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Résumé :

L'utilisation d'un matériau modeéle tel que le composite de solidification Ni(Cr,Ta)-TaC
et de deux méthodes d'observation complémentaires comme le microscope électronique a
trés haute tension (1 MV) et le microscope & balayage a canon & émission de champ, a
permis de mettre en évidence des mécanismes de déformation et de rupture en traction et
en fatigue dont l'observation serait peut-é&tre, autrement, demeurée impossible. De par sa
simplicité, le matériau permet d'exploiter quantitativement les observations de maniére
aussi approfondie que dans un monocristal ; de plus, la présence des fibres permet d'une
part de simuler les obstacles au glissement que constituent les joints de grains dans un
polycristal et, d'autre part, offre un renforcement homogéne qui permet de généraliser i
l'ensemble de la matrice, des mécanismes ne se produisant d'ordinaire que dans des zones
a forte concentration de contrainte. Enfin, en utilisant différents modes de sollicitation
(sens long, sens travers), nous avons pu réaliser, en présence d'un obstacle, des
combinaisons cission—-contrainte normale, que ['utilisation d'un simple monocristal ne nous
aurait pas permis d'obtenir, mais qui peuvent se trouver réalisées dans un grain particulier
d'un polycristal, 1a ou pourra se nucléer la fissure. Dans le cas d'une cission de forte
valeur, des empilements contenant plus de cent dislocations peuvent conduire a4 la rupture
de l'obstacle : la fibre ; par contre, dans une situation ou se trouvent combinées une
cission et une contrainte normale trés élevées, la présence de l'empilement peut conduire a
la nucléation d'une fissure interne par ouverture du plan de glissement. En fatigue, nous
avons pu mettre en évidence a la température ambiante, a la fois la ruine du matériau par
décohésion aux interfaces et dans les plans de glissement, et les sources de lacunes
multipdles dont les plans de glissement paralléles voisins ne sont distants que de quelques
nanomeétres.

Mots clefs : science des matériaux, microscopie électronique, déformation plastique,
déformation in situ, empilements de dislocations, mécanismes de rupture, fatigue, matériaux
composites.

INVESTIGATION OF SOME FUNDAMENTAL MECHANISMS OF DEFORMATION AND FRACTURE
OF CRYSTALLINE MATERIALS IN TENSION AND FATIGUE

Summary :

Taking advantage of both an ideal material such as the unidirectionally solidified
Ni(Cr,Ta)-TaC composite and two complementary observation techniques, the high voltage
electron microscope (1 MV) and the field emission gun scanning electron microscope, It
has been possible to observe deformation and fracture mechanisms which occur during
tensile and fatigue tests but cannot be easily evidenced in a conventional material. Due to
its simplicity, this material permits to derive from the observations, the same quantitative
information as in a single crystal. Moreover, the fibres may play the role of obstacles to
slip like grain boundaries in a polycrystal, they also provide an homogeneous
reinforcement thereby permitting to observe in the whole matrix, mechanisms which
would normally occur only in stress concentration regions. Furthermore, the use of both
longitudinal and transverse tensile testing has permitted to obtain, in the presence of an
obstacle, different shear stress—normal stress combinations; such situations can not be
obtained in a single crystal, but may be found in a given grain of a polycrystal where a
crack may thus nucleate. In the case of a high shear stress, dislocation pile—~ups
containing more than 100 dislocations may lead to the fracture of the obstacle: the fibre;
on the contrary, in a situation combining a shear stress and a normal stress of high
values, the presence of the pile—up may lead to the nucleation of a crack in the glide
plane itself. Decohesion at the interface and in the glide planes has been observed after
fatigue testing at room temperature; the observed multipoles may have an essential
contribution to the production of the vacancies involved in those mechanisms.

Keywords : materials science, electron microscopy, plastic deformation, in situ

deformation, dislocation pile—ups, fracture mechanisms, fatigue, composite materials.




I INTRODUCTION

Chronologiquement, la premiére phase de cetie étudea été 1l'observation
in situ, dans le microscope haute tension, des empilements de dislocations
se formant en traction longitudinale dans le composite de golidification
Ni(Cr,Ta)-TaC et conduisant & la rupture des fibres. Cette partie de 1'étude,
publiée en 1975 [1], est décrite dans le chapitre IV de ce mémoire. Sur
le plan pratique d'une utilisation immédiate, ces observations, réalisées
sur un composite trés simple dont la matrice est une solution solide,
permettaient déja de comprendre le mode de déformatiom et de rupture. des
composites plus performants développés pour la fabrication dtaubes de
turbines aéronautiques et dont la matrice est alors renforcée par une
précipitatiom de phase X'. Mais, au deld de cette application directe,
nous avons rapidement réalisé€ gu'une étude a2u second degré serait possible :
utiliser ce matériau exceptionnel, non plus comme un objet d'étude, mais
comme un instrument, au méme titre que le microscope haute tension gui,
par l'accroissement de l'épaisseur observable et la finesse de l'image,
nous avais permis de réaliser ces premiéres observations. De par sa simplicité,
ce matéfiau composite rend effectivement possible ll'exploitation quantitative
des observations de maniére aussi approfondie que dans un monocristal ; de
plusy la présence des fibres permet, d'une part, de simuler les obstmcles au
glissement que congtituent les joints de grzin dans un polycristal et,
d'autre part, offrent un renforcement homogéne qui, 21lié i une parfmite
cohésion de l'interface fibre-matirice, permet de généraliser a4 l'ensemble
de la matrice, des mécanismes de déformation et de rupture ne se produisant,
dansg les matériaux classiques, que localement, dans ies zonesg & forte
concentration de contrainte ol l}observation demeure difficile voire méme
impossible. Autrement dit, ce matériau composite devait nous permettre, em
similant les situations rencontrées dans les polycristaux, d'zller encore
Plus loin que dans les études sur monocristaux, tout en conservant les mémeg

pPossibilités dtinterprétation des observationse.

Cependant, nous €étions parfaitement conscients du fzit que aes
premiéres observaetions s'inscrivaient dans un véritable "créneau"
expérimental. En effet, il s'agissait simplement de pouvoir déformer le
matérian dans le microscope, ce que la réalisation du porte-objet de

traction venait de rendre possible, et de photographier, sous contrainie,

les configurations de dislocations formées in gitu. D'ailleurs, nous
nlavions pu juger de la portée de nos observations qu'a posteriori, aprés

développement des clichés ; en effet, l'observation sur 1'écran du microscope




nous avait juste permis de repérer des empilements, mais nous n'avions

ancune idée du nombre de dislocations au'ils pouveient contenir. Comme

. dtautres problémes expérimentaux se posaient pour d'auires utilisateurs,

il fallait, de toute fagon, remanier complétement le microscope haute

tension pour l'adapter & llexpérimentation in situ en général. Il stagissait
non seulement de perfectionner le porte—objet de traction, mais aussi de
réaliser d'autres porte~objets, une chambre-objet & vide poussé, un systéme

de visualisation et d'enregistrement de l'image & bas nivezu de lumidre

et haute résolution et méme, concevoir et réaliser une nouvelle platine
goniométrigue eucentrique, celle d'origine étant devenue inutilisable !

Cette véritable reconstruction du microscope, gue nous évoquerons trés
schématiquement dans le chapitre II, 'stest étendue sur une digaine d'annéesg
pendant lesquelles la réalisation et la mise au point des différents
équipements spécifiques s'est effectuse en corrélation avec leur mise en
ceuvre pour les études concernées : déformation 3 chaud des céramiques [2]

et des superalliages, microstructure et itexture de forte déformation et de
recristallisation de 1'acier inoxydable [3,4,5,6], déformation*[T,B] et
recristallisation [9,10,11] du titane, interaction dislocations de matrice-
joints de grains dans le fer pur [lQ,l},lﬂ ess Indirectement, la mise en ceuvre
de ces équipements a ainsi joué un rdle essentiel dans la poursuite des essais
in gitu sur le composite, puisqu'elle nous a2 non seulement fourni le materiel
indispensable, mais aussi une maftrise de l'expérimentation im situ sans

laguelle la réalisation des expériences ultérieures serait demeurée impossible.

D'autre part, pour aller plus avant dans noitre utilisztion du
composite comme outil de recherche, il fallait le connailtre encore mieux.
A cet égard, deux actions de recherche ont joué un rdle essentiel :
1'étude de J. F. Stohr, en 1978 [15], sur la structure fine de l'interface
fibre~matrice et la diffusion préférentielle 2 cette interface, et enfin
celle de T, Khan, en 1981 [;6], portant sur l'amélioration des propriétés
en fluage, mais dans laquelle il utilisait le flambage des fibres partiellement
extraites par attague sélective de la mairice, comme mesure de 1'état

de compression des fibres.

En fait, ce n'est que récemment, en 1984, profitant tout 3 la fois
de l'instrumentation migse en place et devenue pleinement opérationnelle,
d'une plus grande maitrise de l'expérimentation in situ, et enfin d'une
connaissénce plus approfondie du matérisu, que nous avons pu réaliser

notre projet initial : mettre en évidence la formation de fissures intermes

‘dans la matrice ductile, sans rupture des fibres. Ce phénoméne a pu étre

obgervé en traction sens travers. Une fois encore, se sonit les observations

antérieures de T. Khan puis C. Damerval et M. Rabinovitch,sur des surfaces




de rupture de composites rompus en traction seng travers et présentant

-un facigés particulier, gui nous ont fait choisir ce mode de gollicitation.

Les calculs ultérieurs._ont d'ailleurs montré que le systéme de contrainte
obtenu dans le composite soumis & une traction sens travers est particuliére-
ment favorable & la nucléation de ce type de fissures. Ces expériences,

ainsi que les calculs permetitant de les interpréter font l'objet du

chapitre V.

Lt'idée d'utiliser le composite pour étudier les mécanismes fondameniaux

de la fatigue n'est pas apparue tout de suite ; d'ailleurs, le fait que

leg compogites de ce: type, développés pour les turbines aéronautiques,

ne posent pas de problémes particuliers de tenue & la fatigue mécanigue,

a peut-&tre retardé notre démarche intellectuelle. En fait, ce dernier
aspect de 1'étude qui constitue le chapitre VI, peut &tre considéré comme

le point de convergence de deux actions de recherche digtinctes. Il's'agit
tout d'abord dfune étude bibliographique de la fatigue que nous avons
réalisée, H. Octor et nous-méme, en 1975-et 1976. Btude critique de quelques
200 références, ce travail avaii pour but essentiel d'acquérir une
connaissance plﬁs aprrofondie des aspects fondamentaux de la fatigue sur

le plan des mécanismes microsiructuraux, afin de mieux comprendre et si
poséible expliquer le comportement et les microstructuresvobservés dans

les matériaux technologigues, au besoin en définissant des sujets dtétudes
sur des monocristaux de métaux ou d'alliages convenablement choisis.

Le travail se déroulait en deux temps, une premiére lecture critique nous
permettait de sélectionner, dans un domaine donné, un ceritain nombre de
références qui nous paraissaient les plus pertinentes, ensuite la discussion
de ces articles avec P. Costa nous amenait & les approfondir et ainsi &
mieux cerner les problémes clés de la fetigue. Toul ceci nous avait conduit
a4 retenir troig thémes : le rdle de l'énergie de faute sur la microstructure
et les bandes de déformation permanentes, l'initiation des fissures de

fatigue et enfin le probléme des lacunes et des dégats intermes.

Le probléme se posait alors de choigir la méthode la mieux adaptée
& cette étude : construire un porte-~objet de fatigue pour observer in situ
la formation de la microstructure et si possible assister & 1l'initiation
des fissures, ou bien effectuer des essais classiques sur des monocrigtaux
de matériaux d'énergies de faute différentes, suivis d‘observations au
microscope électronique en transmission . Cependant, les deux approches
avaient déjé été sérieusement abordées dans d'autres laboratoires, ainsi,

1texpérimentation in situ avait déj2 permis certaines observations telles




que la formation de dipbGles et le "flip-~flop motion" des deux digloemtions
les constituant, ainsi que la formation des cellules de fatigue. De toute
fagon, était—~ce vraiment la meilleure méthode pour essayer de comprendre

les mécanismes conduisant & la ruine des matérisux ? D'autre part, et
indépendemment, He. Octor et ses colligues de l'équipe des alliages légers
étudiaient, sur le plan microstructural, le compvortement en fatigue des
alliages de titane. En ce qui concerne l'amorgage sur les plans de glissement
suivant le stade 1 de Porsyth Pﬂ], si les mécanismes ont été analysés

trés finement dans le cas de siructures en bandes de glissement permanentes,
le probléme de ltuniversalité du mécanisme se pose dans les matériaux &
glissement planaire et dans les alliages de titane lorsgue l'amorgage en
surfacé a pu €tre supprimé par la présence d'une couche superficielle
suffisamment écrouie. Or, dans des alliages de titane avec ou sans préci-
pitation, des observations effectuées par cette équipe [18,19];mum2dent
suggérer la formation, avant rupture, de cavités localisées dans des bandes
étroites, paralléles 2u plan de glissement prismatique, différant par leur
épaigseur (10 nm = 100 K) et leur aspect général des bandes de glissement
permanentes. I1 pourrzait donc y avoir amorgage de fissures intermes
correspondant au stade 1 de Forsyth, sur de tels plans de dégéis. Le fait
que ces observations aient été réalisées sur des éprouvettes pour lesquelles
la présence d'une couche écrouie permettait dlaugmenter la durée de vie,

& charge égale, d'un facteur suvérieur & 100, nous a2 donné l'idée dlutiliser
la ﬁrésence des fibres et le caractére homogéne de la déformation du
composite pour augmenter le temps de vie par rapport & celui de la matrice
seule d'un facteur similaire, permetiant ainsi d'exacerber et de généraliser
certains phénoménes ne se produisant d'ordinaire que localement, dans des
zones de forte concentration de contrainte ol l'observation est le plus
souvent impossible. Au fil du temps, 1l'idée d'utiliser le matériau composite
pour l'étude de la fatigue se précisdit ¢ il seraipreui-étre possible
d'obgerver, dans la matrice, les phénoménes qui nous étaient apparus

comme. egsentiels au cburs de notre étude bibliographique, & savoir, le

r8le de l'énergie de faute, la nucléation des fissures et le rdle des
lacunes. Les premidres observations ont été effectudes en 1981-1982 ; mais
c'est le Prof. Brown, & qui nous présentions ces pfemiers résultats, qui
nous fit remerquer que l'existence de contraintes intermes pouvait remettre
en cause nos observetions ¢ la mairice étant en traction dans le matériau
de départ, l'esszi de fatigue ne se transformait-il pas, au niveau de la
matrice, en un esgsai en traction ondulée, l'éprouvette s'allongeant 2

chaque cycle, par un mécanisme de rochet, jusqu'd rupture. Nous avons pu




prouver assez rapidement gu'il n'en était rien, mais nous avions réalisé
qu'ii n'était pas possible d'utiliser des résultats obitenus sur le matériaun
composite, sans une étude préalable sérieuge de l'état des contraintes
internes. Pour ceci, nous avons repris 1l'idée de T. Khan, utiliser le
flambage des fibres partiellement extraites par attaque sélective de la
matrice, pour obtenir une mesure de leur état de compression dans le composite.
Un calcul, réalisé dans le cadre de 1l'élasticité linéaire a permis
d'expliciter la cission résolue dans le plam de glissement et dYexpliquer
comment, malgré une matrice & limite élastique aussi faible, le composite
pouvait résister & des -contraintes intermes aunsgsi élevées. Cette partie de
1t'étudey absolument indigpensable, mais qui dorme cependant & l'aspect
"composite" du travail un poids que nous ne gouvhaitions pas lui accorder

au départ; est exposée dans le chapitre III. Cependant, il faut immédiatement
noter que ce travail constitue en fait une premiére "utilisation" du matériau

composite, puisqu'il nous a permis de résoudre de fagon guantitative un

probléme de contraintes internes en termes de micromécanismes de déformation,
ce qui est générallement impossible dans les matériaux classiques. Quant &
1*étude de fatigue, elle mous a effectivement permis de progresser &ans les
différents domaines qui avaient retern moire attention ; ces résultaits sont

prégsentés dang le chapitre Vi.

Les différents chapitres qui composent ce mémoire ne sont donc
pas digposés dans l'ordre chronologigue, mais dans un ordre plus logique,
puisque lt'étude du probleme des contraintes intermes, abordé en dernmier,
egt en fait primordiale et se trouve donc présentée juste aprés les
techniques expérimentales. De plus, nous avons volontairement adopté une
Qzéagnigiign_iéigillég, explicitant les calculs, ce mémoire devant pouvoir
8tre utilisé comme ingtrument de traveil. Enfin, aussi paradoxal que celd
puisse paraitre, le fait que cette étude n'ait jamais constitué, pour nous
méme et plus encore pour les autres chercheurs qui s'y trouvaient impliqués,
gu'une activité sécondaire, était presque un avantage. En effet, ce mode
de travail nous a2 donné le temps nécessaire pour réaliser l'instrumentation
indispensabley puis dégager les idées directrices de cette étude, ce qui
nécessitait & chaque fois de longues périodes de reflexion ;3 enfin, la
solution de certains problémes, tels que celuil des contraintes intenneé,
nécessitait l'utilisation de résultats (flambage des fibres)
quil n'ont été obtenus qu'assez récemment (1981). Mais si l'ensemble de
1'étude présentée dans les pages qui suivent s'est étendue sur ﬁlus de dix

annéesy il faut cependant remarguer, qu'en temps cumilé, nous n'y avwons

pas méme consacré cing ans, laps de temps pendant lequel, en continu, il

ntaurait sans doute pag été possible de mener & bien une action d'une telle

envergure.




Fig. 1 — Composite Ni(Cr,Ta)-TaC. Micrographie électronique & balayage
révélant leg fibres de carbure de tantale, aprés dissolution sélective
de la matrice.
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Fige. 2 = Micrographie élecironique en transmigsion effectuée sur une
coupe trangversale montrant la section droite en forme de carré
tronqué des fibres de carbure de tantale dans le composite Ni(Cr,Ta)-TaC.
Le réseau de diffraction donme les relations d'épitaxie entre la fibre
(F) et la matrice (M).




II TECHNIQUES EXPERIMENTALES
II. 1. Structure du matériau composite

Le composite de solidification étudié est obtenu & partir d'un
alliage & base de nickel dont les taui atomigques de nickel, chrome, tantale
et carbone sont respectivement : 79,1 %, 12,4 %, 6,3 % et 2,2 %. Considéré
én premiére approximation comme un eutectique pseudobinaire, il comprend deux
Phases : une solution solide métallique nickel = chrome - tantale et le
carbure de tantale. Le composite obtenu par solidification unidirectionnelle
est un polycristal & grains colonnaires paralléles & la direction de eroissance.
Chagque grain posséde une morphologie fibreuse ol la matrice est une solution
solide de nickel - chrome - tantale et les fibres des monocristaux parfaits
de monocarbure de tantale TaC qui croissent perpendiculairement au front de
solidification (Fig. 1). Ces fibres monocristallines ont des dimensions
transversales D de l'ordre du micrométre et une longueur L comprise entre
plusieurs millimétres et quelques centimétres. Le facteur de forme des fibres
(L/D) est donc de l'ordre de 10 000. Kelly et Davies [20 ont montré, par des
considérations rhéologiques, que dans le cas de fibres discontinues, le
renforcement du composite s'effectue par transfert de charge de la matrice
aux fibres, & partir d'une certaine valeur du facteur de forme. Dans le cas
présent, les valeurs trés élevées de ce facteur permettent de considérer le

matériau comme un composite & fibres continues.,

La matrice et les fibres cristallisent dans le systéme cubique & faces
centrées. La direction de croissance est de type [001]. A l'intérieur de chague
grain, les réseaux de la matrice- et de la fibre sont paralléles, ce qui se
traduit par les relations d'épitaxie : <001) y // €001} q ¢ ol M désigne
la matrice., La section des fibres de carbure de tantale & une forme de carré
tronqué (Fig. 2) ; les grandes faces de la fibre sont des plans {110} et les
troncatures des plans {100}. Cependant, les deux phases ne sont pas cohérentes,
puisque leurs paramdtres different de 25 %. En fait, l'étude de la structure
fine de l'interface réalisée par Stohr[ 15 ]a montré que les plans {llo}et_
{100} qui limitent géométriquement les fibres ne sont pas lisses mais, au
contraire, finement striés. Les observations effectuées en microscopie
électronique & haute tension ont révélé l'existence de réseaux de défauts
linéaires & ltinterface fibre - matrice. Lorsque l'interface macroscopiqué
est un plan {110}, le réseau de défauts linéaires est constitué de lignes
paralléles perpendiculaires & l'axe de la fibre (Fig. 3). Par contre, lorsqu'il
s'agit d'un plan {100} le réseau de défauts linéaires comprend deux séries de
lignes paralléles, orthogonales entre elles et inclinées & 45° sur llaxe de la
fibre (Fige. 3). De plus, lorsque l'un des plans {110} ou {JOO} est paralléle

au faisceau d'électrons, la projection de l'interface fibre -~ matrice se
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Fig. 3 - Micrographie électronique en transmission (1 MV) montrant les réseaux
de défauts linéaires des interfaces fibre-matrice [15].
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Fig. 4 — Micrographie électromigue en trensmission révélant 1l'aspect

en ligne brisée de 1l'interface fibre-mairice [15].
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Fige 5 — Schéma de la structure fine des interfaces fibre-matrice

montrant que les plans d'zccolement réels sont les plans denses {111} .
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présente sous forme dlune ligne bfisée dont chaque segment posséde une
direction de type [110] (Fig. 4). La structure fine de l'interface fibre —
matrice serait donc la suivante : les plans {110} seraient constitués d'une
suite de diédres ayant pour faces des plans {111}, alors que les plans {100}
seraient formés de pyramides dont les faces seraient également des plans {lll}
(Pig. 5). Ainsi, les défauts de réseaux linéaires observés au microscope THT
correspondraient aux intersections des plans {111} avec les plans {110} et {100}
gui limitent les fibres. Le fait que les plans réels dtaccolement entre les
fibres et la matrice soient des plans denses {lll} pourrait expliquer la trés
grande cohésion entre la fibre et la matrice. En effet, la décohésion fibre -
matrice n'a jamais pu &tre observée ni en compression, ni en traction ni méme

en traction travers.
ITI. 2. Monocristaux de matrice seule

Afin de mieux comprendre le comportement mécanique du compogite
Ni@r,ﬁQ~TaC,nous avonsg woulu étudier celui de la matrice seule. Pour
ceci, nous avons fzit réaliser des monocristaux de composition identique
a4 celle de la matrice du composite. lLa composition chimique de la matrice
d'échantillons massifs de composite a été déterminée par microanalyse X
effectuée & la microsonde électronique de Castaing (Caméca Camébax).

Les pourcentages atomigues de nickel, chrome et tantale de la matrice
sont respectivement : 82,5%, 13% et 4,5%. L'utilisation d'un germe a
permis d'obtenir, par solidification unidirectionnelle, des monocristaux
de: matrice seule possédant la méme direction de croissance que le
composite : [001].

4

La caractérisation mécanigue de ces monocristaux de matrice .
seule a été effectude en traction, a la température ambiante, l%axe de
traction étant confondu avec la direction de croissance-[OOl].iA premiére vue,
la courbe de traction (Fig. 6a) semble tout 3 fait caractéristique des
matériaux cubiques & faces centrées. En effet, la courbe de consolidation
présente trois domaines successifs : le stade 1 ou glissement facile,
attribué au développement d'une seule famille de glissement sur des
plans {111} paralléles (glissement simple), le stade 2 ou durcissement

rapide qui apparaitrait, pour ce type d'orientation, aprés 13% d'allongement

et qui correspondrait & ltactivation d'un second systime de glissement

(glissement multiple), et enfin, aprés 33% d'allongement, le stade 3

ou durcigsement paraboligue qgui s'explique par l'apparition du glissement
dévié ou cross—slip. Ce itype de courbe serait parfaitement normal si cet
essai de traction sur monocristal avait &té réalisé suivant une orientation

favorable au glissement simple, or, ici, l'axe des efforts est orienté
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suivant la direction [001], ce qui conduit, au contrairfa, a4 la situation
de glissement multiple idéale, les plans {111} présentant tous 1la méme
inclinaison suivant l'axe des efforts, Ainsi, le premier stade, évidemment
absent dans le nickel pur (Fig, 62) et qui s'apparente d'ailleurs plus

- & un épaulement qu'a un palier, ne correspondrait donc pas au glissement
simple mais plutft & un durcissement dff & 12 présence d'atomes étrangers
(cry T2), en solution solide, '

Par ailleurs, l'orientation [110] de l'axe des efforts correspondant
a une situation privilégide en ce qQui concerme la mucléation de fissures
dans les plans de glissement de 1la matrice en traction sens travers (§7, 3),
nous avons également effectud un essai de traction sur monocristal, l'axe
des efforts étant confondu avec la direction de croissance [011] . (Nous ..
noterons au passage que la direction [011] est la direction pour laquelle
la croissance des monocristaux de matrice seule steffectue naturellement,
sans germe de départ, alors que pour le composite,la croissance orientée
se produit naturellement suivant la direction [001] ). La courbe de traction
{rig. 8b) présente un aspect @ssez different de la précédente_ Nous
remarquons en effet, la présence dtun crochet de traction qui pourrait
corresporndre & un léger blocage des dislocations par les éléments {(cr, '}38)
en solution solide, Pour ce type d'orientation, 1'axe des efforts se trouve
contenu dans deux des quatre familles de plans de type {111}, qui, ainsi,
ne se trouvent pas sollicités, De plus, dans chécu.ne des deux familles de
rlans {111} ne contenant pas l'axe des efforts, un des systimes de glissement
n'est pas sollicité non plus, On se trouve donc assez é€loigné d'une situation
de glissement multiple idéale, D'eilleurs, l'examen du f&@t de l'éprouvette
montre qu'une seule famille de plans §111} se trouve en fait sélectionnée
pour le glissement, ce qui conduit 2insi & un glissement simple caractérisé
par le long palier du stade I et un allongement & rupture nettement plus
€levé que pour un essai de traction suivant la direction [OOJJ', ceci pour
des charges de rupture voisines,

L'aspect des courbes de traction sur monocristaux, présence d'un
palier pour une sollicitation suivant une direction de type [001] favorable
au glissement multiple, léger crochet suivi d'un long palier suivant la

direction [Ol]] , semble pouvoir s'interpréter par un durcissement en
solution solide, Ce durcissement df & la présence d'atomes étrangers peut -

-~

avoir plusieurs origines qui conduisent toutes & une entrave au mouvement

-

des dislocations, clest-a~dire & l'existence d'une force de freinsge, de
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friction, qui doit &tre surmontée par une augmentation de 1la contrainte
appliquée, Cette force de friction provient de l'intéraction entre 1les
dislocations et les atomes étrangesrs en solution, elle peut &tre de
nature chimigue [21], électro.statique [22 ,23] ou élastique : variatioms
locales de module élastique dues & 1l'atome étranger’[24,25] s OU, plu.é
principalement, effet de taille de l'atome étranger[zﬁ], I1 convient de
mentionner également un autre phénomene, source d'une force de friction

sur le mouvement des dislocations : 1'ordre_é courte distance[27],

Afin de séparer l'influence des différents types d'intéraction,
nous allons comparer les courbes obtenues sur monocristaux de matrice
seule & ceux publiés dans la littérature sur les monocristaux de nickel
pur [28] et sur les monocristaux [29] ou polycristaux [30] d'alliages
Ni-Cr, L2 comp2raison entre monocristaux de nickel pur [28] et monocristaux
de matrice seule, pour l'orientation de glissement multiple [OOl] et -
pour l'orientation [011], fait apparaftre un durcissement d'environ
250 ¥pPa, De plus, la comparaison entre monocristaux de matrice seule
et monocristaux d'alliages m-cz-[ 29] d'orientation [Oli] d'une part,
et monocristaux de matrice seule d'orientation [001] (glissement multiple)
et polycristaux de Ni-cr[30] montre clairement que le durcissement
1lié & la présence du chrome et par 13 méme & l'ordre & courte distance
pour les fortes teneurs en chrome (D> 20att),est trds nettement inférieur
a4 celui observé dans les monocristaux de matrice seule, Le durcissement
observé dans la matrice serait donc vraisemblablement dd & i'effetA de
taille des atomes de tantale ; dans ces conditions, il serait tres
intéressant de pouvoir chiffrer ce phénomene,

Pour ceci, nous avons utilisé les données empiriques de Pelloux
et Grant [31]permettant de tenir compte, en plus de l'effet de taille,
de 1'intéraction électrostatique, particulidrement importante lorsque
le soluté et le solvant ont des valences tris différentes, ce qui est
précisémenf le cas de Cr, T2 en solution solide dans le nickel , pour
des valeurs de _g-_:. (variation du parametre cristallin en fonction de la
concentration) de Aa (= 0,01 z)/at% = 0,104 pour le chrome et de 0,575
pour le tantale en solution solide dans le nickel [32],, nous obtenons
un durcissement (augmentation de 12 limite élastique & 0,2 % d'allongement)
de AEo,z(MPa)/at% = 4,47 pour le chrome et 33,9 pour le tantale,

Le durcissement, dans la matrice du composite (Ni 1l2atd Cr 4,5at} Ta),

est donc de 58 MPa pour le chrome et 153 1fPa pour le tantale, soit su
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total 211 ¥ra_,6 Le durcissement d@ zu chrome est en bon accord avec les

valeurs que l'on peut déduire des courbes de traction de l'alliage Ni-cr[29,3o]
comparées & celles du nickel pur[ 28’,30] ; de memé, le durcissement 64

au chrome et au tantale contenus dans la matrice du composite correspond

bien & celui que l'on peut déduire des courbes de traction (Fig, 6)

comparées & celles du nickel pur [28], Tout en étant conscient du fait

que ces résultats ne comstituent que des ordres de grendeury ils prouvent
néammoins le réle prépondérant du tantale dans le durcissement de 1a

matrice,

Pinalement, le comportement en %r;action de 1la matrice seuls,
sensiblement différent de celui du nickel pur, se rapproche, par contre , de
celui d'un superalliage durci en solution solide comme 1'Hastalloy X
polycristallin (Ni 22pd% Cr 18 Fe 9 Mo 0,1 C) dont la limite élastique 2
042% d'allongement est de 358 MPa et 1a limite de rupture de 780 MPpa
pour un allongement de 51%, Or, pour des raisons techniques, il est
impossible d'obtenir un composite de solidification de bonne qualité,
pour des teneurs en chrome et en tantale de la matrice inférieures & 3at%
environ pour chacun de ces deux éléments, et plus particulizrement pour
le tantale, Ainsi, par principe, le. comportementA mécanique de la matrice
d'un matériau composite de solidifiéation renforcé par des fibres de
carbures de métsux de transition (Ta ou Nb) sera plus proche de celul
d'un superalliage fortement durci en solution solide que de celui du

métal pur,

D'autre part, ces essais de traction sur monocristaux de matrics
seule, nous ont également permis de d€éterminer, & partir de la pente
de la courbe de '.craction dsns le domaine élastigue, le module 4'Young
suivant la direction [001] : 115 000 Mpra, et celui correspondant & la
direction [011] : 210 ooO mP2, |
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II. 3. Microscopie électronique 3 trdés haute tension (THT)

Schématiquement, le microscope THT (l MV) présente trois avantages
egsentiels par rapport aux microscopes 2 transmission & moyenne tension
(100 - 200 kV) : un net accroissement de l!'épaisseur observable, une
Plus grande finesse de l'image permettant de résoudre des défauts
inobservables & moyenne tension et enfin la possibilité de créer, & partir
d'une certaine tension de seuil, des défauts d'irradiation. Ce dernier
point est 2 l'origine de tout un domaine de recherche, l'irradiation
in situ, c'est~d~dire l'observation directe de la formation des défauts
et de leur évolution (boucles de dislocation, cavités), simulant ainsi
par irradiation aux électrons le phénoméne de gonflement se produisant
dans les matériaux utilisés dans la construction nucléaire et exposés,
ainsiy, & un flux de neutrons. Ce domaine de recherche justifierait a lui
seul l'exigtence des microscopes haute tension. Cependant, les autres
avantages sont tout aussi importants, en effet, sans l'apport décisif de
la haute tension en ce qui concerne les deux premiers points, épaisseur
observable et finesse de l'image, la présente étude ntaurait pu €ire
réalisée.

