des

bandes de déformation dans lesquelles les auteurs trouvent 3 plans de glissement
ocataédriques. Les microstructures des autres orientations sont homogènes. Aucune
explication n'est donnée pour expliquer ce comportement.

è=t-o.l:s-l
Re'- I

A température ambiante, la microstructure présente des bandes de glissement
octaédriques bien définies et largement espacées qui cisaillent y', sans que le matériau

ne s'adoucisse. Ils supposent que cette absence d'adoucissement est due à l'intersection
des bandes des différents systèmes de glissement.

A 843"C, les bandes dont la forme ne change pas ont des bords moins nets qu'à
I'ambiante et cisaillent toujours T'. En outre, I'alliage présente une structure enchevêtrée

homogène qui emprisonne les précipités et provoque une composante de durcissement.
Un taux de déformation moindre favorise une déformation plus homogène aux dépends
de I'apparition des bandes.
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B.4.el Conclusions :

Dans I'ensemble, les études en fatigue des superalliages monocristallins explorent

les influences de I'orientation et de la température sur la microstructure de déformation.

La plupart de ces études sont des études en fatigue alternée (Ru:- I ).

A basse ou moyenne température (jusqu'à 850"C), les microstructures des

superalliages ont tendance à présenter des bandes de déformation;au dessus c'est

exceptionnel (l'AMl). Dans ces bandes, les précipités sont cisaillés par des paires de

dislocations de matrice a/2<ll0> le plus souvent de caractère vis, et plus rarement

contournés (exemple du CMSX-2 à 300'C).

Ces bandes se trouvent, soit entourées de déformation répartie de façon homogène

dans la matrice localisée majoritairement aux interfaces sous la forme de réseaux de

dislocations ; soit entourées de zones vierges de déformation.

Ces bandes ne semblent être responsables ni d'adoucissement, ni de durcissement

notable.

A plus haute température, la déformation est systématiquement répartie de façon

homogène et se localise essentiellement dans la matrice.

Les réseaux de dislocations qui se forment à I'interface, sont, suivant les différents

auteurs, responsables d'adoucissement ou de durcissement. Certains mettent en avant

l'aspect réducteur d'écart paramétrique, d'autres I'aspect gênant de tels réseaux sessiles

aux interfaces vis à vis de la déformation des précipités.

Glatzel et al (1991) observent et interprètent les deux comportements : un premier

stade d'adoucissement du matériau, qu'ils attribuent à la réduction de l'êcart
paramétrique;un ralentissement ultérieur dû à I'augmentation de la densité des

dislocations.
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III. Procédures Expérimentales

CHAPITRE I I I

PROCEDURES EXPERI MENTALES

Al ESSAIS MÉCANIQUES
A.I/ INTRODUCTION :

Nous rappellons que notre lravail a porté essentiellement sur le stade
d'accommodation:à savoir du début de la sollicitation de l'alliage jusqu'au moment où

une fissure apparaîL. Nous ne nous sommes donc absolument pas intéressés ni à

l'amorçage ni à la propagation de fissures. Les tests que nous avons observés ont soit
êlé stoppés à un nombre de cycles choisi auparavarLt, soit portés à rupture:des
précautions ont alors été prises pour ne pas couper Ies lames trop près de la rupture !

La majorité des essais a été effectuée à dêformation totale Atttirposée avec Re= 0

(tests de déformation en tractions répétées) ou Rs = -l (tests alternés symétriques). Un

seul test a été effectué à 
^O 

imposée avec R6 = 0 (test de traction répétée).

Tous les tests ont été effectués à I'air à la même température T = 950'C à la même
fréquence 1-0,25H2 et suivant I'axe de sollicitation [001] à 5' près.

La détermination des orientations est exposée dans ce même chapitre en B/ .
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A.2/ ESSÀIS MÉCANIQUES DE FATIGUE :

On donne ici les moyens expérimentaux mis en oeuvre pour les essais

mêcaniques.

Les essais ont été réalisés sur différentes machines:les essais d'une même série

ont été réalisées sur une même machine de traction.

L.2.a/ Fatigue répétée, Re=O, première série : CSIRO

La première série d'essais a élê effectuée dans le cadre d'une collaboration

CNRS-CSIRO au CSIRO en Australie à Melbourne. Ces tests ont êté effectués sur une

machine de traction hydraulique INSTRON modèle 1343 possédant un cadre de charge

de 250kN doté d'un four à résistances :cf figure IILI. Des tentatives de mise en place

d'un extensomètre pour un meilleur suivi des opérations ont êtê faites mais sans succès

fiable, en raison de difficultés liées à la température élevée.

Le dispositif de mesures ici, enregistre et contrôle le déplacement 6lêch au loin

des têtes d'amarrage (quelques dizaines de cm).

Dans un premier temps, les enregistrements ne concernent que F- f(t) 
"1 

61êch = f(t)

puis on a installé aussi un enregistrement de p= 1i61éch).

Le test à 

^O 
imposée et le test de compression simple font partie de cette série, et

aucun essai de cette série n'a été porté à rupture.

A.2.b/ Fatigue répétée, Re=O, Seconde série : SNECMA

Une seconde série de tests à Re = 0 a êlé effectuée par la direction technique

(département Marériaux er Procédés) de la SNECMA à Evry;ils ont été pilotés par

I'intermédiaire d'un extensomètre de longueur de 9mm posé longitudinalement le long

de l'éprouvette. Tous les essais de cette série ont été portés à rupture.

Les données expérimentales communiquées pour ces tests sont :

^ tot
o*u*,Ae'-': au ler cycle, le nombre de cvcles à rupture Nr et ++ +ornov à

Nr/2 et la courbe F= f(Ot) avec t le taux de déformation en % et dl la quantitê de

déformation en mm.
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Figure III.l

Essais CSIRO. lère série
Vue d'ensemble du dispositif d'essai
de fatigue oligocyclique. Four à
résistances entourant l'éprouvette de
fatigue maintenue dans les mors de
I'appareil. Ther mocouple en contact
avec la partie utile de l'éprouvette.

Figure I I I.2

Essais Ecole des Mines. 3ème série
Vue d'ensemble du dispositif d'essai
de fatigue oligocyclique. Four à
induction trois zones, entourant
l'éprouvette de fatigue maintenue
dans les mors de I'appareil.
Ther mocouple et extensomètre en
contact avec la partie utile de
l'éprouvette.

r
i

tr!--

,
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A*2.c/ Fatigue alternée, Re=-1, Troisième série : Ecole des Mines

Enfin la troisième série de tests a êLé effectuée à I'Ecole des Mines sur une

machine de traction hydraulique doté d'un four à ellipses. L'asservissement en

déformation totale a êlé réalisé au moyen d'un extensomètre MTS de largeur utile 10mm

placé sur le fût de l'éprouvette.(cf figure IiI.2).

On enregistre les courbes F= t(ol); F= t(t) et dl = f(t).

Dans les trois cas 1a température était classiquement contrôlêe par un ther mocouple

installé près de la jauge (partie utile de l'échantillon).

A.3/ EPROUVETÏES :

Les êprouvettes utilisées pour ces tests sont toutes cylindriques de longueur utile

comprise entre 12 el 25 mm et de diamètre compris entre 3.5 et 5 mm. Quelques

différences surtout sur les tailles existent entre les 3 séries :

o 1ère série : Deux types d'éprouvettes :type I et 2. Voir en figure III'3'

le second type d'éprouvettes a êlê finalement choisi pour la majorité des tests de cette

série afin de localiser au maximum la déformation plastique dans la jauge.(cf S suivant).

r 2nde série : Voir en figure III.3. (type 2)

o 3ème série : Voir en figure Iii.4.

A.4/ DEPOUILLEMENT DES RESULTATS :

A.4.a/ Essais avec extensomètre :

Le déplacement est suivi avec un extensomètre placé sur la jauge :

La contrainte est donnée par la relation: O=+ où S est la section du fÛt de l'éprouvette
S

Toutes les données mentionnées précédemment en I.1.b/ se mesurent directement sur la

courbe F= f(dt) (cette courbe est identique à un facteur près en ordonnée à la courbe O:

f(dl)).

A.4.b/ Essais sans extensomètre

Le dépouillement des tests dont le déplacement n'est pas suivi par un

extensomètre (lère série ) est plus complexe:
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n
6

3.4

t/

2/

Figure III.3

9
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45
+5

â
3t

Eprouvettes de fatigue oligocyclique.
lère série (CSIRO): type I en 1/,type 2 en2/
2nde série (SNECMA) : type 2 en 2/ cotes soulignées

A

s,t

AAUPEco

f.0r

M

t2

A

Eprouvette de fatigue oligocyclique
(Ecole des Mines)

I

FiBure III.4 :
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A.4.b.a/ On dispose de la courbe F- f(al)
Les données importantes sont le taux de déformation totale de la jauge elle même

(pour nous la jauge de longueur lj est la zone de l'échantillon où la déformation

plastique se localise) ainsi que son taux de déformation plastique.

On considère les notations de la figure IIL5.

Calculons le taux de déformation plastique de la jauge

t|.t"r. = otffir./ r;

la courbe donne d ry"1"g., 
il faur déterminer l1:

La déformation plastique de l'échantillon se localise à Ia fois dans le cylindre et dans les

bords, le corps de section importante ne peut se déformer qu'élastiquement. lj est donc

compris entre I et L.

En suivant l'évolution de la contrainte en fonction de la section (la limite élastique de

I'alliage est connue) on peut estimer cette longueur.

Le taux de déformation plastique de la jauge vaut :

rpr 4* - 
dllu,.,,*dBl,a.

rjauge=T""* = t"*
Il est clair que nous faisons une approximation dans ce calcul, en effet les contraintes

sont moins forles dans les bords que dans le cylindre, aussi le taux de déformation

plastique y sera plus faible. On fait une petite sous-estimation du véritable taux de

déformation plastique dans le cylindre qui est la zone d'observation.

Pour limiter la quantité a{Lr*on change l'éprouvette type I en type 2.

Calculons le taux de déformation totale de la jauge

Les bords sont scindés en deux parties dont une seule se déforme plastiquement

(bords pris en compte dans la jauge notés: bords-j et les bords non pris en compte dans

la jauge notés bords-nj) la déformation élastique se répartit dans ces deux parties; il
faut donc prendre en compte lors du calcul de la déformation totale celle qui se trouve

dans les bords-nj :

dfl,.a, = dlll,o*j. dlfif,o,-nj

dtgl=toff,"*,. dlforo,. oflrp, ). (d13],rin6r.* olflfr6,* 0)

dHT = , ofl,,n*. * olifror-j. dlfiloror-nj - olÉfrp, ) .( dryjus.)

d€th = ( d\'jur.i- ( dlifrd.-nj. oflrp, ) .( dl|jus.)

or
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>< Bords

Figure III.5: Notations des caractéristiques de l,éprouvette

il0

t0

t0

Repérage du triangle élémentaire d,une proiectionstéréographique cubique standard

Figure III.6
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donc dffil,r. = ot8tr'-t dfl,ps .olfroro.-n: )

+=tér=
o=F donnent les défor mations élastiquesES

et

A.4.b.g/ On ne dispose pas de la courbe F= f(ot) :

De la même manière que précédemment, on peut obtenir le taux de déformation

totale de la jauge .

Quand au taux de déformation plastique, des estimations sont réalisées grâce aux courbes

F= ftt) et dl = f(t) : on considère un cycle stabilisé et un instant t0 en pleine montée de

contrainte dans ce cycle on mesure F(to)et dl(to) puis à F(to) identique en descente du

cycle on mesure le temps t6' correspondant ainsi que dl(to') le taux de déformation

plastique du cycle est donnée par Âgo= dl(to') -dl(to ) / Ii.

A.4.c/ Remarques sur les essais mécaniques

Il est clair qu'avec une telle disparité de tests et d'exploitation des données on

s'expose à des problèmes d'homogénéisation des résultats; notamment avec les essais de

la seconde série qui n'ont pu être suivi avec un extensomètre. Les observations des

microstructures et I'exploitation des résultats devront donc s'effectuer avec quelque

prudence.

Bl ORIENTATION DES MONOCRISTAUX

La plupart des lames ont été coupées parallèlement à un plan (l I l). Cela permet

1/ d'avoir un plan de glissement du matériau dans le plan de la lame mince 2/ d'obtenir

une orientation pour laquelle les projections des trois axes cubiques sont équivalentes.

Nous avons repéré les orientations cristallines des monocristaux par la méthode de Laue

(diffraction des rayons X en retour), la prêcision de ce repérage est de 5".

La notation de ces orientations se fait sur une portion de la projection

stéréographique cubique (triangle standard indiqué en figure III.6).

ejîl,e. =dffile. / Ij: tat?T-t ofl,p, . dl*,.*j )l / ti
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Cl MICROSCOPE ELECTRONIQUE EN TRANS-
MISSION : MET
C.I/ PREPARATION DES LAMES MINCES :

Les barreaux sont débités par microtronçonneuse en tranches.
ces tranches sont amincies par polissage abrasif du papier p500 (30-35pm) à

P1200 (15-20pm). Dans chacune d'elle, un disque de 3 mm de diamètre est ensuite
découpê soit par électroérosion, soit à I'aide d'un emporte-pièces (pour les premières
lames seulement, car I'électroérosion a étê adoptêe ensuite pour s'affranchir de
problèmes éventuels d'écrouissage), soit par polissage sur la tranche pour les lames
dont I'orientation est complètement repérée.

L'amincissement final est effectué par voie électrochimique dans un "TENUpOL 2,,
ou "TENUPOL3" à température ambiante avec une tension de 35 Volts à faible flux.
L'électrolyte utilisé est un mélange d'acide acétique à gO% et d'acide perchlorjque à
l0%.

C.2/ MET :

La microscopie électronique en transmission conventionnelle a élê la technique
principale utilisée pour observer les microstructures "post mortem" de l,alliage .

Les observations ont été réalisées sur plusieurs microscopes:unJEOL 2000EX, un
JEOL 200CX ou un PHILIPS cM20 dont la tension accélêratrice est de 200kV. Ces
microscopes sont assistés d'une caméra vidéo à amplification à bas niveau de lumière
(ce qui nous a été très utile pour les images en faisceau faible).

Nous avons utilisé un porte objet à double tilt (r 45') et pris des phoros à X15000
pour les petits grandissements, à x50000 pour Ies plus grands,
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C.3/ CONDITIONS DE CONTRASÏE :

Les contrastes sont analysês en champ clair (Bright Field), champ sombre (Dark

Field), ou champ sombre sous faisceau faible (\Meak Beam - Cockayne & al 1969). Les

principes de ces techniques ne sont pas exposés ici.

Le faisceau faible possède une plus grande résolution que le fond clair et

présente des contrastes beaucoup plus fins; aussi les études nécessitant des images fines

sont prises sous ces conditions.

Les images à petit grandissemenl donnant une vision globale de la
microstructure sont prises généralement en fond clair.

Le fond clair permet par ailleurs sous des conditions ou !.Ë=Z (! est le vecteur de

diffraction utilisé,6le vecteur de Burgers d'une dislocation) de déterminer

I'orientation d'une dislocation et donc de localiser le plan supplémentaire (cf en C.4.d

même chapitre).

Les champs sombres nous ont surtout été utiles pour imager la forme des

précipités (coalescence ou non) en prenant des tâches de surstructure de la phaseLl2.

C.4I CARACTÉRISATION DES DISLOCATIONS :

C.4.a/ Loi d'extinction :

Le vecteur de Burgers d'une dislocation peut être dêter miné à p artir des

variations de contraste de f image de la dislocation selon le critère dit d'extinction

(Howie et Whelan 1962) :

Une dislocation de direction û est rigoureusement éteinte (la micrographie ne

présente aucun contraste) si le produit !.Ë est nul et si Ë.tË xdl = 0 (x est le produit

vectoriel). Dans I'AM l, on peut utiliser I'approximation suivante :

Il suffif donc de trouver au moins deux vecteurs de diffraction non dépendants

qui éteignent la dislocation pour remonter à son vecteur de Burgers'

Une dislocation est éteinte si !,6 =O
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Le cas des dislocations partielles de Schockley est un peu plus complexe. Elles sont
éteintes lorsque Ëd=O ou tl/3 et visibles lorsque !.Ë: tZt3, t4/3 ov toute valeur
supérieure. (Loretto et Smallman 1975)

C.4.b/ Caractère, plan de glissement

Le caractère des dislocations est déterminé grâce à l'utilisation de la projection

stéréographique et de deux ou trois projections de la ligne en contraste.

Le plan de glissement est alors le méridien qui passe par le vecteur de Burgers et
la direction obtenue.

C.4.c/ Plan de dissociation :

La nature des plans de dissociation des dislocations est déterminée, soit en les

mettant debout, soit en mesurant les largeurs projetées en fonction de l'orientation de

la lame,

C.4.dl Signe d'une dislocation, localisation du plan supplémentaire :

Le sens d'une dislocation est déterminé grâce à l'asymélrie des contrastes d'une
dislocation obtenus lorsque ÊÉ= Z (Hirsch et al 1965).

La figure III.7 (Edington 1975) donne le sens de déplacement du contraste de

I'image vis à vis de la place de la dislocation (à s -écart à I'angle de Bragg- positif). La
figure III.8 (Rivière 1982) donne le profil de contraste des dislocations pour !.6=2. On

note qu'à x=0, c'est à dire juste au dessus de la ligne de dislocation, le contraste est nul.
Ces deux résultats permettent de déduire la règle exposée enfigure IIL9.
La connaissance Oe !, Ou sens de I'asymélrie du contraste dans le cas otr !.d=2, ta

êcarl à I'angle de Bragg positif) et de la valeur de b permet d'orienter complètement
une ligne de dislocation. Par suite, avec la convention FS/RH, on peut savoir si le plan

supplémentaire associé à la composante coin de la dislocation est dans la partie
supérieure ou inférieure de la lame.
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g.b>0 g.b<0

Figure III.9: Contraste d'une dislocation dans Ie cas de 8b-2.
n: noir b: blanc,le contraste permet de déduire
le sens du produit gb et doac le sens du vecteur
de Burgers. (sg positif, g connu).

La stéréomicroscopie nous a permis de déterminer quelle phase est au dessus ou

en dessous de la lame.

Ces deux rêsultats nous permettent alors de savoir si le plan supplémentaire
associé à la composante coin d'une dislocation logée à I'interface yly'est dans I'une ou

I'autre phase et donc s'il réduit ou renforce l'écart paramétrique. S'il est dans le

précipité, il le réduit.

C.5I NATURE D'UN SUPERDÉTEUT D'EMPILEMENT (SSF) :

Pour déterminer la nature intrinsèque ou exfinsèque des SSF, ûous avors utilisê

la méthode décrite par Loretto & Smallman(l975).

En champ clair, avec un écart à l'angle de Bragg quasiment nul, pour un défaut

visible, le produit ËËt = +l/3 si la frange externe du défaut est blanche sur un positif et

g.Rf =-ll3 si la frange externe du défaut est noire sur un positif. (avec Rp le vecteur

faute).

On a pris systématiquement la photo .! et -! afin d'être sûr de ne pas manquer

une frange.

On note qu'en champ clair, le conraste d'un tel défaut est symétrique et qu'il est

complètement inversé avec l'inversion du vecteur diffraction.

Le plan du défaut est dêterminé soit par stéréomicroscopie, soit en mettant debout

le plan octaêdrique dans lequel il se trouve.
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C.6I DE LA FIDÉLITÉ ET DE LA REPRESENTATIVITE DES

OBSERVATIONS:

Dans tout lravail de microscopie se pose le problème de la fidélité des objets

observés "post mortem" vis à vis de leur configuration "in situ".

Afin de limiter l'évolution des configurations de déformation nous avons refroidi
les éprouvettes le plus rapidement possible:à l'aide d'air comprimé.

Tout travail de microscopie, du fait de la petite taille du matériau observé,

nécessite aussi un choix judicieux des configurations étudiées, Elles se doivent d'être

fypiques de la microstructure de déformation. Aussi, nous nous sommes efforcês de

sélectionner les configurations, après examen de plusieurs lames de chaque essai de

fatigue. Certaines lames ont par ailleurs été réamincies, afin d'en explorer une plage

plus grande.

Les configurations étudiées sont donc choisies en fonction de leur fréquence

d'apparition mais aussi en fonction de Ia faisabilité de l'êtude, En effet, certaines

éprouvettes contiennent de I'ordre d'une centaine de lo de déformation plastique

cumulée !Le réflexe est donc de travailler sur des zones plus minces, où les densités de

dislocations surfaciques sont alors plus faibles.0r, les zones très minces ne

représentent plus la microstructure de déformation, en effet;il existe des forces images

qui attirent les dislocations vers les surfaces libres,

Il faut donc faire très attention au choix des configurations de dislocations

sélectionnées.
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IV. Buts/Démarche

CHAPITRE IV :

BUTS DE L'ÉTUDE, DÉMARCHE ADOPTÉE

Al LÉGITIMITÉ, BUTS DE L'ÉTUDE :

Les connaissances actuelles du comportement des superalliages en fatigue isotherme
sont incomplètes, plus spécialement en fatigue Rs=0 (cf, Bibliographie chapitre II). Ce

manque auquel s'est rajoutê la volonté du motoriste français SNECMA d'en savoir plus sur

les microstructures de déformation adoptées par I'alliage ainsi que sur la présence de

bandes de dêformation apparues au sein des microstructures ont été les êlêments initiateurs
de l'étude.

Aussi, lors de ce travail nous avons poursuivi un triple but

But I
Comprendre l'évolution des microstructures de déformation du superalliage

en fatigue répêtée oligoryclique

a/ Influence du nombre de cycles

b/ Influence de la quantité de déformation

But 2
Essayer d'apporter des renseignements

sur la fatigue alternée

Dut 3
Comprendre I'apparition des bandes de déformation

Pour cela, voici la démarche expérimentale que nous avons adopté.
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B / DÉMARCHE EXPÉNIMENTALE

Nous avons réalisé plusieurs essais de fatigue isotherme en déformation imposée.
Celle-ci est répétée ou alternée (cf. chapitre III pour la réalisation et chapitre II pour les
définitions).

Les différents essais ont en commun la température T-950'C, la fréquence f-0,Z5Hz
et I'environnement : sous air,

Les variables sont le nombre de cycles et la déformation totale imposée. La variation
de ces deux données affecte par conséquent: la déformation plastique par cycle, la
déformation plastique cumulée et la vitesse de déformation de I'essai.

Nous disposions déjà d'essais réalisés par la SNECMA : ce sont les seuls essais portés à

rupture. La majeure partie de nos essais sont des essais à déformation imposée répétée.
Seuls deux essais en fatigue alternée et un essai de compression dynamique ont été
réalisées.

B.I I ESSAIS DE FATIGUE REPETÉE, RE:O :

o Nous avons réalisé plusieurs essais (lète série - CSIRO) en faisant varier le nombre
de cycles et la dêformation totale imposée, on trouvera une grille représentant ces tests en
figure V.l où tous les essais Re =0 sont visualisés.

Le choix de la quantité de déformation imposée des premiers essais a êIê aiguillé par
1'observation préliminaire à ce travail : l'essai réalisé par la SNECMA présentant des bandes
de déformation avait été réalisé a Âtt'= 1,25%.

Nous avons donc privilécié la gamme de déformation 
^ttt= 

l,z5%, en vue de

comprendre l'évolution des microstructures (influence du nombre de cycles ), et de

comprendre les conditions d'apparition des bandes de déformation, nous avons pour cela
stoppés des essais à 1,2,25 et 1300 cycles.

Pour suivre I'influence de la quantité de déformation, nous avons par ailleurs réalisé
des essais dans deux gammes de déformation supérieures Q5,2OO cycles) ainsi que dans une
gamme de déformation inférieure (200 cycles).

o Nous avons aussi observé les essais portés à rupture pour des quantitês de

déformation totale varient de 0,7 à 1,2% (Essais de la seconde série:SNECMA).
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8.2/ ESSAIS DE FATIGUE ALTERNÉE, R, =- 1

Nous avons réalisé deux essais en Rs =-l (i.e. en fatigue alternée) pour la gamme où le
plus de renseignements sur les microstructures ont pu être notés, à savoir la première
gamme de déformation: Â€t'= 1,25%.La déformation totale est doublée et alternée.

Afin de simplifier la compréhension de l'évolution des microstructures de
déformation, nous avons stoppé le premier test après un seul cycle (une tension suivie
d'une compression).

Nous avons voulu réaliser ensuite un essai comportant autant de dêformation
plastique cumulée que I'essai Rg=O ayaîl présenté des bandes dans la gam*"Att'= l,z5%
(1300 cycles).Il se trouve que la rupture est arrivée avant que ce seuil ne soit atteint. Le
second essai est donc un essai Rg=- I porté à rupture.
(Tests de la troisième série).

B.3t ESSAI DE COMPRESSION DYNAMIQUE :

Nous avons réalisé un test de pure
déformation que la gamme priviléciée Âgt'=
comportement en tension et compression de

fatigue alternée (Test de la seconde série).

compression avec la méme quantité de

1,25% afin de visualiser la différence de

I'alliage, suggérée par les ob servations en

8.4.1 ESSAI DE TRACTION RÉPÉTÉE : R6=g

Afin de comparer le comportement micromécanique de I'alliage en fatigue répétée et
en véritable traction répétée (en fatigue un changement de contrainte est observé du fait
que seule la déformation est imposée), nous avons réalisé un essai de traction répétée à un
niveau de contrainte de la gamme de déformation Ia plus élevée:Âe6. La contrainte choisie
est celle de I'essai Le6-200 du premier cycle : 950Mpa.
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CHAPITRE V

RESULT ATS EXPERI MENTAUX

A/ Introduction

B/ Notation des essais

C/ Fatigue répétée : Rg=O

1/ Répartition des essais se/on N et Aet
2 / Données expérimentales
3/ Réponse mécanique des essais Re=O

4/ Microstructures de déformation
a. Systèmes de glissement activés
b. Essai Âea-l : essai de simple traction
c. Essai Lea-2

d. Essai Le4-25

e. Essai 
^e<-1300f. Essai Ae4- I 300'

g. Essai Ae1-ZOO

h. Essai Ae1-5e30-R

i. Essais Le2-t7 I 17 -R et Le2-213 I 4-R
j. Essai As3-3345-R

k. Essai Le5-25

l. Essai Ae5-2OO

m. Essai L96-ZOO

D/ Fatigue alternée : Rg:- I
1/ Nature des essais
2 / Données expérimentale s
3/ Réponse mécanique
4/ Microstructures de déformation

a. Âe4t- I )- I

b. 
^Ê4(- 

I )- I l5-R

E/ Essai de compression Ae5-comp-l
1 / Données expérimentales
2/ Microstructures de déformation de Ae5-comp-1
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V. Résultas expérimentaux

CHAPITRE V:

RÉSULTATS EXPÉRIMENTAUX :

Al INTRODUCTION

La démarche expérimentale est décrite dans le chapitre précédent.
Nous présentons dans ce chapitre, les observations expérimentales réalisées, par

microscopie électroniq ue en trans mission sur les éprouvettes des différents essais
mécaniques de l'étude.

A la fin de chaque description de microstructures de déformation, on trouvera un
petit encadré résumant les traits principaux.

Chaque essai est entièrement défini par le quadruplet suivant : (Âgt, Nombre de
cycles N, Re, série), nous présentons ici les résultats, suivant les quatre groupes :

o Essais de fatigue & =0 ( 1ère s1 2nde 1611" - cslRo et SNECMA).
o Essais de fatigue alternée Re=-1 13ème série - Ec. des Mines).
o Essai de compression simplu 1 1ère série - CSIRO).
o Essai de traction répétée Ro=0 1 1ère série - CSIRO).

Aussi, dans chaque paragraphe, chaque essai est entièrement défini par la quantité
de déformation imposée Âtt, et le nombre de cycles N.

Nous avons fait une sélection parmi toutes les photos, afin que le lecteur se fasse la
meilleure idée des microstructures de déformation rencontrées. pour certaines études
seules une ou deux photos sont présentées, parfois plus. Les études pour lesquelles
I'orientation par rapport à (001> a été réalisée présentent au moins sur une des photos
présentées, la projection p de l'axe <00 I >.
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B/ NOTATION DES ESSAIS :

Afin d'identifier facilement chaque essai nous avons adopté la notation suivante

Un essai de fatigue répétée Re=O est noté 
^e 

1-N ou Âe 1-N- avec les significations

suivantes: Âei : la gamme de déformation

N : Le nombre de cycles

R: Indique un essai porté à rupture
' : Indique un deuxième essai avec les mêmes paramètres

On rappelle que tous les essais Âei-N-R sont des essais de la seconde série (SNECMA) et que

tous les essais Âe i-N sont de la première (CSIRO).

Un essai de fatigue alternée Re=-l se note Ae i(-l)-N ou Âe i(-l )-N-R

Âe i(- I ) Essai de fatigue Re =- 1 dans la gamme Âe i

N : Le nombre de cycles

R: Indique un essai portê à rupture

L'essai de compression sera noté Âe i-comp-N
L'essai de traction rêpétée Ro=0 sera noté Âo i-N
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Cl FATIGUE RÉPÉTÉE : Rg:g
C.II RÉPARTITION DES ESSAIS SELoN N ET Aet :

La figure v.1 donne la répartition des tests en fatigue rêpétée :

Les essais ont été réalisés à différentes valeurs de déformation totale imposée :Âet.
On a exploré 6 gammes de déformation qui ont été notées Âei(i=1,...,6).Le tableau V.l donne
les valeurs des taux de déformation des djfférentes gammes explorées:

Âee

2.2

Âe:

1.6

Le<

1.3

Ae:

Ll

Lez

0.8

Àer

0.7

Àei

Tableau V. I : Valeurs des différentes gammes de déformation

C.2/ DONNÉES EXPÉRIMENTALES :

Le tableau V.2 recense les données expérimentales des tests de la première série que
nous avons exploitées afin de dresser le tableau V.3.

c.3/ REPONSE MECANIQUE DES ESSAIS Re:O :

Le tableau V.3 recense les données mécaniques principales de tous les essais de
fatigue Re=0, (premjère et seconde série).

La réponse mécanique de tous les essais de fatigue répétée est similaire, aussi, on ne
les donnera pas toutes. En guise d'exemple, on présente la courbe O-t pour les essais Ae4-
1300 et Le4-l de la première série (cf. figure Y.2 el V.3). De même pour la seconde série, on
présente la courbe O-t de Le2-17l l7-R (cf. figure V.4).

L'observation de ces courbes nous informe que I'AM I s'adoucit en terme de
contrainte maximum omax dès le premier cycle, tandis que I'amplitude de contrainte Âo
reste constante. Cet adoucissement se ralentit ensuite et permet alors aux courbes de se
stabiliser (quarantaine de cycles environ).

Les déformations plastiques cumulées des essais ont été estimées et figurent dans le
tableau V.3

87



ter (/)

Figure V.1 :

2.5

1.5

ii.5

2

Tests à déformation imPosée ! Re = o

aQ

V. Résultats expérimentaux

À€r

ÀÉs

LÉ+

ÀE"'r

ÀÇ:-
À'€+

t
10-

Log(N.cycles)

a

1

.aA
Ra

k

1 10 100 1 000 104

Répartition des essais Re -0 de l'étude, et fonction

de la déformatioa totale imposée [gtot et du nombre

de cycles N

a
a

a

a

88



Tension0.90
1.10
1.28
t.42
1.53
4.70

9.93
9.67
9.50
9.38
9.25
6.00

I
2
J
4
5

200

0.26 mm
1.73 Vo

330
2.2 Vo

56090.22d=3.55
l=15.23

89.98d=3.6
l=15.M

Âe6-zoo

Tension0.55
0.80
r.25

7.00
6.63
6.13

I
5

25

0.06 mm
0.4 Vo

240
1.6 Vo

4.raz90.2790.2rd=3.55
l=15

Ae5-zs

Tension0.40
0.78
1.25
2.r0

7.18
6.75
6.22
5.30

I
5

25
200

0.09 mm
0.6 Vo

240
1.6 7o

4.n290.3290.24d=3.6
l=15

Âe5-zoo

Tension

s.30

r 1.65
I1.35
6.70

I
,

1300

0.035
0.l5Vo

295
1.28 Vo

330t22.678d=4.34
l=26.12

122.33d=4.347
l=25.95-3

Âe4-tloo'

Tension0.68

3.45

10.00

7.20

I
23

1300

0.1mm
0.4Vo

299
1.26 9o

360 pendant
22 cycles
puis 420

r37.2d=4.32137.td=4.3
l=23.8

Âea-rroo

Tension
2.25

10.90
9.40

I
25

0.065mm
0.297o

292
1.25 Vo

327122.224È4.345
l=26.25

122.t59È4.352
l=26.2-3

Le+zs

Compression2;00
2.18

9.20
8.88

I
2

0.03mm
0.lI7o

0.305
133 Vo

340r20.22d=4.21
l=22.9

r20.t9d=4.21
l=25.9-3

Lea-z

Tension
10.90Traction

simple
0.0l7mm

0.077o

292
1.27 Vo

327122.577d=4.33
l=25.82

122.56È4.332
l=25.85-3

Ae+-t

Compression

0.625

6.625I

200

0.011
0.M77o

145
0.63 Vo

180120.70d=4.30
l=25.95

120.70d= 4.29
t--25.96-3

Âe1- zoo

Essai stoppé
en

Force
maximale

en
compression

(kN)

Force
maximale

en
traction

(kN)

Nombre de
cycles

déformation
plastique

résiduelle de
la jauge

(mm et %)

6r totale

de la
jauge

(pmet%)

Mouvement
total de

l'éprouvette

(lln)

Longueur
totale après

test

(mm)

Diamètre
et longueur
de Ia jauge
aprb test

(mm)

Longueur
totale avant

test

(mm)

Diamètre
et longueur
de la jauge
avant test

(mm)

ESSAI

æ\o

For
u2

Àt
U2

oxt3(!.

o
À,çx

Ïableau V.2: Données erpérimentales des essais à Re - 0 (lere série - CSIRO)



V. Résultats expérimentaux

Ae6-zoo

Ae5-zs

Âe5-zoo

Âe4-roo'

Aea-rsoo

Lea-zs

Leq-z

Ae+-t

Âer-sscs-n

Âez-zr:r+-n

Aez-rzrtz-n

Âe1-soro-n

Âe1-zoo

ESSAI

2.2 7o

1.6 Vo

1.6 7o

1.28 Vo

1.26 Vo

1.25 Vo

1.33 Vo

1.27 7o

1,09

0,79

0179

0,70

0.63 7o

^s 
tot.

Vo

r.73 Vo

0.4 Vo

0.6 Vo

O.l57o

0.47o

0.297o

0.ll Vo

0.077o

O.MlVo

Déformation
plastique

résiduelle de
la jauge

Vo

I
.,

3
4
5

200

I
5
25

1

5
25

200

1

2
1300

I
1300

I
25

I
)

I

1

l2 duréæ de vie

1

l2 druée de vie

I
U2d:urer-devie

I
1/2 durée de vie

1

cycle stabilisé
200

Cycle

975
950
930
920
910
610

707
670
620

704
663
611
520

785
7g
45t

759
497

732
632

661
637

739

815
447

642
395

663
438

608
428

458

4t5

Contrainte
maximale
en traction

oiï
MPa

85
110
126
140
150
470

56
81

t26

39
76
t23
205

50
67

357

47
238

57
151

L43
t57

453

277

2r2

178

9

43

Contrainte
maximale en
compression

oiie

MPa

1.10

0.80

0.80

0.16

0.247

0.r53

0.t2

0.06

0.06

0.04

0.01

Déformation
plastique par

cycle

Vo

100
(estimation)

(33)

20
(estimation)

160
(estimation)

125
(ls)

<125
(15)

2.10
(0.46)

0.47

(0.06)

0.1s3
(0.002)

401

1279

1027

200

)
( I)

Déformation
plastique
cumulée

Vo

Gt-)

Tableau V.3 : Données mécaniques des essais à Rc- 0. (lère et 2nde série: CSIRO et SNECMA)
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Figure y.2.a : Courbe O_€typique obteûue pour lerescair Re-O de la premièrs
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V. Résultats expérimentaux

C.4I MICROSTRUCTURES DE DÉFORMATION :

On présente les microstructures de déformation des essais les unes à la suite des

autres, en commençant par la gamme qui nous a plus particulièrement intéressés et que

nous avons privilégiêe : Le4.

On rappelle, que d'un point de vue géométrique, il existe deux types bien distincts

de couloirs de matrice vis à vis de <001> :ceux qui contiennent cet axe et ceux qui lui sont

per pendiculaires.

C.4.al Systèmes de glissement activés

Toutes les lames présentent uniquement du glissement octaédrique. Une seule

exception a été rencontrée pour I'essai Age-ZOO, où du glissement cubique a été identifié.

pour les essais Re=g, quel que soit le couloir, les dislocations principalement

activées, sont les dislocations de vecteur de Burgers suivants :

a <l 0T>,a <0îl >, L <10 I > et a<0 t 1 >, plus rarement 4-<1 I 0r et Â<1 10>. On ûotera I /2 <L l0>'
2 '2 '2 2 2 2

Ces observations ont été faites sur des lames rigoureusement orientées par rapport

à I'axe de sollicitation. Les lames non orientées, quant à elles présentent une activation

principale de 4 dislocations sur les 8 possibles. Par ailleurs, sur les quatre, souvent une des

directions de glissement est moins présente.

Il n'y a pas de grand intérêt à savoir dans quel plan de glissement exact les

dislocations se déplacent (si ce n'est qu'il s'agit bien d'un plan octaédrique) puisque;mis

à part la désorientation faible de I'axe expérimental de sollicitation vis à vis de <001>, les

quatre plans octaédriques sont équivalents.
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V. Résultas expérimentaux

C.4.bl Essai Âe4-1 : Bssai de simple traction

La microstructure de déformation est composée de dislocations se trouvant
uniquement dans la matrice y, elle est répartie de la même façon dans toules les lames et

ne laisse aucune zone vierge de déformation. Les figures V.5 à V.8 montrent que la
majeure partie de ces dislocations est localisée aux interfaces f/y' de type (001), c'est à dire

uniquement aux interfaces perpendiculaires à I'axe de sollicitation <001> (voir le schéma

de la figure V.8).

Les dislocations présentes à ces interfaces forment des réseaux polygonaux à 4 ou 6

côtês. On remarque l'absence ou la très basse densité, de dislocations dans les couloirs

contenant I'axe <001>. Des extensions de la déformation aux autres couloirs tels qu'en e
(cf. repère figure V.9) sont rarement observées, (son vecteur de Burgers est ryot t, ).

La déformation présente donc un caractère fortement anisotrope puisqu'elle n'apparait
que dans les couloirs perpendiculaires à <001).

Nous avons analysé de façon un peu plus approfondie les dislocations possédant une

configuration typique de la microstructure de déformation.

I ) Les dislocations dans les couloirs :

Les dislocations qui se déplacent dans les couloirs perpendiculaires à <001> ont la
forme d'épingles à cheveux et sont vis en bout (cf. repère v figure V.9).

2) Les réseaux aux interfaces {00 l) :

Certains de ces réseaux ont 4 côtés, d'autre 6 ; la majorité en a 6

o Étrrde d'rrn résearr à 4 côtés

Les figures V.9 à V.l4 montrenl l'étude complète d'un réseau à 4 côtés.

Le réseau n'est composé que de deux types de dislocations dont la nature et le caractère ont
étê analysés :les dislocations h ont un vecteur de Burgers êgal à ll<l0l), et une direction'2
dn= JtOr, elles sont mixtes à 60" et glissaient dans (111J avant de se plaquer à I'interface.
Les dislocations v'ont un vecteur de Burgers égal à l<0lT> et une direction u-",=<ll0>, de

2

même caractère et glissaient dans tîf tl.û "ti.,, rottt perpendiculaires.

La laille du maillage de ce réseau est d'environ 40nm (distance entre deux brins parallèles

d'une même cellule).
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de bout.0n peut constater que les couloirs (010) et (100) sont vides de
dislocations. Are de zone entre <0 10> et < I 10),
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Figure V,6 : Les interfaces (001) projetées ici à plat, permettent de voir sous utr
autre angle le phénomène observé en figure V.5. Are de zone - <001>.
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Projection per mettant de projeter les trois couloirs de la mê me f açon.
Are de zofle - <1 I 1).