Epaisseur observable, faisabilité des expériences in situ :

D'une maniére générale, en microscopie électronique par transmission,
la qualité de 1l'image se trouve affectée par deux itypes de limitations :
la limite de résolution instrumentale, inférieure, dans le cas présent,
au nanom&tre (10 K}, mais surtout la limite de résolution lide 2
1'échantillon. En effet, la limite de résolution instrumentale ne peut
&tre atteinte que dans le cas d'un objet idéal, extrémement mince. Pour
une épaisseur donnée, la limite de résolution lide & 1'échantillon dépend
de trois facteurs : lt'influence de l'aberration chromatique révélée par
la présence de l'objet et dépendant de sa nature, le flou de l'image
qui: correspondrait & une profondeur de champ égale & l'épaisseur de cet
objet et 1'élargissement du faisceau par diffusion multiple lors de la
traversée de 1l'échantillon (top-bottom effect). Toutefois ce dernmier
effet ne devient prépomdérant que pour des épaisseurs importantes. La
présence d'un objet dlune certaine épaisseur se traduit donc par une
nouvelle: valeur de la limite de résolution ; ceci conduit & définir la
notibn de pénétration utile : épaisseur maximum observable dans de bonnes
conditions d'intensité, de contraste et de résolution. Ainsi, pour une

tension d'accélération donnée, l'épaisseur maximum observable est déterminée
H
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par la perte d'intensité (diffusion inélastique aux grands angles d'électrons
arrétés par le diaphragme de contraste), la perte de contaste (contribution
des électrons diffusés inélastiguement et passant par le diaphragme) et
enfin la perte de résolution. La perte d'intensité, qui peut €tre compensée
par un temps d'exposition plus long des photos et un systéme intensificateur
de brillance pour la visualisation de l'image, est ainsi moins limitative
que la perte de contraste et de résolution. A moyenne tension, l!'épaisseur
maximum observable se trouve limitée par le perte de résolution, surtout
lorsqu'il s'agit d'éléments légers. Or, dans cette gamme de tension,la
limite: de résolution liée & 1'échantillon est essentiellement contrdlée

par les effets de Ilaberration chromatique consécutifs aux diffusions
inélastiques. En effet, proportionnelle au rapport % s oU AE représente
la largeur du profil des pertes d'énergie, l'aberration chromatique décroit
en fonction de l¥énergie E des électrons incidents. A haute tension, l'effet
de l'aberration chromatique diminue et devient comparable & celul de la
profondeur de champ. La limite de résolution lide & l'échantillon se

trouve alors nettement améliorée et l'épaisseur observable peut ainsi
atteindre quelques micrométres au lieu de quelques dixidmes de micrométre

a4 moyenne tension. Ce gain sur l'épaisseur observable est, en fait,
abgolument essentiel. En effet, le développement de l'expérimentation

in situ dans des domaines tels que la recristallisation et la déformation,

a montré que de telles expériences ne pouvaient &tre réalisées que sur des
objets assez épais, & cause, notamment, des effets de surface (force image,
ancrage des défauts). De plus, dans le cas particulier du matériau compogite,
pour que les expériences de déformation in situ sur lames minces (sens long
et sens travers) puissent &tre représentatives du matériau massif, il

faut que les fibres, d'un micrométre de c8té environ, soient recouvertes

de matrice, ce qui impose une épaisseur minimale de quelques micrométres,
épaisseur que seule l'utilisation du microscope THT permet d'atteindre.
Cependant, méme si le microscope THT peut donner d'un objet suffisamment
épais une image de résolution convenable, l'observation sur l'écran est

le plus souvent rigoureusement impossible, car d'intemnsité trop faille.
Cette simple remarque pose en fait le probléme de la faisabilité des
expériences in situ, qui, indépendamment de la réalisation d'accessoires
spécifiques comme le porte—objet de traction, nous a conduit & remanier
complétement le microscope. Dans chaque cas, c'est la mise en évidence

des phénoménes physiques limitant les possibilités de 1l'appareil qui

nous a permis de résoudre les différents problémes posés ; c'est cet aspect

physique de l'instrumentation que nous avons développée qui lui confére un
caractére universel dépassant largement le cadre du microscope 1 MV CNRS—-ONERA,
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Considérons tout d'abord le probléeme de l'épaisseur de l'objet
et les difficultés d'observation qui en résultent. Nous avons vu que
la déformation in situ nécessitait des objets trés épais, notamment dans
le cas des matériaux composites. De plus, dans d'autre types d'expériences
in situ telles que la recristallisation, l'expérience montre qu'il n'y a
Pas recristallisation dans les parties les plus minces de la lame, d'une
épaisseur inférieure au micrométre environ. D'autre part, toute observation
du matériau initial, trés écroui, est rigoureusement impossible sur l'écran.
Résoudre de tels. problémes, nous a amenés & concevoir un systéme de
visualisation et d'enregistrement de 1'image & bas niveau de lumidre mais
aussi 3 haute résolution, de maniére 2 conserver toute l!information
contenue dans l'image. Le systéme mis en place est le résultat d'une
étude concernant la diffusion et la rétrodiffusion des électrons P3,34,35,36].
Il s'agit essentiellement d'un nouveau type d'écran par transmission
constitué d'une membrane métalligue mince tendue, supportant le produit
fluorescent (Fig. 7). Dans ce systeme, les électrons traversent donc le support
avant de rencontrer la couche fluorescente. Si la feuille est suffisamment
mince et constituée d'un matériau léger comme l'aluminium par exemple,
elle ne perturbe pas trop les électrons de haute énergie ;3 mais surtout,
avec un tel dispositif, la couche fluorescente ne voit aucun électron
rétrodiffusé et la fonction de transfert de modulation se trouve ainsi
trés nettement améliorée. Ces écrans par transmission, ainsi que lesg
écrang par réflexion, qui, au contraire, utilisent la rétrodiffusion
du support pour zugmenter le contraste[ 33], furent repris sur d'autres
microscopes & haute tension (CEN-Grenoble ; Halle, RDA ; Madison, Wisconsin,
USA ; Cambridge, GB) et ont été décrits par Butler et Hale dans l'ouvrage

général de microscopie électronique édité par A. Glauert [37].

Un autre probléme trés important est l'oxydation de la lame
mince lors d'expériences in situ de longue durée & haute température :
irradiation, recristallisation ou déformation. Dans ce cas, c'est une
étude bibliographique du phénoméne dl'oxydation & basse pression d'agents
oxydants (oxygéne et vapeur d'eau), menée en paralléle avec une étude
critique du systéme de pompage du microscope et une analyse des gaz
résiduels au niveau de la chambre-~objet, qui nous a permis de monirer
gue pour leg températures considérées et les pressions partielles d'agents
oxydants ainsi déterminées, l'oxydation‘de 1'objet était due & la vapeur
d'eau provenant du dégazage des parois du microscope, et non & l'oxygéne

résiduel, A partir de ce résultat, nous avons pu concevoir un systéme
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simple nous permettant d'atteindre un niveau de vide meilleur que
10-5 Pa (10-7torr) au niveau de l'objet 3 il s'agit essentiellement dtun
cryopompage & l'azote liquide, & grande vitesse de pompage, implanté

directement dans la chambre-objet [38].

D'une fagon générale, le caractére aléatoire dans le temps, mais
surtout dans l'espace, du déclanchement des phénoménes observés in situ
(début de la déformation plastique, nucléation de la recristallisation)
et les légers changements d'orientation cristallographique se produisant
au cours de la déformation ou du chauffage, nécegsitent l'emploi d'une
platine goniométrique eucentrique sensible et fiable, permettant le
déplacement et la réorientation immédiate de 1l'échantillon au cours de
lt'egsai. La platine d'origine étant devenue complétement inutilisable,
plutdt que de la reconstruire & l'identigue avec les mémes défauts, nous
avons préféré analyser les problémes spécifiques & cet accessoire et
réaliger une platine d'un type nouveau. Historigquement, la premiére
platine eucentrique & entrée latérale a été développée par Philips pour
le microscope 100 kV ; ce type de platine a ensuite été repris par dtautres
constructeurs. Dans cette platine, les guidages sont assurés par glissement,
solution qui convient bien pour les microscopes électronigues classiques
ol les porte-objets ont des dimensions et une masse réduites. Par contre,
pour le microscope & haute tension olt les porte—~objets ont une soixantaine
de centimétres de longueur et une masse de plusieurs kilogrammes, ce
type de platine ne convient plus car les frottements solides prennent
alors une importance’considérable et conduisent rapidement aux mouvements
aléatoires et aux blocages qui rendaient notre platine inutilisable.

I1 stagissait donc de concevoir une nouvelle platine, mieux adaptée & nos
besoins, mais conservant les avantages de l%ancienne (eucentrisme, entrée
latérale) et pouvant utiliser les porte—objets existants. Comme la qualité
essentielle d'une platine est la sensibilité plutdt que la précision,

1tidée a été de conserver la méme cinématique en remplagant les guidages

par glissement, par des guidages €lastiques (Fig. 8). Une telle solution évite
tout risque d'usure ainsi que tout mouvement aléatoire. Par contre, vu
l'importance de la masse suspendue (plusieurs kg), elle présente 1l'inconvénient
de réagir comme un véritable sismographe, immobile dans l'espace pendant

que la colonne du microscope, directement liée au éol, est soumise aux
vibrations sismiques (amplitude des déplacements de la colonne au niveau

de la chambre—objet : 1 pm & 5 Hz, 10 nm = 100 E 4 50 Hz). De tels
déplacements relatifs vont limiter la résolution & des valeurs inadmissibles.

Il a donc fallu remonter les fréquences de résonance des liaisons élagtiques
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et méme introduire des frottements solides dosés afin de réduire le
mouvement relatif colonne—platine & nettement moins d'un nanométre (10 K).
Les tests de résolution ont prouvé que ce résultat était atteint pour

une souplesse de fonctionnement et une sensibilité jamais égalées sur

un microscope haute tension. Ainsi, une étude critique de l'ancienne platine
et une étude der vibrations nous ont permis de résoudre le probléme d'une
platine goniométrique eucentrique sensible et fiable pour le microscope
haute tension [39]_; ce dispositif a été breveté en France [40], puis dans

la Communauté Européenne et enfin aux BEitats-Unis [41].

Le porte—objet de traction, utilisé dans le. cadre de cette étude
pour les essais de déformation in situ & la température ambiante, a en fait
€té congu pour un champ d'application beaucoup plus vaste, en particulier,
pour pouvoir déformer & haute température (1000°C) des matériaux réfractaires
de caractéristiques mécaniques élevées, tels que céramiques et superalliages.
Il s'agissait donc de: combiner une trés forte charge appliquée sur 1l'objet
(quelques centaines de N) 2 une température d'utilisation tres élevée.

Pour pouvoir appliquer de telles forces, il faut concevoir une mécanique
robuste et complexe,donc d'assez grande dimension ; la largeur de ltentrefer
des pigdces polaires du microscope THT (24 mm) autorise une telle conception
qui ne serait pas envisageable dans un microscope & moyenne tension.

Le systéme est essentiellement constitué de deux michoires de traction en
tungsténe~rhénium dont 1'une est rendue mobile par rapport & l'autre grice

& des glissiéres & billes [42] (Fig. 9) ; le choix du matériau et des
techniques d'usinage résulte d'une étude de la fissuration dans le tungsteéne
et les alliages tungsténe~rhénium [43]. Des chemins de billes, taillés
directement dans les mors, et des billes de rubis assurent un guidage

par roulement, précis et sans froittement. La force de traction est appliquée
sur la mdchoire mobile par l'intermédiaire d'une chape et d'un secteur
centré sur l'axe de deuxiéme.inclinaison, un tel dispositif permettant
d'utiliser de fagon'indépendante les mouvements de traction.et de deuxiéme
inclinaison. Le mouvement de itraction est obtenu par deux systémes en série :
1'un egt mécanique et 1l'autre, utilisant le phénoméne de magnétostriction,
donne un déplacement d'une grande finesse qui présente, outre une mise

en oceuvre aisée, une absence totale de vibration, d'inertie ou dthystérésis.
Au point de vue thermique, la puissance rayonnée étant proportionnelle

& la surface des piéces portées 3 haute température et a la quatriéme
puissance de: la température absolue, il faudrait une puissance énorme,

de l'ordre de 150 W pour atteindre 1000°C avec un tel systéme. C'est alors
une étude de thermique [44]qpi nous a permis d'atteindre cette température
de: 1000°C avec une puissénce raisonnable (= 30 W), d'une part, en optimisant

le systéme de chauffage (éléments rayonnant:directement dans de longues
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cavités rugueuses réalisant d'assez bons corps noirs) et, d'autre part,

en réduisant les pertes dues au rayonnement (poli opfique des michoires
pour réduire: liémissivité, écran thermique en Mo doré) (Fig. 9 ). Les
difficultées technqiogiques rencontrées telles que choix des matériaux,
méthodes d;usinage; assemblage ont pu &tre surmontées et le porie—objet
actuellement en service est pratiqueme%t sans équivalent[:45]. Uhe version
intermédiaire de ce porte—objet est d'ailleurs décrite dans l'ouvrage

général de microscopie électronique cité précédemment[46].

Les micro-éprouvettes de traction utilisées pour les essais |
de déformation in situ doivent présenter des parties suffisamment minces,
de quelques micromé&tres d'épaisseﬁr;pour pouvoir &tre observées en
microscopie électronique THT, mais doivent, d'autre part, €tre assez
résistantes pour éviter toute déformation plastiqﬁe lors du montage sur le
porte-objet de traction. Pour pouvoir répondre i ces deux exigences _
contradictoires, nous avons dil adopter une éprouvette de forme particulidre :
dont la rigidité est obtenue par une surépaisseur des bords et des tétes j
qui, au cours de l'amincissement, conservent leur épaisseur de départ (x0,2 mm)
L'effort de traction est exercé sur les deux trous (& = 1,6 mm) situés aux
deux extrémités (Fig.10) ; l'éprouvette n'est donc pas bridée mais peut au f

contraire se déformer librement dans son plan.

L'un des problémes majeurs de l'expérimentation in situ reste le
caractére hétérogéne et aléatoire de la déformation. Dans le cas présent,
1tobservation gse fait & la périphérie d'un trou percé au centre du corps de
l'éprouvette, par polissage électrochimique. Le bord de: ce trou étant le
siége de concentrations de contraintes, la localisation des zones fortement

sollicitées permet d'observer plus aisément la déformation plastique. D'autre

part, la contrainte n'est plus uniaxiale et il est alors possible de
solliciter des modes de glissement gui ne le seraient pas dans le cas d'une

éprouvette & section constante.

En ce qui concerne la répartition des contraintes, la micro-
éprouvette de traction peut étre assimilée 3 une plaque plane percée d'un
trou de forme circulaire (r = f3) et soumise & un effort de traction uniaxial |

Z (Fig.10). La répartition des contraintes est alors donnée par [47,48] :

2,
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ol 6 est l'angle polaire, la direction des efforts définissant l'axe de
référence, et le centre du trou, l'origine.

Cette répartition des contraintes, valable quel gque soit 1'état plan
considéré, déformation plane ou mieux, dans le cas présent, contrainte plane,

se réduit & la périphérie du trou (r = F°) 4 une contrainte tangentielle :

o-e(g,e):’i(i-?. cos 29)~ (2)

Suivent la valeur de 1'angle 8, 13 sollicitation évolue donc continuement, passant
d'un état de compression (- Z ) aux deux points situés sur l'2xe des efforts, & une
traction (SZ) aux deux points situés sur le diamttre #erpendiculaire, La cission
Tre (rs8) est rigoureusement mulle sur toute la périphérie du trou (r= f.) s pour
r>P° y elle est maximale dans les directions inclinées de 45° par rapport & l'axe
des efforts (sin 2 & = 1) et suit ainsi le méme comportement que dans une plague
plane non percée : loin du bord du trou, ells retrouve effectivement la valesur
qu'elle aurait dans ce second cas :-_éz_. Sa valeur évolue donc de O é_..zz_ en
passant par un extremum pour r = r:';P, :% (-%) Entre le bord du trou et 1la positim
' de cet extremum, on retrouve la valeur de -_-ZZ. pour r = VZE p= 1,22 po - Cependant,
cette cission 'Z,.e est 12 cission dans des plans perpendiculaires au plan de 1la
lame, Dans des plans inclinés de 45° par rapport au plan de la lame et dont les
traces ont le méme angle polaire (45°) que les iraces des plans précédents, 1la
cission en bord de lame provient de la contrainte 0‘9( f‘ ,4s°) qui 2 pour valeur

z , co qui conduit, en contrainte plane, & une cission de - £ , par contre,

aux deux points situés aun bord du trou sur le diamdtre perpendiculaire & l'axe

des efforts, la compnsante .Cga pour valeur 3Z ; en ces points, 12 cission

dans des plans inclinés de 45° par rapport au plan de la lame et dont les traces
sont perpendiculaires & l'axe des efforts atteint, en contrainte rlane, la

valeur tres €levée de -_?_QZ, Ceperiant, cette cission de forte valeur est tres
localisée car la composante =7 décroit rapidement ; elle a en effet pour valeur

% Z pour r =V35 P» » ce qui correspond & une cission de .é:.(_‘;-) égale 2 7::,9(\’5)%,45").
Tout ce raisonnement en terme de cission pourrait expliquer la localisation de

la déformation plastique dans une lame mince polycristalline isotrope & grain

fin ; cependant, dans le cas d'une lame monocristalline, il faudra tenir compte
de la cristallographie et calculer la cission résolue pour chaque systéme de
glissement., Or, dans les deux directionms inclinées de 45° par rapport & l'axe des
efforts, nous venons de montrer que différents types de plan se trouvent soumis
a4 une cission de valeur élevée ; ceci laisse & penser que la cission résolue

peut également atteindre une valeur élevée pour un grand nombre de systémes de
glissement, facilitant ainsi la déformation plastique, En fait, la déformation
s'observe souvent, in situ, suivant ces deux directions ; d'ailleurs,

confirmation supplémentaire, l'observation au microscope optique de la surface
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d'une lame mince déformée in situ, révdle bien la présence d'une déformation plus
intense suivant ces deux directions, Enfin, il faut remarquer que la périphérie
du trou n'est jamais un cercle parfait, mais présente souvent des “anses™ de
petits rayons, siéges de concentrations de contraintes ol peut se localiser

la déformation ; néammoins, prendre pour valeur de la contrainte celle ‘de la
composante g pour l'interprétation quantitative des résultats, semble &tre

une approximation raisonnable puisque la déformation se produit généralement

au voisinage du bord du trou,.

Finesse de l'image des défauts observés en microscopie THT :

Comme l'ont déji remarqué certains auteurs [49,50,51,52], la qualité
de l'image obtenue en champ clair & n ondes, ou lorsqu'une réflexion
d'indice élevé est fortement excitée (ng), est similaire & celle obtenue
en faisceau faible en ce qui concerme la résolution (largeur de 1l'image
du défaut) et le contraste. De plus, contrairement 2 1'observation en
faisceau faible, cette imagerie & n ondes présente l'avantage d'un niveau
d'intensité lumineuse élevé, permettant ainsi une mise au point et une

observation aisées.

Or, en microscopie électronique 2 haute tension (1 MV), la taille
de: 1a spére d'Ewald est telle que l'observation en champ clair se fait
toujours en n ondes. On note effectivement une plus grande finesse de
1'image des défauts ainsi gufune réduction importante du contraste oscillant
des défauts inclinés dans l'épaisseur de la lame (dislocations), contraste
oscillant conservé uniquement au voisinage des points d'émergence sur les
surfaces de la lame, et méme parfois, compléitement absent (Fig. 28).

Ainsi, alors que toute observation était impossible 3 basse tension (200 kv),
cette finesse de 1l'image des défauts nous a2 permis de. résoudre les dislocations
individuelles des multip8les observés en fatigue (Fig. 60) dont les
dislocations constituant chaque dipdle ne sont'espacées que d'une cinquantaine
d'zngstram (5 nm). En effet, ces multipSles ne sont observables que dans

les parties assez épaisses de la lame et, & bagse tension, 1l'image en champ
clair ne donne du multipble qu'uné image uniformément blanche dans laguelle

il est impossible de résoudre les différents dipdles, de plus, l'image en
faisceau faible est si sombre et si peu contrastée gqulelle ne fournit aucun
€lément d'information supplémentaire. Dans un autre domaine, 1*étude des
grandes déformations, cette finesse de l'image des défauts permet d'observer
des structures a forte densité de: dislocations, alors qu'en basse tension,

la largeur de 1l'image des défauts conduit & une superposition des images

deés que la densité des défauts augmente, rendant ainsi rapidement toute

observation impossible.
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Pig. 11 - Courbes en coordonnées bilogarithmiques donment le courant de sonde
en fonction du diamdétre de sonde dans le cas de sources & émission

thermoionique W (a), LaB, (b) et d'un canon & émission de champ ().
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ITI. 4. Microscopie électronigue & balayage en réflexion

Pour 1'étude deg mécanismes de la rupture en traction ou en fatigue,
la microfractographie électronique 2 balayage constitue un complément
indispensablg aux observations en transmission dans les microscopes
électroniques & moyenne ou haute tension ; en effeit, elle permet de relier
les microstructures intermes observées, au relief de la surface de rupture.
Cependant, pour que de telles observations soient réellement comparables
et donc complémentaires, il faut qutelles puissent s'effectuer & la méme
échelle, clest-3-dire qu'il s'agit dtobtenir des microfractographies
possédant une résolution voisine de celle des micrographies obtenues en
transmission, et par conséquent nettement meilleure gue 10 nm (100 X).

Or, dans un microscope & balayage classique & canon 3 émission thermoionique,
la résolution optimale (parfois meilleure que 5 nm = 50 E) ne peut &tre
obtenue que sur des échantillons tests, rigoureusement plats..Par contre,

dés gue l'on observe des surfaces au relief tourmenté comme des fractures,
l'absorption des électrons secondaires par reflexion sur les faces

rugueuses de l'objet abaisse considérablement le rapport signal sur bruit ;
pour obtenir un signal d'un niveau suffisant, il faut alors nettement
augmenter le courant de sonde, cl'esi-d-dire, d'aprés l'abague donnée

Fig. 11, la taille de la sonde. Ceci conduit 2 une perte sensible de la
résolution qui passe de 5 nm (50 X) environ & 20 ou 30 nm (200 ou 300 K).
Evidemment, il existe depuis longtemps une possibilité d'observation
indirecte des surfaces de rupture avec une assez bonne résolution, ctlest

la méthode bien connue des répliques qui conduit 2 une résolution de

5 nm (50 K) environ. Cependant, il n'est pas toujours possible de faire

des répliques, notamment lorsque la fracture présente des cavités dont
1'orifice est de dimension inférieure ou égale & celle de lt'intérieur ; de plus,

il est toujours délicat, voire parfois méme impossible, de les interpréter.

En ce qui concerne le microscope 2 balaYage, il est possible
dtaméliorer le rapport signal sur bruit en utilisant un intégrateur d'images.
Cependant, la réduction du bruit est proportionnelle & la racine carrée
du nombre de trames intégrées. Ainsi, aprés quelques secondes d'intégration,
laps de temps au dessus duguel les opérations de réglage, de mise au point
ou de recherche d'une plage, ne sont plus possible, le rapport signal
sur bruit n'est amélioré que d'un facteur 10. Il faut atieindre plusieurs
minutes d'intégration pour obitenir un gain d'un facteur 100. Ainsi, les
_ nécessités de mise au point et d'exploration de 1l'échantillon limitent
donc l'amélioration du rapport signal sur bruit 2 un facteur 10 ou 20,

ce qui reste faible et restreint considérablement les pogsibilités du systéeme.
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La meilleure méthode est évidemment d'obtenir un spot fin avec
un fort courant de sonde. Une amélioration sensible dans ce sens est
acquise en utilisant une lentille finale de courte focale, fortement excitée,
l1'%objet, de dimension obligatoirement limitée 2 quelques millimétres, étant
placé dans l'entrefer de la lentille. Les coefficients d'aberration
srhérigue et chromztique d'une telle lentille sont environ dix fois inférieurs
& ceux d'une lentille classique permettant ainsi d'utiliser un faisceau
de plus grande ouverture et donc dlobtenir une sonde de petit diamétre
avec un fort courant de sonde ;le gain en courant, & taille de sonde donnée,
pouvant atteindre un facteur 10 (microscope ISI DS 130). Il est également
vogsible d'augmenter le courant de sonde en utilisant une source de plus
forte brillance. Ainsi, un canon & pointe LaBg permet d'obtenir un gain
d'un facteur 10 environ sur la brillance, ce qui se traduit par un gain
en courant d'un facteur 5 environ, & taille de sonde donnée (Fig. 11).
La combinaison d'une lentille finale & faibles coefficients d'aberration
2 une source LaBg conduit & un gain d'un facteur 50 environ (microscope
JEOL 880). Enfin, l'utilisation d'un canon & émission de champ [53], dont la
brillance est 10 000 fois supérieure 2 celle d'un canon & émission
thermoionique, permet d'obtenir un gain trés élevé, de l'ordre de 1 000,
sur le courant de sonde & taille de sonde donnée ; ceci conduit & une
sonde de 2 nm (20 X) pour le courant de sonde correspéndant 2 une sonde
de 10 nm (100 E) dans un microscope équipé d'un canon LaBg et 2 une
sonde de 20 nm (200 K) dans un microscope classique (Fig. 11 ). Par conséquent,
il faut accéder aux performances d'un: tel appareil pour obtenir un gain
en résolution d'un facteur 10 par rapport 3 un microscope classigue. Ce
microscope permet alors dlatteindre un champ d'application totalement
nouveau puisqu'il permet de réaliser directement, sur une surface de
rupture, des images d'une résolution comparable & celle des micrographies
en transmission. De plus, grice & la forte brillance de: la source, il est
alors possible d'utiliser le balayage TV (25 images/s) guel que soit 1le
grandissement, permettant ainsi d'explorer l'échantillon & un grandissement
suffisamment élevé pour pouvoir détecter de petits défauts qui demeureraient
invisibles aux seuls faibles grandissements pour lesgquels le balayage rapide:
est utilisable sur les microscopes classiques. Dans notre étude de
mécanismes fondamentaux de la rupture, seule l'utilisation du microscope
% balayage & canon & émission de champ (Coates & Welter), nous a permis
dtobtenir des microfractographies d'une résolution suffisante pour mouvoir
les correler directement & la microstructure interne, observations qui

ont eu un r8le décisif dans 1l'étude de fatigue.




Pig. 12 - Micrographie électronique & bzlayage, 2prés atiaque sé€lective
de la matrice, révélant 1'état de compression des fibres.

Fige. 13 -~ Mogdle utiligé pour le calcul de la déformation de la fibre,
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III ETAT DES CONTRAINTES INTERNES DANS LE COMPOSITE DE SOLIDIFICATION

Dans un tel matériau composite, comportant deux phases de nature aussi
différentes que des fibres céramiques et une matrice métalligue, apparaissent
inévitablement,; au cours du refroidissement, des contraintes internes
importantes. Lors de la formation du composite, & la température de solidi-
fication qui est de l'ordre de 1350°C, les deux phases sont exemptes de
contraintes internes. Par contre, au cours du refroidissement, la matrice va
se contracter beaucoup plus que les fibres car le coefficient de dilatation
thermique de la matrice ( 15.10~6 K-1) est beaucoup plus élevé que celui des
fibres ( 6.105 K'l). A la temperature ambiante, les fibres vont donc se

frouver en compression et la matrice en traction.

Or, Khan et Stohr ﬁé] ont pu mettre ce phénoméne en évidence, expéri-
mentalement, par atitaque sélective de la matrice base nickel du composite.
Une fibre, dégagée sur une grande partie de sa longusur grice & l'attague
sélective, se relaxe par flambage (Fig.12). Cette observation prouve l'exis-
tence des contraintes internes, alors que l'on pourrait supposer qu'il y ait _

accomodation progressive par déformation plastigue de la matrice au cours du

refroidissement, mais elle fournit également une mesure directe de la défor-
mation élastique de la fibre. En effet, la mesure de l'allongement de la fibre
aprés flambage permet de déterminer sa déformation. Cet allongement peut &tre
mesuré directement sur la micrographie, ou calculé 2 partir de la fléche de la
fibre flambée. Le modéle utilisé consiste & supposer que la fibre, de longueur
L en compression, prend, aprés flambage, une forme sinusoTdale dont on calcule
la longueur I & partir de la mesure de la fléche (Fig.13)

= F Sinz.TI’_‘.
4 L

t =2/ ds avec : ds'z dx+dy :('i-t-y’") dx?
F
L
ZfL/z\li-!'y'z dx = Zf /z\/'i-i-ﬂ:fz sin ZTTx dx
(o] 0

Soit, aprés avoir effectué: le changement de variable : u = 2TMx T

L 2
£ ._l:_ i-i- TT FL \/1 Hzpz sinzu. du.
™YV l..z-t-Tl"Fz

TTF?' E(k) avec : e |
Ll LL+'IT1FZ

ol E(k) est 1'intégrale elliptique compldte de deuxiéme espéce.
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u
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L'application numérigue conduit 3 une déformation : &= 1,1 %.

Aingi, il n'y a donc pas accomodation compléte, par déformaiion
plastique de la matrice, de la contraction différentielle due au refroidisse-
ment. Si 1l'on suppose qutil n'y a déformation plastigue qulau début du
refroidissement, puis déformation élastique & partir d'une température T, il
est possible de déterminer 1l'écart AT de cette température 2 l%ambiante, par
la relation€=Ax<AT (produit de la différence des coefficients de dilatation
thermique par celle des températures). Ceci conduit 2 une température de
1000°C environ, au dessous de laguelle il n'y aurait donc plus de déformatiom
plastigue. La tempérzture ftrouvée est élevée ; cependant, s'il y avait encore
déformation plastique de la matrice du composite & des températures relative~
ment faibles, ceci devrait se traduire par un fort écrouissage. Or, la densité

de dislocations dans la matrice du composite est extrémement faible.

Le probleéme se trouve donc clairement posé : le matériau composite est
effectivement soumis & des contraintes internes trés elevées, comme le prouve
ltobservation du flambage des fibres. Lz question est donc de savoir comment
le matériau peut résister @ de telles contraintes internes sans se déformer
plastiquement. Répondre 2 cette question est le préalable indispensable & la
formulation et & la discussion de modéles pouvant expliguer la rupture dw .

matériau en traction ou en fatigue.

III. 1. Détermination des contraintes internes

Les calculs permettant d'obtenir une évaluation des contraintes
internes auxquelles sont soumises les fibres et la matrice, ont €té réalisés
en se plagant dans le cadre de la théorie de l'élasticité linéaire des milieux
isotropes. En fait, deux approches ont été utilisées : une méthode analytique

dtune part, et une méthode numérique de calcul par éléments finis d'autre part.
III. 1. a. Méthode analytigue

Pour gque le traitement du probléme par une méthode analytique reste
abordable quant 2 la complexité des calculs, il faut choisir un modéle
simplifié, mais cependant représentatif, du matériau composite. Tout d?abord,
faire l'hypothése d'un arrangement hexagonal des fibres dans la matrice, regte
trés proche de la réalité. Dans ces conditions, la cellule élémentaire du
matériau composite serait un prisme de section hexagonale, de hauteur infinie
et tel que ll'axe de la fibre serait confondu avec celui du prisme. Par une
hypothése simplificatrice supplémentaire, les sections de la fibre et du prisme
de matrice seront supposées circulaires et de rayons respectifs fget fﬁ'tels que
le rapport C;ﬁ;zsolt égal & la fraction volumique de fibre (de ltordre de 5 ﬁ) :
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Le modéle posséde alors la symétrie de révolution. L'effet de la contraction
thermique différentielle au cours du refroidissement, d & la différence entre
les coefficients de dilatation thermique de la fibre et de la matrice va se
traduire par une pression P exercée par la fibre sur le cylindre de matrice
qui l'entoure. La pression sur la surface cylindrique exbterme de la matrice
sera supposée nulle., Le probléme & résoudre est donc celui d?un cylindre creux
soumis & une pression interne P et & une pression externme nulle., Lz solution
originale de ce probléme est due a Lamé[54]. Cette méthode présente llavantage
dvintroduire pas & pas les hypothéées de calcul, c'est pourquoi elle gera

utilisée dans cette présentation.

Dans un premier temps, nous allons considérer les simplifications que

lthypotheése de syméirie de révolution permet d'apporter aux équations générales.