Figure V.7
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Figure V.E : La déformation se localise aur interf aces yly ' (00 I ). Les interf aces

hachurées ne ront en 8énéral affectées d'aucune dislocation.
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%q g=111

2tçAe+- 1

Figure V.9 visualisation du réseau quadrilatère étudié r. Les deur dislocations v et h

(cf notations f igure V. I 4 ) sont en contraste. On peut voir une dislocation
vis se déplaçant dans le couloir: v, et utre extension de la déformation en

e, dans un couloir parallèle à <001>. Àxe de zone : <l12>

Figure v.10: Les deux types de dislocations sont en contraste. Àxe de zone - <l2l>

Figure V.1l : Les deux types de dislocations sont en contraste. Àxe de Zone = <001)

!
,

*
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Figure V.l2 : Les dislocations h sont hors contraste. Axe de zor€ - <01 l>

erlir
il'az?"ftl j

'io=r iiz
t
(ç

Figure v.13 : Les dislocations v sont hors contraste. Àxe de zoûe - <zll>

brin de dislocation v/

brin de dislocation h

\ v

Uv,= * 11 19t

bv': *l <0U>
2

uh ='<1 10>

h h

, uh

ba=4<10t>
2

Figure V. l4 : Sché mà du réseau quadrilatère. On donne les directions et vecteurs de
Burgers des deux dislocations composant le réseau. Les deux
dislocations sort donc mixtes à 60' (ou 120')
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V. Résultats expérimentaux

r Étrrde cl 'rrn réseau à 6 s

Les figures de V.l5 à V.19 montrent l'étude d'un réseau à 6 côtés. Le schéma figure V.20

présente la structure du réseau. Ce réseau est composé de trois types de dislocations

différentes. Le facteur de Schmid de A est nul, aussi on suppose qu'il est le résultat de

I'intersection des deux autres systèmes de glissement. Une des familles a un caractère

mixte à 60";les deux autres ont un caractère coin. L'ambiguité sur Ie signe des vecteurs

de Burgers a êtê levée ici grâce à la méthode exposée en III.C.4.d. Les plans

supplémentaires associés aux composantes coin du réseau ici sont dans le précipité (cf

V.20 c/). Des réseaux à 6 côtés présentant 5 vecteurs de Bùrgers ont aussi été rencontrés.

La taille des cellules est de 120 à 170nm'

On note par ailleurs que chaque interface où on trouve un réseau possède son

symétrique de I'autre côté du couloir sur I'autre interface. Les dislocations sont de sens

opposé.

Aucun cisaillement de la phase y' n'a été observé

Le+- t

I Les dislocations ne sont visibles que dans y

) l-a déformation est anisotrope

I Les dislocations sont logées aux interfaces (001) sous forme de réseaux

i Les plans supplémentaires associés à ceux-ci sont dans |'
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I ûûnm

Figure V.18: Les dislocations A sont hors contraste. Àxe de zoîe - <101>

Figure v.l9 : Les dislocations B sont hors contraste. Are de zofie = <001>
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Le+-Z

a/
a=j-<Tro>

e =|< r oT>

,= -*rorr>

Microstructure de déformation dans la gamme Âg< après
Déformation localisée dans les interfaces perpendiculaires
Présence de bandes de déformation. Ici bande en contraste.
Axe de zoû€ - <101)

A

c
c

c

B

A

bl

__.>
c

c/

Figure V.20: a/ Schémà du réseau à 6 côtés. On donne les vecteurs de Burgers. Tous
les plans associés à ces dislocations sont en dessous.
b/ Proposition d'intersection de deux systèmes:parents, et création
d'un troisième brin: fils (dont Ie facteur de Schmid est nul).
cl Coupe, vue de gauche des photos. Les plans associés aux composantes
mixtes des dislocations de ce réseau sont localisées dans le précipité.

B

A

C

vv

2 cycles
âr <001>

Fig ure v.2t
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V. Résultas expérimentaux

C.4.c/ Essai Le4-2

Cet essai présenfe exactement le même lype de microstructure que A'e4-1, où des

bandes de glissement sont superposées (cf. figure V.2L)'

cette fois, tous les réseaux ont 6 côtés.

La micrographie montre par ailleurs que la dêformation n'est pas beaucoup plus

étendue aux deux couloirs contenant <001> que pour Âe4-1. On retrouve toutes les

caractéristiques de la microstructure de déformation de Le4-1.

Nous n'avons observê (sur les parties visibles de ces bandes) aucun lien apparent

entre la microstructure de déformation générale que nous avons dêcrite au dessus et les

bandes:ni densité différente de dislocations, ni rupture dans la microstructure

métallurgique régulière de I'AM 1, ni autre chose n'a pu être noté.

. Étu des band de déîorm lion:

Ces b andes ont des bords très prononcés et sont le lieu d'une très f orte densité de

déformation (cf. figure V.21).

Les dislocations qui composenr ces bandes se trouvent toutes en condition d'extinction

pour les mêmes vecteurs de diffraction ! (cf. figures V.22 à V.23), elles sont donc toutes de

même nature. Ici leur vecteur de Burgers est 1*rro. Celles-ci sont effectivement des
2

superdislocations, du fait qu'elles ont un contraste typique de ld'bl = 2 poui la réflexion

Ë=fîr(cf. figure y.ZZ repère 2). On pourra par ailleurs constater leur contraste blanc-

noir-blanc sur ia photo V.26 où le produit lË.blvaut alors 4. Le plan de glissement de ces

bandes est (1 1 1) .

Ces bandes sont des murs d'épaisseur et d'écartement variables (épaisseur de 1 à 8 pm -

écartement de I à quelques dizaines de pm) dans lesquels un seul système de glissement est

activé. Ces murs sont parallèles à un plan octaédrique. A,e4-2 ne présente que des bandes

appartenant à un même système de glissement.

Les bandes contiennent trois types de dislocations

l) Les bandes contiennent des empilements de superdislocations plutôr coin cisaillant

les précipités (cf. figures V.22 à V.26 en e). Ici on peut voir la projection de deux de ces

empilements dans des plans octaédriques voisins:leurs vecteurs de Burgers ont un sens

opposé. On remarquera que les dislocations ne sont pas droites, qu'elles sont êpinglées et

que la distance de dissociation n'est pas constante entre deux dislocations appariées. La

variation, de cette distance directement reliée à l'énergie de la paroi d'antiphase de |'et
donc au caractère ordonné de y', est le signe d'une modification de l'ordre des précipités

dans ces empilements.
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Figure V.25

Figure V.26

Zone un Peu Plus loin
dislocation vis: v. On

paires sont décorrellées

dans lz mê me bande. On peut voir
reconnait des emPile ments dans

et épinglées. Axe de zone - <101)

une longue
lesquels les

Bande er contraste. Les dislocations des deux empilements de la bande

ont un cortraste opposé : leur vecteur est opposé. Ici lgbl-4. Les paires

dans ces e mpile ments sont un peu décorrellées et épin8lées. d désigne

le dipôte dont la configuration a êIë étudiée ; elle est présentée en

Fig.27. Axe de zone - <lll)

APB 11)

al (oo1)

b=+Fl 1 0
d=5.8nm
D=97nm

bt2 APB
(001)

bl

APB

Figure y.27 :configuration du dipôle D. a/ vue stéréographique b/ coupe

'.drr11
-bt2

-------{>-->-------
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V. Résultats expérimentaux

2) La seconde famille comporte un nombre plus restreint de membres. Ce sont des

superdislocations seules dans les précipités. Elles sont toutes dissociées. La majorité
d'entre elles sont de caractère vis (cf. figure V.25). Des dislocations en configuration de
dipôles ont été aussi observées (cf. repère d sur les figures V.22 et Y.26). Nous avons
étudié celui de la figure Y.26 :

Étude du dioôle :

Le plan de la dissociation a élê déterminé par examen de 1a largeur de dissociation
entre les deux dislocations dissociées. Les plans de dissociation très probables sont des
plans cubiques (cf. chapitre I). Aussi nous avons réalisé des projections dans les plans de
type [001]afin de voir les plans cubiques debout ou à plat. La distance de dissociation a été
trouvée nulle quand le plan (001) était debout et était la plus large observée de toutes les
projections quand ce même plana été mis à plal. Le plan de la dissociation est donc (001).

Lorsqu'il est à plal, la mesure de la distance de la dissociation, imagée en faisceau
faible, donne 5.8nm (t2nm).
Le plan du dipôle n a éÉ déterminé en trouvant les directions Ç et celle des dislocations,
ce plan est Ie plan {T11} ;la distance entre les dislocations du dipôle est 97nm(+2nm).

On a vérifiê que les micrographies dont l'axe de zone fait le plus grand angle avec
{T11} donnent les distances projetêes des dislocations les plus longues.

Les dislocations sont quasiment coin (mixtes à 105").

On peut voir la configuration du dipôle dans le schéma de la figure V.27:c'est un dipôle de

dislocations quasiment coin, dissociées dans un plan cubique dont le plan de dipôle est
octaêdrique, il s'agit d'une configuration d'équilibre.

3 ) Les troisièmes types de dislocations sont des dislocations localisées dans la
matrice T (cf. figures V,21 et V,22). Leur densité extrêmement forte ne permet aucune

étude approfondie. On peut seulement rarurqr"r qu'un certain nombre d'entre elles sont
localisées aux interfaces, Dans ces zones fortement écrouies, les dislocations présentent
tous les caractères et certaines d'entre elles sqnt localisées aux interfaces.
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V. Résultas expérimentaux

* Meme microstructure que pour Âe4- 1.

+
* Présence de bandes de déformation octaédriques : glissement simple

cisaillant les prêcipités par superdislocations.

I Empilements, longues vis, et dipôles dans ]'.
i Forte densité de déforrnation dans |.

Ltq-z
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V. Résultats expérimentaux

C.4.d/ Essai Le4-25

Les figures V.28 et V.29 montrent que l'anisotropie de la déformation existe aussi
pour cet essai, mais les canaux secondaires (contenant I'axe de sollicitation) sont
nettemerit plus concernés par la déformation que pour les deux essais prêcédents. La

densité globale de dislocations est êgalement plus forte.

La déformation est toujours stockée aux interfaces de type {001) sous Ia forme de réseaux à

6 côtés dont les dislocations sont quasiment mixtes à 60" ou coin (cf. figure V.30). Les

dislocations ayant déformé les couloirs secondaires ont laissé des brins de dislocations aux

interfaces, de caractère souvent mixtes à 60" (cf. repère b sur les figures V.28 à V.2ù.
L'étude des réseaux à l'interface (001) ont révélé (en l'occurrence cf. figures V.30 à

V.32) que les plans supplémentaires sont majoritairement dans le précipité. Par ailleurs,
lalaille du maillage des réseaux est de I l0-l50nm.

Aucune bande, ni aucun cisaillement des précipités n'ont été observés

Le+-zs

I Déformation préférentielle des couloirs "horizontaux" *

r) Extension significative aux autres couloirs.

) La majorité des réseaux des couloirs horizontaux

ont leurs plans supplémentaires dans Ie précipité.

* 
On décrit pour plus de facilité, par couloirs "horizontaux" (respeclivement "verticaux") les couloirs

qui sont perpendiculaires à <001> (respeclivement les couloirs qui contiennent <001>).
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Figure V.28

Figure V.29

Fisure V.28-29

g=û22

*

500nm

ri

.!,
t

6Sl/:

Axe de zoîe = < I I I >. Il permet la projection équivalente des
trois couloirs, on a pris deux vecteurs de diffraction
diff érents afin de n'occulter aucun système de glisse ment
octaédrique.
Le couloir perpendiculaire à <001) est le plus déformé. Une
quantité de déformation non négligeable affecte les deux
autres couloirs : on peut constater que ceux-ci sont déjà
pourvus de quelques réseaux en r. b montre des brins seuls.

g=220
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Figure v.30: vue complète du réseau étudié. Àre de zoûe - <111>

t
22.8

I

Figure V.31 : Les dislocations A ont gb-2. Are de zote = <l1l>

- L
g=zaz

Figure Y .32 : Les dislocations C ont Bb -2. Axe de zofle - < 10 1>

100nm
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Figure V.33

A

a/

b/

: a/ Schémà du réseau avec les vecteurs de Burgers. La convention FS/RH
permet de déterminer que les plans supplémentaires sont ici au dessus.
La pente de I'interface a êtê déterminée cf bl (Coupe vue de la $auche

des photos). Le dessus est donc |'.
Les plans supplémentaires sont donc ici dans le précipité t''

l.
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V. Résultats expérimentaux

C.4,el Essai Âe+-1300 :

Cet essai présente la même microstructure de déformation que A,e4-25 (cf. figure

V.34). Les canaux secondaires (contenant I'axe de sollicitation) sont aussi très concernés

par la déformation ; certaines des interfaces (010) et (100J présentent même parfois des

réseaux. Ainsi, on a I'impression d'une déformation uniformément répartie dans les trois

types de canaux (cf. figure V.35).

De la même façon que Âe4-2, Le4-1300 présente des bandes de dêformation (cf,

figure V.34). Elles ont la même structure que celles analysêes pour Âe4-2. On reconnaîtra

sur la figure V.37 les trois types de dislocations composant la bande, identifiés
précêdemment (empilements de dislocations, longues dislocations vis, grande densité de

dislocations dans les couloirs). Le vecteur de la bande est en condition d'extinction sur la
figure V.36.

Dans cet échantillon, on a pu mettre en évidence un mécanisme d'épaississement

des bandes par glissement dévié de paires de dislocations (cf. figure V.38 et V.39).

La figure V.38 montre par ailleurs en m, une dislocation de vecteur l/2<101> en

configuration de montée. Elle ne glisse pas dans ses plans de glissement possibles.

Plusieurs études ont prouvé que les plans supplémentaires associés aux dislocations
des réseaux de cet essai se trouvent généralement dans Y'. Le réseau étudié ici (cf. figure

V.40 à 43) a introduit des plans supplémentaires dans y. La laille des cellules vaut 50 à

90nm.

Leq-l3oo

t Déformation homogène avec caractère anisotrope discernable

* Certains réseaux dans les canaux primaires

renforcent l'écart paramétrique.

t Quelques réseaux dans les canaux secondaires.

+
i Bandes de déformation octaédriques cisaillant les précipitês

par superdislocations (un seul système de glissement).

I Dans Y' : Empilements, longues dislocations vis.

* Dans |:Forte densité de déformation.
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Leq-t3oo

Figure V.34 : Vue d'ensemble
bandes de largeur
de zone = <l2l>

de la structure de déformation. On peut voir deur
différente au sein d'une déformation homogène. Axe

;*.*tr

i?çlzzo--ç
. " 4..,I

I I

(

)I
-l --t l>

g=11î

I

{a

Figure V.35: Certaines zones ont une déformation uniformément répartie dans les
trois couloirs. Axe de zone = <12l>

V.36 : Le vecteur de Burgers de la bande est en condition d'extinction. Axe
de zone - <l12>

Fig ure
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Ae+-1300

Figure V.37 On peut reconnaître les dislocations
(l l0)) en v et les emPilements en e

sont décorrellées. Àxe de zone = <l I 1>

vis (te vecteur de la bande est

Les paires dans les emPilements

r::l

111

111

Figure V.3S: Glissement dévié de paires de dislocations de la bande. Àxe de zone
<21l>

ru=vz oTr

111

Figure V.39: Schémà d'un des mécanismes d'épaississement des bandes de glissement.
Glissement dévié de paires de dislocations de la bande.

200nm

I

113



Leq-1300

Figure V .40 : I mage du réseau à 6 côtés étudié. (cf schémà en V. <Z) Les forts
contrastes sont pour lgbl-2 (dislocations A). les plus faibles sort pour
gb=1. Àxe de zone = <1 I 1)

g=it t
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t
I ^1.sl

.î
Figure V.4 I : Les dislocations A, B et C sont hors contraste. Axe de Zoûe - <l l0>
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Figure V.42 : Les dislocations E ont lgbl=2. Les dislocations B sont hors contraste
Axe de zoûê - <l I l>
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Le+-1300

al A

E a=- !<oTl >

u==+<lol>

t==+ <l I o>

o=fcr.lo>

c

A
A

D

A

E = --L2

b/

Figure V.43: Repérer sur les photos grâce à la croix. a/ Schémà du réseau étudié. On
donne les vecteurs de Burgers. Vu leur sens (pour ceux qui ont pu être
déterminés) les plans supplémentaires sont en dessous. La pente de
I'interf ace est indiquée en b/. (coupe vue du bas des photos). Les plans
supplémentaires étant en dessous, ils sont donc dans la matrice.

Leq'-1300

' ."'200nm

Figure V.44 : Vue d'ensemble de la structure de déformation notée pour toutes les

lames Oe Ata'-1300. Pas de bandes de déformation. Àxe de zone - <2ll>

01

vv

é

r (
\

115



V. Résultats expérimentaux

C.4.11 Essai Âe4- 1300' :

Cet essai a êlé rêatisê au même taux de déformation et stoppé au même nombre de

cycles que le précédent.

La microstructure de déformation est la même que celle qui est décrite pour I'essai

précédent avec une différence de taille:il n'y a pas de bandes (nous avons observé la plus

grande plage possibie de chaque lame : en I'occurrence par réamincissement des Iames ;

par ailleurs un nombre important de lames a été observé).

Le+- l 30o'

* Anisotropie mais tendance à l'homogênéisation :

quelques réseaux aux interfaces (010) et (100)

I Pas de bandes.
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V. Résultats expérimentaux

C.4,el Essai Âe1-200 :

Âe1-200 présente une déformation anisotrope et ne concerne toujours que les

couloirs perpendiculaires à <001>;par ailleurs la densité de dislocations est apparemment

plus faible ici que pour l'essai Le4-l;on note un nombre plus faible de réseaux (cf.

figure V.45) Leur taille est de 120 à l50nm.

La micrographie en figure V.46 montre que les précipités de certaines zones du

matériau ont coalescé.

Aucune bande, aucun cisaillement des précipités n'ont pu être observês.

Les réseaux étudiés ont leurs plans supplémentaires généralement dans Y', comme

c'est le cas pour l'étude présentêe en figures V.47 el V.48.

Ae r -zoo

I Déformation anisotrope.

I Peu de réseaux.

I Plan supplémentaire indifféremment dans you dans y.'

I Coalescence occasionnelle (type N).
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Aer -2oo

Figure V.46

g=it t

500nm

Figure V.45 : Concentration de la déform.ation essentiellcment dans les canaux
perpendiculaires à <001>. Are de zone -- <l12>

.:ç*4. ^t-
'g=0Ûl

*
\

2O0nm

Coalescence de type N : perpendiculeire à <00l )
sombre avec une tâche de surstructure de la Ohase Ll2.
Àxe de zone - <1 10>

Image €n champ
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Figure Y.47 : Àxe de zoîe : <121>
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Figure V.48 : Are de zore = <l12>

Figures V.47-4g: Les plans supplémentaires associés au réseau étudié ici, sont dans y'

0â--2
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V. Résultas expérimentaux

C. .hl Essai Aet-5630-R :

Cet essai présente une microstructure tout à fait particulière (voir les figures V.4g à

v.5l ),

La cataclêristique essentielle de cette microstructure est la présence de SSF de petite taille
dans les précipités. Ces traces sont la preuve d'un cisaillement par un mécanisme de type
II (cf. chapitre i en B.3,e.T). Ces cisaillements ont eu lieu dans tous les plans octaédriques
possibles, avec une préférence pour certains des 4 plans. Par ailleurs, la matrice contient
une quantité importante de dislocations.

o Elrrde d'rrn de nec QQF

Un événement de création de ces défauts a êlê analysé dans le plan (l I l) (plan de la lame)
;nous avons ainsi pu travailler avec un défaut sans franges (cf. figures V.52 à V.57).
L'analyse nous a permis de voir qu'il s'agit d'une superdislocation de vecteur <l0T>

cisaillant Ie précipité, se dissociant en deux superpartielles de Schockley de chaque côté
du défaut LzfrretLt tir. Le défaut étudié est de caractère intrinsèque. On reconnait le33
mécanisme de type IL Le schéma V.58 en donne la configuration.