Dang l'espace & trois dimensions (r, ®, 2z), les équations différentiel~

leg de 1'équilibre s'écrivent dans le cas générzl, en négligeént les forces
massioues : [ 3¢r+ 1 8"5’_64- a”Er2+ g, - Ty _o

dr r 386 dz r

. aTr2+_1'_ az-ez+ao—z . 'Z—r.z -0 (3)
ﬁ dr r 38 oz r

3%,0,1 305 3%os 2 %8s _
. or r 96 0z r

Leg composantes de la déformation peuvent &itre exprimées par les éguations

0

suivantes, ol ur, ug-et uz sont les composantes du déplacement dans la

direction radiale, la direction tangentielle et la direction axiale :

Ju u Ju du
E=—TL; E=—T+—2 ; E=F
T 9r 7 e r +r39 z o=z

du. Suy ug, au,._'_auz. dug 1 du, (4)

X"ezraeTar . "’:az 3, 19287 3, -_: 26

La loi de Hooke généralisée se traduit par les relations :

(o = K[(1-) & +vEg +9E2]

{ o, = K[(’i-v)89+96r+vﬁz] (5)
\ 0% = K[('i-v) €, +vEg+ V E_r]
( rgre =G Jre
1 86.=G Jrz ‘ (6)
\. rggz = Gst ,
avec @ E : module d'élasticité longitudinal (module 4! Young)
G : module d'élasticité au cisaillement
v ¢ coefficient de Poisson
et K E

= 1-2W1T+)
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Pour satisfaire & la condition de symétrie de révolution, la composante ug

du déplacement doit &tre nulle, de plus, les composantes u, et u, doivent &tre
indépendantes de ltangle 6.3 ainsi, toutes les dérivées par rapport 3 © seront

nulles. Par conséquent, les composantes de la déformation (4 ) se réduisent & :

Ju, u, u du,, du
E@= ’ Eé: 5 5z= zZ. r z (7)

H = ~+
or r 22 rz 39z dr

Toujours pour satisfaire & la condition de syméirie de révolution, les compo-

santes de la contrainte (5,6 ) doiven} également &tre indépendants de © ; deux
d'entre elles, '3;.9 et '39,_, proportionnelles 2 Yre et Xez seront nulles.,

Les équations différentielles de 1%équilibre ( 3 ) se réduisent alors i :

7
ac‘,,.+a'grz+0'r.-0‘9 :O

or oz r

) (8)
B’B’rz+3¢z+ G _0

L or oz r

Considérons maintenant les hypotheéses des états plans et les simpli-

fications supprlémentaires qui peuvent en résulter.

Un état de contraintes planes dans le plan ry © se traduirait par
O’z - o ’ zrz = ezz O
 Ainsi, les gomposantes Xr_ze't Xez y respectivement proportionnelles a.'Z,.z etrzez

seraient également nulles.

Par contre, dans un état de déformation plane, pour lequel chague
section plane normale & l'axe 0z resterait plane au cours de la déformation,
la composante £, de la déformation serait constante (Uy= CE,) et les compo-
santes U, et Ug du déplacement seraient indépendantes de z. Ainsi, les compo-
santes sz et Xez é'annuleraien‘h. et les composantes 'Z,_.z et ’Zez qui leur sont

proportionnelles s'annuleraient également.

Par conséguent, guel gue soit 1'état plan consid.éré‘, contrainte plane
ou déformation plane,. les composantes Xr‘z ,Yez ’ 'Z,.z et 'Zez stannulent. Dans

les deux cas, les composantes des. déformations et les équations d*équilibre

se réduisent 2 :
‘- au.r,. E_u.f‘. £ - du, .
=y o= LT3 (9)
(
aac'r+°-r‘°-6 -0
4 - " (10)

oo,
dz

=0
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Il est possible d'exprimer les irois composantes de la contrainte o, o et o
en fonction des deux composantes du déplacement u et u, en remplagant
dans (5) les déformations £, & et €, par leurs expressions (9) en fonction

de u_et u,, ce qui donne :

N [ "du u du ]
= K j(1-v e v—L 4y —%
i é ) dr r 3z ]
| Jdu duw, |
- K 1‘ ur 9 r+\) 2
{ 0-6 L( v) r M al" az i (11)
I du w.  du.]
- K |4-v 2 v—Ty =
\ O-z f ) BZ r Br ]

Cependant, en reportant dans les équations de 1l'équilibre(10), les nouvelles
expressions (11) de G.y 09 et o, , il ne sera possible d'obienir un systéme
simple que si les déplacements W, et u, ne sont fonction respectivement que

de r et de z. Dans ce cas, nous obtenons :

( Bzu, +_'1_ Bur._u.,. :_O

1 32 r dr rt 6
‘ azuz _ (12)
L dz2

Ces derniéres expressions ne sont donc valables que dans l'hypothése d'un
état de déformation plane. Dans le cas présent, l'hypothése d'un état de
déformation plane se trouve justifiée par la géométrie du matériau, facteur
de forme élevé et faible fraction volumique, qui conduisent & un cylindre
élémentaire de grande hauteur et de petit diamétre : hﬁacgzooo. Par contre,
cette hypothése serait moins bien vérifiéde si l'on considérait un composite

a4 fibres fragiles, comme celui de cette étude, ayant subi un essai de traction

interrompu avant rupture totale du matériau, et dans lequel les fibres seraient

alors rompues en petits segments. Enfin, dans un composite céramigue-céramique,
dont la matrice fragile peut présenter, en cours de ftraction, une fissuration
telle que dans le modele cylindrique la maitrice devienne un empilement de
disques, 1'état plan le plus représentatif du probléme ne serait plus 1'état
de déformation plane mais plutdt celui de contrainte plane., C'est la raison
pour laguelle il conwvient de préciser clairement les hypotheses faites et

de délimiter ainsi le domaine de validité des relations obtenues.

Ainsi, 1'intégration des équations(l2), valables uniquement dans le

cas d'un état de déformation plane, permet d'aboutir aux expressions des

déplacements : .= A r-+I§@

(13)

uz=Cz

ol A,BetC sont des constantes.
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Enfin, en reportant ces .expressions des déplacements dans le systéme

(11), nous obtenons :

q
"

K [A-(4-2v) Bz vvc]
gg= K [A+(’1-2v) B/r_z-e-yc] (14)
K [('1-v)C +2vA]

- Hous allons maintenant exprimer les contra2intes dans la fibre et dans 1la
matrice ; les notations s Vo 4 B, Cy et K = Eh/(l - z.vm)(l - \’m) se
répporterons & la matrice et les notations Egy Vgs 8, D, C.0t Ke=Ee/(1-2 Ve )(1=V)
& la fibre, Les conditions aux limites sur les contraintes et sur les déplecements

enr=p2 etr = s 12 relation d'équilibre des forces longitudinales entre les
0 1

fibres et la matrice dans une section droite et, enfin, la mesure expérimentale M

de l'sllongement des fibres vont nous permettre de déterminer les constantes
A, B, C, a, b et C.

- Contraintes dans la fibre :

Une singulerité pour r = 0 étant incompatible avec la présence de

matiére au centre du cylindre, la constanie b est nécessairement nulle, d'ol :

( LLF = ar
{ ' (15)
u.Fzz cC 2
\
soit 4 E - & =
) BT » (16)
&F= C ’
\ =
d'ol les contraintes : ( )
17
G'Fr_': KF [a. - VFC]
Te= K¢ [a+ ] (18)
p,= kF [('l—vp)c + ZvF a.] (19)

Les contraintes principales dans la fibre sont donc constantes dans toute
1tétendue de celle~ci. Elles peuvent &tre détermindes par les conditions aux

limiftes. Sur la surface de la fibre :

dtou : Gl:"t‘;- kF I:ar-l-\)FC]: -P pour P=P° . (20)
et : OE!“:: O—FG_P= - P pour r §PF° (21)
oL = - -V, = ~ -v. £ (22)
ce qui donne : /KF F /kF Pz
= kF [(4-?;):: —ZVF (P/KF-HJF c)]

2
= KF [('l-VF—ZVf)c.—- va P/Kr]
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— Contraintes dans la matrice :

Les déplacements, les déformations et les contraintes sont donnés par :

o= Ar s B

Uppg= Cz (24)
(= A -D; (25)
Y Cme= A _%_5 | (26)
\ Ea= C (27)
((Tme= K, - - (1- 2vm)% + va] (28)
3 o= Km[A +(1-2v,) B + v C | (29)
(T ez K [(1-9)C +2v, A ] (30)

La constante C étant déji explicitée (23), il ne reste plus qu'd déterminer
les constantes A et B & pariir des conditions aux limites portant sur la
compasante radiale O,

CTmpe = -P pour r= Po

O'mr.-:. O pour r = RI

D'ou :

K, [A-(4—2vm)%2+va]=_P (31)
Ko [A-(1=2v,) B +v,c]=0 (32)

A

Par soustraction membre 2 membre des deux relations (31) et (32), il est

possible d'éliminer A et C 5 ce qui permet de déierminer B :

B = P(i-w,.,,)/o . (33)
Em '1 v
ol @ F/ s rapport des surfaces, represenue la fraction volumique de fibre
P

Il est possible de déterminer A +V C en reportant l'expression deB (33) dans

la relation (32) :
A+v,C=(1-2v)1+v,) R _v (34)
E, 1-v
Pour exprimerc,, ., il suffit alors de reporter A+V,( etB dans la relation (28):
‘ 2 2
= _P v f1_r
Tmr 1-v 2 (35)
De méme : 2 2
a 0= P v Pi +r (36)
” {-v r? |

L'expression de A+\JC , reportée dans (30) permet de déterminer ¢,,, en fonction
de C:émz :
' \Y
(o 2= Emémz+2\)mP__ (37)

1-v
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Fig. 14 - Schéma explicatif indiquant le comportement des fibres, de la

matrice geule et du composite au cours du refroidissement.
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Les contraintes ainsi déterminées sont fonction de?P,¢&,. et &, . Pour
pouvoir les expliciter numériguement, il faut ftout d'abord exprimer ces trois
variables en fonction de la mesure M qui traduit 1*'état de compression des
fibres dans la matrice. Il convient donc de rechercher des relations supplé-

mentaires entre M et ces trois variables. L'expression des conditions aux

limites, puis de 1l!'équilibre des forces va permeiire de les obtenir.

A la température de solidification, les deux phases, les fibres et la
matrice, sont exemptes de contraintes internes (Fig.l4z). Au cours dw: refroi-
dissement jusé;l'g. la température ambiante, c'egt-d-dire sur un intervalle de
température AT, des fibres isolées et de la matrice seule se contracteraient
des quantités x (AT et x,, AT ol x¢ et o, sont les coefficients de dilatation des
fibres et de la matrice. Par contre, dans le matériau composite, les fibres ek
1a matrice vofrb, en plus, se déformér élastiquement de maniére & accommoder
la dilatation thermique sans qu'il n'y ait glissement ou décohésion & l1ltinter-
face fibre-matrice (Fig.l4b). Ces déformations élastiques seront notées F’F
et €, . Les déformations totales de la fibre (&,;) et de la matrice (&,,)
dans le matériau composite seront donc données par la somme de deux termes,
1'un correspondant & la déformation élastique et l'autre & la dilatation ther=-
mique. Ainsi

: o= Copm Em=Ey +(scmmsep) AT
Ce qui, pour les deux composantes, axiale et tangentielle, de la déformation,
donne les relations ¢
ctmz-cﬂ"zz 5mz-5;z+(°<-m—°cp)AT (38)
et . Etmo- Evia= Epmo-Epg+ (m-xp) AT (39)

Or, les composantes du déplacement doivent satisfaire aux conditions aux

limites. La continuité & ltinterface fibre-matrice se traduit par :

umr(ﬁo)= “Fr(Fc) (40)
u’mz(f’o) = Wz (/°°) (41)

En reportant dans cette dernidre relation (41) les expressions des composantes:
axiales du déplacement dans la fibre (15) et dans la matrice (24), on est

conduit: & 1'égalité :
C=c

Ceci implique la continuité des composantes axiales de la déformation dans la
fibre et dans la matrice, données par (16) et (27), soit :

<E:'L'mz" Cc'l:l‘z =0 (42)
La continuité de la composante radiale du déplacement {40) améne celle de la
composante tangentielle de la déformation Eeliée a w,par une relation de
proportionnalité (7 ), mais pas celle de la composante radiale 5', qui, elle,
se déduit de-u,.par une opération de dérivation. D'ol :

5tme(,0°)-c5t;e(‘o°) =0 (43)
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En reportant les relations de continuité des déformations axiales (42) et
tangentielles (43) dans les relations (38) et (39), nous obtenons :
émz—épz:: éme—&Fez(dF-%m)AT _—_M (4.4)
Métant défini par 3

M= - Epg - (45)
La relation (44) montre que les deux quantités (C é;z) et (Cc,mg- 6;9),
égales, peuvent &tre déterminées, soit & partir de la différence des coéffi-
cients de dilatation thermique et de l'intervalle de témpérature AT, soit
expérimentalement 3 partir de la mesure M représentant la déformation en
compression des fibres dans la matrice.
De maniére & trouver une nouvelle relation entre Erz ’ Emz, P et M, nous allons
exprimer ére et 5m9en fonction de ces variables. Par combinaison des relations:
(16) et (22) d'une part et (26), (33) et (34) dtautre part, il vient :

6F9= = - .PF -y CFZ

£ _A.B P v P(i+\>m)lo4 -V &,

me(pe) " Pé Km '1-V Eo /02 'i—v i
D'ol :

- M-_P v P L Pl+vm) PE v v & -V E

Eme (p) = Ero = Kmi- vl KF+ Em  Fo 1=V Pt
Soit .
M=-P |vi1-2vm+1 P _y Eng +Vp &
[(1-2»’,\.\)(1’\/) + KF " Ve Cfz (46)

D'autre part, dans une section droite du composite, il y a, apres retour
& la température ambiante, éyuilibre des forces longitudinales entre les fibres

et la matrice :

Fp-r- F.=0 (47)

Cette condition supplémentaire va permettre d'obtenir une nouvelle relation
entre Efz ) Emzet P . La fraction surfacique étant égale 2 la fraction volumique
et les composantes axiales des contraintes o, (19) et g (30) étant indépen—

dantes de r et de 8, la relation (47) peut se mettre sous la forme :

vo“:2+(’l—V)C'mz= 0 (48)
D'ou - -4 _
Tz = T Tz (49)

.En reportant dans cette relation les expressions de 02-2 et de O données par
(23) et (37), nous obtenons :
_ _ v-1 v-1 v
Epc‘i?z ZVpP——TEmamz+ 1 2y

i‘t'. Enz=2V,, P

m~mz
Dtol

E &- Y=t E &, -2P(v-v,)=0 (50)

v
Or, l'expression (45) donne :

éfz= Cmz-M - (51)
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I1 est alors possible d'obtenir une expression de Emz en fonction de M e'b‘de 'Pl
en reportant (51) dans (50) :
Epg’mz—EFM - v;i EmEmz - ZP(";“’m)-‘- 0
Dtol : c ) EFM+2P(\)F m) .
mz =
E 4 E,.

(52)

F -
L'expression de 8 en fonction de M e'l: P st'obtient en reportant (52) dans (51):
fz
E. = E¢M +2P(\?‘:— m) M (53)

fz =
EF‘ V;'i Em

Finalement, nous pouvons obitenir l'expression de P en fonction de M en repor-

tant (52) et (53) dans la relation (46) :
M.P V—=2Ymv+1 Py EFM+2P(VF‘Vm)+\, E¢M+2Pve=-vn) M

m — F _ f
K120V Ky Ep-¥dE B¢ = L5t B
D'ol 3 (Ym = Ve) EF +(4_ +\)F)
V\;—’i Em
P-M 5 (54)
(v=29v+ D4 +v) | (4=2v)(4+Vg)  2(Vp-Vn)
Ep(1-v) Ey Ep"v\ji Em

Linsi, la pression P ¢tant exprimée en fonction de M, les composantes de la
contrainte dans la matrice a,, . (35) et g; 4(36) se trouvent complétement déter—
minées ; la composante G;,, l'est également puisqu'il suffit de reporter & ,(52)

dans la relation (37) pour obtenir l'express:.on de g, en fonction de M et P

Crmz— (55) '
Ef-- = 4 Evn Y A
Par commodité, les composantes desvcon'brain‘bes sont regroupées ci-dessous :
2 2
[ oy (r)= -P_V_ Pi-r
-m (r) 1-v -2 | (35)
O-mr(/oo)— -P
O—mr(f)i)— 0 ,
' ?‘+r‘2

Tpmolr)= P £ | (36)
. f-v  p2

_pd+v
T (Po)= P 54—

- \%
°'me(/°4)— ZP,J__V
Tonz = E. £ M‘i‘ZPE-m(\’F" \m) + 2va__V___ (55)

’1 E. 'l—V
avec 3 ( "Vp) EF (/1 +\)F)
P_-M —i Em (54)
. B (v-2v, v+ 1) (1+v, ) L= zvp)uwp) 2 (Vi =V )?
E.m(’i—v) A Ef‘ EF..V;'i Em
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- Contraintes dans la matrice en présence d'une force extérieure appliquée :

En présence d'une force extérieure appliquée F, dirigée suivant 1ltaxe
0z, la relation traduisant 1'équilibre des forces (48) devient :
Fzvo, +(1-v)o,.. (56)

Soit -
| %pz = Vvi Tmz +'E-/: (57)

En reportant dans cefte relation les expressions de ciz et de c‘mzdonnées par

(23) et (37), nous obtenons :

Epé-2vP= Vv‘i EmEmzt > T—v

E. &, - -i E £ -7_2 P(v-v,)=0 (58)

m~mz

2y P+L

Dol ¢

Ltexpression de £, , en fonc‘blon de M et de P stobtient en reportant (51) dans

(58) = ,
E &,y —EM-v-1 Emémz-_s_-ZP(vF-vm)-_-.O

m2
f \4

Dtou .
> £ E;M+-§+2 P(vp -v,)
mz = — (59)
Em
L'expression de éFz en fonction de M et de P stobtient en reportant (59) dans
(51) E
fz (60)
v-1 g |
v m '

Finalement, nous pouvons obtenir ll'expression de P en fonction de M en repor-
tant (59) et (60) dans la relation (46) :

M.P_V-2Vmv+1l P \,EFM‘“—S*ZP(W'%) EF'M+—5+ZP(vF-vm)
- + -

m 7] +\)P _VFN
K, (1= 29 )(1-v) K; Ep-x=dE,, e, -x1E,
Dtol @ M (Ve —VF) EF (,1 +V(.‘) _ (vp =V,,) F
P: > (61)
(v-Zv.,,v+i)(1+vm) L =29(1+v) | 2(Vg =)
Epnil-v) E E-vte,

L'expression de la composante axiale de la contrainte o, stobtient en repor-
tant €, ,(59) dens la relation (37) :
F -
E o [EM +E+2P(y-v,)

oo = v + 2V, P v _ (62)
v-4 E 1-v
v

m
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Les composantes de la contrainte en présence d'une force appliquée F dirigée

suivant l'axe 0Oz, sont regroupées ci-dessous

() = —P_V_ PE=r] (35)

, 1-v r2

CT'mr(/Do):—P

Tonr ()= 0 2 2

Smo(r)= Pt ’O‘:;_r (36)
pi+

n\G(f%

'i
rhe(fﬁ V

[E M +__+2P(vf-v )

cﬁz- + 2V, PV _ (62)
E‘_ V\;d Em 1—\/

avec 3

M|_Om-¥E (4 +vp) - e Im) F

. Er-XiEn V(Bg-Y=1E ) (51)
(V=29 + D14V | (A-29(1+v) | 2 (Vg =Ve)?
E.(1-v) Ey Ey-X 1 Em

La complexité de 1l'intéraction de la force extérieure F sur les
composantes de la contrainte provient du fait que le milieu est biphasé, avec
deux constituants de modules d'Young et de coefficients de Poisson différents.
En effet, dans le cas d*un cylindre isotrope homogéne soumis & une force F
uniformément répartie et dirigée i?ivant ltaxe 0Oz, le systeme de contrainte

G, =

serait donné par : r

gz = _SE
L'extension de 1'élément dans le sems des z (£, = E ) serait accompagnée
des contractions latérales : &.= - V% &t 59— -vZ 3 ¢ Far contre, dans le cas
de deux cylindres concentriques de modules et de coefficients de P01sson
différents, les conditions de continuité des déplacements u, et u 3
l'interface (34,35), qui impliquent la continuité des déformations €g et &,
(36,37), se traduisent par l'apparition de composantes o,.et % dont le calcul

ne peut s'effectuer qu'a travers le formalisme que nous venons de développer.
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Dans ces conditions, il est intéressant de remarquer que la force F
aprarait explicitement dans l'expression de la composante axiale de la
contrainte o,, alors qu'elle n'intervient qu'implicitement, & travers P,
dans les autres composantes. L'intéraction de P sur P dépend des valeurs

des modules et des coefficients de Poisson, en particulier, dans le cas de

coefficients de Poisson égauz,' elle est nulle. L'application numérique

ultérieure permettra de chiffrer 1l'influence de la force extérieure appliquée,

sur les composantes de la contrainte.

Remarque :
| Bien que la résolution du probleéme des contraintes intermes dans la matrice du
composite ne nécessite pas la connaissance des composanies de la contrainte dams la fibre,

celle~ci peut s'avérer utile pour la résolution dlautres problémes.

Ainsi, en l'absence d'une force extérieure appliquée, les composantes °'¢:,. et 0'{:9
sont données par la relation (21) et la composante %y est obtenue en reportant

1'expression (53) de la déformation &Fz. dans la relation (23) donment L

f:
Diolr ¢
!’ UF'_ -~ P
|
cer = EeMA2PEe (%Vm) oM _2y, P
E,- ¥4 E,
Y
avec:
(v”—vj)E‘ + {1 4 ve)
V-
P_M Ee¢ -~ Em (54)
(v-2v,Y +1) {1 +Vwm) . (4 =29¢){1 +vy) ; (V¢ -V
E’m (4 "V) EF E.(_--_V;Vi Em

De méme, en présence d'une force extérieure appliquée F dirigée suivant l'axe Oz;
les composantes G?'_ et Q"‘e sont toujours données par la relation (21) mais dans laquelle
P est alors donné par la relation (61) et non plus (54) ; duant & la composanie T,
elle globtient en reportent l'expression de 5‘:2 (60) dans la relation {23).

Diot o, =-P
e =-F-
E([EM +-‘,E+2P("f“’m)]
Tez = ~-E,M.2yP
e E(‘ _ V:/‘f E,, ¢
M| _(Vm-VaEe sy De-VudF
} E¢ - l’-;-—'i- Ewm "(EF-%:‘-EM) (61)

(V=20 A+ 0) (4 =290( %) | 2 (Ve =V
Ep (1Y) Ee Ee- 4L B
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La résolution numérique des relations donnant les contraintes dans
la fibre et dans la matrice nécessite la connaissance du module 4!Young et
du coefficient de Poisson de la fibre (E; et v, ) et de la matrice (E,, et V).
Les valeurs fournies dans la littérature pour des matériaux polycristallins
sont respectivement de 537 000 MPa et 0,24 pour le carbure de tantale Eﬁ]et de
205 000 MPa et 0431 pour le nickel. Cependant, dans le systéme cubique, le
module d'Young n'est pas isotrope, Or, pour effectuer les calculs, nous nous
sormes placés dans le cadre de 1a théorie de 1l'élasticité linéaire des milieux
isotropes, il n'est donc pas imutile de calculer le module d'Young pour
différentes directions cristallographiques, afin de déterminer les valeurs
les plus représentatives du matériau composite réel, En effet, dans le matériau
composite, la direction.(OOI), axe de croissance et axe des fibres, se trouve
privilégide : le repére (;,_e, z) utilisé dans les calculs, est tel que l'axe
0z soit toujours dirigé suivant une direction de type {001), les deux autres
axes étant contenus dans un plan de type {}OO} perpendiculaire & l'axe 0z, 2lors
que, pour que le module 4'young et le coefficient de Poisson du matériau
polycristallin soient représentatifs du matériau étudié, il faudrait que le
repere (r, 8, z) puisse prendre, avec une égale probabilité, toutes les

orientations possibles,

Le module d'Yoqu correspondant 2 l'axe Oz est celui d'une direction
<100}, alors que pour les deux autres axes ce sont ceux qui correspondent
aux directions contenues dans un plan de type {lOO&. Or, dans le systéme
cubique, le module d!'Young dans une direction unitaire quelconcue définie par

ses cosinus directeurs o,p et ys est donné par la formule classicue :

1
Expy

ou les 55 sont les coefficients d'élasticité ou compliances définis en notation

= S, 28ym L8y - s, ) (B4 ARy ) (63)

contractée par : 6,; _ 5;j 0’j | (64)
L'anisotropie du cristal provient donc de la variation de l'expression

(e*p*+ B*y*+ y’«’) qui, nulle pour une direction <100}, atteint sa valeur maximale
de 1/3 pour une direction <111), les: cosinus directeurs du vecteur unitaire

étant, dans ce cas, égaux 3 1/W3.

Les valeurs numériques des coefficients d!'élasticité du nickel [56,5?]
permettent dg calculer le module d'Young dans les différentes directionse.
La valeur la plus faible correspond & une direction <100} ( Ehm»= 119 800 MPa
d'aprés[56}, E«ow? 138 500 MPa d'aprés [5?D, alors que la plus forte correspond
2 Q11 ( Eyyy= 259 500 MPa d'aprés [56], Equy= 302 300 MPa dtapres [57] ).
Dans le plan {100} la valeur la plus forte est atteinte pour une direction

€110) ( E,,q,= 200 900 MPa d'aprés[56], E,,= 233 500 MPa d'apres [57))s De méme,
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d'apres les valeurs des coefficients dtélasticité du carbure de ta.n'i:al‘e [58],
les valeurs du module d'Young sont respectivement de : <1° o 502 500 MPa,
(1 " 547 300 MPa et <411>- 564 000 MPa, Noug remzarguerons qQue les valeurs
du module d*'Young, données pour le nickel pur, sont proches de celles que
nous avong déterminéeg expérimentalement dans la matrice seule, pour les
directions [100] et [110] (§ II, 2).*

HLes deux éléments cornstitutifs, fibre et matrice, présentant une forte anisotropie, il
semblerait souhaitable et logique, afin de combiner anisotropie et symétrie de révolution,
d'effectuer le calcul, non plus dans le cas d'un matérisu totalement isotrope, mais isotrope
uniquement dans le plan (r,8) perpendiculaire & l'axe des z : [001] .

En effet, il est possible 4! éerire 1a loi de Hooke généralisée sous la forme :

( 1 v
Ep=_L_ ¢ - J8r 05 - Yo o3
! ép=-Jroaqs + 1 a5 -9, T3
E. Es Ez
&2 :_?riq;__*’ezq-a.,._"_ U"z
\ Er Eg EZ‘

-

Er,Eeet E2 sont les modules d'Young dans les directions radiale, tangentielle: et axiale
et oll, par convention, les indices i et j du coefficient de Poisson Vij correspondent

respectivement aux coordommées de 1l'effort ou de la déformation imposé, et & la direction de
la réponse,

1a condition d'isotropie dans le plen (r,e) conduit sux relations :
\)rez 99'. - 9
]
Yar=Vzg="Y

Yr2 =2 Vg2 = v = \)’__E-_ car: Vi =_‘£i=7.l’_ =2
Es E

Ez Ei Ej
Ce qui permet de recalculer 1la relation (5) qui, dans ce-.cas, s'écrira :
( E g 2 g 1o T
Tr = ‘ [ (I-VE)Er+ (»h-v = )ép+ (’{f\')\) €,
(1ev)(4-v-2v"E. ) E, : _
Egz ]
= E Vv 2E )& 4(4-viE )€ (1rv)VE
X Ja = Y & r+(1-Y & 9+(.f')’)
° (A+v) (4= -ZJ‘_E‘) ! ( Ez) ( Ea) ]
Ez
-—_E (Hev e + (A4v) V'€ 4 (A-V)E2E,]
U3 wiVer + + =2
L A (d-y- Zv"E] o+ | )E Z

Ces relations permettent ensuite de réécrire les équations (14) sous une forme similairs,

nmais comportant évidemment plus de paramdtres, La résolution du problime pourra donc s'!effectuer

exzctement de la méme manidre que dans le cas de compldte isotropie ... mais conduira & des
formules plus complexes, que la finalité des calculs, recherche d'ordres de grendeur, et 12

dispersion sur les valeurs des modules obtenues & partir des références bibliographiques, ne
justifient gudre,
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Pour l'application numérique, il semble donc plus logique d!adopter
comme valeur du quule d?'Young, une valeur intermédiaire entre EMOM et E&Hﬂ’
pProche de Ecmﬂ' Aussi, avons nous retenu les valeurs arrondies de 150 000 MPa
pour le nickel et 500 000 MPa pour le carbure de tantale, légérement plus

faibles que celles correspondant au matériaun polycristallin.

Les résultats numérigues obtenus & 1l'aide de ces valeurs sont regrou-—

pés ci-dessous :

F=0

v = 0,05 _

EF = 500 000 MPa

% = 0,24

EM= isglooo MPa (65)
m ’

O ( po) = =1173 MPa

Ome (ps) = 1296 MPa

C‘mg(P1) = 123 MPa

g = 255 MPa

et, en présence d'une force extérieure appliquée F dirigée suivant l'axe 0z :

F = 500 KPa

v = 0,05

E. = 500 000 KPa

% = 0,24

Em= }50 000 NPa o (66)
V. = 0,31

Tpne (pa) = = 1193 HPa

O'me(Po) = 1318 kPa

ome(p,) = 125 MPa

Tz = 703 MPa

Il est trés intéressant de noter que dans le cas du composite étudié
ol les coefficients de Poisson ont des valeurs voisines, l'effet de la
force appliquée sur les composantes o, et 0,9 de la contrainte est exire-
mement faible ; seule la composante axiale o, est alors sensible & l'action
de cette force : elle augmente d'une quantité voisine de la valeur de la
force appliqﬁée. Ainsi, en traction longitudinazle, il sera possible, avec
une bonne approximation, de déterminer directement, dans la matrice, &
l'aide de: 1a loi de Schmid, la cission résolue résultant de la force

appliquée.
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III. 1. b. Méthode numérique

Comme nous l'avions mentionné précédemment, il nous a également été
possible de déterminer les composantes des contraintes dans le matériau comgposite
en utilisant une méthode numérique de calcul par éléments finis, (Cette dernidre
méthode, bien que ne conduisant évidemment pas, comme la méthode amalytique, & des
forrmies permettant d'appréhender directement le rfle des différents paramétres
et de déterminer immédia2tement les valeurs exactes des composantes de la contrainte
dans fout le matériau, ne nécessite pas les mémes hypothéses simplificatrices ;
ceci va nous permetire de juger de l'effet de ces hypothdses sur les résultets
obtenus, Le programme de calcul 2 été développé par J, Renard.[59] a partir d'un
programme existant, La cellule élémentaire retenue pour cette méthode d'homogeé-
néisation est une maille carrée, contenant en son centre une fibre circulaire les
calculs ont été effectués dans le cadre de la tﬁéorie de l'élasficité linéaire
des milieux isotropes, pour un état de déformation plane (é; = Cste) et en
supposant que la maille unitaire conserve sa forme carrée au cours de la
déformation. Comme dans le modéle analyticue, les composantes de la contrainte
ont été déterminées 2 partir de la mesure expérimentale (M) de 1l'état de

compression des fibres dans la matrice.

En fait, les valeurs des composantes de la contrainte déterminées
par cette méthode numérique sont trés proches de celles obdbtenues par la
méthode analytique dans le moddle présentantslz symétrie de révolution ;
ceci montre bien que, malgré 12 simplicité du modele que nous avons retenu,
12 méthode enalytique exposée dans les pages précédentes, conduit & des

résultats tout & fait acceptables,

III. 2. Interprétation des résultats

. Comme les résultats numériques 1l'ont montré, les composantes de la
contrainte dans la matrice du composite ztiteignent des valeurs élevées non
seulement 3 l'interface fibre-matrice pour r = Pos mais aussi pour r = Pye
Cependant, la grandeur caractéristique, en ce qui concerne les possibilités de
déformation plastique, n'est pas l'intensité des composantes de la contrainte
mais, au contraire, la cission résolue déterminée dans les plans de glissement,
pour chague systéme de glissement. Or, le calcul de la cission résolue pour
chaque systéme de glissement est long et fastidieux. La question se pose donc
de savoir s'il est possible d'expliguer plus directement 1}absence de déforma-

tion plastique en présence d'une aussi forte contrainte.

Dans un état de contraintes triaxiales comme celui-ci, Bridgman a
montré qu'il existait un cas ol en dépit de contraintes trés élevées, il n'y

avait pas déformation plastique : 1l'état de contrainte "hydrostatique" [60].




i

(a) | (b)

Fig. 15 — Définition de l'équivalent d'un plen de glissement de type {111}

dang le modéle 3 syméirie cylindrigue uiilisé pour le calcul.




40

Dans un tel état de contrainte, les trois tensions normales sont égales et
les cissions dans n'importe guel plan sont alors nulles. Il s'agit donc de
vérifier si 1'état de contrainte dzns la matrice du composite ne se rappro-

cherait pas, au moins localement, d'un état de contrainte hydrostatique.

Considérons le tenseur des contrazintes. Les conditions de symétrie
axiale et d'état plan font que les composantes T.0s Z'ezet 'Z;zs’a.nnulen‘t. Le
tenseur des contraintes se réduit donc aux composantes O3 Ty etc;qui sont les
tensions principales au point considéré. La conirainte définie par ces trois |
composantes comprend une portion hydrostaticue g, telle que 3

O‘°=_%__(U'r.+0'e +c’z) (67)

Le tenseur des contraintes peut alors se décomposer en deux tenseurs : le
tenseur sphéricue et le déviazteur gui correspondent respectivement 2 la
contrazite hydrostaticue et & la contrzinte réduite ne fzisant intervenir que

les cissions ¢

. 0 O g, 0 C org, O 0
0 o9 0| =10 o O} +|0 opo O (68)
0 0 o 0 0 g, 0 0 a;-c

Dans le cas présent, la simple observation des expressions des

composantes o, (35), Iy (36) et o, (55), permet de remarquer que la
*

pression hydrostatique T, est constante dans la matrice. Dans le cas
présent, elle est égale & 126 MP2, Cette valeur est relativement faible
devant celles des composantes de 12 contrainte, L'importance de la portion
hydrostafique de 1a contrainte nlest donc pas suffisante pour expliguer
l'absence de déformation plastique, Le calcul de 12 cission résolue pour

les différents systemes de glissement est donc indispensable,

¥ Il est intéressant de définii' guelles sont celles des hypotheéses faites qui conduisent 2

ce résultat particulier,

L2 somme gp+J i+ donnée par ( 5 ), peut &tre exp?imée en fonction des déplacements

Ue et w,, a partir des relations ( 9 ), valables pour un probléme présentant 1a symétrie de

révolution, quel que soit 1'état plan considéré, déformation plane ou contrainte plane ; il

v

vient : T.+Tg+0, = K(i-l-v)(_a_‘-‘_r + U +ﬂz)
ar r oz

La pression hydrostatique g, sera donc indépendante de r si : ,

3 (opropray) = K(i+v)(32ur o4 du, _ U +a‘uz)=o
dr 24 r 3r ré  drdz

Or, l'hypoth&se de déformation plane a conduit aux relatioms (12):

Su, 449w _ ¥ =0

dArt r dr r*
et (13): 3
: Uy = C z |
ce 2
soit au_z -0
ozdr

Dol :

20, —.iﬂé_(c;+ob+ci)_0

or 3 2r S
Les deux hypothdses faites, symétrie de révolution et ét2t de déformation plane, conduisent
donc bien & une pression hydrostatique constante dans la matrice,




; ' - z pAloo1]

N
[144]

i "sinel

\ (oS

Qa x
* {oo1] m
zl zl, z ”
4 ﬁ Z poof]
4]
Ay’ oL
‘ /
? /
! /
/
; /
'? / v
G // (7101 -
Yy G >y y™ 1
3 .,
ol
) (114)
x” [110) WAL

b C x"” ‘ f442]

Pige 16 ~ Détermination de la cission en un point quelcongue G dm plam
de glissement. Définition du repére G x'y'z', dans lequel le gystdme
' de contrainie est principal, et du repére G x"™y™z ", tel que les

deux axeg Gx™ et G y™ soient contenus dans le plan de glissement

et dans legquel doivent &tre déterminées les composantes de la force
| par unité de surface sur le plan de glissement. Indication des rotmtions

utilisées pour les chengements de repére.
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Pour ca.iculer la cission résolue, il convient tout dtabord d'éiablir
un paralléle entre le modéle 3 symétrie cylindrique utilisé pour le calcul,
et le matériau cristallin, de maniére & définir, dans ce modéle, l!'équivalent
d'un plan de glissement de type {111}. Par comparaison du matériau cristallin’
et du modéle (Figel5), il apparait logique de représ:enter dans le modéle,
un plan de glissement cristallogravhique de type {lll} s Par un plan incliné
du méme angle (—ZT—r - o¢ = 35916') par rapport & l'axe de la fibre.

Pour déterminer la cission en un point quelcongue de ce plan de glis—
sement, il faut déterminer les composantes de la force par unité de surface
sur ce plan, dans un repére dont les deux axes, [110] et {112] s sont contenus

dans ce plan de glissement, le troisiéme, [111] y étant normal au plan.

Soit un repére Oxyz ayant pour origine le centre de la fibre, l'axe

0z, [001], étant 1l'axe de la fibre, les deux autres axes ayant pour ihdices
[110] et [110}. L'inclinaison du plan de glissement est définie par l'angle o
entre la ligne de plus grande pente du plan, [115], et ltaxe Ox, [110], 1'axe
Oy, ['5.10], étant contenu dans le plan (Fig.16a). Dans ce repére, la normale f
au plan de glissement, [111] s a pour cosinus directeurs : sino, O et cosc,
avec oL= 54°44"'.

En un point G du plan de glissement tel que le pl‘an (0G,02) fasse
l'angle 8 avec le: plan x0z, le systéme de contrainte est principal dans le:
repére Gx'y'z' déduit du repére Oxyz par une rotation d'angle 6 autour de Oz.
Pour exprimer dans le repere Gx'y'z!, les composantes en G de la force |
F (Xx',Y',2') par unité de surface sur le plan de glissement, il faut tout
d'abord déterminer les composantes du vecteur normal Fi (x',y',2') dans ce
repére Ox'y'z' (les composantes de la contrainte étant exprimées en G, la

— .
translation OG ne sera pas prise en compte dans le changement de repére).

x! cos ® sin® 0 sinx| | sin« cos ©
y' {=]l-sin 6 cos ® O 0 =| —sine sin © (69)

z! 0] 0 1l cosc cosS &

La force F par unité de surface, sur le plan de glissement, est

donnée par :

—p o

F=CN (70)
oll C représente le tenseur des contraintes.

-—p
Cette relation permet de déterminer F :

X! o. 0 0 sinoe cos 6 o;_sinob cos €
YI

0 o4 O —zinee gin 0| = —cresinoo sin 0O (71)
0

Z! 0 o, COS ot T, COS ot




2" ol [110]
9”’}

500M¥a

" -

X Y[112]

Pige. 17 - Carie Ge la cission dans un plan incliné de 35°16' par rapport &

1'zxe du composite (plan éguivalent & un plan de glissement de type {111}).
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Lucun des axes du repére Gx'y'z! n'est contenu dans le plan de glis-
sement. Pour déterminer lz cission dans ce plan, il est possible d'aboutir &
1z situation précédemment décrite de deux axes contenus dans le plan de glis—

sement en effectuant deur rotations sucessives.

La prem:.ere rotation d'axe Oz' et d'angle =8 va amener l'axe Gy' en
Gy", axe contenu dans le plan de glissement (Figd6n. Les composantes de F
dans le repére Gx"y"z", déduit de Gx'y'z' par la rotation d'angle--6 autour

de Oz', sont données par :

xn cos 6 ~sin © 0 o;,‘sin o« cos 6 c;.sinoc cos?s +crgsinoc sin%e
Y*"|= [sin® <cos 8 O -0gsine sin 8| = | (g, - ) sinee cos 6 sin ©
Al 0 0 1 o, COS ot SATER '

La seconde rotation, d'angle = autour de l'axe Gy", va amener Gx" en

Gx" contenu dans - le plan de glivssemerit (Fig.l6c).

xne cOS ot 0 ~sin« x"

ym = 0 :1 0 "
A sin 0 COoS ol z"

Les composantes en G de la force F dans le repére Gx™y"'z"' déduit
de Gx"y"z" par une rotation d'angle o« autour de l'axe Gy" qui est contenu
dans le plan de glissement, et telle gque l'axe Gx"' soit contenu dans ce plan,

sont données par @

X coset 0 -sinet crs:.noc cos’e + o—esnm:. s1n e
Y= 0 1 (0' -0y) sine cos € sin @
Zm sinet 0 cos e J,c0s ot
Soit
. 2 K
X sinec cose ( O.cos 6 + o, sin @ -9y )
™| o= (0;-0,) sinw cos 6 sin (12)
\ . 2 . 2 .2 2
VAL c;_s:.nzoo cos © + c"esz.nob sin 06 + g, cos ¢

X"t et Y"' sont les composanies de la cission dans le plan de glissement et

ZM 1a contrainte normale.

Le calcul des composantes X"' et Y'"' permet de dresser la carte de la
cission dans tout le plan de glissement (Fig. 17). Suivant la ligne de plus
grande pente du plan passant par le centre de la fibre et le long de l'axe
oui lui est perpendiculaire en ce point, la cission est dirigée suivant la

ligne de plus grande pente du plan. En dehors de ces droites, cette orientation




Fig. 18 ~ Coupe cristallogrephigue dans um plan de type {11]} en fonction
de ltorientation de 1z fibre de section carrée dans la maille hexegonzle :
a - Répartition des fibres selon un résean hexagonal dans un plan de type {001} y
b et ¢ -~ Deux cas extrimes de ltorientation de la fibre carrée dans la

maille hexagonale et coupes crisfallographigues {111} correspondantes.
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n'est pas conservée : la cission tourne dans le plan. Cette rotation permet
d'accomoder de fagon comtinue le changement d'orientation de la cission qui
prend au voisinage de la fibre, sur l'azxe horizontal, une orientation inverse
de celle qutelle prend sur l'autre partie de cet axe et sur la ligne de plus
grande pente du plan évoquée plus haut. Sur l'axe horizontal, la cission

s'annule entre les deux zones de cission dlorientation différente.

A partir de la carte des cissions dans le plan de glissemeni, nous ‘
allons déterminer la cission résolue pour les différents vecteurs de Burgers.
Pour ceci, il s'agit tout d'abord de recomstruire, & partir de la cellule
élémentaire elliptique utilisée pour le calcul, toute une coupe cristallogra-

phique du composite suivant un plan {113 o

Au départ, nous avions fait l'hypothése d'une répartition hexagonale
des fibres dans la matrice et pris comme modéle une maille hexagonale compor—
tant en son centre une fibre de section carrée. Le passage & la syméirie de
révolution se faisait ensuite en donnant 2 la fibre et au prisme de matrice
une section circulaire (Fig. 18a). Par contre, le cheminement inverse, consis-~
tant & remonter du modéle c¢cylindrigque au matériau cristallin est plus délicat ;
en effet, c'est l'orientation de la fibre & section carrée & l'intérieur de la
maille hexagonale qui va déterminer la répartition des fibres dans lz coupe
cristallographique {111}. Or, si les fibres possédent toutes la méme orienta-
tion & 1l'intérieur d'un méme grain, il n'y a pas d'orientation privilégiée
de la fibre dans la maille hexagonzle, la fibre pouvant prendre n'importe
quelle orientation. Ainsi, pour déterminer la carte des cissions résolues dans
le plan de glissement, nous ne prendrons en considération que les deux cas
extrémes pour lescuels la direction ¢(110) commune zux coupes {100} et {111}
considérées, se trouve Etre soit diagonale, soit hauteur de l'hexagone
(Fig. 18 b et c).

Pour le vecteur de Burgers de type ?a normal & la ligne de plus grande
rente du plan, la cission résolue s'annrule le long des deux axes perpendicu-
laires passant par l'axe de la fibre : ligne de plus grande penie du plan et
axe horizontal. En effet, sur ces deux types de droite; la cission est orientée
suivant la ligne de plus grande pente du plan et la cission résolue est donec
nulle. Entre ces zones de 2éro, la cission prend des valeurs respectivement

pPositives et négatives (Fig. 19 2).




0 : cission résolue nulle

C : cission résolue inférieure & la cission résolue critic
+ : cission résolue positive

-~ 3 cission résolue négative

Fig. 19 — Carte de la cission résolue dans le plan de glissement pour les
différents vecteurs de Burgers et pour deux types d'orientation de la

fibre par rapport & la maille hexagonzle.




44

Pour les vecteurs de Burgers de type 3; ou 3;, apparaissent dans le
plan de glissement, des zones de cission résolue nulle suivant l'une des
"diagonales" de la maille et des zones de cission résolue positive suivant
l'zutre "diagonale" (Fig. 19 b et c). Il n'y a plus inversion du signe de la
cission résolue, si ce n'est dans des zones trés localisées, au voisinage
immédiat de la fibre, de part et dlautre de celle-—ci suivant 1l'axe perpendi-

culaire & la ligne de plus grande pente du plan.

Avec une telle répartition de la cission résolue dans le plan de
glissement, et la présence, notamment, d'un "gquadrillage" de zones ol la
cission résolue est nulle ou inférieure 2 la cission résolue critigue, la
propagation de dislocafions semble difficile. Par contre, dans les régions
ol la cission résolue atteint une valeur élevée, c'est-i-dire au voisinage
des fibres, ltactivation de sources de dislocations parait tout 3 fait possible.
Cependant, l'émission et le mouvement de ces dislocations, gui peut se
poursuivre jusqu'a ce que la cission résolue soit ramenée au niveau de la
cission résolue critique, conduirait 3 une diminution trés sensible des
contraintes intermes j; or, ceci entre en contradiction avec lt'existence des
contraintes internes trés élevées, que ltobservation du flambage des fibres

met expérimentzlement en évidence.

A ce point de ltexposé, il convient de signaler un autre fait
expérimental qui mérite la plus grande attention. Dans un composite & matrice
durcie par une précipitation de phase ‘33 matrice dont la limite élastique
(= 700 MPz) est beaucoup plus élevée que celle du composite Ni(Cr,Ta)—TaC
(150 MPa), on observe la méme courbure des fibres, aprés attague sélective de

la matrice, que dans le composite étudié, Les différents paraméires intervenant

dans le calcul des contraintes (fraction volumigue, modu;es des fibres et de
la matrice, coefficients de Poisson) étant voisins, il en résulte que l'état
des contraintes internes est sensiblement le méme., Ainsi, toutes choses étant
égales par ailleurs, il n'y a pas plus accomodation des contraintes internes
par déformation plastique de la mztrice, dans le cas d'une matrice & limite
élastique trés faible que dans le cas dtune matrice & limite élastique élevée.

Tout se passe donc comme si l'accomodation des contraintes internes par

déformation plastique de la matrice était impossible. Quelle peut &tre

ltexplication de ce phénoméne ?




45

Etant donné la complexité du probléme, il convient de ne négliger
aucune hypothése. Par exemple, remettre en cause les observations sur lames
minces et supposer une absence toitale de dislocations dans la matrice pourrait
expliquer le phénoméne, car la déformation plastique ne pourrait alors plus
s'effectuer par déplacement de dislocations ou multiplication par activation
de'sources, mais uniquement par nucléation de dislocations. En effet, dans un
cristal parfait, primitivement exempt de dislocations, il peut y avoir
micléation du glissement plastique, par agitation thermi@ue, dans une petite
zone du cristal, puis propagation dans tout le plan de glissement par develop-
pement d*une dislocation. Par contre, si la région considérée est de taille
inférieure 3 une taille critique qui dépend du niveau de la cission dans cette
région, alors la dislocation ne peut se propager et le matériau retourne 2 sa
configuration de cristal parfait. Le ppobléme est donc de déterminer cette
taille critique, pour une valeur de la cission donnée, ainsi que l'énergie
nécessaire 3 la nucléation. Pour ceci, supposons qu'il y ait nucléation du
glissement dans une zone circulaire de rayon r, bordée par une dislocation.
L'énergie nécessaire pour créer cette boucle dans un plan de glissement
soumis & une cission T, est donnée par l'énergie de ligne de la boucle de

dislocation diminuée du travail de la cission G

2
U= ZTT,(VB LogbﬁJ_TTrLCb (13)
4T o |
Pour une cission'z'donnée, lt'énergie passe par un maximum : é
l:~2r‘c P ?
U= U(r) = _V_Z_ Log(_;:_)- 1 (74)

correspondant & un rayon critique r, donné par l'annulation de la dérivée

T2 P® Log),4 (15)
LTTre °

de U par rapport a3 »r :

Pour un module de cisaillement Y de 105 MPa, un vecteur de Burgers
E de 2,5 i-= 2,5 x 10"lo m et un rayon de coeur r, = 2'%, ltapplication
numérique conduit 3 des rayons critiques de l'ordre de 600 A pour une cission
de 200 MPa et 15 A (6'%') pour 2800 MPa, les énergies d'activation étant
respectivement de 2200 eV et 1,4 eV. La nucléation ayant pour origine
l'agitation thermique, elle devient impossible dés que l'énergie d'activation
dépasse une valeur d'environ 1 eV. Ainsi, dans le cas étudié, il faudrait
une cission de ltordre de 3 000 MPa (==§%) pour pouvoir nucléer des dislo-
cations, alors que d'aprés les résultats de nos calculs, la cission résolue
ne dépasse pas 600 MPa. Les calculs d'ordre de grandeur que nous venons
d'effectuer, nous ont donc permis de montrer que ce n'était pas la taille

trop faible de l'extension spatiale des zones de forte cission résolue qui




Fige 20 - MicrograPhie électronique en transmission effectuée sur une coupe
trangversale montrant la densité de dislocations observée dans le composite
brut de solidification.

a - Composite Ni(Cr,Ta)-TaC
b - Composite & matrice renforcée par une précipitaiion de phase 3, sous
forme cuboldale.
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pouvait empécher la nucléation mais tout simplement le niveau insuffisant

de ces contraintes. De toute fagon, s'il fallait effectivement recourir a
la nucléation pour déformer plastiquement la matrice, la limite élastique
du composite devrait &tre de l'ordre de celle d'un whisker (F/10) ce qui
est loin d'étre le cas puisqu'elle se trouve sifuée entre 150 et 700 MPa
suivant la nature de la matrice. D'auitre part, ceci reviendrait & dire que
toutes les dislocations observées en lame mince seraient introduites par la
relaxation des contraites lors de l'amincissement, le matériau massif devant

8tre rigoureusement exempt de dislocations.

De toute fagon, nous savons quleffectivement la densité de dislocations
observées en lame mince peut toujours &tre sujette & discussion, plus parti-
culiérement dans le cas de ce composite & fortes contraintes intermes. En
effet, lors de l'amincissement de lames minces longitudinales par exemple,
si l'on ne prend pas de précautions particuliéres pour obtenir la dissolution
des fibres aussi rapidement que celle de la ﬁatrice, le détensionnement des
fibres qui se produit alors par flambage et rupture, au fur et 2 mesure de
1'amincissement, peut se traduire, dans le cas d'une matrice & faible limite
élastique, par un écrouissage intense. Dans le cas de lames taillées dans
un plan perpendiculaire & l'axe des fibres, l'effet de la relaxation des
contraintes internes semble agir de fagon moins sensible sur la densité de
dislocations ; cependant, dans le cas d'une matrice & limite élastique trés
basse, la relaxation des contraintes semble se traduire par un réarrangement
des dislocations. Par contre, dans le cas d'une matrice 2 haute limite
élastique, on peut supposer que les dislocations conservent sensiblement
leurs positions initiales, et que la microstructure est alors représentative
du matériau massif. La répartition observée est assez uniforme avec une
densité de 1l'ordre de 107 lignes/om? (Fig. 20). Au voisinage des fibres,

on observe parfois de petits empilements contenant 3 ou 4 dislocations.

Il serait peut-€tre possible d'obtenir la répartition initiale des
dislocations en observant des lames minces taillées dans du matériau composite
préalablement irradié aux neutrons. Cependant, pour que cette méthode puisse
donner un résultat intéressant, il faudrait que les forces d'ancrage des
dislocations sur les défauts d'irradiation soient suffisantes pour maintenir
les dislocations en place lors de la relaxation deslcontraintes internes,
dont les valeurs sont trés élevées. D'autre part, il ne serait pas impossible
d'introduire de nouvelles dislocations au cours de l'amincissement. C'est
pourquoi l'observation des dislocations dans une matrice durcie par une
précipitation de phase y' est peut-€tre la méthode la plus simple et 1la
plus fiable., De toute fagon, comme nous l'avons déja signalé, 1l'état des

contraintes internes dans les deux types de composites, matrice 2 basse




r
T
—_
‘ 1
/
Y !
/
e / |
/ 1
/ I
! I
\ ]
—
T
Pige 21 = Cisaillement simple.
Ti1
272
290
320
340
360
380
400
410
20
430
430
500
420
410
08018410420430440450460 470 480 4% 390 #%0_ 470 460 450 440430420410'08

(111) [T01]

Fig. 22 - Valeurs du facteur de Schmid (x 1000) reportées dans le triangle stéréographigue,

en fonction de la direction de lteffort uniaxial appliqué, pour le sysitéme de gligsement
de type {111}3¢301) [61].
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limite élastique et matrice. & haute limite élastique, est sensiblement 1le

méme .

Si l'on admet donc que les quelques dislocations observées en lame
mince sont effectivement présentes dans le matériau massif, il faut pouvoir
expliquer pourquoi, malgré la présence de dislocations soumises & des cissions
aussi élevées, il n'y a pas accomodation par déformation plastique de la
matrice. I1 faut tout d'abord remarquer que dans le cas présent, la cission
résulte de contraintes internes et non d'une conirainte appliquée. Or, dans
le cas d'une contrainte appliquée, une valeur élevée de la cission résolue,
supérieure & la cission résolue critique, entralne le glissement de: dislo—
cations ; en l'absence d'obstacle, ceci se traduit par une conséquence irré-

versible : le cisaillement de la matrice. Cependant, la valeur de la cission

résolue dans le plan de glissement reste la méme. Par contre, dans le cas

d'un champ de contrainte interne, la déformation plastique tend & relaxer

la déformation élastique correspondant aux comtraimtes internes : la
déformatidn ¥ correspondant au cisaillement T résultant du passage d'un
certzin nombre de dislocations, va se traduire par une diminution de la cissior
dtume quantité GY, ol G représente le module de cisaillement. Une fais que la
cissionr résultante sera inférieure & la cission résolue critique, le mouvement
des dislocations s'arrétera. Considérons, par exemple, deux plans de gligsement
Paralléles séparés d'une distance e = 1 pm (Fig. 21) : distance couramment |
observée expérimentalement. Le glissement de 10 lignes de dislocation coin
de vecteur de Burgersﬁg'dans le plan supérieur se traduira par un ciszillement

T de 10 bx~25 K = 2,5 nm, ce qui correspond & une déformation ¢
y = L - 2,5.107
La cission se trouve donc diminuée de :
T = Gy 100 000.2,5.107> = 250 MPa

Par conséquent, le glissement d'une dizaine de dislocations dans des plans de
glissement voisins d'environ 1 micrométre abaisse la cission de 250 MPa. Il
suffirait donc du mouvement local de gquelgues dizaines de dislocations

pour ramener la valeur des cissions résolues au niveau de la cission critique_

Pourquoi ce phénomene ne se produit-il donc pas ¢

Jusqu'd maintenant nous n'avons pas considéré le r6le des fibres, alors

que ctest uniquemenf dans leur voisinage que la cission résolue atteirnt une valeur
particulidrement élevée, Or, les fibres peuvent jouer deux rfles : tout d*aborg,
elles opposent uu glissement des obstacles infranchissagbles par cisaillement et,
d'autre part, en tant que milieu de module beaucoup rlus €levé que celui de 12

matrice, elles exercent sur les dislocations, une force image répulsive,
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Pig. 23 = Illustration schémetique du mécanisme de multiplication des
diglocations per activation dtune source. Vue de dessus montrant
les boucles de dislocation dans le plem de glissement et (a) et coupe indiquant

la distance de la fibre 3 la source et aux éislocations émises ().
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Prenons un exemple, La matrice du composite Ni(Cr,T2)-T7a2C posstde une limite
€lastique de l'ordre de 150 LFa, La loi de Schmid permet de calculer 1la
cission résolue critigue corré5pondante, pour le systeme de glissement de
type {1113¢T0l> ; ainsi, la valeur du facteur de Schmid pour une force
appliguée suivant {00l) étant de 0.408 (Fig, 22), 12 cission résolue critique
est de 60 1™a environ, Dans ces conditions, la zone ol l'activation de sources
est possible se trouve située aun voisinage de la fibre, dans un rayon de
5 000 X environ. Supposons gqu'une source située a2 5 000 E de la fibre,
soumise & une cission d'environ 100 MPa ait émis trois boucles de dislocation
(Fig. 23). Ces trois boucles se trouveﬁt bloquées au voisinage de la fibre,
sous l'effet répulsif de la force image. Calculons, au niveau de la source,
la cission correspondant & cette force image. Pour simplifiér, nous allons
assimiler les trois dislocations & une superdislocation de vecteur de Burgers
3 ?b située & 2 000 X. de la fi:bre. Dtapres Head [62‘,6_3], en supposant le module
de cisaillement de la fibre infiniment grand par rapport 2 celui de 1a
matrice (p ), la force image est donmée par :

(A G R SERPT IV % (76)

| 2T (2 +5)d077

D'autre part, les itrois dislocations exercent une contrainte en retour sur

la sourcée, donnée approximativement par :

3b ,
TR = F( ) 3110_? = 40 MPa (17)
2T x

La cission résolue au niveau de la source, qui était de 100 MPa se trouve

donc diminuée d'environ 50 MPa et devient ainsi inférieure 2 la cission
résolue critigque. Ainsi, aprés 1l'émission de trois dislocations, la source
s'arréte de fonctionner. Effectuons maintenant le méme calcul, mais en
supposant l'existence d'uné source dans une région plus proche de la fibre

ol la cission est plus élevée, de l'ordre de 600 MPa. Supposons la source
distante de 500 & de la fibre et les trois dislocations bloguées 3 200 A

de la fibre. La force image est alors de 170 MPa et la contrainte en retour
de 400 MPa. La cission résolue au niveau de la source devient alors inférieure
4 la cission résolue critigue. Ces calculs approchés ne fournissent évidemment
que des ordres de grandeur, mais prouveni cependant, que si la multiplication
de dislocations par activation de sources est possible dans les régions de
forte cission situées au voisinage de la fibre, le phénoméne doit se limiter

4 l'émission de gquelques dislocations, ce qui est conforme aux observations
sur lames minces. Or, si l'émission de ces gquelgues dislocationg abgisse
légerement la cission au niveau de la source, leur empilement sur les

fibres tend au contraire & l'augmenter au voisinage immédiat des fibres.
Aingi, la formation de ces "empilements de relaxation" ne fait finalement
qu'exacerber le phénoméne de mise sous contrainte des fibreg dansg la matrice.
elle se traduit par une légere redistribution des contraintes internes,

qui se trouvent globalement conservées ,
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Fig. 24 = Comportement en traction du composite Ni(CryTa)-TaC et de
la matrice seule.
a = Courbe de tractior longitudinale du composite,

b = Courbe de tractiom de la mairice seule suivant 1l'axe [001].
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En conclusion, le fait qu'il n'y ait pas accomodation des contraintes
internes par déformation plastique de la matrice peut’s'expiiquer ainsi
le cisaillement 48 au glissement des quelques dislocations existantes a une
action négligeable, d'autre part, la nucléation de nouvelles dislocations
est impossible car le niveau des cissions est trés largement insuffisant,
enfin, le phénoméne de multiplication des dislocations par activation des
sources existantes, limité 2 i'émission de trois ou quatre dislocations &
caugse des forces images et de la contrainte en retour, s'il abzisse légerement
la cission au niveau de la source, l'augmente, par contre, au voisimage des

fibres. et conserve aingi globalement, les coniraintes internes.

Considérons maintenant l'effet d'une force extérieure appliquée suivant
l'axe des fibres, c'est-2-dire suivant une direction de type {001). Pour un
monocristal présentant cette géoméirie, la cission résolue dans les plans de
type {111}, cission correspondant & la seule force appliquée, est nulle pour
des vecteurs de Burgers de type ii, ces vecteurs étant orthogonaux 3 la
direction de la force appliquée. Pour les vecteurs de Burgers de type'g; et'ﬁg,
la cission résolue, en l'absence de contrainte appliquée, était positive ou
nulle. L'effet de la contrainte appliquée a pour but de rendre la cission
résolue positive dans tout le plan de glissement. La limite élastique globale,
dans 18 matrice du composite,est alors atteinte lorsgue de2ns les zones de
propagation, clest-&-dire vers le centre de l'interfibre, 12
cission résolue atteint la cission résolue critigue de la
matrice. C'esf-é—dire gque dans la zone de cission résolue nulle en l'absence
d'une force extérieure, la cission résolue doit augmenter d'une valeur égale
& la cission résolue critique. Ce phénoméne devrait pouvoir se vérifier
macroscopiguement sur les courbes de traction du matériau composite et de la
matrice seule : les limites élastiques devraient &tre identiques. Cette
hypothése est bien vérifiéde : les limites élastiques du composite et de 1z
matrice seule étant effeotivementtrésvoisines(Fig.éi);Pac contre, si la force
appliquée suivant l'axe des fibres est une force de compression, la limite
élastique globale sera atteinte lorsque dans tout le plan de glissement, la
cission résolue aura atteint la cission résolue critigue, égale et de signe
opposé & la cission résolue critique en traction. CYest-a~dire que dans les
zones ol la cission résolue est positive en lfabsence d'une force extérieure,
la cission résolue devra augmenter en valeur absolue d'une valeur égale 3 la
somme de la cission résolue critiqme et de la cission résolue en l'absence de
force extérieure. Ceci devrait se {traduire par une dissyméitrie du comporfement
en compression du composite par rapport & la traction, la limite élastique en

compression devant étre plus élevée. pans les zones de propagation,
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Figs 25 - Compor.'temerﬁ er compression du composite Ni(Cr;Ta)—'l‘aC et de
la matrice seule. ‘
a ~ Courbe de compression du compogite suivant l'axe [001],

b - Courbe de compressiom de la matrice seule suivant 1'axe [001];
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clest-&=dire loin des obstacles au glissement que constituent les fibres,

les cissions résolues dues aux contraintes internmes étant de ltordre de

la cission résolue critique, la dissymétrie due

& la présence de zones de cission résolue positive devrait donc &tre de l'ordre de
grandeur de la limite élastique du matérisu en traction, Les essais de cormpression
sur le matériau composite ont effectivement confirmé ce comporteﬁent dissymétrique
par rapport & 18 traction, la limite élastique passant d'emviron 150 Mpa & 300 MPa
et 1'énsemble de la courbe se trouvant décelé em contrainte d'environ 150 iPa
(Fig, 25). La présence d'un champ de contrainte pseudo-périodique dt aux
contruintes internes se truduit donc, 2u niveau des tout premiers stades de la
propagation des dislocations, par un durcissement de méme type que celui résultant
des champs de contrainte induits par des précipités (Lott-Nabarro [zs]), la seule
différence se situant au niveau de 1l'échelle de 1la pseudo-périodicité qui est ici

relativement grande, de l'ordre de quelques micrométres,

III. 3. Conclusion

Le modéle simple utilisé, qui présente la symétrie de révolution,
permet cependant d'expliquer 1l%état paradoxal de ce matériau composite
dont la matrice, & faible limite élastigue, résiste cependant & des
contraintes internes énormes, et ne présente qu'une faible densité de disloca-
tions. Evidemment, les valeurs numérigues ainsi déterminées, bien qu'elles
soient confirmées par un calcul par €éléments finis ne nécessitant pas
les mémes hypotheses:.simplificatrices, ne doivent pas &ire prises '
au sens strict mais considérées comme des ordres de grandeur, Néanmoiné, ce
modéle a permis de montrer que- les cissions résolues dans le plan de glisse-
ment, nulles ou faibles dans la plus grande partie de ce plan, ne présentent
des valeurs notables que dans des zones irés localisées. Ceci a permis
dtexpliquer pourguoi ltaccomodation des contraintes internes trés élevées
présentes dans la matrice, était impossible : le cisaillement, di au glisse-
ment des quelques dislocations existantes, a un effet négligeable, la nucléa—
tion de nouvelles dislocations est impossible et enfiny la multiplication
des diglocations par activation des sources, limitée & 1l'émission de trois
ou guatre dislocations n'abaisse que faiblement la cission au niveau de la
source mais, au contrazire, exacerbe le phénoméne de mise sous contrainte
des fibres dans la mztrice. De plus, l'égrlité des
limites élastiques en traction longitudinale du composite et de la matrice
seule ainsi que la dissymétrie du comportement en compression du composite,
phénoménes prévus par le calcul et vérifiés expérimentalement, confirment

pleinement la validité du modéle.
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Enfin, bien que cet aspect des choses n'ait pas été prévu am
départ, nous avons dé ja dés.ce gtade de 1'étude, "utiliger" le mztériau
’ : J ’ 9
composite, non seulemeni{ pour expliquer, mais plus encore pour résoudre

guantitativement un probléme de contrainte interne en terme de microméganismes

de déformation, dans le cadre de la théorie des dislocations, ce qui est
généralement impossible dans les metériaux classigquese D'autre part,

en ce qui concerne les tout premiers stades de la propagstion, le composite
constitue également un matériau modéle, puisqu'il a permis 1l'étude de l'effet
dfun champ de contrainte pseudopériodique sur le mouvemen*l;, des disloszsetions,
Or, contrairement au mécanisme de durcissement de Mott-Nebarro résultant

des champs de contrainte induits par 1la précipitation, le champ de contrainte
pseudopériodique est ici celmi des contraintes intermes d'origine thermique ;
l'étude du durcissemnent peut donc s'effectuer en a2bsence des effets secondaires
pouvant résulter de 12 préciritation, De plus, 1la détermination chiffrée de

la cission résolue résultant des contraintes internes, a permis une étude

guantitative de l'effet durcissant de ce champ de contrainte pseudopériodijue,
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Fige. 26 ~ Egsai de trac‘bioh sens long sur échantillon masgsif 3 la +tempéraiure

ambiante ¢ courbe contrainte déformation du composite Ni(Cr,Ta)-TaC.
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Iv COMPORTEMENT EN TRACTION LONGITUDINALE DU COMPOSITE DE SOLIDIFIQATION
ROLE DES EMPILEMENTS DE DISLOCATIONS DANS LA RUPTURE DES FIBRES

IV. 1. Comportement du matérian massif

- Les essais‘de>traction sur échantillons massifs, & la température
ambiante, ont été§ réalisés sur des éprouvetites taillées parailélément a
la direction de croissance. L'axe de traction est.ainsi paralléle 2 la
direction des fibres [001].