Ce type de déformation affecte en profondeur toutes les lames observées, même les
Iames manipulées avec grand soin,

I Microstructure atypique :

* Cisaittement catastrophique des |'
avec création de boucles fautêes (SSF)

par cisaillement et dissociation de superdislocations

Âer -s630-R
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Aer-5630-R 2t2 r

Figure v.49 : Observation près du trou de la lame. Àxe de zoûe * <l2l>

g=242

Figure V.50: Observation en profondeur' Axe de zone = <lll>

ç

j

FiSure V.51 : Les lames ne sont
pour de très grandes
<l2l>

282

pas tordues : la condition de contraste est requise
plages grâce à la planéité de la lame. Axe de zone -

a.,,il

4,
,, rr,
rl

.t

\,
t,.

rMd
.7. ,
{t-

cisaille ment catastrophique étendu dans toutes les lames de

Ae 1-:OlO-n. En Md, les mini-déf auts dans les précipités t'.
La phase cfc est pourvue d'une très intense déformation'
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Âer-5630-R

Figure V.J2 : e, b et c ront en conkaste. (cf rchémà fig. 57 pour les notations)
Aredezofle-(l1l)

Figure V.53 : b est hors contraste. Àre dc Zoûe - (l l l)

w;
,/

a t &
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t *..
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l *{qË. -1

Figure V.54 : I mage eû champ clair donnant les signes
suite avec la règle erposée au chapitre I
surstructure, ici il est ertriasèque. On note
Are de zoî,e - <l12>

des dislocations et pzc
la nature du défeut

le contraste double de

la
de
4.

iir
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Aer-5630-R

Figure V.55 : c est hors contraste. Àre de zofle - <11l>

Figure V.56 :c est hors contraste, Are de zone - <2ll>

g=lll

. r à:

{

Figure Y.J7 : r est hors contrttte. Are de zone - <121>
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Aer-5630-R

z/

a-<101>

6 = t <zLl>
3

c: I ,:1z,
3

c

b
a

s
dislo

0

v
v

220

v
v
v

202

v
0

v

022

v?'
v?r

2

111

?t
?t
0

lll

0?r
v?t

2

111

b

a

c

b/

r Le contraste du défaut gêne I'observation., il faudrait un calcul de
simulation de contraste

V.58 : al Schémà du cisaillement des précipités aans At t -5630-R, avec les
vecteurs de Burgers. Ceur ci sont obtenus d'après le tableau b/ donnant
les contrastes pour a, b et c. V pour visible,0 pour invisible, et 2 si le
contraste est double.
Nous savons déjà qu'il s'agit d'un SSF, grâce à I'observation de ces
défauts dans des plans octaédriques inclinés. Celui-ci est situé dans
(1 1 1). Les analyses des contrastes selon les réflections 220 nous
permettent de trouver : _

lol +L2 1l + SISF * Ltt233

Lez-LT I t 7-R
r'-\--\-

FiB ure

Figure V.59 : Déformation homogène. La taille des réseaur est large. La densité des
dislocations est faible. Are de zore - <lzL>
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V. Résultats expérimentaux

C.4.il Essai Le2-17 I 17 -R (3 3 ) et Le2-21 3 I 4-R :

Ces deux essais présentent la même microstructure de déformation :

La déformation est répartie de façon homogène sans aucune préférence pour I'un

ou I'autre des couloirs. Les interfaces sont tapissées de larges réseaux comme en r (cf'

figures V.59 à V.6D. La laille des cellules qui composent ces réseaux est environ de 270

nm.

On note I'existence de coalescence apparemment perpendiculaire à I'axe <001> ; la

micrographie prise avec une tache de surstructure le montre (figure V.60).

Une zone de Âe2 -17l17-R présente la microstructure atypique de Ae1-5630-R, mais

cette zone est près du bord et particulièrement écrouie.

I Dêformation entièrement homogène

* Réseaux relativement larges.

I Coalescence de type N.

Lez-v n 7-R et Lez-zl 3 1 4-R
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Lez-zt3 14-R

Figure v.60: coelescencc de typc N. perpendiculaire à <o0l>. Are de zone - <001)

g-002

20CInm

Figure V.6 1 : Déformation homogène. La taille des réseaur est large
Axe de zofle = <1 10>

.r.: - '1"\.

I

200nm
t

a ,
Figure Y.62: Àutre zone illustrant les mêmes observations. Axe de zone - <l I l>
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V. Résultats expérimentaux

C,4.il Essai Lq-3345-R :

Dans I'ensemble, la microstructure de déformation de cet essai est homogène. De

même que les interfaces perpendiculaires à <001>, les interfaces parallèles sont tapissées

de réseaux. Ces réseaux ont une taille de 140 à 190 nm.0n ne discerne aucune différence

d'excitation entre les couloirs, et tous les systèmes de glissement octaédriques sont

rencontrés (cf. figure V.63),

Certaines zones présentent la microstructure atypique de Âel-5630-R:on note par

ailleurs clairement la présence de très longues paires de dislocations dans la matrice (cf.

figure V.64), qui sont la trace d'un appariement des dislocations de matrice pour le
cisaillement des précipités ordon4és,

Ce genre de microstructure n'affecte pas entièrement les lames, mais seulement des

zones près du bord des lames qui apparaissent tordues. Aussi, nous avons pris une lame qui

présentait la microstructure de la figure V.63 et nous I'avons maltraitée dans de I'eau

(nous lui avons fait subir des mouvements transversaux) ; on peut voir la microstructure

de la lame après le test en figure V.65 :

Avant, la déformation est homogène, localisée essentiellement dans la matrice.

Après, les échantillons sont très écrouis et présentent la microstructure atypique de Âet-

5630-R. Nous discutons de ceci au chapitre VII en B.1.d et en tirons les conclusions

nécessaires.

On observe peu de coalescence.

I Déformation complètement homogène

* Test de mauvais traitement d'une lame produit

la microstructure atypique de Âel -5630-R

Ael -3 3 45 -R
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ÂeE -3345 -R

. t*" \:t â

Figure V.63 : Déformation homogène, localisée essentiellement dans y
Microstructure de déformation avant maltraitement
Are de zore - <l2l>

:

Figure V.64: Microstructure atypique ae Ag1-5630-R On note la présence de paires

de dislocations droites et très lorgues, signe de cisaillement de T'. Axe

de zone - <2ll>

g=l I

Figure V'65: Microstructure de déformation après mauvais traitement: on retrouve
la microstructure atypique.
Are de zoûe - <l2l>
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V. Résultats expérimentaux

C.4.kl Essai Âe5-25 :

Globalement, la microstructure de déformation de Âe5-25 sembte identique à celle de

Le4-25.0n retrouve le canal perpendiculaire à <001> très sollicité par la déformation et les

deux autres moins excités, La figure V.66 présente cette microstructure. La déformation

est classiquement localisée aux interfaces sous la forme de réseaux à 6 côtés. La taille des

cellules est de 120 à l60nm.

Par ailleurs, les images en tâche de surstructure ne montrent aucune coalescence (cf.

figure V.67). On a occasionnellement observé du cisaillement des cuboides y' par le

mécanisme de paires (Mécanisme I).

On a notê aussi pour cet essai, des zones très écrouies et tordues, présentant la

micostructure atypique de Âet -5030-R (cf. figure V.68 ),

Âe5-z:

* Anisotropie de déformation.

I Tendance à une homogénéisation.

I Cisaillement occasionnel par paires

* Pas de coalescence.
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Ae: -25

Figure

Figure V.67 : Pas de coalescence
surstructure de la phase L12

V.66 : Défor mation localisée sous la
ma joritaire ment dans les interf aces

Zolre = <101)

'r'!is*tt*t::i

1 ûOnm

..'\-i -},'

forme de réseaux à 6 côtés
perpendiculaires à <0 0 1>. Axe de

visible. Faisceau faible avec une tâche de
Axe de zore = <l l0>

Figure V.68 : Microstructure atypique de Âgf -5630-R dans certaines zones près du
bord des lames. Are de zofle - <2ll>
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V. Résultats expérimentaux

C.4.ll Essai Âe5-200

La microstructure de déformation est homogène (figure V.69), il est très difficile de

retrouver une localisation préférentielle dans l'un ou I'autre des couloirs. Les dislocations

aux interfaces constituent de larges réseaux ou sont seules.

On note du cisaillement par paires de façon plus fréquente que pour Ae5-25 (cf. figure

V.70). On remarque ainsi la présence de longues dislocations de matrice appariées, de

caractère coin.

Là encore, la microstructure présente par endroit la microstructure atypique de

Âe1-5630-R sur des surfaces non négligeables (cf. figure V.7 | elV.72).

Aes -2oo

i Déformation homogène

I Larges réseaux ou dislocations seules aux interfaces

I Cisaillement par paires significatif
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Ae5 -zoo
g=lll

Déformation uniformément répahtie dans la matrice. Pas
anisotrope. Les dislocations sotrt toujours plaquées aux
de zone = <2ll>

de caractère
interf ace s. Are

Figure V.69

Figure V.7O

7

200nm

Cisaillement pzl le mécaaisme I. Ici on peut voir des dislocations de

matrice appariées. (2m). Axe de zone - <110>
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Ae: -2oo

Figure V.7l: Axe de zone - <l0l)

Figure Y.72: Axe de zoûe - <Zll>

Certaines zones des lames présentent 1a microstructure atypique de
Âer -5630-R.

*

500nm

Fisure V.7l-72
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V. Résultars expérimentaux

C.4.m/ Essai Âe6-200 :

La déformation se répartit de façon très homogène au sein de l'échantillon (cf.

figure Y.73 et V.74) ; les dislocations sont toujours localisées aux interfaces y/y', mais elles

ne forment pas de réseaux, elles sont gênéralement seules.

Du cisaillement par paires a êLê observé de deux manières : soit collectif par

dislocations coin (cf. figure V.75), soit isolé (cf. figure V.76).

Du cisaillement par dislocations I /2<001> a également été observé (cf. figure V.73).

Aucune coalescence n'a été observée pour cet essai.

Aee -2oo

i Microstructure très homogène.

* Absence quasi totale de réseaux - dislocations seules aux interfaces

t Cisaillement par superdislocations, isolé ou collectif.

i Cisaillement occasionnel par des dislocations l/2<001>.

I Pas de coalescence.
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Âee -zoo

Fi8ure Y.73: Are de zofle - <l2l>

Figure Y-71: Are de zore - <Zll>

Figure V .7 3-71

g=lil

2A2

répartie dans lz matrice. Pas de
cisaille ment par une dislocatioa de

/I
{

€

{

i

=itt

Déformation uniformément
caractère anisotrope. En C,

vecteur I /2<010>.
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Âea -zoo

'.. ,F*
,t
,

0nm

Figure V,75 Cisaille ment
<l 12>

collectif par dislocations dc m atrice coin. Are de zone

g=2o2

a2â

1 Oûnm

Figure Y-76: Cisaillement isolé par dislocations de matrice. Are de zone - <t l l>
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V. Résultas expérimentaux

Dl FATIGUE ALTERNÉE : Rg=- 1

D.t / NATURE DES ESSAIS Re:- I

La gamme de déformation intêressante à explorer en fatigue alternée est la gamme

de déformation pour laquelle nous avons le plus d'information en fatigue répétée, c'est à

dire la gamme Âe4. Les essais réalisés en fatigue alternée sont: Le<Gl)-l et Lu+Gl)-l l5-R,

Leur amplitude totale de déformation est bien sÛr deux fois plus grande que celle de la
gamme Àe4-N. Les essais ont respectivement I et 115 cycles.

D.2/ DONNÉES EXPÉRIMENTALES :

Le tableau V.4 donne les principales données expérimentales de ces deux essais où

Re=-1

Tableau V.4:Valeurs des données mécaniques des essais Re - -1

D.3/ RÉPONSE MÉCANIQUE :

Les figures Y.77 et V.78 présentent respectivement la réponse mécanique de Âe4(-

l)-1 et de Âe4(-1)-115-R.

Déformation
plastique
cu m ulée

totale

0.81

80à90

Défor mation
plastique
par cycle

(*)0.253
(-)0.449
(+) 0.111

0,77

o'iï,

Mpa

952

887
887

oËi

MPa

932

960
874

Cycle

I

1

S rab ilisé

LEtoI/
2
%

1,26

|,26

ESSA I

^€4(- 
1 )- l

Le4G1)-115-
R
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Figure y.77 Courbe O-€ de I'essai 
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I )'- I

(
(re*)

9 É'O

Figure Y.78.a: Courbe o-t de I'essai Âe+(-l)-l l3-R: 5 premiers cycles

7 (nr*)

./Et
9TL

Ell

8e+

Figure V.78.b I Courbe O-g de I'essai Ae<(-1)-113-R: 8 derniers cycles

V. Résultats expérimentaux
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V. Résultas expérimentaux

D.4/ MICROSTRUCTURES DE DÉFORMATION :

D.4.a/ Essai Âta(- 1)- I :

On retrouve, comme pour 1'essai de simple traction, une confirmation de la
déformation dans les couloirs perpendiculaires à <001>, où plusieurs systèmes de

glissement octaédriques sont activés. En plus de cette localisation particulière, la

microstructure présente des faits nouveaux :

l) Un des deux couloirs contenant I'axe de sotlicitation <001> ("verticaux") est aussi

concerné par la dêformation selon un seul système de glissement (cf. figure V.79). Il
s'agit ici du système !.tOtt 1tît;. Ceta se présente généralement comme sur 1a figure V.80 :

2

les dislocations ont la forme d'épingles à cheveux, sont vis en bout et coin sur les brins.

Les brins sont localisés aux interfaces Matrice/Précipités. Dans ces interfaces, aucun

réseau n'est présent (et pour cause, puisqu'un seul système est excité). L'autre couloir

contenant l'axe de sollicitation ne présente quasiment aucune trace de déformation.

2) La déformation se localise najorilairement dans la matrice ]. Cependant, les

précipités ont parfois été cisaillés par le mécanisme II:on observe en effet Ia présence de

superdéfauts d'empilement;quelques analyses ont permis de rêvéler leur caractère

majoritairement extrinsèque (cf. figure V.8l ).

3 ) Un dernier point à noter pour ce test, est que sa microstructure présente en

certains endroits une coalescence significative. La figure V,83 présente une photo où

<111> est en axe de zone et où, en I'absence de coalescence, la projection de la largeur des

trois couloirs devrait être identique, ce qui n'est pas Ie cas. Cette coalescence est

perpendiculaire à l'axe de sollicitation (ici encore de type Nl). La figure V.84 montre une

zone où Ia coalescence est fortement présente.

4) On a pû ailleurs observé des configurations de dislocations tels qu'en figure
V.82 qui peuvent être des sources de dislocations en cours de fonctionnemenl, ainsi que

des boucles de dislocations localisées généralement aux intersections des couloirs de

matrice.

Ae+t- I )- I
i Microstructure de Âe4- 1.

+
I Déformation selon un seul système. octaédrique d'un couloir contenant <001>

I Cisaitlement par mécanisme II : Défauts extrinsèques,

*. Coalescence de rype N en certaines zones.
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g=lti
Le<(- I )- I

Figure V.79

Figure V.80

f-* *-b

Les couloirs "horizontaux' sont concernés par la déf ormation com me
après I'essai de traction. Le fait nouveau dÛ à la compression est la
déformation selon un seul système de glissement d'un des couloirs
"verticaur". Ici le système est !,Tot, {tTt). exe de zone - <l12>'

2

Les dislocations ont la forme d'épingles à cheveux, vis (v) en bout ici
coin sur les brins (c). Axe de zone = <111).

,t
t

*

l00nm

Cisaille ment
situé dans le

des précipités par le mode II. Ici
plan ( 1 1l ). Axe de zone - <ll2>.

00nm

g=002

Figure V.81
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Ae<(- 1)- I

Figure V.82

Figure V.83

Dislocation localisée à I'intersection de deux couloirs, pourrait être
une source ? Axe de zone - <ll0).

I
*

:,

&
Coalescence de type N visible en certaines Zones. Photo prise' en Laue
symétrique. Àxe de zote - <111).

Coalescence ertrêmement importante de
observée plus rarement que la figure V.83

dans d'autres zonesr
zone = <ll2>.

type N
Àre de

iir

.Fieure V.84
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V. Résultats expérimentaux

D.4,bl Essai Âe<(- 1)- I 15-R

La caractéristique principale de cette microstruclure est la coalescence

relativement répandue dans tous les échantillons (cf. figure V.85). Cette coalescence est

perpendiculaire à <001> (des lames t1l l) et [001) ont été examinées) elle est donc de même

type qu'en fatigue Rg=0 : de rype N.

0n note toujours 1'existence des réseaux à 6 côtés aux interfaces (001).

Sinon, dans les zones non complètement coalescées, les échantillons présentent la
microstructure de la figure V.79 avec une densité de déformation plus importante. On

retrouve la déformation dans les couloirs perpendiculaires à <001) et, comme pour Ae<(-l)-

I ;l'activation d'un système octaédrique unique dans un des couloirs contenant l'axe

<001>. Les réseaux ne sont observés qu'aux interfaces perpendiculaires à <001).

0n note par ailleurs I'existence de boucles, le plus généralement localisées aux

intersections des couloirs, comme pour Âe4(-1)-l (cf. figure V.86). Ces boucles n'ont été

observées pour aucun des essais de fatigue répétée, elles sont donc observêes après un

passage en compression. Des expériences complémentaires sont en cours afin

d'ap profondir ces configurations.

Le+(-l)-115-R

I Coalescence perpendiculaire à <00I > très répandue.

I Déformation essentiellement dans les couloirs perpendiculaires à <001>

+
I Déformation selon un seul système octaédrique

dans les couloirs contenanl <001> qui existent.

1.42



Le+(-1)-113-R

-* .l

( 'g=200

t2a *,

?i,s \

g l:f- ,r ---_;€

Forte coalescence de type N des précipités, très répandue
lames. On note la présence de réseaux aux interfaces t00l).
Àxe de zon€ = <001)

au sein des
Lame <0 0 1>.

Figure V.85

Figure V.8 6

r
-T-\J

t

I 00nm

1s&(

a

d

(

Boucle de dislocation à I'intersection de deux couloirs
Lame <001>. Are de zone - <llZ>

00nm

=lll
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V. Résultats expérimentaux

El ESSAI DE COMPRESSION Ae:-coMP-1
E,T I DONNÉES EXPÉRIMENTALES :

La courbe o-e n'a pas été enregistrée, mais le tableau V.5 recense les données

mécaniques essentielles de l'essai.

Âe5-comp- 1

ESSAI

I

Cycles

1.73

Âet
(v")

738

Omax
(Mpa)

0.05

eFl
(x)

Tableau V.5 : Valeurs des données mécaniques de I'essai de compression

8.2/ MICROSTRUCTURE DE DÉFORMATION DE ag:-COMP- I

La microstructure est présentée de la figure V.87 à V.89.

Seuls les couloirs contenant l'axe <001> sont concernés par Ia déformation, et selon

un seul système de glissement : aucun réseau ne s'est formé. Les dislocations sont

localisées uniquement dans la phase cfc. Ici, un seul vecteur de Burgers par couloir:
br=l.Otit , bz=!.îOtt glissant dans le plan {111). Les brins aux interfaces sont de

22
caractère coin. Nous avons trouvé que les plans supplémentaires associés aux composantes

coin des dislocations logées aux interf aces, relaxent l'écart paramétrique (plan

supplêmentaire dans le précipité).

Aucun cisaillement de la phase ordonnée n'a élé observé.

Nous n'avons pas observé de bande de dêformation intense.

Comme dans l'essai Le4Gl)1, on observe la prêsence de boucles de dislocations dont

l'étude est en cours. Celles-ci semblent être localisées de la même façon que dans l'essai de

traction-compression Le4G I ) I : aux intersections des couloirs : seraient-elles des sources

Âe:-comp- 1

I Couloirs parallèles à <001> : un système de glissement

i Couloirs perpendiculaires à <001> : rien.

* Relaxation de l'écarl paramêtrique.

I Pas de bandes, pas de cisaillement de T'.

1,M
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Are de zofle - <1 1 l).

Comme le suggèrent les observations de I'essai Agr(- 1)- I . La
déformation est essentiellement confinée ici dans les couloirs
contenant I'axe de sollicitation <001> et selon un slul systè me de

glissement par type de couloir. Le vecteur b1 estJ-<110>,le vecteur
2

t-
b 2 est f-. I 0 I ,. La phase ordonnée n'est appare m ment pas cisaillée.

2
Axe de Zorre = <lll>

o2zs-
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V. Résultats expérimentaux

F/ ESSAI DE TRACTION RÉPÉTÉE Ro:0, Aoa-5
F.I / DONNÉES EXPÉRIMENTALES :

La courbe o-e est donnée en figure V.90

F.2I MICROSTRUCTURE DE DÉFORMATION :

Les deux phases sont concernées par la déformation.

Dans la matrice, celle-ci se répartit de façon homogène dans les trois couloirs de

matrice, avec une densité de dislocations plus importante pour un des couloirs (les lames

n'ont pas été repérées, mais à la lumière des résultats précédents, on suppose qu'il doit

s'agir du couloir perpendiculaire à <001r). On se reportera aux figures V.90 à V.92 : on voit

les trois projections de type {l l2lr ; et on peut observer la projection équivalente

successive des trois couloirs.

Les précipités sont cisaillés par un mécanisme de type II, avec création de

superdéfauts d'empilement. La nature de ces défauts a êlê analysée :sur une cinquantaine

de défauts êtudiés, la majorité est de caractère intrinsèque (environ 2 /3), te reste est

extrinsèq ue ( I /3 ). Ceux-ci se répartissent préf érentiellement dans un des quatre plans

octaédriques. Des réseaux existent aux interfaces mais n'ont fait l'objet d'aucune étude

p articulière.

Âoe -:

i Microstructure de déformation homogène avec

préférence pour un des couloirs.

I Cisaillemenl des précipités par le mécanisme II
2/3 SISF - I/3 SESF.