La courbe de traction du composite 3 la température ambiante
(Fig. 26), présente: 4 stades. Dans 1le stéde 1, domaine élastique, les fibres
et la matrice sé déforment élastiquement ; par contre, dans le stade 2,
domaine élastique-~-plastique, les fibres restent dans le domaine élastique,
tandig que la matrice se—déforme plaétiquement. Ce stade se termine par
le crochet de traction. Le stade 3, palier de contrainte, se-caractérise
par une déformation plastique & contrainte constante ; dans le stade 4,
le matériau se déforme avec une forte consolidation. Le module 4d'Young
dw composite suivant la direction [001], déterminée par la pente de la
courbe de traction dans le domaine élastique, est de 130 000 MPa. Cette
valeur est légérement supérieure 2 célle du module de ia métricé seule
(115 000 MPa) ; ceci est af & la présence des fibres & haut quu1e~qui;
intervenant & travers la loi des mélanges dans le module du éompésite,

rendent ce dernier supérieur & celuil de la matrice.

‘ Pour comprendre le comportement en traction du composite, des
observations micrographiques ont été effectuées sur des éprouveties plates
polies préalablement 3 l'essai. Dans les stades 1 et 2, en-dessous du crochet
de traction, on n'observe jamais de rupture des fibres. Le crochet de
traction correspond & l'apparition d'une bande de déformation hétérogéne
faisant un angle de 45° avec l'axe de l'éprouvette et semblable aux bandes
de- type Piobert~Liiders observées dans les aciers (Fige 27). Cette bande
est généralement située prés de 1l'un des congés. Un examen micrographique
montre qu'ad l'intérieur de la bande, les fibres sont rompues en petits
segments dont la longueur est égale & environ 3 & 5 flois leur dimension
transversale. A chaque rupture de fibre est associée une ligne de glissement
dans la matrice (Fig. 28). Le palier de contrainte (stade 3) correspond 2
la propagation de la bande de déformation hétérogéne dans tout le fit de
lt*éprouvette. Cette propagation entraine la rupture des fibres dans toute
la partie utile de l'éprouvette. A la fin du stade 3, le transfert de charge
de la matrice aux fibres ne peut plus s'effectuer & cause de la faible
longueur des segments de fibres. Dams le stade 4, le matériau, durci & la
fiois par les petits segments de fibres et par l'écrouissage prononcé de-

la matrice, se déforme plastiquement avec une forte consolidation.



Fig. 27 - Micrographie optique de la bande de déformation hétérogéme
dont la direction moyemne fait un angle de 45° avec l'axe de 1l'éprouvette
[64]. Dans cette bande, lem fibres sont rompues en petits segments.
la micrographie a été effectuée sur un composite Co(Cr,Ni)-TaC aprés
un essai de iraction & T00°C. Dens la gamme : 20°~700°C, le comportiement
mécanique de cet alliage est semblable & celui du composite étudié,

3 la température ambiante.

Fig. 28 — Micrographie optigque monirant 1ltaspect de la bande de déformatiom.
A chague rupture de fibre est associée une ligne de glissement dans la
matrice 3 l'aspect dévié de ces lignes est dd & 1a prémence de fibres

gous—jacentes.
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A partir de ces observations métallographiques, deux hypothéses
veuvent &tre avancées pour expliquer ll'aspect du composite dans la bande
de déformation :

1l - Les fibres cassent et leur rupture provogue l!'écrouissage

de: la matrice. '

2 = La matrice se déforme plastiquement, ce qui conduit & la

rupture des fibres par concentration de contraintes.

Dang le premier cas, il n'est pas possible d'expliguer la rupture des
fibres ; en effet, la charge qu'elles supporient.au crochet de traction est
inférieure & leur limite de rupture. Dans le second, il faudrait mettre en
évidence le mécanisme gqui conduit & la rupture des fibres pvar conceniration
de contraintes. Puisqu'@ chague rupture de fibre est associée une ligne de
glissement dans la mairice, il est raisonnable de: supposer que ltorigine
de. la concentration de contraintes se trouve dans ce glissement. En effet,
une- ligne de glissement observée 2 la surface d'une éprouvette résulte du
balayage du plan de glissement par une ou plusieurs dislocations dont 1le
vecteur de Burgers n'est pas paralléle & la surface ; la hauteur de la
marche sera d'azutant plus importante que le nombre de dislocations qui oni
glissé dans le plan est élevé. Or, l'un des mécanismes pouvant conduire
3 une concentration de contraintes suffisante pour rompre les fibres est

ltempilement de dislocations contre les fibres [64,65].

Pour confirmer cette hypothése, il serait souhaitable d'observer
les premiers stades de la déformation plastigue. Cependant, l'examen en
microscopie électronique par transmission de lames minces prélevées dans
les zones déformées de 1'éprouvette ntapporte aucun_élémeht dtinformation
supplémentaire. Dans les régions atteintes par la bande de: déformation,
ltécrouissage de la matrice est si important que l'on ne peut résoudre les
dislocations dans les bandes de glissement ; par cohtre, en dehors de cette
bande de déformation hétérogéne, les configurations de dislocations formées
dans le stade 2 ne sont pas assez stables pour 8tre observées. Ces structures
vont se modifier, d'une part lors de l'amincissement 3 cause des effetis
de surface qui ne sont plus négligeables, d'autre part et principalement
soug lteffet de la relaxation des contraintes lors de la décharge de
ltéprouvette. Au contraire, les expéfiences de déformation in situ dans
le microscope électronique a haute tension (1 MV) ont permis d'observer
directement, sous contrainte, ces configurations de dislocations au cours

de leur formation dans les tout premiers stades de la déformation plastique.
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ge 29 = Micrographie électronigue en transmigsion (1 MV) du composite
Fi(Cr,Ta)~TaC déformé in situ en traction longitudinale. Empilements

de dislocations contre une fibre, ceritaing empilements contiennent plus

de cent dislocationge.
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Les essais de déformation in situ ont é%& effectués & l'aide du
porte—-objet de traction décrit précédemment (§II,3), les microéprouvettes
(Fig. 10) étant $aillées parallélement & l'axe de croissance [001] .
Avant l'essai de traction, les observations effectuées dans les
microéprouvettes montrent la présence de dislocations isolées dans la
matrice et dvempilements de quelgques dislocations'conire les joints de
grains. Dans tous les cas, le nombre de dislocations contenuesg dans «ces
empilements est faible ; dtautre part, ces empilements soni peu nombreux
dans toute la zone observée. Au cours de la déformation, des empilements,
contenant plus de cent dislocations, se forment contre leg fibres :

empilements simples (Fige 29) ou empilements doubles (Fig. 30).

Dans les deux cas (Fig.29 et 30), le plan de glissement est ile
plan (lif) ;3 les dislocations de ces empilemeants ont pour vecteur de
Burgers'g'= %-[lib] s le systéeme de glissement‘est donc (1ii), [iib].
Dans le cas d'une contrainte uniaxiale paralléle 2 [bOIJ, ce systéme
n'est pas sollicité ; cependant, nous avons observé ces empilements dans
des bandes inclinées de 8 = 45° par rapport & llaxe de traction et situdes
sur les bords du trou percé dans la lame. Or, nous avons vu précédemment
(§11, 3) que, si la microéprouvette de traction est assimilée & une plague
plane percée d'un trou et soumise & un effort de traction uniaxial, la
la contrainte, & la périphérie du trou, se trouve réduite 2 la composante
tangentielle Tp . Ceci permet alors dvexpliquer, vw la situzation de Im zone

observée, que le systéme de glissement (lii),[lib] puisse &tre sollicité.

L'étude du contraste des dislocations de llempilement double de la
Fig. 30, 2insi que la continuité de: la bande de glissement, permettent de
déterminer le mode de formation de ce iype d'empilement : deux segments
de dislocation homologues, appartenant & chaque demi-empilement, proviennent
d'une boucle de dislocation. Ces segments doivent donc posséder le niéme
vecteur de Burgers, ou, en convenant d'orienter les dislocations dans 1le
méme sens, des vecteurs de Burgers de signes opposés. Expérimentalement, dans
des conditions de diffraction présentant le méme écart Tala position de
Bragg, les réflexions + g puis - & permutent le contraste des deux
demi~empilements : les vecteurs de Burgers sont donc bien de signes

contraires. En effet, dans un cristal centrosymétricue, des segments de




Fige 30 —~ Micrographie électronique en transmission (1 MV) du compogite
Ni(CryTa)~TaC déformé in situ en tractior longitudinale. Empilement
double de dislocations enitre deux fibres, la source de dislocations

est située enire les deux fibres,dans une partie plug épaisse de la lame.
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dislocation paralléles et de méme longueur, mais de vecteurs de Burgers

+ Db et = by observés respectivement dans des conditions de diffraction

+ g et - g telles que sg = S_g sPrésentent en fond clair le méme contraste
oscillant. Ce résultat, qui reste: valable dans le cadre de la théorie
dynamique & N ondeéf permet dvidentifier le mode de formation de ces
empilements : une source de Frank-Read, située entre les deux fibres

dans une partie plus épaisse, émet une boucle de dislocation gqui ser
développe dans le plan de glissement et laisse deux segments qui viennent
se: bloquer sur chacune des deux fibres. Le nombre de dislocations de
l'empilement croltavec la contrainite de cisaillement dans le plan de

glissement.

La poursuite: de l'essai de traction conduit 2 des ruptures de
fibres par clivage sur le plan (001) perpendiculaire & l'axe de la fibre
(Fige 31), La metrice est fortement écrouie au voisinage de la rupture
de: la fibre ; en effet, il n'y a plus itransfert de charge de la matrice

& la fibre et la matrice se déforme plastiquement.

Ces observations semblent montrer que la rupture des fibres
résulte de la concentration de contrainte en té&te d'empilement. Pour
vérifier cette hypothese, il faudrait stagsurer que cette contrainte
est suffisante pour provogquer la rupture de la fibre et que la contrainte
dans le plan de glissement est du méme ordre de grandeur gue la contrainte
de cisaillement au crochet de traction dans l'esszi macroscopigue. Desg
calculs sur les empilements de dislocations, effectués dans le cadre de
la théorie de 1'élasticité, permettent de déduire ces grandeurs des

caractéristiques géométriques des empilements.

-

» Ce résultat de la théorie cinématique reste valable en théorie dynemijue & N ondes_, En effet,

les amplitudes des ondes diffractées sont solution de l'équation suivante, forrmlée par Howie

et whelan [66,67|: d ! = A
[s6:61] L0 < (A+{pPo=A"0
42
ol ® est le vecteur colonne des amplitudes des ondes diffractées,

Z la profondeur,

{B'une matrice diagomale dans laguelle le défaut apparait par un terme proportionmnel au
produit scalaire gb,

A une matrice dont les termes diagonaux sont proportionnels & 1'écart & l'angle de
Bragg et dont les termes non-diagonaux sont liés aux coefficients du développement

en série de Fourier du potentiel cristallin,

Si le cristal est centrosymétrigue, 12 matrice A est symétrique méme dans le cas d'un
potentiel complexe tenant compte des effets inélastiques [68 ], Ainsi, & deux dislocations de
vecteurs de Burgers + b et - b, observées dans des conditions de diffraction symétriques + g

et - g, correspondent deux matrices A' identiques et par conséquent un méme vecteur colonne (P,




Fige 31 ~ Micrographie électronique en transmission (1 MV) du composite
Ni{Cr,Ta)-Tal déformé in situ en traction longitudinmale. Rupture d'une

fibre par clivage, le fort écrouissage de la mairice au voisinage de la
rupture est dfi an report de la charge supporiée par la fibre avant rupture,

sur la metrice qui 1l'entoure.
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IV, 3. Intervrétation guantitative des essails de traction in situ
Méthode. de calcul

L'étude des empilements de dislocations 2 été abordée de deux
maniéres différentes. Eshelby, Frank et Nabarro[ 69 ]puis Head et
Thomson [ 70 | ont traité le cas véel d'une distribution discrdte de
dislocations. Par contre, Lgibfried[‘?l] a décrit l'empilement de .
diglocations par une distribution continue de vecteurs de Burgers
infinitésimaux. Ce modéle permet de représenter avec une bonne approximation

des empilements contenant un grand nombre de dislocations.

Supposons des lignes de diglocation de longueur infinie, paralléles
a4 ltaxe des z, le plan de glissement étant défini par y = O. Les calculs
sont alors effectués sur une ligne x'x, perpvendiculaire aux dislocations
et contenant la source. Le probléme est alors de déterminer la dengité
de dislocations n(x) & 1t'intérieur du domaine D contenant les dislocations j
de l'empilement, une valeur positive de n(x) se rapportant 2 des '
dislocations de vecteur de Burgers positif et wvice versa. Le nombre de f
dislocations contenues entre x et x + dx est donné par la quantité n(x) dx.

Par conséquent :

db = b n(x) dx (78) |
dtol n(x) = %- %% (79) |

ol'b est le vecteur de Burgers d'une dislocation individuelle.
BEn tout point § du domaine D, chaque dislocation est soumise 2 la contrainte
de ciszillement dans le plan de glissement, & laguelle correspond la

force g,(§) b, et au champ de contrsinte d@ aux sutres dislocations.

A 1'équilibre, la résultante des forces exercées sur chague dislocatdion

est nulle : ,
cr(E)E.:A._Lb_’_.-Ab_'ﬂE)_ (80)
x—
D

L'intégrale, étendue au domaine D contenant les dlslocations, est définie

1€

Par sa valeur principale.
Par conséquent, dans le cas d'une distribution continue, la condition
d'équilibre prend la forme d'une éauation intégrale dont la solution !

donne la densité de dislocetions n(x)

_5_)_4x = (%) (81)
x-5 A
D
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ol la constante A est définie par l'expression :

[ sin + (1-v) c.oszq)] (82)
2TT(1-v)
avec 3 Y : coefficient de Poisson,

B3 module de cisaillement,

b : vecteur de Burgers de la dislocation,

Y : angle entre le vecteur de Burgers et la ligne de dislocation.
Pour des dislocations vis :

Ao _bP (83)
2T

Pour des dislocations coin @
b
A -t | (84)
27T (1-v)

Le nombre de dislocations contenues dans 1l'empilement, et de

vecteur de Burgers b, est obtenu par intégration de la densité n(x) dans

le domaine D :

N =J n(x)dx (85)
D

Aingi, & partir des caractiéristigues géométrigues -~ longueur du
plan de glissement et nombre de dislocations -~ il est possible de déterminer,
pour chague type d'empilement :
(a.) La contrainte de cisazillement dans le plan de glissement : O
(v) La contrainte effective Ty en tout point X du plan de glissement,
égale & la somme algébricue de la contrainte de ciszillement I et

de la contrainte en retour <r due a2ux dislocations de l'empilement @

g, = I, + T (86)

X = ?

o (X) - A _i;_‘.’_‘_)i_az (81)
=-

o

X

Contrainte de ciszillement dans le plan de glissement

L'expression donnant la densité de dislocations contenues dans
un empilement simple de longueur L -~ l'obstacle étant situé en x = L éi
la dengité de dislocations nulle en x = 0 - est obtenu nar inversion

de la relation (81) :
4
n(*) :_EC_( x )t (88)
TA ‘b-x
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Le nombre total de dislocations de ll'empilement est alors donné par la

M= [Tnie) dx - %ﬂx ) dx (89)
0 TA 0 L-

i | (90)

2A

relation :

soit : N

Ainsi, dans le cas de llempilement simple représenté Fig. 29, la connaissance
du nombre N de dislocationsg et de la longueur I. de l'empilement

vermet de déterminer le ciszillement dans le plan de glissement : O, = 180 MPa

Considérons maintenant l'empilement double de la Fig. 30. Sous
1'action de la contrzinte de cisaillement O, la source située en x = O
a émis un certain nombre de boucles cui ont donné un nombre égal de
dislocations de vecteur de Burgers respectivement positifs et négetifs,
blogués sur les fibres en x = = a. Les N dislocations "positives" sont
gituées entre x = b et x = a et les ¥ dislocations "négatives" entre x = - D
et X = = a.
L'inversion de l'équation intégrale (81) permet dtohtenir la
distribution des dislocations "positives" : ‘
n(x) = Se ("z‘bz)% (91)
TA \a*-x*
et celle des dislocaltions "négatives" :
n(x) =S¢ (*-z"’z )% (92)
TA \a*.x?

Le nombre ¥ de dislocations émises,"pogitives" ou "négatives" est donné par @

N =S * xz"bz)% dx
S TAJ, \af-x |

2\i i ' i
soit N ::T‘_‘:.T“. E[(4_ %)z] .._Ei k[({_-ab;)z] (93_)

ot : K et B sont respectivement les intégrales elliptiques complétes de |
Premidre et deuxiime espéce. \
Cette expression permet de déterminer le cisaillement dans le plan de ‘
glissement 3 partir du nombre de dislocations de 1l'empilement double de
la Pige. 30 et de leur localisation dans le plan de gligsement ; le calcul
donne : T, = 260 MPa.
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Dimengion de la gource

A 1'éguilibre, il est possgible de déterminer la contrainte effective
dans le plan de glissement. En particulier, la connaissance de la contrainte
de cisaillement qui s'exerce sur la source de Prank-Read permet dlestimer
sa longueur. En effet, pour que cetite source puisse émettre une boucle
supplémentaire, il faut cue la contrainte de cisaillement au niveau de

la source soit au moins égale & la valeur critique crcjpour lagquelle la

s
courbure de la dislocation-source passe par un maximum [72] :
T = o pb (94)
f

ou M est le module de cisaillement, b le vecteur de Burgers, 112
longueur de la source et o« un coefficient qui dépend de la nature du
segment de dislocation. Si la source cesse d'émettre des dislocations
ieme c

< est déterminée par les inégalités

aprés la N boucle, la contrzinte o

suivantes : N N

oy ol > ag (95)
ol 0£L4et cg‘sont les contraintes effectives, au niveau de la source,
aprés 1l'émission des boucles (N = 1) et N. La contraintec@?peut &tre
calculée pour la configurztion d'équilibre stable que constitue l'empilement
de dislocations. Pour des empilements contenant un grand nombre de
dislocations, les caractéristiques géoméiriques restent pratiquement
inchangées lors de l*émission d'une boucle supplémentaire ; les valeurs
c@'et cﬁ“’sont donc trés voisines et il suffirait d'un accroissement
infinitésimal de la contrainte pour qu'une nouvelle boucle soit émige.
L'approximation cg*ggcg'gst alors justifiée j; ceci permet de déterminer
la contrainte critique of’puis dtobtenir, & partir de la relation (94),
une valeur par excés de la longueur de la source. Dans le cas de l'empilement
double, la contrainte effective au niveau de la source est donnée par [71]:

G'; = g, .%". (96)

La combinaison des relations (94) et (96) permet alors d'obtenir la
longueur 3 de la source. Ainsi, dans le cas de l'empilement double étudié,
la source de Frank-Read n'a pu €tre observée expérimentalement car elle
se trouve située dans une partie plus épaisse de la lame ; cependant, la
taille de cette source a pu &ire évaluée par le calcul & 200 nm (2000 X)p

environe.
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Contrainte subie par leg fibres

Ltestimation de la contrzinte de cisaillement en t8te d'empilement
donne la valeur de la contrzinte subie localement par les fibres. Dans
le cas des deux empilements étudiés, cette contrainte atteint 25 000 MPa.
Cette valeur est du méme ordre de grandeur que la limite élastique théorique
(-%%1) du carbure de tantale, déduite de la mesure du module d'Ybung[55].
Avec des contraintes locales aussi élevées, il est donc possible, soit de
créer des dislocations dans les fibres momocristallines parfaites de
carbure de tantzle, soit de nucléer une fissure qui se propage ensuite
dans la fibre sous la simple action de la contrainte appligquée. Les résultats

précédents permettent donc d'expliguer la rupture des fibres.
Contrainte appliquée

Connaissant le cisaillement dans le plan de glissement, il serait
intéressant de remonter 3 la contrainte appligquée pour pouvoir relier les
observations faites in situ, & l'esszai de traction sur échantillon masgsif.
Pour ceci, le plus simple gerait d'utiliser la loi de Schmid qui donne
la contrainte de cisaillement dans le plan de glissement (cission résolue),

en fonction de la force appligqude F :
T, = -SE cos @ cos A (97)

ol : @ est l'angle entre F et la normale au plan de glissement,
A ltangle entre F et la direction de glissement

et S la section de 1lt'éprouvette.
Malheureusement, cette loi ne peut s'appliquer que si le milieu est
homogéne et la contrainte appliguée uniaxiale., Or, dans le cas present,
il stagit d'un matérieu composite, ety de- plus, la contrainte locale n'tegt
Pas forcément uniaxiale. En effet, les observations ont été effectudes
dans deg bandes inclinédes d'environ 45° par rapport 3 l'axe de traction
et situées assez prés du itrou percé dans la lame. Dans ces conditions,
supposer que la contrainte est réduite 3 la composante tangentielle Cg
donnée par la relation ( 2) et par conséquent uniaxiale, ntest rigoureusement
exact qutau bord du trou ol la cission, maximale dans les directions
inclinées de 45° par rapport & l'axe des efforts, est alors nulle. Faire
1%hypothése d'une contrainte locale uniaxiale et réduite & Ty constitue
donc d&ja une premiére approximation. D'zutre part, il s'agit d'un matériau
composite et non d'un milieu homogéne, or, nous avons d€ja vu‘(§ III. 1. 2),
que lfeffet sur les composantes Q,,. et G%e d'ure foree appliquée

suivent la direction de croissance Oz, [001], est extremement faible :
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seule la composanie J,,,est sensible & l'action de la force appliguée

et augmente d'une quantité voisine de la valeur de cette force. Dans

ce casy il est donc possible de déterminer dans la matrice, avec une

bonne approximation, la cission résolue 2 l'aide de la loi de Schmid.

Par contre, dans le cas présent oll la contrainte, supposée uniaxizle,

n'est plus dirigée suivant Oz mais inclinée de 45° par rapport & la direction
de croissance j il faut étre conscient du fait que l'application de da loi

de Schmid congtitue une nouvelle approximation. Cependant, la simplicité

de cette loi, et le fait que nous ne travaillons, de toute fagon, gque sur
des ordres de grandeur, nous ont conduit & l'utiliser quend méme. Nous

avons également négligé l'effet des contraintes internes, d'une part

parce gque ceg contraintes se trouvent en grande partie relaxées dans la

lame mince et d'autre part, parce que nous avons montré dans le chapitre III
que ceg contrzintes n'avaient qu'un rdle négligeable sur le comporiement

en traction sens long du compositey, ce qui se trouve vérifié expérimentalement
par le fait que la limite é&lastique du composite est la méme que celle

de la matrice seule.

Moyennant ces différentes approximations, les résuliats obitenus
précédemment sur la cission dans les plans de glissement, conduigent a
une contrainte appliquée comprise entre 550 MPa dans le cas de ll'empilement
gimple et 750 MPa dans celui de l'empilement double. Ces données permettent
de relier les expériences de déformation in situ aux essais macroscapiques @
les valeurs de la contrainte appliquée, déduites d'observations faites
avant rupture des fibres, peuvent é&tre comparées avec le niveau de contrainte .
dans l'éprouvette macroscovicue avant le crochet de traction. Cependant,
la veleur de la contrainte au crochet de traction (550 MPa) doit &tre
corrigée pour pouvoir tenir compte des concentrations de contraintes qud
existent au congé de l'éprouvette. Le facteur de concentration de contraintes,
défini par la géométrie de cette éprouvette, a une valeur de 1l,6. Dans
ces conditions, la corrélation entre les valeurs déduites des essais in situ

et celles obtenues & partir d'essais macroscopiques est satisfaisante.
Remarques sur la méthode de calcul

La méthode de calcul utilisée présente deux tyves d'approximations :
d'une part, les dislocations constituant les empilements sont des lignes
infinies alors qu'il ne s'agit que de segments de droites, d'antre part,
le milieu est considéré comme homogéne alors que les obstaclesy les ifibres,

ont des caractérigsticunes mécaniques différentes de celles de la mztrice.
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Considérons tout d!abord le fazit que les empilements ne sont pas
constitués de lignes de dislocations infinies mals de segmenis de dislocations
quasiment rectilignes et paralléles ; le blocage de ces segments s'effectuant
sur toute leur longueur, qui est de l'ordre du micromeétre. Les calculs,
qui supposent des lignes de dislocation de longueur infinie ont été effectués
sur une ligne x'x perpendiculzire aux dislocations et contenant la source.
Or, la contrainte due & un segment de dislocation, paralléle a ltaxe z'z
et d'extrémités z] et zo, est définie [73] par la relation:

oy = 9 (Z) - T (=) (98)
Les termes cﬁj(zz) et <ﬁa(z,), explicités par le calcul, permettent d!'exprimer
la contrainte de cisaillement dans le plan de glissement, en tout point
(xy Oy 0) de la ligne x'x @
Teyl®) = kb x| (99)
LTT(A-v) | R4 (R4*24) R,_(R,_-r-zi)J

oll b est le vecteur de Burgers de la dislocztion et ol Ry et Ry

sont définis par : R% = %%+ zg, Rg =2+ zg. Les extrémités z, et 2z,

ont des pogitions symétricues par rapport & x'x, par conséquent @

2
R2 = Ry = x?(1+tg%0) = X __ (100)
&
cos?0
ot ©® egt défini par la relation @
101
Z2 = -3¢ tj e ( )
Dans ces conditions, la contrainte o,,a pour expression 3
b sin@ 102
2m(4-v) =x
P - o0 -
soit ¢ g-xy(x) = o-;y (x) sin b (103)

o Cﬁ:;(x) est 1é contrainte due & une ligne de dislocation de longueur
infinie. Bn t&te d'empilement, les dislocations sont si serrées que
chacune d'entre elles egt vue sous un angle 20 voisin de T j la source,
par contre, voit sous uncangle de %} environ les segments de dislocations
les plus proches. Par conséguent, le calcul effectué avec des lignes de
dislocations de longueur infinie donnera de bons résultats en t&te
d'ehpilement et ntaffectera la valeur de la contrainte en retour sur la

source que d'un facteur deux environ.
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En ce gui concerne l'hétérogénéité du milieu, un obstacle plus
dur gue lamatrice, le probléme a déji été traité par Chou[ 74] gui trouve

des résultats assez peu différents de ceux obtenus dans un milieu homogéne.

Aingi, le modéle utilisé permet donc de décrire, avec une bonne

approximation, les empilements observés.
IV. 4. Discussion

Les observations in situ et les résultats des calculs effectués
sur les empilements de dislocations permettent de déterminer clairement
le mode de déformation en traction du composite étudié, Dans le gtade 2
de la courbe de traction, une fois la limite élastique de la matrice
atteinte, les sources de dislocations situées dans les plans 111% sont
activées et des empilements se forment contre les fibres. Le nombre de
dislocations contenues dans ces empilements augmente avec la contrainte
appliquée. Ils contiendront un nombre de dislocations particulidrement
important dans les régions de forte congentration de contrainte, clegt—a—dire
prés des congés de l'éprouvette. Lorsque le nombre de dislocations d'un
empilement.devient suffisamment grand, la contrainte en t&te d'empilement
atteint la limite élastique théorique du carbure de tantale. Une figsure
se nuclée dans la fibre et se propage dans toute sa section. Aprés rupture
de la fibre le transfert de charge de la matrice & la fibre ne gleffectue
plus au voisinage de la rupture. De ce fait, la matrice est soumise &
une contrainte plus importante et de nouvelles sources de dislocations
sont activées. Des empilements se forment et se développent sur les .fibres
voisines qui cassent & leur tour. La déformztion se propage de proche en
proche par rupture des fibres en petits segments dont la longueur est
du mérie ordre de grandeur que les dimensions transversales des fibres.
Une bande de déformation hétérogéne apparait dans l'éprouvette prés .dtun
congé : clest le crochet de traction. Pendant le stade 3, la bande de
déformation stétend & tout le fit de l'éprouvette. Pour vérifier le rdle
joué par les concentrations de contraintes dans l'initiation des bandes
de déformation hétérogeéne, des essais de traction ont été réalisés sur
des éprouveites macroscopiques percées d'un trou[éh]. Les bandes de
déformation apparaissent & la périphérie du trou dans des directions
inclinées de 45° par rapport & ltaxe de traction. La microéprouvette
utilisée pour les essais de déformation in gitu prééente le méme aspect
en surface 3 de plus, c'est 3 l'intérieur de ces bandes de déformation
que les empilements ont été obgervés. Ce résultat montre bien 1lv%identité

des mécanigmes de déformation dang les échantillong magsifs et les lames




Table 1

Y, T Y

mJ m . Gb
A1 135 [75] 17,7x 1073
Ni 130 [16,77] 8,6 x 107>
§i 13at% Cr 75 [76] 5 x 107
Cu 45 [78] 3,9 x 107
Ag 16 [79] 1,9 x 107>
Cu 15pd% 2Zn 25 [80,81,82,83] 2,5 1073
Cu 31pd% Zn 13 [_8981,82,83] 1,3 x 107
Cu 7,50d% Al 5 [83] 0,5 x 107

(Cu 162t% A1)

e B G| I
(1@5&%%:1-?03133%41\11) 15 [84] o 107
Ni 60at% Co 32 | [85] | 1,6 x 107
Ni 68at% Co 9 [&5] 0,5 x 1073
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minces. Dans le stade 4, le comportement du composite est celui dfun
matériau écroui, durci par une dispersion homogéne de particules : les

gegments de fibres.