1,46



V. Résultats exPérimentaux

f (ItP")

138

É

Figure V.90: Courbe O-€ de l'essai de traction
répétée Âoe -5.
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200nm
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Figure V.91

Figure V.92

Figure V.93

I

n'-tt

200nm

Les précipités sont cisaillés par le mécanisme II. La majorité des
superdéfauts est intrinsèque. (SISF) Les trois photos sont prises

sur la même zone avec trois d a" type 111 différents afin de voir
tous les SSF. Le couloir perpendiculaire à I'axe de sollicitation
présente une densité de déformation supérieure aux autres.

148

Figure V.91 à V.93





CHAPITRE VI

DISCUSS IONS, INTERPRETAT IONS
SUR LES BANDES DE DEFORMATION

A/ Introduction

B/ Glissement octaédrique simple

C/ Conditions d'apparition
1,/ Apparition Liée à la déformation plastique cumutêe ?
2/ Apparition liée à autre chose 7

a. Les faits
b. Analyse

D/ Bandes et courbes de fatigue

E/ Conclusions

Références chapitre VI

t49

150

150
r50
r50
r5l

15r

153

154



VI. Bandes de déformation

CHAPITRE VI

DISCUSSIONS, INTERPRÉTATIONS SUR LES
BANDES DE DÉFORMATION :

Al INTRODUCTION :

Ce chapitre discute des bandes de déformation,

Des prêcautions ont été prises pour observer des zones les plus grandes possibles

des échantillons:on observe de grandes zones grâce d'une part aux amincissements
successifs des lames et d'autre part grâce aux grand nombre de lames amincies par essai.

Il est certain, que pour augmenter ses chances d'intercepter les bandes de déformation
octaédriques, il aurail mieux valu couper des lames parallèlement à des plans cubiques

afin d'être sur de ne pas manquer en I'occurrence le plan de glissement qui est celui de

la coupe. Des expériences complémentaires actuellement en cours afin de réaliser des

observations suivant le plan cubique, dans les éprouvettes pour lesquelles aucune bande

n'a été notée.

La meilleure façon d'étudier les bandes de déformation est en fait, d'observer les

surfaces des éprouvettes au MEB, Le problème qui se pose ici, est I'oxydation importante
des éprouvettes du fait que les essais sont réalisés sous air à 950"C, Il faudrait réaliser des

essais sous atmosphère inerte et en observer les états de surface.

Aussi, nous apportons des résultats bien modestes en ce qui concerne l'étude sur

les conditions d'apparition des bandes, malgrê quelques renseignements intéressants
que nous présentons ici.
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VL Bandes de déformation

Bl GLISSEMENT OCTAÉDRIQUE SIMPLE :

Dans les lames observées, Les bandes sont toutes parallèles les unes aux autres.

Nous avons pu montrer que ces bandes sont constituées d'un seul type de vecteur

de Burgers glissant dans un plan octaédrique. Ces bandes sont donc des bandes de

glissement simple selon un système octaédrique.

Ces bandes cisaillent les précipités par superdislocation (cf. étude complète de leur

microstructure en V.C.4.b ). Elles ont donc la même structure que les bandes de

déformation observées à des températures moins élevées dans le même type de

superalliage en traction (cf. Chapire I8.5) ou en fatigue Re=-l (Gabb et al. l9S6) dans du

P'ù0'A 1480.

Cl CONDITIONS D'APPARITION :

C.I/ APPARITION LIÉE À LA DÉFORMATION PLASTIQUE

CUMULÊE ?

Ces bandes ont été observées pour un essai réalisé à deux cycles (Le4-Z):elles se

créent donc très tôt. Leur apparition ne nécessite donc pas une déformation plastique

cumulée importante (0.47%). Par ailleurs ce type de bandes est rencontrê très

fréquemment dans ta littérature pour des superalliages sollicités en traction. Il
semblerait donc que leur apparition soit plus liée au comportement en traction plutôt

qu'en fatigue.

C.zI APPARITION LIÉE À AUTNE CHOSE ?
C.2.a/ Les faits

Nous avons testé la gamme de déformation Âe4 pour laquelle un essai fourni par la

SNECMA présentait des bandes.

Nous avons réalisé des essais dans cette gamme avec un, deux,25 cycles et 1300

cycles (se reporter au chapitre IV où on a décrit la démarche expérimentale).
On obtient les résultats suivants : seuls les essais Le4-2 et Âe4-1300 (et pas Âe4'-

1300) présentent alors des bandes de déformation. On note que 7 à S lames ont été
observées dans les zone utiles des éprouvettes Âe4'-1300 et M.a-25.
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VI. Bandes de déformation

C.z.b/ Analyse :

Deux essais réalisés dans Ies mêmes conditions ne présentent pas la même
microstr ucture

pas.

Le4-1300 présente des bandes de dêformation, Le<'-1300 n'en présente

Nous avons pensé qu'une telle différence de comportement pouvait provenir de la
désorientation de I'axe expérimental de sollicitation à <001> selon une direction ou une
autre (<l I l> ou <01l>), En effet, l'écart à l'orientation modifie les valeurs du facteur de

Schmid de façon différente pour chaque système de glissement, et donc, peut favoriser
I'activation préférentielle d'un système sur les quatre "normalement" attendus (cf.

annexe I ),

Nous avons déterminé par Ia méthode de Laue (clichés de rayons X en retour), les
orientations des éprouvettes testées dont celles de Ia gamme Le4.La carte en figure VI.l
les donne.

L'axe expérimental de sollicitation se situe dans un cône de 5" autour de I'axe de
l'éprouvette. Cette carte montre que les axes des éprouvettes testées sont trop faiblement
désorientées vis à vis de <001> pour qu'il soit possible de conclure quelque chose.

Nous avons pensé à un êtat de polissage en surface différent d'une éprouvette à

I'autre, mais ceux-ci sont de même qualité.

Les bandes sont noyées au milieu d'une microstructure de déformation
uniformément répartie (qui fait I'objet du chapitre suivant), aucun élément particulier
de cette microstructure homogène et globale n'a pu être reliée à la présence des bandes.
Elles semblent être complètement indépendantes I'une de I'autre. De la même façon,
aucun défaut de la microstructure métallurgique de I'AMl (on pense à une rupture
éventuelle dans I'arrangement régulier des précipités) n'a été observé dans le voisinage
des bandes.

Dl BANDES ET COURBES DE FATIGUE

Les courbes o = f(t) et e = f(T) pour les essais ne présentent aucun décrochement. Il
s'agit donc de déformation non uniforme mais stable. Par ailleurs, il ne semble pas que
les courbes des essais ayant présenté des bandes s'adoucissent ou se durcissent plus.
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VI. Bandes de déformation

El CONCLUS IONS

Sous réserve de la confirmation que Âe4'-1300 et Âe4-25 ne présentent pas de

bandes comme nous I'avons observé par coupes dans les plans octaédriques, nos

expériences prouveraient que l'apparition des bandes dépend d'un paramètre que I'on a

pas ou mal contrôlé ici. Nous pensons par exemple à ta désorientation de I'axe

expérimental vis-à-vis de <001>. Il pourrail par ailleurs être possible que nos expériences

soient réalisées dans un cas limite, près d'un seuil d'apparition de ces bandes pour un
paramètre qui nous est inconnu.

Nous apportons la preuve que leur apparition n'est pas reliée à un seuil de

déformation plastique cumulée. Nous montrons que ces bandes cisaillent les précipités
par superdislocations et qu'elles ont la même structure que celles qui sont observées
jusqu'à moyenne tempêrature dans les superalliages en traction.

Une étude, en mesure de mieux répondre à la détermination des conditions
d'apparition des bandes devrait établir un plan d'expêriences avec désorientation
systématique plus large vis à vis de <001>, et suivre les microstructures des essais réalisés
sous atmosphère inerte, afin de permettre des observations en M.E.B.

Durant ce travail, cela ne nous a pas été possible de le faire vu le caractère limité
en temps de celui-ci et vu le second but que l'on s'était fixé sur le comportement général

de la microstructure.
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VII. Comportement général

CHAPITRE VI I

DISCUSS IONS, CONCLUS IONS
SUR LE COMPORTEMENT GÉNÉRAL :

Al INTRODUCÏION

Ce chapitre discute et tire des conclusions des ob servations expérimentales
exposées au chapitre V.

Dans ce chapitre, nous décrivons l'évolution du caractère général de la
microstructure sans parler des bandes. Celles-ci ontfait I'objet du chapitre VI.

Nous avons séparé les bandes de déformation du comportement général, du fait
que leur apparition n'a pu être corrélée à aucun élément de la microstructure de

déformation globale adoptée par le matériau (cf chapitre Vi).

Nous décrivons l'évolution générale de la fatigue Rs=O en fonction de deux
paramètres : la déformation totale appliquée Â€t et le nombre de cycles N. Nous nous
sommes attachés à suivre I'influence de ces deux paramètres sur les mécanismes de

dêformation:localisation de la déformation, façon dont elle se fait, systèmes activés...
bref sur la microstructure de déformation.

Nous dressons une carte des microstructures de déformation de I'alliage en
fatigue Re=0 en fonction de ces deux paramètres, en y plaçant les éléments qui

I'influencent.

Nous dégageons I'influence du nombre de cycies sur la rnicrostructure en fatigue
Re:-1, et comparons les sollicitations en Rs=0 et Re=-1.

Nous comparons les microstructures de déformation d'une traction et d'une
compression simple, ainsi qu'un essai de traction répétée et un essai de fatigue à même
niveau de contrainte initial,

Ce chapitre donne quelques interprétations dont certaines sont reprises au

chapitre Vill.
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B/ FATIGUE RÉPÉTÉE RE:O
B.II ÉVOLUTION GÉNÉRALE DE LA MICROSTRUCTURE DE

DÉFORMATION EN FONCTION DE A€t ET N, DISCUSSIONS :

B.l.al ler cycle :

B.l.a.al Systêaes de glissement:

La nature des systèmes de glissement activés d'un monocristal est donnée par le
critère de Schmid. Ce critère est présenté en annexe. Pour une orientation de

sollicitation <001>, ce critère prévoit que seuls 8 systèmes octaédriques sur les 12

possibles sont normalement excités (et aucun système cubique).

Aussi, il n'est pas surprenant de retrouver non seulement du glissement

octaédrique multiple, mais des activations préférentielles de certaines directions,

Dans les lames qui ont été repérées vis à vis de <001>, on retrouve effectivement
I'inhibition des directions .1T0, et <110>, dont le facteur de Schmid est nul.

A cette température, le glissement dévié et la montée qui sont des phénomènes

thermiquemeflt activés, jouent un rôle important. Cependant, ici la montée demande de

la diffusionet donc du temps n'a pas eu le temps d'agir (durée de I'essai:4s).

B.l.a.B/ Localisation anisotrope de la dêlormation:

Après un cycle, c'est à dire en fait après une simple traction, nous avons mis en

évidence une particularité remarquable de la microsructure de déformation,

La déformation est essentiellement localisée dans les couloirs perpendiculaires à

<00 I > dans la matrice T aux interf aces matrice-précipité. La microstructure de

déformation présente un CARÀCTERE MICROSCOPIQUE ANISOTROPE (cf. figure V,8).

Ce type de localisation bien particulier a dêjà été signalê par d'aures auteurs :

(Benyoucef 1994: étude du superalliage MC2 sollicité in situ en traction à 850"C, Véron
1995 :étude sur I'AMl en fluage traction), Benyoucef explique cette localisation par la
différence des champs de contraintes locaux, résultant de la contrainte appliquée et de

la contrainte provenant de l'écart paramétrique entre les deux phases, entre les deux

types de couloirs (verticaux et horizontaux). C'est un arBument que nous reprendrons.
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B.l.a.y/ Localisation de Ia déforaation aux interlaces :

Les dislocations analysées se déplaçant dans les couloirs sort de caractère vis. Ces

dislocations, en se déplaçant, déposent des traces de leur passage aux interfaces (00 I ) :

ces traces sont des brins de dislocations qui ne peuvent avoir qu'un caractère coin ou

mixte à 60", (cf. figure VII.I), La figure V,l montre que les réseaux à 4 côtés sont
rigoureusement plaqués contre I'interface.

lodt

Figure VII. I Géométrie d'une dislocation vis re déptaçaat daas un plaa de

glissemeat ( I I 1) laissant des brias. ceur-ci sont soit mirtes à 6o'
soit coin.

Ces dislocations bloquées aux interfaces sont des dislocations géométriquement
nécessaires au sens d'Ashby.

Quand deux systèmes ont été activés dans le même couloir (et dans la même zone),

ils s'intersectent aux interfaces et forment des réseaux orthogonaux quadrilatères. Ces

réseaux quadrilatères ne sont pas stables; ils disparaissent ensuite. En effet, leur
stabilisation énergétique produit des réseaux à 6 côtés : on obtient une configuration
dite en nids d'abeille, où le troisième vecteur de Burgers est la somme des vecteurs des

deux systèmes intersectés.

Certains réseaux à 6 côtés sont composés de 5 vecteurs : ils sont obtenus par

intersection de 2 systèmes avec un troisième :on a alors 3 brins de dislocations mères et
2 filles.

Ces réseaux sont des configurations typiques observées aux interfaces de ces

superalliages en fluage (Fredholm et al. 1986, Feller-Kniepmeier et al. 1989, Véron
l 9e5 ).

l0r0t
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8.1.a.ô/ Êcart à la coi'ncidence et dislocations aux interfaces :

Les dislocations des rêseaux logés aux interfaces après une simple traction, ont
une composante coin, de telle manière que le plan supplémentaire associé soit dans 1'.
L'êcarl paramétrique entre les deux phases à 950"C est négatif, ô=-10.3, (cf. figure

vït.2).

Figure VII.2 : Visualisation de l'écart paramétrique négatif entre les deur phases

Les dislocations activées après un cycle sont donc celles qui possèdent la

meilleure configuration pour relarer l'écart à la coincidence, et de par le fait, les

contraintes qui lui sont associées.

On peut retrouver, comme I'ont fait Buffière et al (Buffière 1993 et Buffière et al

1995), par un calcul de Peach-Koehler qui ne considère que le tenseur de la contrainte

appliquée sur les dislocations en fonction de leur vecteur et caractère, que les

dislocations sollicitées par Ia contrainte appliquêe sont celles qui possèdent le signe

adéquat pour relaxer en traction les contraintes dues à l'écart aux interfaces

perpendiculaires à <001>. Ces dislocations sont plaquées aux interfaces (001) et ont un

effet neutre ou relaxant sur les autres interfaces. En compression, ils trouvent que les

dislocations activées relaxent les contraintes de cohérence aux interfaces (010) et (100)

(cf tabeau VII.I )

Nous reprendrons ce calcul de Peach-Koehler en faisant intervenir les

contraintes dues à l'écart paramétrique (chapitre VIII).
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Tableau V I I. I : Tableau résu mant les eff etsparamétriques. Vecteurs de Burgers activésinterfaces sur lesquelles interagissent lesaugmentent, n: n'ont aucun effet (Buffière 1993)

mouvement n'est pas la même (cf. figure VIL3).
de précipité dans un plan octaédrique, est systé
d'un hexagone présentant
cisaillement (comparaison

surface, Courbon I 990).

des dislocations sur les écartslors d'une sollicitation t00 I ] etdislocations.r:relarent,a:

B.l.a.e/ Cisaillement des précipités :

Quel que soit le vecteur de diffraction Ç utilisé, aucune dislocation dans la phase
T'n'est observée dâns toutes res rames de |essai de traction.

cela ne garantit pas pour autant que la phase y' ne soit tout de même cisailtée. y
a-t-il eu cisaillement ou non ?

on est tout d'abord certain, que Ie cisaillement par le mécanisme II ne s'est pasfait du tout, sinon, on aurait observé des sisF ou SESF dans les précipités.
Il est plus délicat de conclure pour le mécanisme i (paires). Cetui_ci ne laisse eneffet aucune trace de son action dans les précipités (il forme des dislocations parfaites

dans la phase Llz)'cependant, on peut remarquer que si un précipité est cisaillé par
une paire de dislocations, celles-ci laisseraient des brins de dislocations, appariées ounon' aux interfaces des autres couloirs (verticaux). Ir n'y a pas de raison pour qu,unepaire de dislocations qui vient de cisailler puisse continuer à le faire, du fait que t/celle-ci a dû bénéficier de conditions favorables à son cisaillement et que z/ laconfiguration géométrique rencontrée par cette paire pour la poursuite de son

un

de

angle moins aigu et étant donc moins favorable
I'énergie de ligne de la dislocation et de l,énergie

En effet, le cisaillement d,un triangle
matiquement suivi par le cisaillement

au

de

or' on ne trouve non seulement aucune trace de brins appariés, mais quasiment
aucune disrocation dans res interfaces de couloirs verticaux.
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Tout ceci nous laisse donc penser que le cisaillement est un phénomène très peu

fréquent.
De plus, les dislocations qui sont bloquées aux interfaces yly'empêche le

cisaillement ultérieur de se faire, elles forment une barrière ou un piège pour les

dislocations.

B.1.a.Q/ Contournement des précipitês :

Le contournement après un cycle est lui aussi un phénomène peu fréquent.
Cependant, les seuls cas de présence de dislocations aux interfaces verticales sont des

signatures de cas de contournement:chaque dislocation possède sa dislocation

symétrique à I'interface d'en face : même vecteur de Burgers et signe opposé (dipôle).

Ces cas de contournement sont des débuts d'extension de la déformation dans les canaux

verticaux.

Les seuls cas de franchissement (ou début de franchissement) des précipités sont

donc apparemment des cas de contournement.
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Q=0 q=0'45

q=lrl q=lJ4

q=1,5

9=l Q=15
Q=3

Figure vII.3 : Intersectioûs d'une structure régulière de précipités cubiques
avec ut plan octaédrique à plusieurs niveaur. (Lisiecki lgg2l

l6l

a) b)

d)c)

z

e)

x
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Q=0
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Q=2

Diférentes intersections d,un précipité cubique par un plan ( I I I ).
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B.l.b/ Influence du nombre de cycles N en fatigue Rg=O :

B.l.b.a/ Systèmes de glissement :

L'écart entre I'axe de sollicitation expérimental et <001> ainsi que l'écrouissage

du matériau peuvent favoriser I'activation de ces directions non prévues à priori par le
critère de Schmid et expliquent pourquoi elles peuvent être tout de même rencontrées.

Ces directions peuvent par ailleurs résulter de I'interaction de deux autres systèmes à

I'interface y/t' comme nous I'avons suggéré en figure V,20.

Au bout d'un certain nombre de cycles, la diffusion a eu le temps d'agir et la
montée des dislocations devient effective, cela se voit par les courbures des dislocations

hors de leurs plans de glissement possibles (Figure V.38 en m).

A part ces points, la fatigue Rs=O rr'a pas d'action notable sur le caractère

octaédrique multiple de la déformation.

B. I .b .B / Evolution du catactète anisotrope et de la dé1or mation localisée

aux interlaces :

L'influence de N sur le caractère anisotrope et sur la déformation localisée aux

interfaces est suivie sur la gamme de déformation Âea.

A N=2, on constate une microstructure de déformation quasiment identique à

celle de N=1, avec un peu plus de dislocations dans les canauxverticaur,

Les dislocations dans les canaux verticaux sont des dislocations vis laissant des brins de

même nature que ceux laissés aux interfaces (001), aux interfaces (010) et (100).

A N=25, la déformation s'est étendue de façon significative aux deux couloirs

verticaux, mais la concentration de dislocations n'y est pas suffisamment importante
pour qu'il y ait intersection des systèmes de dislocations aux interfaces et création de

réseaux de dislocations.

Plus le nombre de cycles augmente, et plus le caractère anisotrope de la
déformation diminue:la déformation est répartie de façon nettement plus homogène

dans les trois couloirs.

A N=1300 cycles, le caractère existe encore mais la présence de réseaux dans les

couloirs secondaires (verticaux), preuve de I'activation multiple et de l'interaction des

diffêrents systèmes de glissement dans ces canaux, donne un caractère complètement

homogène à la déformation dans certaines zones.

Dans les microstructures de déformation des éprouvettes déformées dans cette
gamme etcyclées à N, on n'observe plus que des réseaux à 6 côtés (3 ou 5 vecteurs).

Cette évolution de déformation dans cette gamme se retrouve qualitativement

dans les autres gammes.
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Quand le nombre de cycles augmente, il y a donc extension de la déformation
aux couloirs verticaur et perte progressive du caractère anisotrope.

B.1.b.Y/ Êcart à Ia cot:ncidence et dislocations aux inærfaces

Les dislocations composant les rêseaux sont, pour un petit nombre de cycles,
principalement les dislocations qui relaxent l'écart paramétrique. Par la suite, dès N=25,
les dislocations qui viennent tapisser les interfaces peuvent renforcer l'écart, mais
c'est rare.

On peut faire ici un petit calcul pour estimer combien de dislocations de caractère
purement coin possédant un vecteur de Burgers de type l/2<110> qui seraient dans
I'interface, sont nécessaires afin de réduire cet écart. On utilise la formule de Brooks
(1952) où b est le vecteur de Burgers de la dislocation à l'interface, et dy'la largeur des
précipités. Cette formule étant valable uniquement dans le cas où le vecteur de Burgers
pointe dans la direction de la déformation, on considère la diagonale d'un précipité :

râar,.o

Tt- : {7 (40 a soo).to-3 : z à3 dislocations
E.:,:s. t o-'

2

On a donc besoin de très peu de dislocations purement coin pour réduire l'êcart.
Cela nous laisse penser que dès le cycle No, où 3 à 4 dislocations (coin ou mixte à 60")
sont logées aux interfaces, l'écart va être réduit.

La détermination du cycle No n'a pas fait I'objet d'une attention particulière d'un
point de vue expérimental, mais on peut dire que ce nombre est petjt. On peut voir qu'à
N=1300, le nombre de dislocations à une interface (001) est grand (cf figures V.4O à

v.42).

L'intersection des différents systèmes de glissement activés continue aux
interfaces avec l'augmentation de N, ce qui a pour effet de diminuer la taille des
cellules et qui au bout d'un certain nombre de dislocations va inverser l'écart
paramétrique.

NB: On rappelle les tailles des cellules aux interfaces (001) : pour Le4: N=l taille=lZO-
l70nm, N=25 taille=l l0-l50nm, N=1300 raille:50-9onm).

8.1.b.ô,/ Effet du noabre de cycles sur Ia diffusion, conséque.aces..

La diffusion est un phénomène chimique qui nécessite du temps et qui est actif à

cette température (950"C=0,7Tf). Il est logique de s'attendre à des microstructures
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marquées par la diffusion à grand nombre de cycles. En effet, on observe, dans les

microstructures des essais portés à rupture (N=l7l17-19 heures, N=21314-24 heures), des

précipitês coalescés.

Cette observation nous indique que la montée, qui est aidée par la diffusion, a été

activée de façon très importante. Les plus faibles densités de dislocations alors notées

peuvent s'expliquer par la restauration des dislocations par montée. On explique ainsi la
grande taille des réseaux pour les essais comportant un grand nombre de cycles, alors
que la déformation plastique cumulée est très importante (de I'ordre de 103% pour Âe1-

17 t17-R er Âe1 -23314-N.

Une particularité importante de cette coalescence est qu'elle est perpendiculaire
à I'axe de sollicitation ; la fatigue Rs=O produit donc une coalescence identique à celle

qu'on obtient pour cet alliage en fluage, Il s'agit d'une coalescence dite de type N (N
pour normale à I'axe de sollicitation, par opposition à P pour parallèle, Fredholm 1987).

Véron (1995) a réalisé une étude sur I'AMl et le MC2 en fluage où elle démontre
que le moteur de la coalescence est la relaxation anisotrope des contraintes de

cohérence sur les interfaces par les dislocations mobiles.
La coalescence dirigée perpendiculairement à <001> en fatigue Re=0 n'est donc qu'une

conséquence de l'anisotropie de déformation.

8.1.b..e I Cisaillement des précipités

Il n'y a pas plus de trace de cisaillement de la phase ordonnée après cyclage du

matériau. Cela signifie donc que, même pour une haute déformation plastique cumulée
(125%),le cisaillement des précipités n'est pas provoqué.

B. 1.b.0/ Contournement des pÉcipités

Quand le nombre de cycles augmente, il y a effectivement beaucoup de

contournement:c'est d'ailleurs le seul moyen apparent de franchissement de la phase

T'. Ce contourûement n'apparaît pas complet; la boucle ne se referme pas sur le
précipité, mais s'étend dans les couloirs verticaux (épingles à cheveux).

Tous les cas d'extension de la déformation dans les canaux verticaux se font par

ce mécanisme.
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B.l.b.q/ Conclusions, inlluence de N en ùatigue Re-? :

Au début de la fatigue, les contraintes dues à l'écart paramétrique activent les
dislocations qui vont le relaxer. Ces contraintes, étant des contraintes de compression,
font chuter la contrainte locale dans les couloirs verticaux et empêchent la déformation
de s'y étendre.

Cela provoque une anisotropie micromécanique de la microstructure de
déformation caractêrisée par des tapis réguliers de réseaux de dislocations "relaxantes,,
localisées essentiellement aux interfaces (00 I ).

L'extension aux couloirs se fait alors. Les cycles de fatigue Rs=0 détruisent peu à
peu ce caractère anisotrope.

Au bout d'un grand nombre de cycles, Ies transports diffusionnels deviennent
très importants et provoquent une coalescence des précipités de type N, exactement
comme en fluage' On explique ce type de coalescence à la lumière des démonstrations
apportées par Véron (1995):les dislocations (déformation plastique) sont la force
motrice de la coalescence.

B.l.c/ Influence de Âet en fatigue Rs-1 :

B.l.c.a/ Systèares de glissement :

Que l'on baisse Àet, ou qu'on I'augmente, la nature des systèmes activés n,est pas

modifiée.

On a juste remarqué un cas de cisaillement par glissement cubique dans la phase
ordonnée pour I'essai Âe6,-200, qui est un essai à fort niveau de contrainte. Les états de
contrainte locaux peuvent être fortement modifiés par la déformation locale (action des
champs de contrainte des dislocations) et peuvent expliquer ce genre d,observations
occasionnelles.

8.1.c'B/ évolution du caractère anisotrope et de la déforaation localisêe
aux inteîfaces :

Pour suivre l'évolution de Âet sur les microstructures de déformation, nous
comparons les microstructures de déformation de Âe1-200, M,a_200 et 

^e6,_200.L'e1'200 présente une microstructure de déformation complètement anisotrope
avec un début de coalescence très marqué.
. Les-200 présente une microstructure où le caractère anisotrope est visible, mais
où I'extension de la déformation dans les couloirs verticaux est conséquente.
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Quant à A,e6-200, la microstructure est complètement homogène. On note par

ailleurs que quelle que soit Âet, la déformation plastique est toujours siuée aux

interf aces.

Il est clair qu'à nombre de cycles êgal, plus la déformation totale imposée est

élevée et donc plus les contraintes sont élevées, plus la déformation perd son caractère

anisotrope.

Ce phénomène se retrouve sur tous les essais.

B.l.c.y/ Écart à Ia coincidence et dislocations aux interfaces :

Il nous est difficile de suivre expérimentalement I'influence de l'êcarI à la
coincidence en fonction de Âet, puisque celui-ci (nous l'avons vu) n'a un effet que pour

un petit nombre de cycles ; par ailleurs les seuls essais dont nous disposons à petit
nombre de cycles sont les essais de la gamme Le4.

Nous pouvons cependant dire qu'il n'y a, de notre point de vue, pas de raison
pour que cet effet soit modifié avec Âet. Les contraintes associées à l'écart paramétrique

entre les deux phases ont la même valeur quelle que soit la gamme, avant l'essai. L'écart
ô esf une valeur intrinsèque de I'AM I à une température fixée pour un alliage non

prédéformé comme c'est le cas ici.

NB: L'alliage déformé présente un écart paramétrique différent de celui non-déformé. L'histoire
thermomécanique de I'alliage est en effet déterminante pour ô (Biermann et al. 1991, Mughrabi et al.

1993 ).

La différence entre les différentes gammes se situera dans le nombre de cycles

nécessaires No pour réduire l'êcart: en effet la déformation plastique par cycle dépend
du taux Âet. Qualitativement, plus Âet est petit, plus il faudra de cycles pour réduire

l'écart. D'un point de vue quantitatif l/ la réduction de l'écart se joue dans les tous

premiers cycles quelle que soit la gamme de sollicitation et 2/ qu'environ 3 dislocations

coin pures suffisent à réduire l'écart.

8.1.c.ô/ Influence de Aet sur Ie cisaillement des précipités :

Aucun essai n'a présenté de cas de cisaillement par le mécanisme II (qui laisse

des fautes d'empilement dans le précipité).

Par contre, I'essai Âe6 -200, a présentê des traces de cisaillement par le

mécanisme de paires (mécanisme I). On a en effet rencontré plusieurs fois des paires de
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dislocations en cours de cisaillement. La contrainte appliquée initiale vaut 975Mpa, elle
est donc très éIevêe.

Cela signifie qu'à ce niveau de contrainte, on assiste à une transition du
mécanisme de franchissemenl de T' : on passe du mécanisme de contournement
d'orowan au cisaillement des précipités par superdislocations.

Ce cisaillement a lui aussi un effet destructeur sur I'anisotropie : une paire de
dislocations qui cisaille en provenance d'un couloir horizontal se retrouve dans un
couloir vertical (effet géométrique de la structure métallographique et de la nature
octaêdrique des systèmes de glissement). Par ailleurs, le fait que le cisaillement se fasse
empêche I'accumulation des dislocations aux interfaces.

Le cisaillement est un élément homogénéisateur de la microstructure de
déformation, il a lieu de façon significative à fort niveau de contrainte et explique la
chute d'anisotropie dont on parle en B.l.c,p.

D.1.c,e/ Influence de Aet sur Ia dfffusion :

Plus la contrainte est élevée, plus la force de montée s'exerÇant sur les
dislocations est grande. Les dislocations et les interfaces entre phases étant déjà des
court-circuits de diffusion, les dislocations vont pouvoir, grâce à la montée, se déplacer
par exemple Ie long des interfaces et passer des interfaces (001) dans les couloirs
verticaux.

Ce phénomène de montée favorise par ailleurs la restauration des dislocations.
En définitive, cela a pour résultat de favoriser I'homogénéisatjon de la

microstructure de déformation. On peut expliquer ainsi, pourquoi la taille des réseaux
est plus large pour Âe6-200 que pour Âe4-200 et Âe1-zoo, et pourquoi la microstructure
de déformation est homogène à haute température.

Pour le second point nous faisons référence à Ia récente étude (Véron 1995) qui
prouve que : la relaxation de l'êcarl paramétrique sur une des interfaces produit un
gradient de densité d'énergie élastique entre les deux types de couloirs (relaxés, non
relaxés) qui provoque des flux de matière ayanl pour résultal la coalescence dirigée des
précipités.

A haut Âet, ces gradients n'existent pas ; en effet, le cisaillement des précipités
homogénéise la répartition des dislocations, et donc répartit la réduction de l'écart
paramétrique de façon uniforme sur les 6 interfaces des précipités.

La diffusion a donc deux effets :à basse contrainte, elle est un facteur
d'anisotropie à cause des gradients d'énergie élastique présents dans les deux couloirs, à
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de contrainte, elle renforce I'homogénéisation de la microstructure de

du lail qu'aucun gradient d'énergie élastique n'existe à cause du

B.1.c,Q/ Conclusions, iniluence de Aet en latigue R6-0 :

Les essais à fort Âet sont des essais à fort niveau de contrainte. Ceux-ci ont pour

effet d'empêcher (ou de détruire au bout d'un certain nombre de cycles) I'anisotropie

microscopique de déformation via deux facteurs.

Le principal facteur est le cisaillement des précipités par paires de dislocations

de matrice.

Le second est I'accroissement des forces de montée (par exemple le long des

interfaces) qui renforcent I'homogénéisation et la restauration.

A grand taux de déformation, Àe6, (200 cycles), on ne voit pas de coalescence, mais

il serait intêressant de tester plus cette gamme pour voir quand et comment la

coalescence intervient. La déformation plastique étant répartie de façon plus

homogène, la coalescence se fait elle ? et se fait-elle de façon plus homogène comme on

serait en droit de I'attendre ?

A faible Aet, les précipités ne sont pas cisaillés, la déformation se localise aux

interf aces perpendiculaires à <0 0 1) et crée des gradients d'énergie élastique qui

provoquent la coalescence de type N (rapide:elle est rotée à N=200).

D.l.d/ Test atypique des essais de fatigue Re=O - Microstructure atypique

B.1.d,crl Présentation de l'essai :

L'essai Âer-5630-R (cf. Chapitre V.C.4.g) présente la double particularitê 1/ de

s'être cassé plus tôt que ce à quoi on aurait pu s'attendre et 2/ de prêsenter une

microstructure de déformation très particulière.

L'éprouvette s'est en effet rompue pour un nombre de cycles beaucoup plus petit

que ce que les courbes contrainte en fonction de la durée de vie donnent le droit
d'attendre par rapport à la gamme LeZ.

D.1.d,P/ Discussions sur Ia validitê de I'observation :

Le problème qui se pose ici, comme il se pose toujours lorsqu'une observation

atypique est faite, est de connaître le degré de validité de I'observation. A-t-on allaire à

un artefact ou à la véritable microstructure ?
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Il se trouve qu'ici, cette microstructure de déformation a été prouvée comme
étant I'exemple typique d'artefact possible lors d'un test de mauvais traitement des

lames minces (cf. chapitre V en C.4.0. Le point est que dans ce cas de figure, la zone
affectée de I'artefact est très tordue et localisêe essentiellement près du trou de la lame.

Le second point important est que nous avons manipulé les lames de Âet-5630-R
observées ultérieurement pour confirmer ou infirmer la microstructure, avec un très
grand soin, et que celles-ci présentaient bien cette microstructure de cisaillement
catastrophique. Elle affectait l'échantillon dans toutes les plages observées, aussi loin
qu'il nous était possible de Ie faire.

Nous penchons donc pour l'hypothèse de Ia véritable microstructure de
déformation. Vu le petit nombre de cycles auquel la rupture est intervenue, on peut
donc supposer que c'est cette microstructure qui I'a causé prématurément.

En revanche, nous pensons que Ies zones affectées de cette microstructure
atypique en Âe5-25 et Âe3-3345-R relèvent de façon certaine de I'artefact, du fait du

caractère localisé et tordu des régions affectées.

II faut donc être très déIicat, dans la manipulation des lames minces, et prudent
en ce qui concerne I'interprétation des microstructures.

Nous sommes par ailleurs incapables d'expliquer pourquoi seul cet échantillon
comporte cette microstructure.

D.l.d.y/ Mécanisme de cisaillement catastrophique :

Nous avons identifié le mécanisme de cisaillement sur un événement de
cisaillement d'un précipité en cours de réalisation (cf. chapitre V en C.4.g-Essai Âe1-

5630-R). La dislocation qui cisaille est une superdislocation, qui s'est dissociée en deux
dislocations superSchockley. Ces cisaillements ont lieu dans des plans octaédriques très
proches et laissent derrière eux des boucles fautées. Celle que nous avons étudiée est de

caractère intrinsèque (SISF).

Il s'agit du même mécanisme que celui proposé par Milligan et al (1991) pour le
PIfAl480 à basse température (20->200'C) et observé par Pessah-Simonetti (199û sur du
MCZ à la température ambiante.

De façon générale, les défauts résultant de ces cisaillements sont bordés d'un côté

très droit et d'un autre plus perturbé (cf. figure V.50). Ces perturbations sont le signe
d'épinglages de la dislocation de queue lors du cisaillement (suggestion de Milligan et
al.). Ces formes irrégulières ont êté notées également par Douin (1991) dans Zr3Ll Ge
structure LIZ).
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8.2/ CARTES DE DÉFORMATION EN FATIGUE Rr:o
EN FONCTION DES DEUX PARAMETRES N ET ÂTt :

Nous avons dressé un carte de déformation du superalliage en fatigue à 950"C (cf

fisure VII.4).

En voici le commentaire :

Pour des grandes déformations totales imposées, la contrainte imposée est grande,

donc le cisaillement par mécanisme de paires et la diffusion se font facilement:la
microstructure de déformation perd son caractère anisotrope et est homogène.

Pour un petit nombre de cycles, l'écart paramétrique crée des contraintes
de compression dans Ia matrice qui ont pour effet l/ d'empêcher la déformation de se

faire dans les couloirs verticaux 2/ de favoriser le mouvement des dislocations qui

relaxent l'écart et d'inhiber les autres (calcul de Peach-Koehler qui montre que les

dislocations "relaxantes" ont tendance à être plaquées à I'interface, les autres
repoussées), là où la déformation est autorisée à se faire i.e. dans les couloirs
horizontaux. Il en résulte une anisotropie micromécanique de la déformalion.

Cet écart paramétrique, une fois relaxé (cycle No), ne joue plus de rôle, mais les

dislocations aux interfaces horizontales oût des champs de contrainte qui gênent la
déformation ultérieure dans ces couloirs, ce qui pousse la déformation à s'étendre dans

les couloirs horizontaux. Le caractère anisotrope micromécanique de la déformation
noté A chute.

Au bout d'un grand nombre de cycles, la diffusion devient un phénomène

extrêmement important, et provoque ta coalescence des précipités entre eux
perpendiculairement à I'axe de sollicitation ; la microstructure présente alors une

microstructure typique du fluage.
Pour les petits Âet, il n'y a pas d'extension aux couloirs verticaux car la

coalescence orientée de type N se fait avant. L'écrouissage y est insuffisant pour
empêcher la déformation de continuer mais la relaxation aux interfaces (001) est
suffisante pour créer des gradients d'ênergie élastique et provoquer la coalescence.
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Cl CAS DE LA FATIGUE ALTERNÉE Re:-1
C.l/ ler cycle

C.l.a/ Systèmes de glissement :

La compression n'a pas de raison de modifier la nature des systèmes activês, On

est toujours en présence de glissement octaédrique multiple.

Cependant, il semblerait qu'elle réduise le nombre de ces systèmes activés en

l'occurrence dans les couloirs verticaux.

I1 semble par ailleurs que toutes les dislocations soient dans leur plan de

glissement et que la diffusion n'ait agi que dans les intersections de couloirs (cf. figure
v.8 2 ).

On note du glissement (l I l)<l l2> dansT (cf.8.1.c).

C.l.b/ Evolution du caractère anisotrope :

L'essai présente la même microstructure qu'après une traction, à laquelle se

rajoute, localement, I'activation importante d'un des deux couloirs parallèles à <001>. Ces

couloirs sont affectés de glissement selon un seul système de glissement de façon très
dense. L'anisotropie est donc cassée.

Cette microstructure suggère que c'est la compression seule qui provoque ce

glissement intensif dans les couloirs verticaux. Un test de simple compression a été
réalisé afin de voir si cela ne tient qu'au simple fait de compression (cf. même chapitre
en C).

C.l.c/ Evolution de la localisation aux interfaces

La déformation se localise toujours aux interfaces, que ce soit dans les couloirs
horizontaux ou dans les couloirs verticaux. La diffêrence entre les deux couloirs est que

les interfaces des couloirs horizontaux sont tapissées de réseaux grâce à I'intersection
des différents systèmes activés, et que les interfaces des couloirs verticaux ûe le sont
pas, puisque un seul système y a êlê activé et qu'il faut au moins deux systèmes de

glissement différents pour créer ces rêseaux.

C.l.dl Écart à Ia coincidence et dislocations aux interfaces :

Les dislocations activées comme pour I'essai de simple traction, dans les couloirs
horizontaux, relaxent l'écart paramétrique.
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Nous avons pu voir que c'est aussi le cas des dislocations qui sont activées dans les
couloirs verticaur.

C.l.e/ Cisaillement des précipitês :

La compression a provoqué du cisaillement par le mécanisme II (SSF), L'étude de

la nature des défauts a montré leur caractère extrinsèque : ce qui correspond à la
nature de la majorité des défauts observée par Décamps et al dans les essais de

compression dynamique (cf. figure L17.2 pour Ie mécanisme de cisaillement),

C.l.1l Contournement des précipitês :

Le contournement se fait fréquemment, il n'est apparemment pas complet ici
non plus.

C.2l Effet du nombre de cycles sur la fatigue Re--l :

C.Z.a/ Ce qui n'est pas aodifiê:

La nature des systèmes activés, le cisaillement et sa nature, ainsi que le
contournement des précipités (quand il est encore possible de le faire) sont actifs à

N=l l5 et ne sont pas modifiés.

Des signes de montée des dislocations sont observés dans les intersections de
couloirs (courb ure des dislocations).

C.2.bl Eîfet du noabre de cycles sur Ia diffusion :

A N= I I 5, en f atigue R6=- I , la microstructure de défor m ation présente une

coalescence de type N très étendue.
Alors que pour des essais de fatigue Re=O, que ce soit à même niveau de contrainte

maximum (Âe6-ZOO) ou à même amplitude de déformation maximale, on n'observe pas de

coalescence pour deux fois plus de cycles. Ces essais prouvent que l'alternance des
contraintes a un effet très important sur la coalescence.

La déformation plastique concerne ici beaucoup plus de volume de I'alliage. En
traction, la déformation ne concerne qu'environ 10% du volume total du matériau,
Après cet essai, elle concerne 30% du volume. Les dislocations étant des courts-circuits
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de diffusion, la déformation plastique favorise donc la diffusion sur un volume

beaucoup plus important qu'en fatigue répétée.