Enfin, il esty intéressant de remarquer, qu'expérimentalement, on
ntobserve pas de glissement dévié ou "cross-slip" : le glissament est
hétérogene, les dislocations s'empilent contre les fibres jusqu'd rupture
de celles~ci 8lors que le glissement dévié permettrait de poursuivre la
‘déformation plastique de 18 matrice sans ruptu.re des fibres, Ccomment expliquer

co comportement du matériau ?
Absence de glissement dévié ou "cross-slip"

Les structures de dislocations observées tant en traction longitudinsle
(empilements ), qu'en fatigue, 2insi que nous le verrons uil.térieurement(§v1,3),
sont absolument typiques d'un matériau & glissement strictement planaire,

Le glissement dévié devenant de plus em plus difficile lorsque la largeur
de dissociation des' dislocations augmente, 18 premidre grandsur & considérer
pour expliquer le glissement planaire observé,
est l'énergie de défaut d'empilememt qui contréle 1la largeur de dissociation,
En effet, l'énergie de défaut d'empilement intrinsdque 3 est la tension
superficielle spécifiqué qui dquilibre 12 répulsion des dislocations
partielles bordant le défaut :
- -
NI A (104)
d 2T K

oh. @ est le module de cisaillement,
"31 et ’52 les vecteurs de Burgers des dislocations partielles,
K une constante qui dépend du caractire des dislocations,
et d la largeur de dissociation,

En fait, en ce qui concerne la largeur de dissociation des dislocations
et par 12 méme, 18 possibilité de glissement dévié, c'est, de par son expression,
1lt'énergie de faute réduite T':sz- s nNombre sans dimension, qui est 12 véritable
grandeur caractéristique d'un matériaun, Les matériaux & basse
énergie de faute les plus courants sont l'argent, les all'iages de cuivre
(Cu-zn et Cu-Al), les aciers inoxydables austénitiques dé type 304 (1spd4Cr,spismi)
et 316 (17pd% Cr,13pd% Ni) ainsi que les alliages nickelecobalt, Les valeurs de
l'énergie de faute y et de l'énergie de faute réduite = c;% de quelques uns de
ces matériaux sont reportées Table 1, Néammoins, il faut immédiatement
préciser gque l'on ne rencontre des structures zussi rigoureusement planaires

que celles observées en traction ou en fatigue dans 12 metrice du composite,
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que dans des metériaux éAénergie de faute et énergle de faute réduite

extrémement fa2ibles comme le laiton Cu 31pd% Za (§ = 13 me'z{r =1,3 % lo's)et le
bronze dtaluminium cu leath A1 (Y =5 me'z,r = 045 X 10-3), Oor, l'énergie de
feute du nickel (Y = 130 mim™, T = 8,6 x 10'3[16,77]) est tres élevée et

celle de 1'alliage Wi 13atd or (3 = 75 mm™>,T =5 x 10=3 [76]), dien que

plus faible, est encore bien trop forte pour pouvoir expliquer un glissement

aussi strictememt planaire, Cependant, pour 8tre complet, il coanvient de
signaler que dans un z2lliage base nickel comme la matrice du composite,
mais & teneur en chrome nettement plus forte et comportant, de rlus, des
éléments d'addition (Nichrome : Ni 20,88t% Cr 0,5 Mn 1,5 Fe 2,8 Si 0,2 T),
la présence de ces éléments d'alliage en solution solide permet d'abaisser

suffisamment 1l'énergie de faute pour rendre le glissement planaire[ssl,

Cependant, pour rechercher une explication au glissement planaire
observé dans la matrice du composite, il ne faut pas oublier que si la
valeur de l'énergie de faute réduite T' détermine bien la possibilité de
glissement dévié dans les métaux purs, psr contre, dans les zlliages en
solution solide, l'ordre & courte distance peut &tre responsable du
caractére plangire du glissement, Ainsi, dans le cas des alliages XNi-Cr,
ce qui est précisément celul de la matrice, si l'énergie de faute réduite
varie peu entre Fi 10pd% Cr et Ki 30pd% ©r[ 76"] , 1la structure de défarmation

passe, au contraire, de cellulaire (glissement dévié) & planaire, sous le

seul effet de l'ordre & courte distance [273,‘nais comment llordre &
courte distance (0CD) peut-il conduire & un glissement planaire ?

L'OCD se traduisant par des forces de friction, les premiéres dislocations
auraient alors besoin, pour glisser, d'une contrainte supplémentaire liée
a4 1la destruction de 1'0CD le long du plan de glissement, L@ forte valeur |
de cette force de friction peut 2lors imposer un mode collectif de |
propagaetion des dislocations, leur "empilement" permettant de vaincre
l'obstacle, Par destruction de 1'0CD le long des plans de glissement
actifs, le passage des dislocatioms crée un adoucissement sur les plans

considérés, Le glissement se localise alors dans ces plans actifs, conduisant
ginsi & un glissement planaire et hétérogene, Malgré-cet adoucissement,

une reconstruction de 1'0CD crée des forces d'ancrage qui s'opposent au
mouvement des dislocations aprés décharge de l'éprouvetts, C'est d'ailleurs

ce qui va fournir le premier argument pour écarter 1'0CD comme cause du i
glissement planaire dans la matrice du composite car, aprés déchergement |
de l'éprouvette, les dislocations des empilements se répartissent immédiatement

dans le plan de glissement au lieu de rester empilées contre les fibres,
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C'est la composition de la matrice base nickel (l3at? Cr et 4,52t% Ta),
qui va constituer le second argument ; en effet;rl'OCD ne conduit & un
glissement aussi strictement planaire que celui observé dans la matrice

du composite que pour des teneurs en €léments d'addition, Cr ou Fe, de

1'ordre de 25at%,

Par ailleurs, 1l existe une méthode statistique d'appréciztion dun
caractere planaire du glissement : l'examen des textures de déform2tion [87,88,
89,90 ]. A cet égard, Dillamore et al,[91], établissant un paralléle entre
la méthode de détermination de l'énergie de faute & partir du niveau
dfapparition du stade III (glissement dévié) [:92] et 12 transition de
texture du type "argent",("laitonﬂ) au type "cuivre", ont pu mettre &
profit 1'évolution des textures de déformation pour en déduire une mesure
de 1'énergie de faute*i Dans les alliages base nickel déformés & la température
ambiante et dont la composition se rapproche de celle de la matrice du composite,
la texture évolue, en fonction des pourcentages d'éléments draddition, de
la texture de type "cuivre" pour le nickel pur, & l2 texture de type "laiton"
pour des alliages suffisampent chargés, Pour l'alliage Ni 22,8at% Or 2,8at4 X¥o,
la texture est encore de type "cuivre", 8lors gqu'elle est de type "laiton®
pour Ni 22,9at%. Cr 5,1a§% Mo[ 93], Dans la matrice du composite, le
pourcentage d'éléments d'addition semble donc trop faible pour expliquer
le glissement planaire observé, d'autant plus gue "l'apparition" de la
texture de type "laitonr"™ ne cor;espond quand méme pas & un glissement aussi
rigoureusement planaire, Les effets de l'énergie de faute et de l'ordre
& courte distance pouvant &tre écartés, il convient donc de rechercher
un autre type d'explication, d'zutant plus que la microstructure observée
dans les éprouvettes de matrice seule déformées par fatigue (§vI, 3)
sont celles d'un matériau CFC classique, sans présenter le caractire de

glissement rigoureusement planaire observé dans la matrice du composite,

'3

%La nature de la texture de laminage obtenue sur un matériau déformé & la température ambiante,
montre bien que la gquantité représentative est effectivement l'énergie de faute réduite et non

1'énergie de faute; en effet, 1a texture de laminage de 1l'acier 316 (¥ = 60 mam™2,T" = 3 x lo‘g:

est celle de 1'argent (Y =18 me'z,T' = 1,9 x 10'5) et non celle du cuivre
(3= 45 mn™%, T = 3,9 x 207)[ 3,4, 6].




Fig. 32 = Définition du plan de glissement dévié pour les systémes dé
glissement ¢ (111), [Tlo] en (a) et (111),. [01.]-.] en (b).
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I1 fzut tout d'abord éliminer la possibilité d'un artefact de lame
mince, en effet, des empilements de dislocations ont été également observés
sur des lames minces prélevées sur des éprouvettes de composite pféalablement
déformées ; de toute fagon, les observations de fatigue correspondent & du
matériaun composite déformé & 1l'état massif, Premier argument géométrique
pour expliquer le glissement planaire observé dans la matrice du composite :
vu la répartition statistique des fibres, les boucles constituant les
empilements présentent sur plusieurs fibres une composante éoin, Ians ce csas,
le glissement dévié est impossible ; néammoins, le probléme demeurs pour
la partie vis des empilements, Il convient donc d'étudier le mécanisme de

glissement dévié plus en détail

Pour un vecteur de Burgers donné, il n'existe qu'un seul plan de"
glissement dévié : c'est un plan de type {111} , comme le plan de glissement
primaire, le vecteur de Bufgers étant commmn & ces deux plans dont il
constitue l'intersection. Ainsi, lorsque le plan de glissement primaire
rencontre un obstacle infranchissable par cisaillement, une dislocation
vis peut continuer de glisser en empruntant le plan de glissement dévié,
elle a2 alors le choix enire deux sens de propagation, le sens étant donné
par le signe de la cission dans ce plan de glissement dévié. A cetie
étape du probléme, il convieni de revenir 2 la géométrie du systéme
étudié (Fige 32 ). Supposons que le glissement primaire ait lieu dans
le plan (111) . Pour un vecteur de: Burgers de type [iio], le plan de
glissement dévié sera lé plan (lﬁf) (Fig. 32 a). Pour un vecteur de
Burgers de type [011], le plan de glissement dévié est le plan (111)

(Fige. 32 b) ; quand au troisi®me vecteur de Burgers [ibl], il conduira

a4 une situation géométriquement identique & la précédente. Ces trois cas
conduigsent donc & la méme représentation schématique des pléﬁs de

glissement primaire et de glissement dévié par rapport & la fibre (Fige 33 ).
Dans le cas d'un obstacle sphérigue blogquant 1le glissemgni primaire

(Fige 33 cy d et ©)y le glissement dévié est possible suivant deux sens.

Il geffectuera dans le sens pour lequel la cission est favorable et pour
leguel il y a allongement de l'éprouvette, donc traveil de la force
appliquée (Fig. 33 d) 3 dans l'autre sens, le travail global de 1la force
appliquée serzit mul (Fig. 33e). En effet, le déplacement de la dislocation
dang le plan de cross—slip annulerait le travail effeciuné par la contrainte
appliquée pendant le déplacement de cette dislocation dans le plan de
glissement primzire ; le glissement dévié ne peut donc pag avoir lieun

dans ce sens. Cependant, dans le cas particulier du matériau composite,




Fig. 33 ~ Gligsement gimple (b) et glissement dévié en présence d'un
obstacle sphérigue (c, d, e), ou d'un obsgtacle infiniment long :
composite sens long (f) et sens travers (g).
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le probléme est différent car les fibres constituent des obstacles
infiniment longs & l'échelle des dislocations. De par la géométrie du
matériau, les plans de cross—slip de type {lli} coupent obligatoirement
les fibres orientées suivant une direction de: type {001) . Les disloeations
ne peuvent donc se propager dans le plan de'giisseﬁent dévié que dans

le sens opposé 3 l'obstacle. En traction longitudinale, le glissement
dévié conduirait a2insi 3 la situation reorésentée Fig. 33 £, identique

3 celle de la figure 33 e ; le cross-slip est donc impossible. Par conitre,
en traction travers, le glissement dévié semble possible (Fig, 33 g) ;

ainsi, dans des grains convenablement orientés, le mouvehent de ligmes de
dislocation vis par renvois successifs entre deux ringées de fibres
(situation statistiquement possible) pourrait s'étendre & toute la largeur

de l'éprouvette et ne se trouverait limité que par l'écrouissage résultant

de 1'intéraction de ces dislocations avec celles dlautres systemes de
glissement, I1 faut égzlement noter que le glissement dévié peut interwemir
rlus facilement encore 2u cours des expériences in situ de traction travers
sur lames minces, car, méme éps2is de quelques micrometres, le matériau,

qui peut &8tre considéré comme massif en ce qui concerne le mouvement des
dislocations, est guand méme proche du bidimensionnel en ce qui concerne

la répartition statistique des fibres, Ainsi, méme si la lame est suffisamment
épaisse pour qu'une fibre se trouve recouverte de matrice sur les deux

faces de la lame, on ne peut trouver de fibre dans son voisinage que de part
et d'autre, dans le plan de 12 lame, et non dans tout 1l'espace comme 4ans

le matériau massif, Ainsi, si 1l'orientation cristallographique de 1la lame

le bermet, il peut y avoir création d'empilements vis purs dont les parties
coins disparaissent & la surface de 12 lame, Le composite est devemm
bidimensionnel & 1l'égard du cross-slip, gui devient alors tres facile

pour ce type d'orientation,

BEn résumé, le glissement dévié ou cross-slip en t€te d'empilement,

au voisinage des fibres, est donc impossible en sollicitation sens long
(traction ou fatigue) ; il est par contre possible en sollicitation sens
travers et peut jouer, dams certains grains favorablement orientés, un

r6le important susceptible de se répercuter sur la déformation globale
du matériau,
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IV. 5. Conclusion

Si les egssais de traction macroscopiques et les observaiions de
lignes de glissement & la surface de l'éprouvette avaient déji permis
de postuler le mode de déformation du composite, celui-ci ne pouvait &tre
déferminé, sans ambiguité, que par l'observation des configurations de
dislocations dans les premiers stades de la déformation plastigque. Les
essaig de déformation in situ ont permis d'observer ces structures et
de confirmer pleinement le mode de déformation et de rupture du composite :
il a été possible de mettre en évidence la formation d'empilements de
‘diglocations suffisamment importants pour que la contrainte en t8te de
1'empilement puisse atteindre localement la limite élastique théoricue
des fibres. D'auire part, ces observations ayant &té réalisées sous
contrainte, il a &été possible de remonter aux données de llexpérience
et en particuliexr & la contrainte appliquée ; grace a cette information,
les egsaig de déformation in situ ont pu &tre reliés aux résultats :
macroscopiques. Cette méthode a2 également permis de déterminer une .
caractéristique métallurgique du matériau : la limite de rupture des
fibres. Ces résultats, obtenus grace & ltexpérimentation in situ qui
seule permet l'observation sous contrainte des configurations de dislocations,
illustrent bien l'apport. de cette technique 3 1l'étude des mécanismes

de: déformation plastigue.

D'une meniére plus générale, l'utilisation d'un matériau tel ’
que le composite Ni(Cr,Ta)-TaC, présentant, d'une part, une matrice plastique
dans laquelle, en sollicitation sens long, le glissement dévié est
impossible et, d'autre part, des obstacles infranchissables par cisaillement,
a permis de mettre clairement en évidence:ﬁn mécanisme de déformation:
Plastique et de rupture : des empilements contenant plus de 100 diglocations

peuvent conduire 2 la rupture de l'obstacle, la fibre de carbure.
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V COMPORTEMENT EN TRACTION TRAVERS DU COMPOSITE DE SOLIDIFICATION
CLIVAGE SENS LONG DES FIBRES
NUCLEATION DE FISSURES INTERNES DANS L& MATRICE

Ve 1. Comportement du matériau massif

Les essais de traction sur échantillons massifs, & la température
ambiante, ont été réalisés sur des éprouvettes taillées perpendiculairement
3 la direction de croissance. L'axe de traction est alors perpendiculaire
& la direction des fibres [001] ; mais, comme il s'agit d'un polycristal
dont les différents grains ne possédent en commun que la direction de
croissance [001], l'axe de traction correspond, dans chague grain, 2 une
direction différente et dans le polycristal, & l'ensemble des directions

contenues dans le plan (001) normal 3 la direction de croissance.

Par exemple, pour ce type de soliicitation, le module d'Young ne
sera plus celui correspondant & une direction [001], mais une moyenne des
modules correspondant aux directions contenues dans le plan (001). Or, nous
avons vu dans la partie III que, dans le systéme cubigque, le module 4d'Young.
n'était pas isotrope. Les valeurs numériques des coefficients d'élasticité
du nickel [5@57], nous ont permis de calculer le module d'Young dans les
différentes directions. Dans le plan (001) la valeur la plus forte
1oy~ 200 900 MPa d'aprés (561
EPHﬂ= 233 500 MPa d‘aprés[57]), la plus faible correspond 2 une direction
[100] ( Eprog= 119 800 MPa d'apreés [56], E o 138 500 MPa d'aprés[57]).
Ces valeurs nous permettent dtexpliquer

est atteinte pour une direction [110] ( E

les résultats expérimentaux ; en effet, le module mesuré en traction travers
est nettement supérieur 3 celui de la matrice seule sollicitée suivant la |
direction [001] (145 000 MPa au lieu de 115 000 MPa), de plus, il est
légerement supérieur & celui du composite en traction longitudinale -

(130 000 MPa), auquel cas le module est donné par la loi des mélanges 2
partir de ceux de la matrice et des fibres pour la direction [001]. Ceci
montre bien que le module du composite en traction travers correspond 2
une moyenne des modules de la matrice pour les directions contenues dans

le plan (001), normal & l'axe de croissance.

Dtautre part, il semble que la limite élastique soit plus élevée
en traction travers qu'en traction longitudinale : de ltordre de 250 MPa
au lieu de 150 MPa, Comment expligquer ce phénoméne en terme de glissement
de dislocations ? Dans un essai de traction longitudinal, l'axe des efforts

se trouve dirigé, dans chacun des grains colonnaires, suivant la direction

[001]. Or, nous avons montré dans la partie III que 1l'effet d'une force
appliquée dirigée suivant Oz, sur les composantes o, et Ty était tres

faible ; dans ce casy il est alors possible d'appliquer la loi de Schmid
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Fig. 34 - Déformation par cisaillement et décomposition, sur un plan de
glissement de type {111} s de la force applicuée F en une comtraninie
normale G, et ume cission B dans le cas d'unme tractiom sens lomg (b),
dtune compression (c¢) et d'une traction travers (d). Dang le cas d'une
traction sens long (b) et d'ume compression {c), les cissions et tensions
normales sont de signes opposés, per contre, po'ur une compression (c)
et une traction travers (d), les cissions sont de méme signe et les
contraintes normales opposées.
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pour calculer la cission résolue résultant de la charge appliguée,

pour le sysiéme de glissement du type

{111}[101] . La valeur du facteur de Schmid pour une force appliquée suivant
{001] est de 0,408 (Fig. 22). Mais dans le cas de l%essai de traction
travers, l'axe de l'effort appliqué prend, dans les différents grains,
l'ensemble des directions contenues dans le plan (001) . Or, pour ces
directions, le facteur de Schmid est toujours supérieur ou au moins égal

32 la valeur qu'il avait en traction longitudinale (Fig. 22), Ainsi; dans

le cadre de cette analyse, valable uniquement si 1'on ne tient pas compte
de la répartition des contraintes due & la présence des fibres et que 1l'on
applique la loi de Schmid dans les deux cas, pour une cission

résolue critique donnée, la limite élastique devrait

étre plus basse en traction travers qu'en traction longitudinale, ce gui
entre en contradiction avec les résuliats expérimentaux. De toute facon,

il convient également de considérer l'effet des contraintes internmes,
d'autant plus que nous avons montré dans la partie III que ltexistence

de ces contraintes internes conduisait & une limite élastigque plus élevée
en compression qulen traction longitudinale. Nous en étions arrivés & cette
conclusion en construisant des cartes de la cission ainsi que de la cission
résolue dans le plan de glissemeni, puis en montrant que le seuil de
propagation des dislocations était déterminé, en traction, & partir des
zones de cission résolue nulle et en compression, & partir des zones de
cission positive. Or, considérons maintenant la déformation par cisaillement
d'une maille élémentaire de composite, et la décomposition sur un plan de
glissement de type {1111 de la force appliquée F en une tension normale
o, et une cission T, la décomposition étant effectuée dans chaque cas dans
la partie supérieure du parallélépipéde cisaillé (Fig. 34). Nous constatons

alors que, si pour une traction sens long (b) et une compression (c) les

cissions et tensions normales sont de signes opposés, par contre, pour une
compression (c) et une traction travers (d), les cissions sont de méme

signe et les contraintes normales de signes opposés. En ce qui concerne le
glissement, il y a donc bien une certaine similitude, de par le signe de

la cission, entre la compression et la traction travers ; ceci permettrait
d'expliquer, au moins partiellement, en reprenant le méme type de raisonnement
que dans la partie III, que la limite élastique en traction travers soit,
comme en compression, plus élevée que la limite élastique en traction sens
long. I1 faut cependant remarquer que le schéma de la Fig. 344 ne représente
gqutun cas particulier de lz traction travers, l'axe des efforts, dirigé ici
suivant une direction de type [110] pouvant prendre en fait toutes les

directions contenues dans le plan (001) normal & 1l'axe de croissance. Il
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Fige 35 = Egsai de traction sens travers sur écheniillon massif & la
température ambiante ¢ courbe contrainte-déformation du composite
Ni(Cr,Ta)~TaC.
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n'en reste pas moins vrai que, en moyenne, le comporiement en traction
travers se rapprochera de celui en compression en ce qui concerne la limite
élastique. Enfin, méme si ces considérations simples permettent déjd d'apporte
un élément de réponse, il est bien évident qu'une étude plus approfondie du
comporitement du composite de solidification en traction travers nécessitera
la détermination de la répartition des contraintes dans le composite, pour

ce type de sollicitation.

La courbe de traction travers du composite & la température ambiante
(Fig. 35) ne présente pas 4 stades comme la courbe de tractiom longitudinale
(Fig. 26), mais uniquement 2 : le stade 1, domaine élastique, et le stade 2
dans lequel le matériau se déforme plasfiquement avec une forte consolidation.
Le stade 2 se termine par une sorte de crochet de traction, suivi d¥un palier
de contrainte trés court précédant la rupture de ltéprouvette. Ce crochet

se trouve situé & un niveau de charge supérieur & celui du crochet de traction

des essais longitudinaux : 700 MPa au lieu de 600 MPa environ, mais est
suivi presque immédiatement de la rupture du matériaun. Les mécanismes de
ruine du matériau tels que rupture des fibres, initiation de fissures, !
semblent donc concentrés sur les tout derniers instants de l'egsai, crochet

et début de palier, obtenus pour un allongement supérieur & 10 %. En comparant
les courbes de traction sens long, sens travers, on remarque immédiatement

sur la courbe sens travers, l'absence des stades 2 et 3 de la courbe sens
long, qui se trouveraient situés au.dessus de la courbe sens travers. Ceci
montre déj2 gque les phénoménes mis en jeu au cours de la déformation et de

la rupture du composite en traction sens travers, doivent &tre assez différents,
au moins en ce qui concerne leur sequence d'apparition au cours de l'essai,

du rhénomene de rupture des fibres par concentration de contraintes, sous

forme d'empilements de dislocations, observé au crochet dans les essais de g
traction sens long, BEn traction sens long, le stade 2 correspond & la déformation |
plastique de la matrice par émission de boucles de dislocations créant des
empilements de dislocations contre les fibres, puis, des empilements de

boucles apres propagation de ces dislocations par franchissement des fibres

par le mécanisme d'Orowan[94] (é6tant dornée 1l'assez grande distance interfibre,
la contrainte d'Orowvan est icl tres faible), Dans le cas de 12 traction sens
long, la propagation des dislocations se trouve donc limitée par la contrainte

en retour exercée sur la source et les dernidres boucles qu'elle vient

d'émettre, par les dislocations des empilements de dislocations et de boucles,

Ce mécanisme conduit donc & de fortes concentrations de contrainte par
empilements de dislocations ou de boucles contre les fibres, m2is ne se

traduit pas per un fort allongement, Au contraire, en traction sens travers,

le glissement dévié devient possible ; ainsi, dans des grains convenablement
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Fige 36 = Micrographie électronique en balayage de la surface d'une
éprouvette de composite Ni(Cr,Ta)-T2C préalablement polie, montrant
le clivage des fibres et la présence de lignes de glissement dans
la matrice du compogite aprés traction travers.
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orientés, le mouvement de lignes de dislocation vis p2r renvois successifs
entre deux rangées de fibres (situstion statistiquement rossible) peut
s'étendre & toute la largeur de l'éprouvette et ne se trouve limité que

par l'écrouissage résultant de 1'intéraction de ces dislocations avec celles
d'autres systetmes de glissement, Un tel mécanisme pourrait expliguer
l'allongement important constaté sur la courbe de traction (Fig, 35) ; il
conduirait & un allongement global de l'éprouvette tel que le nivesu de

charge nécessaire & la rupture des fibres, sans doute également par un
mécanisme d'empilement de dislocations contre les fibres, ne serait atteint

que pour un allongement de l'éprouvétte nettement supérieur & celui

observé en traction sens long, Le comportement plastique en traction sems
travers (stade 2) serait donc simplement celui d'une matrice durcie par la
présence des fibres, le rhénomene typiquement "composite" de transfert de
charge de la matrice aux fibres, ne se produisant qu'en traction sens long,
Ainsi, la portion du stade 4 de la

courbe de traction sens long située entre 5 % et 12 % d*allongement et
correspondant & la déformation plastique de la matrice durcie 2 la fois par
un fort écrouissage et par les petits segments de fibres aprés rupture

de celles~ci, est presque identique 3 la portion de la courbe de traction
travers, dans la méme gamme de déformation. Par conséquent, le renforcement
de la matrice par des fibres perpendiculaires 2 1l'axe de traction (traction
travers) serait & peu prés équivalegt au dﬁrcissement apporté, en traction
sens long, par l'écrouissage de la matrice et la présence des petits segments

provenant des fibres rompues.

Pour comprendre le comportement en traction travers du composife,
des observations micrographiques oni été effectuées sur des éprouvettes
plates polies sur la face normale & l'axe des fibres..Il est alors possible
d'observer de nombreuses lignes de giissement sur tout le fit de l!éprouvette.
Au voisinage de la surface de rupture (Fig. 36), on note le clivage des
fibres suivant des plans de type {001}, mode de clivage couramment observé
dans le carbure de tantzle [95]..A cet égard, il est important de remarguer
que le clivage des fibres peut se produire indifféremment dans des plans
de type {001} sensiblement perpendiculaires & l'axe des efforts, mais
également dans des plans {001} orientés diffénemment et contenant méme
parfois l'axe des efforts. D'un point de vue tout & fait différent, il est
intéressant de noter que le changement de section utile de
1'éprouvette lors de la rupture par clivage des fibres est beaucoup
plus important en traction travers qu'en traction sens long. En traction

sens long, la rupture des fibres réduit la section utile d'une gquantité
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Fige 37 = Micrographies électroniques en balayage de la éurface de rupture
d'une éprouvetie de composite Ni(Cr,Ta)-TaC aprds traction travers, moumtrant
la présence de fibres clivées longitudinalement et révélant l'aspect

cristallographique du facids de rupture, dang la matrice, au voisinage
des fibres.




14

"égale a la fraction wvolumigue de fibres, soit ﬁ;;: 5 %, alors qu'en traction
sens travers, le clivage sems long des fibres ré&uit la gection de P};=r22,4 .
Le: clivage des fibres en traction travers se traduit donc par une for%e
surcharge de la matrice. Ceci, zjouté au fait que la contrazinte au crochet

est plus élevée qu'en traction sens long, pourrait expliquer, au moins
partiellement, la rupture brutzle du composite en traction travers dés’

les premiers clivages de. fibres. Les lignes de glissement observées aun
voisinage des fibres clivées dénotent l'association glissement de dislocations
clivage des fibres ; cependant, il n'est pas possible de dire si le clivage
des fibres est dfi & des concentrations de contraintes du type empilements

de dislocations, comme c¢'est le cas en traction longitudinale, ou si, au
contraire, cl'est le clivage des fibres gui a entrainé lt'écrouissage de la

matrice.

L'observation de la surface de rupture en microscopie électronique
& balayage (Fig. 37), confirme la présence de fibres clivées longitudinalement
ce qui prouve que le phénoméne est général é‘tquterla surface de rﬁpture
et non limité & la surface de 1!'éprouvetie. On note également qu'il nt'y a
pas décohésion & l'interface fibre-matrice. Dans certain cas, on peut méme
observer des fibres qui ont é4& "arrachées" de la matrice (Fig. 38), mais
sans qu'il y ait décohésion & 1l'interface § au contraire, la fibre est
entourée de matrice, ce qui a pu étre prouvé par microanalyse X dans le
microscope a balayage. L'aspect cristallographique de la surface de- rupture,
dans la matrice, au voisinage des fibres, est tout & fait remarguable
(Fig. 37). I1 semblerait donc, qul'indépendamment du clivage longitudinad
des fibres, il puisse y avoir initiation de la rupture, au voisinage des
fibres, par clivaege sur des plans cristallographiques de la matrice qui
semblent &tre du type 'ﬁjjl, puls propagation non cristzllographigue.
des fissures & tout 1l'intervalle de matrice comprig entre deux fibres(Fig. 37)!
Cette nucléation.cristallographiQue n'est pas limitée & une certaine zone

de la surface de rupture, mais, au contraire, assez généralisée.

Cependant, ces examens métallographiques ne permettent pas de définir
plus précisément le mode de rupiure du matériau. Ces mécanismes se produisant
dans les tout derniers stades de la déformation, juste avant la rupture,
alors que le matériau est treés fortement écroui, il n'y a zabsolument aucune
possibilité d'obtenir une quelcongue information en observant en microscopie
&électronigue par transmission, des lames minces prélevées dans le matériau
massif tractionné sens travers jusqu'au voisinage de la rupture. C'est .la
raison qui a conduit & étudier in situ, dans le microscope THT, les mécanismes

conduisant & la rupture du composite en traction travers.
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Fig. 38 - Micrographies électroniques en balayage de la surface de rupture
d'une éprouvette de composite Ni(Cr,Ta)=-TaC aprés traction sens travers,
montrant 1%absence de décohésion & l'interface : des fibres rompues mais
non clivées longitudiﬁalement restent entourées de matrice, méme aprés
"arrachement" (au centre de (a).).
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Ve 2. Esgaisg de traction in situ

Les essais de ftraction in situ sens travers ont été réalisés sur des
échantillons rectangulzires (Fig. 10), l'observation se faisant & la
périphérie du trou, dans les régions de concentrations de contraintes.

L*axe de iraction est normal & 1l'axe des fibres, qui est contenu dans le
Plan de l!'éprouvette. L'accroissement de 1l'épaisseur observzable dit & 1a
haute tension permet de travailler dans des zones pouvant atteindre quelgues
micrométres d%épaisseur ; les dimensions transversales des fibres étant de
1'ordre du microméire, c'est cependant une épaisseur juste suffisante pour
que les fibres soient entourées de matrice et que le matériau puisse ainsi

avoir un comportement voisin de celui du matériau massif.

Ces essals de traction in situ ont permis de mettre en évidence
la formation d'empilements de dislocations contre les fibres (Fig. 39).
Cependant, la formation d'empilements contenant un trés grand nombre de
dislocations semble plus difficile qu'en traction sens long ol il aveit
été relativement aigé d'observer des empilements contenant plus de 100
dislocations[ 1 ]. Indépendemment de la possibilité de glissement dévié
ou "crogs—slip" en tractionm sens travers (§ IV; 4), cette
différence de comportement enire la traction gens travers,
au voisinage de la rupture, et la traction sens long, & proximité du crochet,
semble indiquer que pour des charges appliguées voisines, la cission dans
les plans {lll} serait plus faible, ‘rendant plus difficile la formation

des empilements de dislocations.

Dans une gone trés épaisse de la lame, il a été possible d'observer
in situ la rupture d'une fibre (Fig. 40). D'aprés le facids de la rupture,
et le voisinage de fibres non rompues qui exclu la rupture par une flexion
globale du matériau, il semble gue la rupture soit tout d*abord initiée
perpendiculairement:é l'axe de la fibre dans un plan de type {001}, puis
qu'il y 2it propagation suivant un autre plan de type {OOl}contenant 1'axe
de la fibre. L'épaisseur et 1l'écrouissage de la zone observée sont si
importants gu'il n'est pas possible de distinguer les dislocations
individuelles. Cependant, la bande blanche & droite de la micrographie
correspond 2 un plan de glissement de type {111}, intersectant la fibre
& 1l'endroit de la nucléation de fissure. L'observation de cette fibre
rompue in situ dans une zone trés épaisse et déja écrouie, jointe &:
1'observation, dans des zones plus minces, d'empilements contenant plusieurs
dizaines de dislocations permet de supposer que 1l'initiation de la rupture

des fibres se produit, comme en traction longitudinale, par concentration
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Fig. 39 - Micrographie électronique en transmission (1 M¥) du composite

Ni(Cr,Ta)-TaC déformé en tractiom sens travers. Formation dfempilements
de dislocations contre une fibre.




Pig. 40 ~ Micrographie €électronique .en trangmission (1 MV) du composite.
Ni(Cr,Ta)~TaC déformé en traction sens travers. Nucléation transversale,
puis propagation longitudinale d'une fissure dans la fibwe.