Cette coalescence, selon Véron, est mue par des gradients d'ênergie êlastique

provoquês par la relaxation anisotrope des contraintes de cohérence par les

dislocations.

On a vu qu'une traction (respectivement une compression) simple localise la

déformation dans les couloirs horizontaux (respectivement verticaux). Supposons que

ce soit le cas pendant toutes les tractions (respectivement compressions) des cycles de

fatigue Re=-1. Alors du fait que les couloirs verticaux représentent 2 fois plus de volume

que les couloirs horizontaux, un couloir horizontal présente deux fois plus de

déformation plastique qu'un couloir vertical. On peut dire que, globalement, la
relaxation des contraintes a lieu pour un nombre de cycles deux fois plus petit pour les

couloirs horizontaux que pour les couloirs verticaux. Donc, les gradients existent

toujours et dans le même sens qu'en simple traction.

Ce raisonnemeûl grossier expliquerait pourquoi on obtient le même type de

coalescence en fatigue alternée qu'en fatigue répétée (type N).

On ne s'explique pourtant pas pourquoi I'alternance des contraintes favorise la
rapidité de cette coalescence.

C.2.c/ Evolution du caractère anisotrope et de Ia localisation aux

inErfaces en fonction de N;

La déformation se localise toujours aux interfaces disponibles. Il est évident que

lorsque la coalescence de type N a eu lieu, les interfaces libres ne sont plus que les

interf aces (0 0 I ).

C.z,dl Conclusions, inîIuence de N en latigue Re--I :

La fatigue Re=-1 a pour effet de répartir la déformation dans les 3 couloirs de

matrice grâce d'une parl à la traction qui localise la déformation dans les couloirs

horizontaux, et à la compression qui localise la déformation dans les couloirs verticaux.

Elle a pour effet de cisailler les précipitês selon mécanisme de cisaillement de type II
(cf chapitre I). Très vite, à N=115, la coalescence dirigée des précipitês perpendiculaire-

ment à <00 I > intervient et résulte en une structure en radeaux classiquement

rencontrée en fluage traction (type N).

L'effet principal de la fatigue alternée est donc la coalescence des précipités. La

nature de cette coalescence peut être expliquée par le modèle de Véron (1995).
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D/ COMPRESSION SIMPLE :

D.I.I COMPRESSION ET FATIGUE RE=-1 À UN CYCLE :

L'essai de simple compression confirme ce que suggère l'essai de fatigue alternée
à un cycle:la déformation se localise essentiellement aux interfaces parallèles à <001>.

La nature des systèmes de glissement est la même et ils se comportent de la même
façon:leur activation se fait à un nombre réduit et a pour conséquence princjpale de ne
pas former de réseaux aux interfaces verticales. Ces systèmes de glissement laissent des
brins de dislocations tous parallèles.

De même, après une traction-compression, Ies dislocations logées aux interfaces
verticales relaxent l'écart paramétrique. Un point que l'on retrouve lors de l,essai de
compression simple est la présence de boucles de déformation aux intersections des
couloirs de matrice.

Une différence est notêe entre les deux essais sur le cisaillement de la phase f .

L'essai de traction-compression (950MPa/-95OMPa) présente des traces de cisaillement
par le mécanisme II alors que I'essai de compression simple (740Mpa) n,en présente
aucune' Quelques uns de ces défauts ont été analysés comme étant de caractère
extrinsèque' ce type de défaut est attendu en général en compression dynamique
(Décamps et al 199D.

Cela signifierait donc qu'une traction de 950Mpa à cette vitesse de déformation ne
suffit pas pour cisailler, mais qu'une traction préliminaire à la compression favorise les
configurations de cisaillement de la phase f pendant cette compression.

Une étude portant sur la nature d'un plus grand nombre de défauts demanderait à
être poursuivie avant de conclure sur ce point.

D.I./ COMPRESSION SIMPLE ET TRACTION SIMPLE :

La microstructure de déformation en compression présente une anisotropie
exactement opposée (ou complémentaire) à ceile adoptée en traction.

une différence est notée aussi en ce qui concerne la présence de boucles aux
intersections des couloirs de matrice, en compression et pas en traction.

En revanche, pour un même niveau de contrainte (même vitesse de déformation),
aucun des deux essais ne présentent de cisaillement de la phase / apparent.
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EI TRACTION RÉPÉTÉE ET ESSAI DE FATIGUE
À MEME NIVEAU DE CONTRAINTE INITIAL :

11 s'agit de comparer les microstructures de déformation de ÀOe -5 et de Ât6-200 et

d'essayer d'expliquer les différences de comportement (nous avons publié ces résultats

: Décamps et al 1994).

Ces essai ont en commun (mis à parl la températute,la fréquence d'essai, I'axe de

sollicitation,...) le niveau de contrainte initial qui se situe vers 950MPa. L'essai ÀO5-5

est une traction répétée à ce niveau, et ÂÊ5-200 est un essai de fatigue typique de cette

étude Rg=O ayant ce même niveau de contrainte pour Ie premier cycle.

On rappelle tout d'abord la microstructure de Aoe -5.

E.I/ ESSAI AOe -5

L'essai présente du cisaillement par le mécanisme II et présente une majorité de

défauts intrinsèques. On retrouve donc, le même type de majorité observée par Décamps

et al (1991) lors d'essais de traction dynamique. On rappelle que leur explication est

basée sur l'écartement des partielles différent en compression et en traction.

E.zt aOe -5 ET ae.-ZOO

La comparaison des microstructures des deux essais nous apporte plusieurs

renseignements :

une contrainte répétée de 950MPa provoque le cisaillement des précipités par le

mécanisme II alors qu'une contrainte s'affaiblissant peu à peu accompagnée d'un

passage en compression (de I'ordre d'une centaine de Mpa) ne le provoque pas.

On peut donc tirer les conclusions suivantes :

l/ On sait que les réseaux se forment dès le premier cycle (Aea-l) avec une

simple traction sans compression aucune, donc rien ne nous permet d'imaginer que

cela se soit passé autrement ici pour les deux essais (Àee-ZOO et ÂOe -5). On est donc sÛr

que ce n'est pas la présence ou I'absence des réseaux qui jouent un rôle ici sur le
cisaillement.

2/ Une traction simple ne suffit pas au mécanisme pour qu'il agisse, sinon, la

microstructure de Âee -ZOO aurait contenu des SSF.
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ces résultats indiquent que les niveaux de contrainte jouent un rôle important.Âoe-5 présente des défauts et on sait que ces défauts ne sont pas apparus après unetraction seule:cela indique que le mécanisme nécessite une période d,incubation à ceniveau de contrainte (950Mpa).

Le fait qu'ils n'apparaissent pas pour Âee-zoo peut avoir deux raisons l/ lapériode d'incubation au niveau de contrainte nécessaire cisaillement n,a pas étéau
assez long, 2/ re passage en compression de Ia contrainte
partielles et empêche le cisaillemeflt.

Joue sur l'écartement des
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F I ADOUCISSEMENT EN TERME DE omax ET

MICROSTRUCTURES DES ESSAIS RE:O :

Toutes les courbes de fatigue ont présenté un adoucissement en terme de

contraintes maximales (et pas en terme d'amplitude de contrainte).

r Supposons que la quantité de déformation plastique par cycle soit la même pour

les premiers cycles d'un essai (ce qui n'est pas loin de la vérité)' Le second cycle ne

nécessite alors pas autant de contrainte que le premier pour fabriquer la même

quantité de déformation plastique. une première explication est donc, qu'un certain

nombre de sources existent déjà:plus prêcisément, il en existe plus au début du 2ème

cycle par exemple, qu'au dêbut du ler cycle. ce raisonnement intuitif peut se réitérer

au cycles suivants.

o Une seconde provient du fait que les dislocations viennent se loger aux

interfaces. elles ne provoquent pas de durcissement majeur dans les couloirs par leur

présence.

o La troisième, et c'est la principale, est que les dislocations relaxent l'écart

paramétrique. Le fort adoucissement du début correspond au fait que toutes les

dislocations viennent relaxer l'écart, son ralentissement ultérieur esl expliqué par le

fait que les dislocations sont alors moins sollicités par les contraintes associées à l'écart

puisque celui-ci est rêduit.
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Gl CONCLUSION

Nous avons dressé une carte de microstructures de déformation du superalliage
AMI à 950'C en fatigue Re=O, en fonction de deux paramètres :le nombre de cycles et la
dêformation totale imposée. Nous dégageons l'évolution du caracière anisotrope de la
déformation. Nous nous sommes attachés à expliquer ces microstructures. Pour cela, nous

faisons appel aux contraintes de cohérence existant dans le matêriau à cette température,
à la diffusion, au cisaillement des précipités, à la montée des dislocations ou à l'absence
de ces phénomènes.

Nous montrons qu'il est possible d'expliquer les coalescences de l'alliage grâce au

modèle proposé par Véron, que ce soit en fatigue répétée, ou en fatigue alternée.

Nous avons vu que les contraintes de cohérence jouent un rôle important dans le
caractère anisotrope des microstructures de déformation au début des sollicitations.
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VIIf. Contraintes internes

CHAPIÏRE VIII

CONTRA INTES INTERNES

AI INTRODUCTION

Nos résultats expérimentaux nous ont permis de dépeindre le comportement des

microstructures de déformation en fatigue répétée en fonction de deux paramètres qui sont:
la quantité de déformation (directement liée à la vitesse de déformation et à la contrainte), et

le nombre de cycles. Nous avons notamment dégagé l'évolution de I'anisotropie
micromécanique de la dêformation.

Nous nous proposons dans ce chapitre d'interpréter de faÇon plus précise que nous

l'avons fait au chapitre VII le comportement micromêcanique du superalliage à la lumière
d'estimations de contraintes internes, et le comportement du superalliage en fatigue.

Ces contraintes internes sont :

l/ la contrainte interne provenant de l'écart paramétrique entre les deux phases (bien
connue : cf. chapire I en B.l.g.y)

2/ La contrainte interne provenant de l'effet fortement composite de I'alliage. Cette

contrainte trouve son existence dans la partition de la contrainte appliquée entre les deux
phases.

181



VIII. Contraintes internes

Bl CONTRAINTES INTERNES :

B.I/ EFFET COMPOSITE DU SUPERALLIAGE :

Nous nous sommes inspirés du modèle composite de la plasticité de Mughrabi, présenté
en 1979 pour les distributions inhomogènes de déformation plastique adoptées par les métaux
monophasês en fatigue (Mughrabi 1979).

Ce modèle composite est basê sur des calculs de plasticité de matériaux composites
fibreux. L'idée de considérer les superalliages en tant que composites a déjà été exploitée par
d'autres auteurs (Kuhn 1991, Mughrabi 1992 pour le SRR99, Véron 1995 dans le cadre d'un
modèle de coalescence de l'AM 1).

Nous assimilons le superalliage à la structure composite présentée en figure VIII.l. Elle
est composée de Ia juxtaposition de colonnes mixtes (contenant les deux phases) et de colonnes
composêes d'un couloir vertical de phase |.

L ,ilv

CI

ffi
ffi
ffi

ffi
ffi
ffi

ffi
ffi
ffi

ffi T

a v

(J
L

Figure VIII.I : Description de la structure
du superalliage comme un composite

Nous considérons cette structure sous contrainte unidirectionnelle oa, et nous nous

intéressons à sa déformation selon I'axe de sollicitation <001>.

Nous restreignons l'approche à cette direction afin de refléter simplement les choses. Il
est clair qu'une étude plus élaborée pourrait tenir compte de la déformation dans les
directions per pendiculaires.

En effet, lors d'une traction ov, I'alliage subit des contraintes de compression dans les
directions perpendiculaires d'une valeur o.oa (a<1). On considère ici que c, est négligeable
devant I afin de simplifier.
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On découpe le composite en deur parties (cf. figure VIII.2), ce qui revient à interdire le
déplacemenl de matière d'une partie à l'autre.

Puis, sur la base de la compatibilité de dêformation des colonnes, ûous montrons
I'existence de contraintes internes dans la partie I et I'absence pour la partie 2, et nous la
calculons.

+

t Partie L

Partie 2+-+(-)aL

tq
Figure VIII.2 : Partie I eL 2 du composite

o Soit tout d'atrorcl la nartic I

Si on appelle €"1 la déformation totale de la phase T (respectivement ty, celle de la phase

f ) suivant I'axe de sollicitation,

alors: E=E' (l)

On considère alors les lois d'écrouissage des deux phases (figure VIIL3), avec
I'hypothèse simpliste que les modules d'Young des deux phases sont égaux à E.

q
t"rt E

Figure VIIL3 : Lois d'écrouissage des deur, phases. €1 (€2 ) est
la déformation des phases T (T') libres sous une coatrainte
Oa.teff est la déformation des deur phases assemblées (i.e
la déformation effective dans le superalliage).

o
T

o'
"t

c
6^'t

t
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On peut constater que :

l/ tant que les deux phases se déforment élastiquement (cas où la contrainte appliquée est
inférieure à la limite d'élasticité), l'état de contrainte est le même dans les deux phases, mais
que

2/ dès qu'une des phases (en I'occurrence ici T) se déforme plastiquement, les contraintes

dans les deux phases ne peuvent plus être êgales du fait de la compatibilitê de déformation de

celles-ci.

On obtient alors une situation intermédiaire de déformation où la phase la plus ductile 1
se déforme moins que si elle avait été seule à la même contrainte appliquêe et où la phase la
plus dure y' se déforme plus ( esff r E1 et Êsff ) t2).

o Calculons les contraintes internes de compatibilitê de la partie 1

On écrit que les contraintes locales oy et oy'sont la superposition de la contrainte
appliquêe oa et des contraintes internes op et op'(dans T et dans T') ,et les déformations

grâce aux lois d'écrouissage. On obtient :

{

oy= Op+ ou

O1= Op' *Ou

oi
?-E

cv Q-oo
,Eh

Fyop+FT'op'= o

Lop+âop'=0

(2)

(3)

G)

(5)

Avec

nulle)

h le coefficient d'écrouissage de la phase y
Oo la limite d'élasticité de Ia phase y dans le superalliage (cela comprend la
contrainte d'Orowan, la contrainte nécessitée par la solution solide et la contrainte
provenant de l'écart à la coincidence).

La loi d'Albenga est vérifiée (la moyenne volumique des contraintes internes est

(6)

(6)

où F est la fraction volumique des phases dans la partie 1.

La résolution de (l) à (6) conduit à lavaleur littérale des contraintes internes

Olr= -
o

$r*Lurr
5F'= - L/a o1t

lU

et
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o Soit la nartie 2 : (partie complémentaire de la partie I )

Cette partie ne "voit" aucun effet composite similaire à celui que l'on vient de
présenter puisqu'elle est composée de la même phase tout du long.

Ce calcul a impliciternent supposê que la contrainte interne op est uniforme, ce

qui n'est pas exactement le cas dans la réalité.

En effet, la possibilité des couloirs de se déformer augmente au fur et à mesure que

I'on s'éloigne des deux faces :la contrainte interne possède le profil de la figure VIII.4
dans le couloir. Aussi, le milieu des couloirs subit une contrainte minimale. La
déformation va se faire comme en figure VIII.5. On note que I'intersection des couloirs
est le siège de contraintes internes complexes.

La valeur que I'on vient de calculer est donc la valeur maximale de la contrainte'
interne de compatibilité dans le couloir. Cette valeur maximale est atteinte près des
interf aces.

lopl

0 eo Distance d'éloignement
de l'interface

Figure VIII.{: Profil de la contrainte de compatibilité dans le couloir vertical

r-
I

L-
-J

Êvolution morphologique sous contrainte
Superalliage sous contrainte nulle : trait pointillé

I
I
I
I
I
I

I
I
I
I
I
I
L

1
I
I
I
I
I

I
I
I
I
I
I
I

_t

------a

Figure VIII.5
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YIII. Contraintes internes

o Synthèse de I'effet composite

Dès que le couloir verticai se déforme plastiquement, il apparaîl des

contraintes internes dites de compatibilité s'opposaûl à la déformation dans le

couloir vertical ductile, et renforçanl la contrainte appliquée dans le précipité
"dur". La figure VIII.6 résume l'effet composite en traction et en compression.

ou'1
.L

I
T

+ t

lo
a

+ q

TRACTION COMPRESSION

Avec

op= - oa:o0
et Op' = - Lla Op

$t{r*r

Figure VIII.6 :Contraintes internes dues à l'effet composite du superalliage

.L

l,'t
v

I

Estimation numérioue :

avec h=p/ 50 = l0-20 GPa

E=90GPa

L/a = 0,4

On trouve Op=-0,8.(02-Oo)
Op'=*0,3.(Oa-Oo)

Ces valeurs sont d'autant plus grandes qu'on est loin de la limite d'élasticitê
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B.2I ÉCART PARAMÉTRIQUE :

Avant toute déformation, à 950"C, l'AMl présente un écart paramétrique ô qui crée

des contraintes internes de compression dans la matrice y.

Nous faisons un calcul simple de cette contrainte afin d'évaluer I'effet de celle-ci
sur I'activation des différents systèmes de glissement

Pour cela nous reprenons un calcul réalisé par Saada (1989) où le champ de

contrainte dû à une inclusion a êlê calculé dans Ie cadre de l'élasticité tinêaire. Nous

I'adaptons à un cube dont les faces sont perpendiculaires aux trois axes du trièdre direct
(x t ,xz,x: ).

Ce résultat donne le champ de contraintes dans le matériau contenant I'inclusion (ici ]),
il vaut pour la face 3 (face perpendiculaire à x3) :

ott

(J22

Çn

avec

par symétrie on obtient pour la face i (i E tl,?,3j)

ou bien
oii = K'
jâ, i =12 ott 3.

{

= p(1+v).e
1-v

= p(1+v).e
1-v

-0.

E la déformation de la phase contenant I'inclusion donc = ô
p le module moyen de cisaillement
V le coefficient de Poisson.

ô

oij = F(iï. ô (cf. fisure VIII.7)

K = F(_t*")avec

001

010

100

oii = K.ô
j*i, j =1,2o 3.

avec K=F C 
lryl
1-v

Figure VIII.7 : Effet de l'écart paramétrique
dans le superalliage : contraintes internes.
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L'êcarL paramétrique est nêgatif, on retrouve
compression.

VIII. Contraintes internes

bien des contraintes de

On peut calculer les contraintes projetées pour un système de glissement (O,i)
avec la relation de Peach-Koehler :

st

b : direction de glissement.

il: Normale du plan de glissement.

bn : direction de glissement normalisée

alors

orr. =É É, oi:ni'i

b=(b r ,b2,b3).

i = (n t,î2,r4).

ol:t rî, ui,uî)

(Relation de Peach-Koehler)

)-r a(oi"')
)-r o(oi"' )

i= I j=1

On obtient alors

{

oFr

oËl

"y?

: nânr(oa-Kô

: ou (bln3

: on (btn3

avec H pour symboliser le couloir horizontal (perpendiculaire à <001>)

V 1 et V2 les deux couloirs verticaux (contenant I'axe <00 I >).

La figure VIILS donne les valeurs littérales obtenues agissant sur tous les systèmes
de glissement octaédriques pour les différents couloirs.

Ces calculs montrent (par exemple) que la direction <01 l > est activêe. Cette

direction se propage soit dans (l lT) soit dans (lTl). On peur alors reprendre les

considérations de Buffière. L'intersection de chaque plan de glissement possible avec les

interfaces est considêrêe (cf figure VIII.9). La dislocation forme un brin vis sur (100), un

brineein:'sur {010) et mixte à 60'sur (001) (glissemenr dans (l tT}).

001

0lr)
eoiti

010

Mixte à 600
100

Figure V I I I.9 : Intersection d'uû plan de glisse mert d'uoe direction de

glissement sollicitée en traction avec uû précipité cubique.
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VIII. Contraintes internes

Le brin vis rL'a aucune action sur les contraintes de cohérence, Ji**if;'+i'rr

anre=t+#Enfinlebrinmixteà60"reIaxel'écartdansl,interface
(001). C'est le point important.

Si on regarde la contrainte projetée de cette direction dans les deux couloirs, on

constate que l'écart paramêtrique a pour effet d'inhiber ce système dans un des deux
couloirs verticaux (ici Y2 - cf. figure ViII.8).