Fig. 41 - Micrographie électronique en transmigsion (1 MV) du composite
Ni{Cr,Ta)-TaC déformé en traction gens travers. Nucléation d'une fissure

interne, dans la matrice, au voisinage d'une fibre.

a b c

Fig. 42 - Déformatiom in situ sur lame mince. Artefact conduisant & la
nucléation dtune fissure en bord de lame dans un plan de glissement
parcourn par des dislocations de vecteur de Burgers mon parallidle 3
la surface de la lame.
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de contraintes par empilement de dislocations. Par contre, en traction
travers, la fissure ne se propage méme pas & toute la section de la fibre,
mais change de plan pour donner lieu 2 une propagation suivant 1l'axe de
la fibre, ce qui expligue les observations de fibres clivées faites sur

échantillons polis (Fig. 36) ou sur la surface de rupture (Fig. 37).

Toujours dans des zones épaisses de la lame,il a également été possihle
dtobserver la nucléation d'une figsure, dans la matrice, dang des plans de type
{111} .(Fige 41 ) . Il convient de remarquer tout particulidrement qu'ici

la nucléation a eun lieu & 1l'intérieur de la lame et non sur le bord du trou :

la fissure est isolée et ne débouche pas dans le trou. En effet, la nucléation
de fissures en bord du trou est gouramment qbservée in situ et peut &tre

due 2 un phénoméne de lame mince : le glissement de dislocations dont le
vecteur de Burgers n'est pas paralléle 2 la surface .de la lame conduit au
décalage des deux faces du plan de glissement (Fig. 42) ; aprds passage

d'un nombre suffisant de dislocations la hauteur de la marche créée se
rapproche de l'épaisseur du bord de la lame, la surface d'accolement devient
alors nulle en bord de lame et la fissure se trouve ainsi initiée. De telles
figsures ntont évidemment aucun rapport avec ce qui peut se passer dans le
matériau massif ; par contre, une fissure isolée, comme celle de la Fig. 41,
ne peut résulter d'un artefact. Sur le plan expérimental, l'obtention d'un
tel résultat, si délicet qu'il a necessité, au préalable, de nombreux essais
infructueux, constitue une trés belle illusirationm des possibilités offertes
par le microscope baiie tension dans le domzine de l'expérimentaiion-in situ.
En effet, cette nucléation interne d'une fissure, ne peut stobserver que
dans des parties tres épaisses de la lame (plusieurs micrométres), dans
lesquelles l'observation, tout juste possible en haute tension, serait
rigoureusement impossible auirement. On peut remarguer. (Fig. 41), qué si

la nucléation , localisée dans la partie centrale, est netiement cristallo-
graphique, la prdpagation semble 1'&tre un peu moins. Par ailleurs, cette
nature cristallographique de lt'initiation de la fissure est en bon accord
avec les observations de surfaces de rupture effectuées sur le matériau
massif. Ce type de ﬁucléation de fissure en traction travers n'est pas
observé en traction longitudinale ; autrement dit, si les mécanismes de
déformation, formation d'empilements de dislocations, semblent les mémes,
les conséquences sont différentes : clivage transversal des fibres en traction
sens long,clivage lqngitudinal des fibres et nucléation de fissures internes
dans les plans de giissemeni de la matrice en traction travers uniquement.
Ceci conduit naturellement 2 penser gue dans le cas de la traction iravers,
la sollicitation doit se traduire différemment en terme de contraintes
loczles. Une fois de plus, le calcul de répartition des contraintes sous

1teffet de la force appligquée se révéle indispensable,




Fig. 43 - Cellule unitaire choisie pour le calcul de la répartitiom-des

contraintes dans le composite soumis & une sollicitation transversele :

plague de grande épaisseur suivant Oz, soumise & une tensiom uniforme
S dirigée suivant Ox.
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Ve 3. Effet d'une sollicitation transversale sur la répartition des contraintes:

Le probléme est donc de déterminer la distribution des contraintes
dans un composite soumis & une force de traction F, appliquée transversalement.
Pour effectuer le calcul, nous nous placerons dans le cadre de la théorie
de 1l'élasticité linéaire des milieux isotropes. Considérons une cellule
unitaire de composite (Fig. 43) : plague rectangulaire de grande épaisseur,
soumise & une tension S uniforme, dirigée suivant Ox, et égale & la force
F rapportée & la section unitaire : S = F / S. L'accolement fibre~matrice
est supposé parfait. La présence de la fibre, de module plus élevé que celui
de la mairice, va modifier la répartition des contraintes. Cependant, suivant

le principe de St Venant, on peut supposer que ce changement dans la

répartition des contraintes sera négligeable a une distance P de la fibre,
grande devant le diamétre p, de la fibre. Nous supposerons que la distance !
py définie par /D/z = v ol v est la fraction volumique de fibre, est
suffisamment grande pour vérifier cette hypothése. Dans ces conditions,. sur
le cercle de rayon A (Fig. 43), concenirique au cercle de rayon Po figurant
la fibre, les contraintes dans la plague épaisse seront supposées &tre les
mémes qu'en l'absence de fibre. Ainsi, sur le cercle de rayon £ la
composante radiale Tps et la cission 'Zre pourront &tre déterminées par
la méthode du cercle de Mohr [96].

Considérons le probléme bidimensionnel dans lequel J; et T sont
les deux contraintes principales. Les composantes T, et C de la force
par unité de surface relative a2 un plan dont la normale se trouve inclinée
de 1'angle O par rapport & la direction principale correspondant & la

tension principale Gxy sont donnés par :

T = Tx

et : T = (_c'x+<}‘7,)sin6 ws B

st 8 + Ty sin? @

(Changement d'axes défini par la rotation d'angle O ).
Ces relations peuvent encore se metitre sous la forme : -
Tx + T} Tx =~ _ Tx +Ty _ Tx =Jy -28
o, = x21+, xszsze_ 2 + = cos
et : T = Gx—Jy sin-20

2
Ainsi, les composantes Oqu'h (A sont les coordonnées d'un point défini par

1'angle =20 sur un cercle de ra.yonw (équations du cercle en représentation |
paramétrique). Dans le cas present, gx=det g3=0, la composante radiale dn et
la cission ,Zr-a sont alors données par (F:Lg. 44) =

c;(r:p,,,e):.i_ ( 4+ s 26) (105)
et Cep(r=p,,9)= -5 sin 20 (106)




TLA

Fig. 44 - Détermination per la construction du cercle de Mohr de la composante
radiale o,(r=p,0) égale & la composante normale de la contrzinte sur un
plen défini per 1'angle O, et de la cission Tg(r=p,0).
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Cette distribution des contraintes peut &tre considérée comme la superposition,
d'une part, d'une composante radiale d'amplitude constante S/2 équivalente

a une pression P = S/2 exercée sur le cylindre de rayon p, et, d'autre part,
une combinaison de deux composantes : une contrainte radiale -23-005 20

et une cission - % sin 2 8. Pour calculer la répartition des contraintes

due & ce second systéme & deux composantes, il nous faut tout dfabord

introduire la notion de fonction de contrainte.

Dans le chapitre III (§ III. 1.), nous avons déji exprimé les
équations différentielles de 1'équilibre dang l'espace & troig dimensionsg
(ry 8, z) (3 ), 2insi que les composanites de la déformation ( 4) et Ila

loi de Hooke généralisée (5, 6 )« Hous avons vu que, guel que soit 1'éiat

plan considéré, contrazinte vlane ou déformation plane, les composanikes

ez s Xez,'lrzet 'Zezs'annulent. Dans les deux cas, les composantes des

déformations et les éguations d'équilibre se réduisent & ¢

dr r r36 dz ,
w (107)
6

- au.,. aue
= +
Xr rd8  3dr r

Scr,,. +_'1_3'Z,-e + Ir-9e =0 (108)
Ar r 236 r

__E_O;+_1_.§_i9_+ 2 ro _0 (109)
Jr r 96 r

acrz - (110)
oz

Les deux premiéres équations sont en fait les éaquations différentielles §

de l'équilibre d'un probléme 3 deux dimensions, traité en coordonnées polaires,

dans le cas de forces massiques nulles. Ces deux équations sont satigfaites !

en posant

o
il

(111)

’Zr.e=

ot ® (r,0) est une fonction arbitraire de r et de 6.
Ceci peut se vérifier par substitution directe, en reportant les expressions
(111)dans les équations (108) et (109),
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On obtient ainsi une infinité de solutions qui satisfont toutes aux
équations de l'équilibre. La solution du probléeme est la fonction ® qui satisfait
également & l'équation de compatibilité. En effet, les trois composantes de
la déformation €, &g et Y,gy ou de la contrainte o, gp et 'Z,.e qui peuvent
&tre exprimées en fonction des deux composantes du déplacement u, et Ug 9
ne sont donc pas indépendantes, mais liées entre elles par une relation :
1'équation de compatibilité. En coordonnées cylindrigques, quel gque soi¥
1tétat plan considéré, contrainte plane ou déformation plane, en l'absence
de forces massiques, l'équation de compatibilité en termes de composantes
des contraintes est donnée par :

(az 43 .42 )(cr,.+0'9)= 0 (112)
3t p Br r2 36°
En reportant les expressions des composantes de la contrainte données par
(111) dans cette relation,,on obtient :
(&, +42 .4 az)( 0,430, 4
32 Ty dr r: 36" r® r dr

soit AA@:O

Ainsi, la résolution d'un probléme & deux dimensions se raméne 2

2
5 390):: O (113)

la recherche de celles des solutions de 1'équation (113) qui satisfont
également aux conditions aux limites. Cette fonction des contraintes § est

appelée fonction dtAiry.

Comme nous ltavions déja mentionné, les forces agissant le long de
la circonférence de rayon A déterminent & 1'intérieur du cercle une distribution
de contraintes qui peut €tre considérée comme formée de deux parties.
Considérons tout d'abord la seconde partie, correspondant i l'association
des forces normales -g- cos 2 © et des forces de cisaillement -~ g sin 2 6,
L'association de ces forces détermine des contraintes qui peuvent &tre

calculées en introduisant une fonction de contrainte de la forme :

@ = F(r) cos 20 (114)

forme qui vérifie les relations(11ll), en effet :
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En reportant la fonction de contrainte (114) dans l'équation de-
compatibilité (113), nous sommes conduits 2 l'équation différentielle :
(_GLi + ié___lr_)( df 4 dF _ 4F) =0
dr? rdr r2/\de* p dr p?
La solution générale de cette équation est de la forme :

F(r) = Ar*+ Bri+C +_]lz. (115)

r

ol Ay, By C et D sont des constantes.

La fonction de contrainte a donec pour valeur :
@ = (Ar“-u-Brz'-l- C-l'.%) cos 26 (116)
r

et les composantes correspondantes de la contrainte, données par les
équations ( 111), deviennent :

o, =490, 1 30 _ _(2B,4C,6D) cos20

r -

r ar r‘z aez rz r‘#
2
¢y = 3? = (2B+42Ar?+6D) cos 20 (127)
dr ~ r
'Ze = = 3 (_'I__BQ) = (ZB+6Ar‘z— 2cCc _GD) smn28
r dr ' r 36 r ré
Dans la matrice, les composantes des contraintes seront notées :
(o, = - (2B+4L+6D) cos 20 (118)
r2 r4
€ T = (2B+’|2Arz+_5_D_) cos 2 6 (119)
.r4
Coro= (2B +6Ar2- 2C

-6D)
\ - _r_[) sin 26 (120)

et dans la fi‘bre. :

(c’Fr :_(Zb + 1;: + 6,-‘:’ ) cos 26

J Trg = <2l>+12 ar2+_6_%) cos 26
r

= (2b+6a.rz- 2¢ -64-) sin 28
r:2 b
Dans ces derniéres relations, une singularité pour r = 0 étant incompatible

\ zFf‘Q

avec la présence de matiére au centre du cylindre, les constantes c et d

seront nécessairement nulles, d'ol :

O‘F = —2bcos28 (121)

r

Trg = (2!>+'|2a.rz) cos 28 (122)

2]
'5},.9 = (2b+6arz) sin 20 (123)
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Les constantes d'intégration Ay By Cy Dy a et b vont &tre détermindes
& partir des conditions aux limites en r = Pe et r = Prs:
Sur le cercle de rayon r = P les contraintes sont données par les relations
(105) et (106) dans lesquelles on supprime la composante radiale ) qui sera

2
traitée ultérieurement. Par conséquent :

< J (f4) =5 cos20 =-(ZB+£+2) cos 26

2 ‘ ﬁz ﬁk
dtol : 2 B+LC. +ﬂ = _..S_ (124)
A 2
et ¢ mre(f,) —__ simn2d = (ZB-(- GA/D:'- Zcz —é_%) sinlf
# fa
dtod : 2B . 6A f4 2C _6D __s | (125)

PERE 2

Les conditions d'équilibre & l'interface (r = A ) conduisent aux relations :

G’i_\r(‘o) mr(f) Ve

dtol : 2b = 2B+ 4cC 4 6D (126)
I

et : Z.Pre (IaQ) = Tmre( F") Yé | |

d'ol : ZE+6¢P:: Z.B-o-GAF 2C _ 6D (127) |

TS
D!'autre part, les composantes du déplacement doivent satisfaire

aux conditions aux limites. La continuité. 3 l'interface fibre-matrice se

traduit par : : : ‘

wp (o) = e (po) VO (120
“relA) = wpelpe) V8 (129) f
Upz (pol = wpz (po) VO (130)

Pour obtenir les relations résultant de la continuité des déplacements &
1tinterface, il faut exprimer ces composantes des déplacements & 1l'aide

des expreséions des composantes des contraintes données par les équations
(118,119120)et(121,122,123\Pour parvenir 4 ce résultat, il faut commencer

par exprimer les composantes des déplacements en fonction des composantes
des contraintes & 1'aide, tout d'abord, des relations déformation-déplacement
(107), puis de la loi de Hooke (contrainte-déformation) (5). Or, si les

relations (107) sont valables quel que soit 1%'état plan considéré, contrainte

plane ou déformation plane, il n'en est pas de méme des relations donnant
o, ou Sg en fonction de ér et €, En effet, ces relations, issues du systeme

(5), prennent une forme différente suivant 1'état plan considéré : dans |
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un état de déformation plazie, ces relations sont obtenues directement en
faisant €, = 0 dans les deux premidres relations du systéme ( 5), alors que,
dans un état de contrainte plane, elles sont obtenues en reportant dans les
deux premigres relations du systéme (5), la valeur de £, donnée par la
troisiéme relation du systéme ( 5) dans laguelle on pose o0 = O. Dans le
cas présent, plaque épaisse suivant l'axe des z, nous ferons l'hypothése
d'un état de déformation plane, sans oublier que les résultats obtenus ne
pourront qu'imparfaitement expliquer des observations effectuées dans un
état de contrainte plane, soit & la surface d'un échantillon poli, soitf en

. »
lame mince.

Dans ces conditions nous obtenons :

(&, = dur
dr '
1 Cg'—‘- Lr o+ due (131)
r rof
\ éz — O
>
et @ Tpr = K[(*(—v)&,.«-v&_e] (132)
1
ce= K[(1-V)€, +vEr]
En reportant les expressions (131) lans les relations(132), il vient :
o= K [(4-\»).3_0-: PV o.@:}_e] (133)
dr r radd
o= ¢ [{) 3+ 1) 2t 40 20
r rae dr 1

Nous allons tout d'abord déterminer la composante radizle dun
déplacement u_. En combinant les relations (133) et (134) de maniére & &liminer
&gy nous obtenons :

(1-V) @ =V oy = K(4-v)* 3% _ Kv* 34y = K (4-2v)3ur
ar dAr dr

Tal du,_ A+v 4- ~ ] .
d : r= v)o Y G,
ou 5. - [( ) o o (135)

¥ Au contraire, les équations (1) donnant la répartition des contraintes dans une plague
rectangulaire percée d'un trou circulaire (micro-éprouvette de traction, chapitre I1)
étaient valables quel gue soit 1'état plan considéré, déformation plane ou contrainte plane.
En effet, si les deux problémes peuvent étre abordés suivant une démarche absolument
identique, les quatre conditions aux limites permetiant de déterminer les quatre constantes
des équations (11'{)porten‘t toutes, dans le cas de la plague percée, sur les contraintes :
crr()oo) = 0, cr(ﬁg) = -g-cos 2 @, 'Cre(lpo) =0 et 'Zre(ﬁ) = - g sin 2 8. Ainsi, la résolution
du probleme ne fait pas intervenir les déplacements et ne nécessite donc pas le choix de

1'un ou ltautre des états plans.
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Cette relation va nous permettre de déterminer le déplacement radial dans
la matrice w, puis dans la fibre e o Pour ceci, reportons les expressions
des contraintes(118,119)dans la relation(135), il vient :

Qupme _ A+ - C . 6D ) 2. 6D
e < Ae [_(4 vm)(zm_z.;_z_+_r_4)_vm(zb+42A.-+_rT)] cos 20

— A+Vm [_25 —4(4-Vm)-£; - 12y, A2_6D ]cos 29
r

Em rb
Par intégration : ‘
Lo ::__ﬂ‘.[ 2Br + 4 (4-Vm) L= b4V, Ar.,.z-]:]c.os 20 +«(9)
Em " r (136)

ot w(8) est une fonction arbitraire ne dépendant que de €.

De méme, dang la fibre :

A\Lpr___ 1+V|: [—(4—\);)2.5—\)(25 +4zar‘)] cos 26

Sr Ep
dtol : W = ___..4;‘” (—Zbr- AVFars) cos 20 + (3(8) (137)
f

olt 3(8) est une fonction arbitraire ne dépendant que de .
I1 stagit maintenant de déterminer les fonctions arbitraires «(8) et f3(8).
Au centre de la fibrey, pour r = 0 3
= =0
we =0 e = f
A 1'interface fibre~matrice, pour r = o :

u.p..u.m'_zo V8 = «=

r

|
o

Par conséquent :

Uie = ﬁ_\)ﬁ‘_ [ 2Br+ 4 (1- \?m)__.4\? Ar+__]cos 20 (138)
Em r r

we, = AtV (_zar-chm) cos 26 (139)
E¢
La condition aux limites (128) portant sur la composante radiale dw déplacement

donne alors une nouvelle relation enire les constantes a, by Ay By C et D :

Ve (L2bp-fvia AV [ _2Bp+ 4 (A-V)E = 4o Aot 2D | 20
EF( prsveel)- E [ e )F fr P3](14o)

Nous allons maintenant déterminer la composante tangentielle du

déplacement Uge En combinant les relations (133) et (134) de maniére & éliminer

W, il vient :

;%_UN) 5 = [Vz_ (4_,,)2] e L K [&-(4—\1)1]%%9-

~K(4-20) e K(1-2v)S%e - __E_ 4r_ E due
r r3é A+v r 1+v 28

I
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dtol :

3‘*6 - 4""\’ _ E u-r_yq'r+(4-v)c'e] r = - Yo 4+V(V¢"‘@ V) )
Y E 44V E
Dans la matrice :

Qu;ne: 1+Vm cos 28 [23.—-(4-»’.,,,) +4v Ars ZD]

r3

26 E
" 4*%-[ Vi (2Brs 4C 4 E2)- (v ZBr+42Ar‘3+5D)] cos 26
Em r r3 r3
Bu.me- 4+Vom cos 26 [ZB"- [4 V.M) +AVMA l"a—.z_P-l- 2Br+ 4Vm£+42{4'ym)A"3-£g]
W E,, . r? - r
a“Lme = 4+Vm b cos 28 [B\' - (4-ZVM)_C.+(3 'va)A "3+—]-?-3-]
26 Em r r

Par intégration :

g = AtV 2 5in20 [ZB;—-(4—va)_C_.,.(3-2v...)Ar3...23].,.y(r)
Em " - (141)

Dans la fibre :

Qupe o A+VE (Zhe s fypar?) cos 26 4+\’{-’[ v 2 Er-._(’I—VF)(ZLH-'YZar?)JusZé

6 Ef EF
au’Fe.: 1+ ¥¢ (Z.br+4vca.r3+2Lr+4Za.r3_42)/€d"2)cas 26
28 EF
3“’?9: A+v¢ b cos 20 [Er +(3—Z)’(‘)ar3]
EY:) E( .
P inté i :
ar intégration 44-\7 - 3 |
ke = £ 2 s5in20 | Le+(3-2v;)ar |+ S(r) (142)
fo m f
f

La condition aux limites (129) portant sur la composante tangentielle du
déplacement pour r = for donne :

dfol s
1rve bpg+ (3-2v 44V |B 1-2v,, (3-29.) A = |I12sin26
[t fo-tner) Btz B

+ S(Fo) (Fo) 0veé
Ce qui fournit une sixi®me relation entre les constantes ay by, Ay By C et D :
4*9" [ ‘p, (3-2\?;)4/9,,] A4V [B/a - (1- 2\7,“_.;-(3 Z.Vm)A/A ] 0
Em (P £ (143)
La résolution du systéme des six égquations (124), (125.), (126), (127),
(140) et (143)permet d'obtenir les six constantes ay by Ay By C et D, La

résolution algébrique de ce systéme étant fagtidieuse, on peut se contenter

d'une résolution numérigue sur ordinateur, pour des valeurs donndes des
différents paramétres : modules d'Young, coefficients de Poisson et fraction

volumique (v =/a:/'¢>42 )e
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Nous allons maintenant déterminer le champ de contrainte résultant
de la composante radiale dfamplitude constante S/é,’équivalenté 3 une
Pression P = S/? exercée sur le cylindre de rayon /}. Nous utiliserons la
notation "prime" pour les composantes du déplacement, de la déformation
et de la contrazinte se rapportant & cette composante radiale. Le probléme,
qui présente la symétrie de révolution, est identique & celui qui a été
résolu dans le chapitre III pour l'étude des contraintes internes. En faisant
1thypothése supplémentaire dfun état de déformation plane, nous avions
obtenu les expressions des déplacements, valables dans ce cas uniquement :
w = Frs H
, r

Ug = 0 (144)
W, =0
Les relations déformation-~déplacement, puis contrainte-~ déformation

(Loi de Hooke en déformation plane) sont données par :

/ ' /
ér=_ég-ﬁ ) E/9= Ur ) X'e:-o (145)
dr r r
et . G’;= K [(4—\’]5:_4-\) 5/9]
cré = K [(4-v)&’9+ v &i.] (146)
T _ -0
r@

En reportant les expressions (145) dans les relations (146), il vient :

Sy = K[M—ﬂéﬁw “‘"]
: d

, " ", (147)
T = K[ (4-\9)__“3_.\.9 B“-r]
r or

Nous allons maintenant résoudre ces équations dans la fibre et dans
la matrice ; les notations Em’ Yms Fy H et K, = EW./ (4- 2\7,“)(4 ..\),,\) se
rapporterons & la matrice et les notations EF’ Vi 9 Foh et KF= EF/('LZV()M-'VF)

a la fibre.

Dans la fibre, une singularité pour r = 0 (u,(0) =), étant
incompatible avec la présence de matigre au centre du cylindre, la constante
h est nécessairement nulle, d'ol :

L‘L’p = Fr (148)

’ L .
ce qui donne, en reportant U dans les équations (147) ¢

Y
G-Fr = KFF
Ke €

(149)

/
G’Fe
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u'/mr = Fr +__l;‘:_ (]_50-)
= Ky [F_(ff-z\?,,,)_ljz] o
) r 151
Try = n«m[r+(4-zvm)_»:f]

Nous allons maintenant déterminer les constantes fy F et H & 1ltaide
des conditions aux limites enr = p et r=p. ‘

En r = p la contrainte radiale est telle gue :

o’ (p) = Kem [F -(4-29,.,)_‘;_2] = _z. (152)
4
A 1'interface fibre-matrice (r = A ), 1'équilibre des forces conduit 3 la
, ’
G’Fr(F°) = c,.nrw'(f")
K f = km[F -(4-zom)ﬂ_z_] (153)

relation :

-]

Enfin, la continuité & l'interface fibre-matrice, donne :
’

e (Po) = % (fo)
FPO = FFO ..|._H_ (154)
o

Les constantes f, F et H peuvent &tre déterminées par résolution
du systeme des trois équations (152), (153) et (154). Par exemple, la relation
(154) permet d'exprimer f en fonction de F et H ; en reportant cette expression
de f dans la relation (153), on obtient une nouvelle équation & deux inconnues
F et Ho Il s'lagit alors de résoudre le systéme de deux équations & deux
inconnues F et H, constitué par (152) et cette nouvelle équation. Par

élimination dee F on obtient : _
H = S (Km- kg (155)
2 k,, Km(1=2v,) + K (KM-KF)("-ZO,,.)
2 2
R 2
Ceci permet dtobtenir F, d'aprés la relation (152) :

Fo (4-2v,) 2 45 (156)
Pl 2K

puis f, dtaprés la relation(154) :
fF-F.H (157)
F‘_’Z
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Finalement, le champ de contrainie dans la fibre et dans la matrice du

composite soumis & une sollicitation sens travers, est donné par :

( ZFr = c-l;r".o-r' = KFF-ZB cos 26 (158)
ZP6= O'F/e-t-G}e: K F+(2.L+’l2a.rz)co§29 | (159)
TF.—e = 'q'e o (2!:+ 6ar?) sin 28 (160)

J
\ Zcz = ”p(zFr*'zce) = \’p( p,*d}r+0": + Fe) (161)

- [F (4-29 )H}_ 7_5.,.45 #) cos28 (162)
Y r '

mr=¢ ¥ Tor
stzc’ crm = kK, [F (1- Z"M)HJ 15*42Ar+2‘)“‘26 (163)
ré
’Z

Torg = 6D _ 2C\ s
)
\ Zmz"' VM(ZM_-»- me)=vm (Crmr""q. +q-m9 me) (165)

ol la composante axiale de la conirainte est donmée par son expression en
fonction des composantes radiale et tangentielle, relation obtenue & partir

de la loi de: Hooke en faisant l'hypothése de déformation plane : £z = O,

Lt'application numérique conduit aux résultats suivants :

@ = 0° e = 90°
S = 500 MPa S = 500 MPa
v = 0,05 . v = 0,05
E, = 5007000 MPa E, = 500 000 MPa
V. = 0,2 =
g = 0,24 (166) Ve = 0,24 (167)
E_ = 150 000 MPa E_ = 150 000 MPa
v, = 0,31 v = 0,31
Z.. (p,) = 614 MPa = 1,23 S fr (Pe) = - 18 MPa = - 0,04 S
%o (p,) = = 22,6 MPa = - 0,05 S f;,e (p) = 618 MPa = 1,24 S
%, (R) = 142 MPa = 0,28'S Zfz (Po) = 144 MPa = 0,29 S
zZ . (pe) = 614 MPa = 1,23 S Zmr (Po) = = 18 MPa = = 0,04 S
Ze (P.) = 208 MPa = 0,42 S Zme (Po) = 187 MPa = 0,37 S
Zmz (P») = 255 MPa = 0,51 S Zmz (Pe) = 52 MPa = 0,10 S
Remarque :

I1 serait possible de simplifier notablement le provleme en faisant une ou deux

hypotheéses simplificatrices supplémentaires,
3

La premidre hypothese consiste & supposer 12 fraction volumigque v= f/: infiniment

faible, c'est-2-dire usie £ibre de petit diamttre dans une matrice infinie (,a ->+oo)

13 résolution des équations (124) et {(125) dans le cadre de l'hypothise f~>+e0 permet
tout d'abord de déterminer les consteantes A et B, BEn remplacant ces constantes A et B par leurs

valeurs dans les relations (126), (127), (140) et (143) on aboutit & ur systime de quatre
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équations dont la résolution domne les constantes a, b, C et.]. Toujours dans le cadre de

1'hypothdse p->+oo, les relations (155) et (156) permettent de déterminer les constantes
H et F ; enfin, la relation (157) donmne £ & partir de P et H,

Finalement, le champ de contrainte dans la fibre et dans 1a matrice du composite soumis
a4 une. sollicitation sens travers, dans le cadre de l'hypothése f,—) +o0, est dommé par les

relations (158), (15¢9), {160), (161), (162), (163), (164) et {165) dans lesquelles les
constantes a, b, £f, Ay By Cy Dy F et H ont alors pour expressions :

a =0
b =_5 E¢ (4= Ym)
fF =5 (4=Ym)
KKm (4" 29,_) +kF

A =0
B =-S5

4
C =_5 _Em(A+Ye) = Eg(4+Vm)

2 Ep (4+Vp) + Eg (A+Vi)(3-40) /O

D =-S5 _Ewm(4+Ye)= E¢ (14Yw) fo
b By, (4+VE)+ Eg(1+4Vm )(3-bVm)
Fo-_S
2K m
H =

S Kn - K¢ ’Ooz

Ge qui correspond bien aux forrmles cozmues[97 ].

La seconde hypothise simplificatrice consiste & supposer le module de la fibre
infiniment grand, c'est-2-dire, la fibre indéformable,

Les conditions de continuité & l'interface (128), (129).et (120) deviennent alors :
\-l-m‘_(f),) =0 V 8

U-,,,e(r,): o Ye
mz(r)- 0 Ve

Des quatre relations permettant de déterminer les constantes 4, By C et D, les deux
premidres (124) et (125) somt conservées_, Les nouvelles conditions de continuité du déplacement
4 l'interface, appliquées sux relations (138) et (143) donnent respectivement :

_ZBF,+4(4 Vi ).__ 4 Vo A/a +2D _o
° PO

.B{p,- (4—2_9,,\)_‘%_,_ (3-29) A/o, +__ 0

La résolution de ce systime de quatre équations, dans le cad.re, évidemment, de l'hypothése
simplificatrice Pr>T° permet de déterminer les quatre constantes A, B, C etD,

D'autre part, la premi®re (152) des deux relations permettant de déterminer les constantes

F et H est conservée, La seconde,(154), qui résulte de la condition de continuité du déplacement

-

a l'interface, devient :

FF°+ - O

La résolution de ces deux équations domme F et H,
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Finalement, les composantes du champ de contrainte dans la matrice du composite sont

données par : '
(2 = S[ta(r2n) s (el P23 P20
2 r® (3-4Vm) r*  (3-4w.) r4

5= S [ (dezgy B (43 P e]
me 2[ (4-29m) ( (3-4m) r4)< 2

/ 2 i
Tmre = -._S... ['f - 2 .& + 3 _ﬁ"_ sinl8
(3-4»’»‘) ~* (3-4v.) 4
2 ,
\ z’ -_-_59"‘[1-:..___2____& cosze]
(3’4’\’m) r’
Dans ce second cas de deux hypothdses simplificatrices (P,,-*-r-o R EF—>+°O), on retrouve

donc également les formules connues[ 98 ].

L'application mmérique montre quand méme une différence notable entre les résultats
que domnnait le calcul complet (166) et (167) et ceux correspondent & l'une des hypotheses
simplificatrices (p4>+e0) ou aux deux {p>+o0 eL E,»+0); ceci prouve bien 1'absolue nécessité
du czlcul complet, Par contre, les résultats obtenus.avec ]:es formules simplifides résultant
de ces hypothéses peuvent constituer une vérification rapide des forrmles éomplétes, puisque
1'application numérigque, pour des valeurs trés grandes de /P,, ou deﬂ et EF’ doit redonmner,
your ces formules compldtes, les résultats obtenus avec les forrmules simplifiées correspondantes

oce qui est effectivement le cas,

Enfin, seules les formules obtemues dans le cadre des deux hypothiéses simplificatrices
(Pa"’“o at EF-H-M), sont réellement simples et sont d'ailleurs utilisées par certains auteurs
pour calculer le::champ de contrainte dans la matrice des matériaux composites, malheureusement,
elles ne permettent évidemment pas d'atteindee le champ de contrainte dans la fibre, résultat
essentiel pour l'étude des possibilités de propagaetion des fissures dans les fibres,
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Fig. 45 — Le flambage des fibres,aprés attaque sélective de la matrice,
permet de révéler 1'état de contrainte interme du matériau brut (a).

Aprég itraction sens travers, meis avant rupture des fibres, la déformaiion
plastique, mise en évidence par l'attaque préférentielle de certaimes zones
de la meirice, conduit & une relaxation des contraintes internes aui se
traduit par une réduction presque totale de la fladche des fibres
partiellement dégagées de la matrice (b).
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Application & la rupiture des fibres :

Les observations en surface sur échantillons polis (Fig. 36 ), puis
in situ sur lames minces (Fig. 40), nous ont pérmis de comprendre le
mécanisme de rupture des fibres : comme en traction
longitudinale, il y aurait nucléation d'une fissure dans la fibre par
concentration de: contrainte en t&te d'empilements de: dislocations dans la
matrice, la propagation s'effectuant ensuite dans les plans de clivage du
carbure de tantale, de type {001} . Or, l'observation sur échantillon poli
(Fig. 36 ) montre- que cette propagation peut se produire soit dans des plans
{001} sensiblement perpendiculaires & l'axe des efforts, ce qui semble
logique, malis également dans d'autres plans de type {001}, contenant méme
parfois l'axe des efforts, ce qui semble paradoxal, Quelle peut 8tre l'origine
de ce phénomtne ? Peut-il s'expliquer par une particularité du systime de
contrainte résultant de la force appliquée sur le composite en sollicitation
sens travers, ou bien est-ce la conséquence du méconisme de déformation et de

rupture par empllements de dislocations contre les fivbres ?