L'effet paramétrique a donc pour effet double

I ) de favoriser les dislocations déjà excitées par la contrainte appliquée dans les

couloirs H (dislocations qui, même sans contrainte de cohérence, sont des dislocations
"relaxantes"),

2) d'inhiber ces systèmes dans un des deux couloirs, une fois que celui-ci est réduit
dans le couloir H;les contraintes de cohérence n'exislent plus, et certains systèmes
(ceux dont la contrainte projetée est la plus forte) sont excités de façon êgale dans les
couloirs H et Vl ou V2 à o2. L'extension dans les couloirs V peut se faire. La déformation

continue à se faire dans les couloirs H et on peut supposer que ces dislocations peuvent

alors changer le signe de l'écart.

Dans les couloirs verticaux, la déformation se fait petit à petit et l'écart s'y réduit;
une fois qu'il est complètement réduit, tous les systèmes de glissement alors excités dans

les couloirs le sont à la même contrainte.
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La figure VIIi.l0 visualise en traction et compression le nombre de systèmes

activés ainsi que leur contrainte d'activation. Tous les systèmes activés sont des

systèmes qui relaxent les contraintes de cohêrence (en traction comme en

com pression).

Ces calculs montrent qu'en traction et en compression le nombre de

systèmes de glissement activés n'est pas systématiquement le même dans les deux

types de couloirs et que, quel que soit le niveau de contrainte appliqué, les couloirs
horizontaux sont plus sollicités que les couloirs verticaux en traction et
inversement en compression. Nous détaillons cette analyse à partir deD/ .

oul :ça
+

E systèmes'e $+ Klôl 8 systèmes a-(o-- K I ôl )4à0 ?4à0

4 systèmes à Ç
4 systèmes a Q- Klôl

4 systèmes à Klôl->O

4 systèmes à -Ç
4 systèmes e -(OJ K I ôl )

systèmes a Klôl -t> O

+

TRACTION COMPRESSION

Figure VIII.10: Systèmes ercités et cortraintes projetées associées sous l'effet
d'une contrainte oa et de l'écart paramétrique ô (en traction et en compressioa).
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CI SYNTHESE SUR LES CALCULS DE
CONTRAINTE:

Lorsqu'aucune déformation n'est encore apparue, donc en début de

sollicitation, la conlrainte due à l'êcarl paramétrique existe et agit afin de favoriser
ou inhiber certains systèmes de glissement en fonction du couloir. Les dislocations
formées viennent réduire l'écart paramétrique aux interfaces et donc diminuer les

contraintes associées (Buffière 1992, Buffière et al 1995, chapitre 5 et 6).

Si une déformation apparaît dans les couloirs verticaux I'effet composite
apparaîl aussitôt et agit pour gêner Ia dêformation dans ces couloirs.

Nous traitons l'évolution des contraintes pour tous les cas qui nous
intéressent dans cette étude, afin de retrouver le comportement du superalliage :

r un essai de simple traction
o un essai de simple compression
o un essai de traction répétée (Re=O)

e un essai de fatigue alternée

Nous avons pris différents niveaux de contrainte.

Les contraintes provenant de l'écart paramétrique sont non nulles
uniquement pour un très petit nombre de cycles (on montre au chapitre 5 et 6 que

l'écart est relaxé très tôt). Pour les essais de sollicitations simples (en traction et en
compression) les deux contraintes agissent.

Pour les essais de fatigue Rg=0 et Re=- l, on suppose que l'écart est relaxé après

le nombre de cycles N0 (très petit). Dès que N est supérieur à Ng, seule la contrainte
de compatibilité a un effet (si les couloirs sont déformés bien sûr).

On donnera les résultats du nombre de systèmes sollicités avec leur
contraintes projetées sous la forme de tableaux.
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D/ ÉVOLUTION DES CONTRAINTES INTERNES
EN SIMPLE TRACTION ET EN SIMPLE
COMPRESSION :

D.I / MODÉLISATION :

Considérons la contrainte appliquée O2 de 06 - Klôl . A l'aide de la figure
VIII.10 on peut voir que :

. en traction 8 systèmes sont activés dans le couloir horizontal (perpendiculaire à

<001>) et aucun n'est activé dans les couloirs verticaux (v1 et v2)

' en compression,4 systèmes sont activés dans chaque couloir vertical (pas les
mêmes) alors qu'aucun n'est activé dans les couloirs horizontaux.

En traction, aucune contrainte de compatibilité n'apparait puisqu'aucune
déformation n'affecte les couloirs verticaux.

En revanche, lors d'une compression, cette contrainte existe et gêne la
défor m ation ultérieure.

On raisonne de cette f açon pour les différents niveaux de contrainte
suivants :

Oo - Klôl , Oo , Oo * Klôl Os - Klôl *Orr On regarde d'abord I'effet de l'écart
paramétrique sur les systèmes de glissement excités, puis si une déformation
appataîl dans les couloirs verticaux, la contrainte de compatibilitê surgit et gêne
la déformation ultérieure. La valeur de ouest prise égale à une constante de I'ordre
de Klôl pour plus de simplicité,

Nous avons regardé I'effet de ces contraintes sur les différents systèmes de
glissement et placé les résultats dans le tableau VIII.l.
Les systèmes fortement excités sont notês ++, les systèmes très excités sont notês +,

les systèmes gênés sont notés -, les systèmes très gênées sont notés -- (les

contraintes projetées effectives sont indiquées dans la légende du tableau).

D.2/ CONCLUSION

On retrouve bien Ia différence de comportement de l'alliage en traction et
compression simple :

o déformation préférentielle des couloirs horizontaur en traction,
o déformation préférentielle des couloirs verticaux en compression.

o A contrainte êgale, en traction et compression, par exemple o0, on voit que dans

les couloirs horizontaux en traction, S systèmes sont très sollicités, alors qu'en
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MODELISATION DU COMPORTEMENT

EN SIMPLE TRACTION
N:1

oe +K lôl+ oU

os +K lôl

o6

o'e -K lôl

EN SIMPLE COMPRESSION
N:1

ou,

Effet de l'écarl
paramétrique seul

--+ Avec la
com patib ilité

Effet de l'écart
para0tétrique seul

-a> Avec la
com patib iliré

Modèle de comportement du super alliage
compression. L'écart paramétrique n'est pas réduit.Nombre de sytèmes de glisse ment ercités
contraintes projetées associées selon le couloir.
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B++

4++

4+

4+

4-

4+

4-

4

4+ 4+

4
4-
4--

4-- 4--

_> oo+K lôl+o',
ou plus

-+ oo +K lôl
ou Oo +O..

tt

Légeode

* oo-o
p

+

++

p
rien -È 

oo

--> oo +K lôl-o .6 + Àucun système
activé

Tableau VIII.l:
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compressiorl,4 systèmes sont inhibés et 4 autres très inhibés. On explique ainsi le
nombre moins important de systèmes de glissement observé dans ces couloirs en
compression, et donc I'absence des réseaux dans les couloirs déformés en
compression.

o En traction, on retrouve que Ies couloirs horizontaux sont toujours plus sollicités
que les couloirs verticaux. On note que I'anisotropie diminue avec I'augmentation
de la contrainte, à Oo - Klôl il rily a rien dans les couloirs verticaux et 8 systèmes
activés dans les couloirs horizontaux, alors qu'à Oo * Klô|, 8 systèmes sont très
activés dans les couloirs horizontaux mais 8 systèmes sont activés aussi dans les
couloirs verticaux (dont 4 très). L'anisotropie diminue avec I'augmentation
de la contrainte.
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El FATIGUE RÉPÉTÉE
E.I I MODÉLISATION :

La fatigue Re=0 débute par une simple traction. Comme nous l'avons déjà notê en

C/,la chute des contraintes dues à l'écart paramétrique est très rapide (No petit).

On reprend donc le cas d'une simple traction (N:1), et on traite le cas d'une
traction où l'écart paramétrique est réduit (cycle NrNo) et où seules Ia contrainte

appliquée et la contrainte de compatibilité agissent.

Le tableau VIiI.2 présente les résultats de I'analyse du nombre de systèmes

sollicités et leur contraintes projetêes.

Ce qui se passe en N=l symbolise ce qui se passe dans I'alliage jusqu'à ce que l'écart
paramêtrique soit réduit, de même pour N>No après.

Comme on peut le voir, l'écart paramétrique a pour rôle de diminuer les

contraintes projetées sur les différents systèmes dans les couloirs verticaux et de les

augmenter dans les couloirs horizontaux.

E.zI CONCLUSION :

o On retrouve la chute de l'anisotropie de déformation même pour N>No quand la

contrainte augmente.

o La deuxième observation expérimentale que l'on retrouve dans notre
modélisation est la chute de I'anisotropie avec I'augmentatior du nombre de cycles. Une

fois I'écart paramétrique rêduir, les couloirs verticaux sont moins inhibês et les couloirs
horizontaux plus sollicités.
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MODÉL ISAT ION DU COMPORTEMENT
EN FATIGUE Re:O

N:1 N>No

o â

Oo +K lôl+ OU

oo +K lôl

oo

oo -K lôl

Effet de l'écart et
de la compatibilité

8

la déf or mation continue.

L'écart est réduit, seules les
contraintes de compatibilité
ont un effet.

-->

Modèle de comportement du superallia8e en fatigue répétée. on
considère le premier cycle et un cycle à partir duquel l'écart
paramétrique est réduit.
Nombre de sytèmes de grissement ercités et valeurs des
contraintes projetées associées selon le couloir.

4-- 8--

_* oo*51ôl+o'
ou plu s

_>oo+K|ô|
-+ o^ -o"p

.Ù -> Aucun système
activé

tr
tl

Légende

rien * Og

-> oo +K lôl- o

++

+

ou oo +o

Tableau VIII.2 :
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FI MODÉLISATION EN FATIGUE ALTERNÉE
F.I I MODÉL ISAT ION :

La faÎjgue Re=-l dêbute par une simple traction suivie d'une simple compression,

on reprend donc les résultats du tableau VIII.1. Et on traite le cas d'une traction et d'une

compression lorsque l'écart paramétrique est relaxé (cf. tableau VIII.3).
Le lableau VIII.4 donne la modélisation du comportement du superalliage en

fatigue Re=-1. On a considéré comme en fatigue Re=0 le premier cycle et un cycle pour

lequel l'écart paramétrique est réduit.

F.2I CONCLUSION :

Grâce à ce modèle, on retrouve le comportement expérimental du superalliage en

fatigue alternée. Les observations que nous avons réalisées correspondent au plus bas

niveau de contrainte considéré, puisqu'en traction, pour la même contrainte, rien n'était
observé dans les couloirs verticaux (et inversement en compression).

Notre modèle prédit qu'à plus forte contrainte, sans faire intervenir le

cisaillement, la déformation doit se faire de façon beaucoup plus homogène dans les deux

types de couloirs, que ce soit en traction ou compression.

Quand le nombre de cycles augmente, diffusion mise à part, I'effet composite

favorise la déformation dans les couloirs horizontaux,

On pourrait sophistiquer le modèle en supposant que l'écart paramétrique n'est pas

réduit au même nombre de cycles pour les deux types de couloirs (cf raisonnement au

chapitre VII en C.2.b).
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COMPORTEMENT D'UN CYCLE N
N>No

EN FATIGUE Re:-1

TRACT ION COMPRESS IONoa

oo+op

O6

Systèmes activés si Avec I'effet de la
aucune contrainte

- contrainte de
interne ne sévit - compatibilité

Systèmes activés si
aucune contrainte _>
int.erne ne sévit

Avec I'effet de la
contrainte de
compatibilité

Modèle de comportement du superalliage pour, un cycle à partir
duquel l'écart paramétrique est réduit.
Nombre de sytèmes de glissement ercités et valeurs descontraintes projetées associées selon le couloir.
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Légende:

+ --*06 + op

rien --)0g
- ---> oo -op

.U___> Aucun système
actlve

Tableau VIII.3 :



MODÉLISATION DU COMPORTEMENT
EN FAïIGUE Re:- I

N:1 N>No

TRACTION COMPRESSION TRACTION COMPRESSION

o
ĉt o â

oo +K lôl+ o!

oo +K lôl oo+o
lr

o0 o0

oo -K lôl

Tableau vIII.4: Modèle de comportement du superalliage en
On considère le pre mier cycle et un cycle
l'écart paramétrique est réduit.
Nombre de sytèmes de glissement ercités
contraintes projetées associées selon le couloir.

fatigue alternée.
à partir duquel

4+
4++

4--
8-- 8-- 8-- 8--

o^+Klôl+o
=r ---) Llou plu s

+ --) oo +K lôl
ou O^ +o

" l.t

*oo-o
p

p

Lé gend e

rien -È 
o0

-tr- oo +K lôl- o .d ---> Aucun système
activé
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G/ CONCLUSION

Il est clair que cette "modélisation" est simple;elle ne concerne que la
déformation dans la matrice et ne tient pas compte des cisaillements, de la diffusion, et
donc de la coalescence.

Ces calculs de concentration de contrainte sont des estimations qualitatives et nous
permettent de dégager une différenciation géométrique pour la déformation, fonction du
couloir de matrice considéré ainsi qu'une différence de comportement dépendant du
mode de sollicitation que ce soit en compression, en traction, en fatigue répétée, ou en
fatigue alternée.

Les différenciations géométriques prévues par le "modèIe" sont celles qui sont
observées expérimentalement :

on retrouve le caractère anisotrope et son évolution en fatigue Rg=O,

on retrouve la différence de comportement en traction et compression,
et on retrouve le comportement en fatigue alternée pour les petits nombres de

cycles. Pour les grands nombres, c'est impossible puisque la coalescence des précipités a

lieu très vite dans le matériau.
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Conclusion générale

i i;:

CONCLUS ION GÉNÉRALE
!t>

Jlt

L'originalité du travail présenté dans ce mémoire tient au manque important de
connaissances des mécanismes élémentaires régissant la déformation dans les
superalliages lors du stade d'accommodation en fatigue isotherme, notamment en fatigue
répétée.

Ce travail a donc été entrepris dans le b ut de comprendre l'évolution des
microstructures de dêformation en fatigue Re=0, d'apporter des renseignements sur la
fatigue alternée, et de comprendre l'apparition de bandes de glissement.

Pour cela, nous avons étudié le comportement microstructural du superalliage AMI
sollicité en fatigue à g5O"C (|ZZ3K) suivant la direction <001). Nous avons réalisé des
essais de fatigue Rs=O et Re=-1, et avons observé les microstructures de déformation par
Microscopie Électronique en Transmission.

Un des résultats essentiels est d'avoir caractérisé les microstructures et d'avoir
dégagé leur évolution en fonction du nombre de cycles, ainsi qu'en fonction de la
déformation totale pour la fatigue Re=O,

En fatigue Re=O, nos observations mettent en évidence le caractère très anisotrope
des microstructures. Lors de sollicitations en fatigue, la déformation commence par se
localiser uniquement dans les interfaces perpendiculaires à l'axe de sollicitation <001>.
Cette déformation se caractérise par des réseaux de dislocations à 6 côtés logés aux
interfaces matrice/précipité, et nous montrons que ces réseaux relaxent l,êcart
paramétrique existant entre les deux phases.

Le comportement en fatigue répétée dépend alors du niveau de contrainte (liée au
niveau de la déformation totale imposée). Si la contrainte est forte, le cisaillement des
précipités et la montée des dislocations sont efficaces, et ont pour effet d'homogénéiser
très vite la déformation:le caractère anisotrope disparaît complètement. Si la contrainte
est faible, le caractère anisotrope n'est pas modifié et la coalescence dirigée des
précipités, perpendiculaire à <001) (comme en fluage traction), intervient avant que
I'extension de la déformation aux couloirs parallèles à <001> ne puisse se faire.

on a ainsi pu dresser une véritable carte de ces microstructures, en fonction du
nombre de cycles et en fonction de la déformation totale, en y plaçant les mécanismes qui
les influencent.
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Conclusion générale

L'étude de la fatigue R€=- 1 est plus modeste.

Nous montrons cependant qu'une sollicitation en fatigue alternée produit le même

type de coalescence dirigêe (type N) qu'en fatigue Rg=O et en fluage traction, mais

beaucoup plus rapidement qu'en fatigue répétée.

L'étude de la fatigue alternée a êlê complétée par l'observation de la

microstructure obtenue après une compression simple. Nous montrons que la
compression déforme (au contraire de la traction) uniquement les couloirs parallèles à

<001>, et selon un nombre de systèmes de glissement moins important qu'en traction.

Cette observation se retrouve en fatigue alternée.

Nous interprétons les observations expérimentales obtenues en fatigue sur la
1/ du cisaillement des précipités à haute contrainte,

2/ des contraintes dues à I'écart paramêtrique,

3/ et des effets de la diffusion ; notamment de la montée assistée par la
contrainte et de la diffusion provoquée par des gradients d'énergie

élastique (Modè1e Véron 1995). 0n explique ainsi Ia nature des

coalescences du superalliage.

b ase

Nos travaux nous ont amené à étudier de plus près l'évolution des contraintes

internes du superalliage. Nous proposons au chapitre VIII, une chronologie de

l'évolution de ces contraintes et interprétons les changements des microstructures de

déformation en fonction du nombre de cycles et de I'amplitude de déformation imposée

selon l'évolution de Ia contrainte de cohérence (écart paramêtrique) et selon l'évolution
d'une contrainte interne due à I'effet composite du matériau.

En ce qui concerne les bandes de déformation, nous apportons la confirmation

de leur apparition dans les microstructures de fatigue. Nous montrons que ces bandes

cisaillent les prêcipités par superdislocations et qu'elles ont la même structure que les

bandes observées classiquement dans ce type de superalliage en traction à des

températures plus basses (jusqu'à 850"C). Nous pensons que ces bandes doivent plus leur

apparition au comportement de I'alliage en traction qu'en fatigue,

Cette êtude a permis de dégager des mécanismes de fatigue du superalliage AMI

durant le stade d'accommodation. Nous apportons ici des renseignements nouveaux.

Il reste cependant un certain nombre de choses à comprendre.

Nous proposons notamment une étude plus orientée sur le comportement de

I'alliage en traction pour répondre à la question des conditions d'apparition exacte de ces

bandes qui ne soût pas claires ici. Une étude observant les microstructures de

déformation de I'alliage en fonction d'une désorientation systématique mesurable vis-à-

vis de <001> permettrait de savoir si ce paramètre est dêterminant ou non.
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Conclusion générale

La rapidité avec laquelle la coalescence intervient en fatigue alternée (par
rapport à la fatigue répétée) n'a pu être expliquée. De même que nous ne comprenons
pas bien pourquoi des boucles de dislocations sont présentes aux intersections des
couloirs de matrice, dès que l'alliage a subi une compression.

La fatigue alternée mériterait donc qu'on s'y attarde un peu plus.
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Annexe

Facteur de Schmid

Lorsqu'un cristal est soumis à une sollicitation mécanique chaque système de

glissement subit une contrainte dite résolue.

Le critère de Schmid et Boas postule que le cristal commencera à se déformer

plastiquement lorsqu'au moins un des systèmes de glissement verra sa contrainte

résolue Or dépasser une certaine valeur critique OE

o[: cos], cosl on

Cosl, cos1 est le facteur de Schmid où 1, est I'angle entre I'axe de sollicitation et

la direction de glissement b et )6 I'angle entre I'axe de sollicitation et la normale au plan

de glissement.

Les tableaux donnent les valeurs des facteurs de Schmid pour les différents

systèmes de glissement octaédriques dans le cas d'une sollicitation uniaxiale F égale à

t00ll, A ou B.

Â 
"rt 

désorienté de 6.34" de [00 I ] vers I0 I I I

B est désorienté de 8' de [00llvers Il I ll

+
A = t0 0,1 o.el
+
B = I0.1 0.1 1l

011

A

111
B

Le facteur de Schmid pour les systèmes de glissement cubiques sont nuls pour [00llet
quasiment nuls pour A et B .
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VALEUR DU FACTEUR DE SCHMID ET BOAS :

valeurs des facteurs de schmid pour les différents
octaédriques dans le cas d'une sollicitation uniariale
B.

systèmes de glissement

Fégaleà[001] ,Aou

RQ: On peut voir que dès que l'on s'écarte de l'axe cristallographique 001 on favorise
certains systèmes de glissement par rapport à d'autres (cf chiffres en gras).

111

011

0.408

0.398

0.360

101

0.408

0.448

0.440

110

0

5.10-2

8.1,0-2

111

0T1

0.408

0.401

0.432

101

0.408

0.450

0.432

110

0

6.10-2

0

Plan de glissement

direction de
+

elissement b

facteur de schmid

F=t001I

facteur de schmid

F=A

facteur de schmid
. 

F=B

111

101

0.408

0.358

0.360

011

0.408

0.398

0.440

110

0

4.1,0-2

8.10-2

Trr

011

0.408

0.390

0.352

101

0.408

0.358

0.352

110

0

4.1,0-2

6.4.1,0-2

Plan de glissement

direction de
+

elissement b

facteur de schmid

F = t00ll
facteur de schrhid
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