) BEn ce qui concerne le systime de contrainte résultant de
1faction de la force appliquée, la composante de la
contrainte & prendre en compte pour la propagation de fissures est la
contrainte normale au plan de propagation, clesi-a-dire la composante
tangentielle Z;e donnée par la relation (159). Dans un plan sensiblement
perpendiculaire & lt'axe des efforts (6:=90°), la contrainte normale au plan
de propagation.Zpg est: une contrainte de traction, de valeur plus élevée
que la contrainte appliguée S : 1,24 S environ ; la propagation dans un
tel plan s'explique donc facilement. Au contraire, dans un plan contenant
1taxe des efforts (6x0°), la contrainte normale dans la fibre X, (O(r(ﬁ,6=90°)
est bien, comme on l'attendrait, une contrainte de compression, mais sa
valeur est si faible qu'elle ne peut s'opposer & la propagation d'une fissure 3
par contre, dans la matrice, la conirainte normale au voisinage de la fibre
est une contrainte de traction d'assez forte valeur :,Z;e(r=f%,e=0°) = 0,42 S.
Ainsi, la répartition des contraintes dans le composite soumis & une
sollicitation sens travers est telle que la propagation d'une fissure dans
la fibre, dans un plan contenant l'axe des efforts, bien gu'apparemment
paradoxale, devient possible puisque la contrainte normale dans la fibre,
quasi nulle, ne peut s'opposer & la propagation qui, au contraire, permet
de relaxer les contraintes internes de traction, dans la matrice, au
voisinage de la fibre. Evidemment, ces calculs, effectués dans le domaine

élastique, alorsg qu'il y a déja eu réarrangement des contraintes intermes




Fig, 46 = Les trois modes de rupture simples : mode I (a), mode II (b)
et mode III (c).

Fig. 47 — Modéle permetitant d'expliquer 3 la fois la nucléation de
la figsure dans la fibre en traction sens travers, puis sa propagation

dans le plan de type {001} le plus proche d'un plan normal au vecteur
de Burgerse.
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par déformatiom plastique (Fig. 45 ), ne peuvent gu'indiquer une tendance,
mais il est intéressant de noter qu'ils peuvent expliquer un mode de
propagation, apparemmment impossible, des fissures dans les fibres. Une
fois encore, nous noterons que ces considérations, faisant appel aux valeurs
des composantes des contraintes non seulement dans la matrice mais également

dans la fibre, nécessitaient le calcul complet.

Enfin, pour terminer, venons-en & l'exploitation des observations et
des calculs, en terme de mécanismes de déformation et de rupture, Le
fait que la propagation longitudinale des fissures dans les fibres puisse
se produire indifféremment dans des plans de type {001} soumis ou non &
une contrainte normale de traction, tendrait & prouver que le critiére de
choix du plan de propagation serait plutbt la sélection du plan de type
{001} le plus favorable & la relaxation des contraintes dues & 1'empilement
qui a2 nucléé la fissure et dont les dislocations continuent & se déverser
dans la fissure, augmentant & chaque fois le cisaillement de 1 T et rermettant
ainsi la poursuite de la propagation, Ainsi, 1'initiation trensversale
de la fissure, due aux contraintes de cisaillement de 1'empilement de
dislocations serait suivie d'une courte propagztion i{ransversale en mode III
ou en mode II (Fig, 46 ), puis d'une propagation longitudinale en mode I,
Le plan de propegation longitudinale serait z2lors le plan de type {001} 1le
plus proche d'un plan normal au vecteur de Burgers des dislocztions de
1'empilement (Pig, 4T). A cet égard, on remerquera (Fig, 31) que si 1'angle
entre le vecteur de Burgers [110] et les deux plans de type {001} contenant
l'axe de de 1la fibre est de 45° dans les deux cas, les vecteurs 4e Burgers
[Oﬁ'] et [T01] sont, par contre, contenus, chacun, dans l'un ou l'autre de
ces plans, Dans ce dernier cas, la propagation longitudinale de la fissure
steffectuera donc dans celui des deux plans de type {001} ne contenant pas

le vecteur de Burgers,

Ainsi, méme si le calcul des contreintes dans la fibre montre
bien, resultat essentiel, que celles-ci ne peuvent s'opposer & un mode
de propagation apparemment paradoxal des fissures dans la fibre, ce
pourrait étre, finalement, le mécanisme de déformation plastique par
empilement de dislocations qui surait un rdéle plus important que celui
supposé au départ ; en effet, il serait non seulement responsable de
1*initiation de la fissure dans l'obstacle, la fibre, r;xais également

du choix du plan de propagation,




Fige. 48 - Choix de l'orientation cristallographique de 1l'axe des efforis qui
semble le plus représentatif de la situation pour laquelle il peut y avoir

nucléation de fissures dans la matrice sur les plans (111). -
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Application & la nucléation des fissures dans la matrice :

Comme nous l'avons déja expligué plus haut, le matériau composite
est un polycristal & grains colonnaires ne possédant en commun que la
direction de croissance [001], ainsi, lors dtun essai de traction travers,
l'axe des efforts peut prendre, suivant le grain, n'importe quelle
orientation contenue dans le plan (001) normal & la direction de croissance.
Or, pour calculer les données du probléme de la nucléation d'une fissure
‘dans un plan de glissement de type {111}, données telles que la cission
et la contrainte normale, il faut commencer par lever 1'indétermination
concernant l'orientation cristallographique de l'axe des efforts. En fait,
1t'observation de ltorientation approximative des facettes cristallographiques
observées au voisinage ou 2 l'aplomb des fibres sur les surfaces de rupiure
(Fig. 37), ainsi que les observations in situ (Fig. 4¥), permettent de
suppoger que l'orientation de l'axe des efforts suivant la direction [110]
(Fig. 48) semble assez représentative de la situation pour laguelle il
peut y avoir nucléation de fissures dans la mairice dans les plans
(111). Ctest donc cette orientation que nous avons retenue pour déterminer
la cission et la contrainte normale dans le plan de glissement (111)

lorsque le matériau est soumis & une sollicitation sens travers.

Comme dans le chapitre III, il est possible de déterminer les
composantes de la cission dans le plan de glissement et la conirainte normale,
3 partir des composantes de la contrainte calculées précédemment. Cependant,
dans le cas de la sollicitation sens fravers, le probléme ne présente plus
la symétrie de révolution et les composantes de la contrainte Zr ,Ze et Zz
dépendent alors non seulement de r mais aussi de & ; d'autre part, la
cission | g n'est plus identiquement nulle : elle s'annule uniguement
pour ez;h%{, clest-a~dire sur les axes de 1'éllipse représentative du
plan de glissement de type {111} . Le calcul permet toutefois de dresser
la carte de la cission et de la contrainte normale dans le plan de glissement
(Fige 49) et de la comparer aux valeurs obtenues en l'absence de fibre,
c'est-a~dire dans un monocristal, valeurs constantes dans tout le plan,
données par la construction du cercle de Mohr., Dans le cas d'un monocristal
sollicité suivant llaxe fllO}, le plan de glissement étant le plan (111) :

T = é S‘m—Z(—-‘-;—‘-q-oC) = .% Sin 2o = 0/[..75
G = Sc.os‘(-lg.;.oc)zs sin? &= 0,6Z S
Mais par contre :
T o= .ZE sin-2w = — 0,4F F
0';4: F Coszoc = 0/33F'
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Fige. 49 - Carte de la cission et de la tension normale au plan de glissement
(111) dans la matrice du composite soumis & une sollici‘batién de mens travers
appliquée suivant la direction [110] + Comparzison avec les valeurs obtenues
dans un monmocristal soumis & des forces de traction appliguées respeciivement

suivent les directions [110] ou [001].
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dans le cas d'une sollicitation de type sens long, c'est-3-dire suivant
1t'axe [001). Ainsi, dans les deux cas retenus pour ces calculs sur
monocristaux, les cissions,égales en valeurs absolues, sonit de signes
opposés ; par contre, laz contrainte normale, qui est une contrainte de

traction dans les deux cas, est deux fois plus faible en traction longitudinale

Premiére constatation, en comparant ces résultats obtenus sur
monocristaux & ceux du composite, la cission dans la matrice du composite
soumis & une sollicitation sens travers est inférieure d'environ 50% a la
cigsion correspondante dans un monocristal. De plus, en comparant la carte
de la cission avec celle obtenue pour les contraintes internmes, il apparait
que dans la plus grande partie du plan de glissement, la cission correspondant
3 la sollicitation seng travers est de signe opposé & celle qui résulte
des contraintes internes. Ces deux remargues sont en bon accord avec le fait
que la limite élastigue en traction travers G=250 MPa) est plus élevée
gue celle observée en traction sens long dans le composite ou dans la
matrice seule (¥150 MPa), phénoméne que les différences d'orientation
cristallographique des axes des efforts ne permetitait pas d'expliquer,
Dtautre part, dans le cadre d'un modéle de rupture des fibres par empilements
de dislocations de la matrice contre les fibres, mécanisme contrflé par
la valeur de la cission résolue dans le plan de glissement, ces remarques
pourraient également expliquer, au moins partiellement, le fait gque la
rupture des fibres se produit en traction sens travers & un niveau de
contrainte plus élevé qu'en traction sens long (700 MPa au lieu de 600 MPa

environ).

Enfin, en ce qui concernme la tension normale dans la matrice du
composite, il slagit d'une force de traction qui, bien que variant en
fonction de la position dans le plan, est supérieure d'environ 30% 2 la
tension normale correspondante dans un monocristal sollicité suivant une
direction de type [110], mais est supérieure d'environ 250% & 1la tension
normale dans le cas d'une sollicitatiom dirigée suivant [001], clest-a~dire
d'une traction longitudinale. D*autre part, cette tension normale se trouve
encore augmentée des contraintes intermes qui tendent & metitre la matrice
en tractiony, la contrainte normale correspondante ayant une valeur moyenne
de l'ordre de 100 MPa.

De ces congidérations sur les valeurs de la cission et de la contrainte
normale dans la matrice du composite soumis & une traction sens travers, il
s'ensuit que ce type de sollicitation permet dtaccéder 2 une situation

particuliére : une cission du méme ordre de grandeur que celle obtenue en




WA,

Fige 50 = Mod2le de nucléation d'une fissure dans un plan de glissement @
concentration de dislocations (a) soumises 3 une forte contrainte normale,

condufsant & 1ltinitiation d'une fissure (b).

1.
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traction sens long, mais combinée ici 2 une contrainte normale au plan de
glissement de valeur nettement plus élevée. Le probléme se pose alors dans
les termes suivants : quel modéle permettrait-il dlexpliguer la nucléation
interne des fissures, & la température ambiante, dans un matériau ductile
comme la matrice du composite, mais dans legquel se itrouvent réalisées
simultanément les trois conditions suivantes : obstacles infranchissables,
cigssion élevée et contrainte normale au plan de glissement de trés forte

valeur.
Ve 4. Mécanisme d'ouverture des fissures dans les plans de glissement

Le modele, auquel les observaitions d'amorgage sur les plans
de glissement font naturellement penser, est celui qui fut suggéré par
Bullough & Deruyttére et Greenough pour expliguer la rupture par clivage
dans le plan de base de monocristaux de zinc [99], modéle présenté et

utilisé également par Rozhanskii [100] pour expliquer la formation de

fissures dans les plans de glissement de monocristaux de zinc amalgamé [101].

Ce modele, représenté schématiquement Fig., 50 dans le cas particulier
ot la concentration de dislocations résulte de leur empilement contre
une fibre, repose sur 1l'idée suivante : la présence d'un grand nombre
de dislocations concentrées dans le plan de glissement réduit localement
l%énergie de cohésion 3 la tension normale nécessaire pour nucléer une
fissure dans ce plan devient alors inférieure & celle qu'il faudrait

en l'absence de cette concentration de dislocations. Gilman [102] puis

Bullough [1031 ont proposé un traitément mathématique du probléme.

Considérons tout d'abord la propagation d'une fissure existente
soug l'action d'une contrainte normale o (Fig.SIa) D'aprés la théorie
de Gr1ff11h1104] analyse se rapportant 2 un milieu elasthue igotrope,
une telle fissure va se propager si l'énergie totale de la fissure WT

décroit lorsque la longueur de la fissure augmente clest-a-dire lorsgue
d Wmp
ar .
de l'énergie potentielle de 1l'échantillon (enthalpie libre) due 2

est négatif. Or, l'énergie totale de la fissure , Wp, augmentation

lt'ouverture de la fissure, comprend trois termes :
- un terme Wg correspondant & l'énergie nécessaire 2 la création de
deux surfaces libres qui vaut, pour une fissure de longueur 2L, dans
un cristal d'épaisseur unité : . ‘

‘ Wg =4 L yg (168)
ol Y5 est l'énergie de surface rapportée & la surface unitaire (énergie
spécifique).

- un terme W, correspondant & l'augmentation d'énergie élastique du fait
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Fige 51 - Fissure de Griffith :
a) Représentation schématique,

'b) Modélisation & 1'zide d*un empilement double de dislocations de montée
(source de Bardeen-Herring).
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des concentrations ge contrainie autour de la fissure. Oe terme qui

a été déterminé par Griffith [104J a partir de la répartition des
contraintes obitenue ?ar Inglis[;o5], peut également &tre calculé en
assimilant la fissure & un empilement double de dislocations émises

par une source de montée, source de Bardeen~Herring située au centre

de la fissure {106](Fig.51b).

W, - (1 -Bv)cr,f(zL)* (169)
G

(Nota : le terme ainsi calculé est en fait une énergie interne U, approxi-

mativement égale & l'énergie libre F = U - TS, la contribution de l'entropie 2
1%'énergie libre étant négligeable).
- un terme T représentant le travail des forces extérieures. D'aprés
Love [107], Eshelby [108], ce terme T est tel que :

' T =<2 Wg
L'énergie totale de la fissure est donc :
(1 -v)ai(2n)

8 ¢

La fissure se propagera si l'énergie totale Wp décroit lorsque la longueur

(170)

Wp= 4Lyg-

de la figsure augmente, c'esgt-a~dire lorsque d Wp est négatif. Or :

- 3 :
T - 4y, - TT(1 Gv) all (171)

La contrainte théorique de rupture en présence d'une fissure de longueur

-

Cette derniére relation est connue sous le nom de critére de Griffithe.

2 L est alors :

Considérons maintenant le cas d'une fissure dont la nucléation
puis la propagation ont lieu dans un plan de glissement contenant un
empilement de n dislocations (Fig.50a). Au cours de la propagation, les
diglocations vont disparaltre et laz plus grande part de l'énergie
élastique correspondante va se trouver libérée. La prise en compte de
ce phénoméne va se traduire par lt'introduction d'un terme supplémentaire
dans la théorie de Griffith décrite précédemment : le terme correspondant
a3 l'énergie de celles des dislocations de l'empilement qui vont digparaftre
lors de l'ouverture de la fissure. Or, l'énergie de déformation d'une
dislocation coin est donnée par':

E-4 '%l:cir =G b* Jﬁa dr __Gb Logq R
2 r, " %

. 4 T (A=) T 4T (4-v)

ol r, est le rayon de coeur et R la dimension du cristal, Ce qui peut
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encore s'écrire, en séparant les contributions énergétiques relatives
a ltintérieur et a 1textérieur d'un domaine de dimension 2 L :
2 2
E: _E_b..._ Lo L.r_ﬂ___ LOS_L.
4TT(4-v) L 4T (4-) o
Ainsi, 1*énergie totale d'une superdislocation de vecteur de Burgers ﬂg,
représentant les n dislocations de l'empilement, sexra donné avec une
bonne approximation par :
2
E= _Gbb |, R
LT (4-v) - Y

ou encore : E = ___E‘_Q‘_L)_z_ ij_E__'_ G(nb)? Log L.
4T (4-v) L 41(1-v) Fo

ol 2 L représente la longueur de la fissure.

Dans cette expression, le second terme correspond & l'énergie des
dislocations situées dans le domaine ou il va y avoir relaxation par
ouverture de la figssure de longueur 2 L, alors que le premier terme
correspond & l'énergie des dislocations situées en dehors de ce domaine
et qui vont subsister dans le plan de glissement aprés ouverture de la

fissure.

Par conséquent, l'énergie totale de la fissure de longueur 2 L
ouverte dans le plan de glissement (Fig.50B) est donnée par @
WT' - AL?S_ TT("-V’) 3':(22.)1_ G(V'B)z Loﬁi'._ (173)
3G LT (4-v) Yo

Pour qu'il y ait nucléation puis propagation, il faut que Wp' soit une

fonction monotone décroissante de L. Or, WT' passe par des extréma pour :
dWer _ 5 . by, - A=Vl _ G (k)" A
dL G 4T (1-v) L
c'est-a~dire pour L solution de l'équation du second degré :
LTV (4~ v)

Or, le produit des racines Cg) étant positif, cette égquation admet

deux solutions de méme signe ; positives toutes deux car leur somme
(-EE;Q est positive. Ainsi, pour que WT'(173) soit une fonction monotone
décroissante de L, il faut que les deux solutions de 1'équation (174)
soient confondues 3 la courbe Wpr en fonction de L présentera alors
pour cette valeur un point d'inflexion. Les deux solutions seront

confondues si le discriminant de l'équation(i74) est nul :

Azb*-fac =0 = 16 y: = c:' (M'a)2
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soit C’hzﬂi (175)
nb

D'autre part, le nombre de dislocations d'un empilement de’

longueur D dans un plan soumis & une cissionC est don_né par[ 71 ] :

ne W(1-v)DT (176)
Gb
Ce résultat, reporté dans la relation (175), donne @
o =446 (177)
T(1-v) DT

Il pourra donc y avoir nucléation puis propagation de la fissure dans
le plan de glissement si :

o8y L3S (178)

m(1-9)D

Pour une valeur de l'énergie de surface Y, de 2 J m2 environ (2000 erg cm—z)

.. 3 _ 3¢, (€14~ C42)
[109110}, un module de cisaillement (&= 53 6] = o)

de 60 000 MPa environ [55,57], un coefficient de Poigson v de 0.3 et une

longueur D de 5 pmy ce critére de nucléation devient

o,C > 44 000 (MPa)? (179)
Par conséquent, si l'on peut avoir nucléation de fissure dans le plan
de glissement en traction travers alors que l'on n'observe pas le phénoméne
en traction longitudinale, c'est que le produit contrainte normale—cission

dépasse cette valeur critique dans le premier cas et non dans le second.

Or, en traction longitudinale, nous avons vu que l'effet de la
contrainte appliquée sur les composantes T, et S était tres faidle,
ainsi le calcul de la cission résolue peut s'effectuer aussi simplement
que pour un monocristal soumis & une sollicitation uniaxiale suivant
l'axe [001] . Dans ces conditions, la valeur du facteur de Schmid é&tant de
0.408 pour le systéme de glissement (111) [101], la cission résolue dans
le plan de glissement, au crochet de: traction (o‘c = 590 MPa), a donc
pour valeur 240 MPa environ. La contrainte normale au plan de glissement,
due 3 la sollicitation uniaxiale au croc;het de traction (c" = 590 MPa.),
est donnée par la formule T, = T coszob (avec oL = 54°44'):-ce qui donne
une contrainte normale de 200 MPa environ. En ce qui concerne l'effet
des contraintes internes, nous avons déja remarqué, dans la troisiéme
partie, que la propagation d.es dislocations 2 grande distance était
inhibée par la présence de zones de zéros dans la carte des cissions
régolues 3 la cission provenant des contraintes intermes peut ainsi

8tre négligé. Quant 2 la contrainte normale résulitant des contraintes
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internes celle-ci peut &tre déterminée & 1l'aide de la formule (75),

en différents points du plan de glissement. La contrainte gprmale atteint
un maximum d'environ 1000 MPz au voisinage de la fibre, pour 8 = 90°C,
clegt-a~dire sur l'axe [310] contenu dang le plan de glissement, au
contraire, sur l'axe qui lui est perpendiculaire, [EZJ s la contrainte
normale est une conitrainte de compression : o, =-700 MPa. De toute
fagon, la déformation plastique au crochet de traction étant de 1l'ordre
de 1%, déformation égale et opposée & la déformation élastique en
compression des fibres dans le matériau initial soumis aux contraintes
internes d'origine thermique, il semble logique de supposer qutan
crochet de traction les contraintes intermes soient ramenées & un
niveau négligeable., Ainsi, les contraintes & prendre en compte seraient
les suivantes ¢ une c¢ission T = 240 MPa et une contrainte normale
T, = 200 MPa. On remarque immédiatement que le produit des deux est
‘juste du méme ordre de grandeur que le produit ¢,C du critére de
nucléation de fissure dans les plans de glissement (179). Ainsi, en
traction longitudinale le produit o8 n'atteint une valeur suffisante
pour nucléer ce type de fissure gque lorsgue 1la cission devient
suffisamment  élevée pour créer des empilements de dislocations tels
que la contrainte en t&te conduise immédiatement & la rupture des
fibres. C'est d'ailleurs ce dernier phénoméne que l'on obgerve

expérimentalement.

En ce qui concerne la sollicitation sens travers, le calcul
effectué dans le cadre de la théorie de 1'élasticité a montré que pour
une sollicitation donnée, 1la cission dans le plan de glissement
était plus faible qu'en traction longitudinale, mais que par contre, la
contrainte normale pouvait atteindre une valeur presqgue trois fois
supérieure & celle obtenue en traction longitudinale. Malheureusement,
il est impossible d'utiliser directement les résultats de ces calculs
au niveau de charge correspondant 3 la nucléation de figsures dans la
matrice, niveau de charge pour lequel le matériau a déji subi une
importante déformation plastique. Par contre, il semble possible de . .
négliger 1l'effet des contraintes interhes dlorigine thermique car
nous avons pu montrer expérimentalement que les premiers stades de
la déformation plastiqﬁe en traction travers, création des empilements
de dislocations, condﬁisaient & la décharge des contraintes intermes

du matérian (Fig.45b). De toute fagon, les résultats expérimentaux
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peuvent nous guider dans l'interprétation des calculs ; ainsi, nous
savons qufau niveau de charge ol apparalt l'amorgage des fissures

dans lesplansde glissement de la matrice, la force appliquée est plus
importante qu'au crochet de traction en sollicitation longitudinale :

700 MPa au lieu de 590 MPa. Or, les ruptures de fibres par clivage
n'apparaissent pas 4 un:niveau de charge inférieur, et ces ruptures

ne peuvent se produire que lorsque la cission dans le plan de glissement
atteint une valeur suffisante pour créer des empilements de dislocations
tels que la contrainte en t&te soit suffisante pour initier la rupture

de la fibre. Ainsi, il semble donc qu'il faille une charge de: 700 MPa §
en traction travers pour que la cission puisse atteindre 240 MPa |
environ dans les plans de glissememt, valeur déterminée par les essais
de traction sens long et obtenue pour une charge de 590 MPa. Ceci
confirme bien le résultat obtenmu par le calcul élastique, & savoir

qu'ad charge imposée égale, le cisaillement serait plus faible en traction
travers qu'en iraction 1ongitudinale. Le fait que les nucléations de
fissures dans les plans de glissement soient observées pour les mémes
niveaux de charge que le clivage des fibres, permet donc d'estimer la
cission dans les plans de glissement 2 environ 240 MPa au moment de .

la nucléation. Quant & la contrainte normale au plan de glissement,

en négligeant la présence des fibres, et en considérant le matériau

comme un monocristal soumis & une charge de T00 MPa suivant un axe de

type [110], elle pourrait atteindre la valeur de 470 MPa (T, = O'zcosz°¢'

avec o= 35°16') contre 230 MPa pour un axe de traction de type [100] .
Déja, avec de telles valeurs de la cission et de la contrainte normale,
le produit g,G sera presque égal au triple de la valeur critique (179)
au degsus de lagquelle il peut y avoir nucléation de fissure dans les

plans de glissement de la matrice. De plus, si l'on suppose que le

modéle élastique reste au moinsg partiellement valable pour le niveaun ,
de charge auquel s'opére la nucléation et pour lequel il y a déja eu %
une déformation plastique importante, alors la contrainte normale
gerait encore plus élevée et le produit Cnﬂ; également ! De toute
fagon, ces estimations, qui ne sont que des ordres de grandeur,
montrent clairement que la nucléation de fissures dans les plans de

glissement, diffiicile en traction longitudinale, devient tout a4 fait

possible en traction sens travers, le modéle permettant alors d'expliguer
les observations faites in situ dans le microscope 1MV et en microscopie §

électronique & balayage sur le matériaun massif. ) i
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Ve 5. Conclusion

Le calcul des contrzinies, effectué dans 1le
composite soumis & une sollicitation sens travers,a permis ﬁ'expliquer
la nucléation et la propagation de fissures dans les fibres, non seulement
dans un plan normal & l'axe des efforts, mais aussi, situation expérimentale
d*apparence paradoxale, dans un plan contenant l'axe des efforts : le critere
de choix du plan de propagation longitudinale des fissures dans les fibres
ne serait pas la valeur de 1a contrainte normale & ce plan, mais plutét une
orientation de ce plan, favorable & la relaxation des contraintes dues a
1l'empilement de dislocations ayant mucléé la fissure et dont les dislocations
continuent & se déverser dans la fissure au cours de la propagation, D'autre
part, dans la matrice, les calculs nous oni montré que la sollicitation
sens itravers permettait d'accéder & une situation assez excepiionnelle
en ce qui concerne la répartition et le niveau des contraintes et d'expliquer
ainsi la nucléation de fissures internes, & la température ambiante,
dang un matériau ductile comme la matrice base nickel. L'existence de
ce mécanisme, déj& observé dans les matériaux héxagonaux comme le zinc
dans lequel 1l'énergie de surface est relativement faible
(Y = 0,65 T m2
faces centrées ol Y, atteint une valeur nettement supérieure

(Ni s Y =2 Jn™2 = 2000 erg om 2), serait df & la possibilité de réaliser

-2 s s . s
= 650 erg cm ), mais inconnu dans les cubiques & .

simul tanément, dans 1a matrice de certains grains favorablement orientés dans

le composite soumis & une sollicitation sens travers, les quatre-conditions
suivantes : glissement planaire, obstacles ;nfrahchissables par cisaillement,
cission élevée et contrainte normele 8&u plan de glissement de forte valeur,

Enfin, sur le plan expérimental, le fait d'avoir pu observer, in situ,

des mécanismes tels que 18 nucléation de la fissure dans les fibres et sa
yropagation longitudinale, ainsi que 1l'amorgage de fissures intermes

dans la matrice, constitue une preuve irréfutable des possibilités unigues
offertes par le microscope haute tension dans le domaine de l'étude des mécaonismes

fondamentaux de déformation et de rurture des matériaux,




88 .

28 32 | 28
+94
10

16
le @
M18 p.400

< good AV
a Rect i{-i‘ca'h'on. lonﬂif udinale Q_’r ; |

54

TR B
1 51550 6 E;;s, 1]
_ S
d
oy
]
) Z
LI |
_

Reckifiecation longitudinale
2 p’a.fs pour cléded

Pig. 52 ~ Eprouvettes de fatigue en traction—-compression utilisées
pour la détermination de la courbe d'écrouissage cyclique (a)
et de la courbe de Wdhler (b). °




101

VI COMPORTEMENT EN FATIGUE DU COMPOSITE DE SOLIDIFICATION
MECANISME DE RUPTURE DES FIBRES
DECOHESION A L'INTERFACE FIBRE-MATRICE

VI, 1. Comportement du matériau massif

Les essais de fatigue nécessaires & la détermination, d'une part,
de la courbe coﬁtrainte-déformation d'écrouissage cyclique et, dtautre
part, de la courbe d'endurance contrainte- nombre de cycles & rupture ou
courbe de Whler, ont tous été effectués & la tempérafure ambiante, en
sollicitation alternée pure (symétrique) clest-d-dire telle que le rapport
des contrzintes, rapport algébrigue de la conirazinte minimale sur la A

contrainte maximale dans un cycle, soit égel a - 1 @

R<r = 9" min - -4

S max

Les éprouvettes utilisées pour déterminer les courbes d'écrouissage
cyclique (Fig. 53) et lz courbe de WSlher (Fig. 54) ont été taillées
dans des barreaux de composgite de diametre respectifs : 20 et 12 mm.
Dans les deux cas, la finition du fit et des congés a été effectuée par
rectification sens longitudinal suivie éventuellement d'un poli, sens
longitudinal également. Dans tous les cas, l'axe des efforts est confondu

avec la direction de croissance [001].

La courbe d'éérouissage cyclique, contrzinte & szturation en
fonction de l'amplitude de déformation, a été réalisée en déformatian
imposée [;ll]sur une machine servohydraulique (Mayés, capacité 50 kN) 2
une fréquence de 0,2 Hz (base des capteurs extensométriques : 10 mm),

D'une fagon générale, la courbe d'écrouissage cyclique est obtenue en
effectuant une série d'essais 2 contrzinte ou déformation imposée conduisant,
& saturation, & une série de boucles d'hystéfésis stables ; la courke
construite en joignant les sommets de.ces boucles d'hystérésis constitue
alors la courbe d'écrouigsage cyclique. Dans le cas présent, cette courbe

a été obtenune & l'aide d'une seule éprouvetie, par la méthode des paliers
successifs de déformation, la contrainte & saturation étant reportée sur

la courbe dfécrouissage cycligque pour chague amplitude de déformatian.

Un essai, réalisé & une déformation imposée de £%§j== 0,744 %, sur une

autre éprouvette, a permis de confirmer ces résultats. La courbe d!écrouissage
cyclique (Fig. 53) se trouve située au dessus de la courbe monotone du
composite ;3 il y aurait donc durcissement par écrouissage cycligue
(strain-hardening). La courbe d'écrouissage cyclique ne présente pas

le phénoméne de platezu qui est généralement 2ttribué, dans les monocrisfaux




Fig. 53 =~ Courbes contrainte-déformation d'écrouissage monotome et cyclicue.

Courbe d'écrouissage cyclique du composite Ni(Cr,Ta)-TaC (a), courbes de traction

monotome du composite (b) et de la matrice seule (axe des efforts suivent [100]) (c).
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ou les matériaux & gros grains, & la présence de bandes de gligsement
permanentes (persistent slip bands : PSB). Par contre, cette courbe
présente un comportement asymptotique 2 partir d'un certain taux de
déformation (=~ 1,5 %) . Or, en traction monotone, clest précisément le
taux de déformation pour leguel apparaissent les ruptures de fibres.

Le comportement asymptoiique de laz courbe d?écrouissage cycligque pourrait
donc &tre attritué 2 la rupture des fibres au dessus d'un certain taux

de- déformation cyclique imposée.

Pour déterminer la courbe de Wéhler, les essais de fatigue ont .
été réalisés en contrainte imposée, soit sur un vibrophore Amsler & aune
fréquence de 150 Hz environ pour les essais & grand nombre de cycles,
s0it sur une machine servohydraulique (Mayes, capacité 50 kN ou MTS,
capacité 100 kN) & une frégquence de 20 Hz. La courbe de WShler, amplitude
Qe la contrainte en fonction du nombre de cycles & rupture, est représentée
Fige 54 . La limite d'endurance du composite est dl'environ 220 MPa pour
des éprouvettes ayant subi lO7 cycles. Afin de mieux situer le comportement
de la matrice seule par rapport au composite, quelques essais ont été
réalisés sur des éprouvettes identigues, tailléeg dans des monocristaux
de matrice seule, l'axe des efforts étant une direction de type {001 .

La courbe de Wéhler, extrapolée & partir de ces quelgues essais indicatifs,
est également reportée Fig. 54. Nous remarguerons que les resultats obtenus
sur la matrice seule présentent une plus grande digpersion gque ceux du
composlte, ce qui montre bien, a posteriori, le comportement homogene et
reproductible du composite. A charge imposée égale (= 300 MPa), le

nombre de cycles & rupture-(enduranoe.ou durée de vie en fatigue) du

5

composite est d'environ 2.106 cycles contre 107 pour la matrice geule,

soit un gain d'un facteur 20 environ. D'autre part, afin d'élever
artificiellement la résistance & la fatigue de certaines éprouvettes

de composite, nous avons utilisé l'effet de sous—charge ou "understmessing".
La méthode consiste 2 augmenter la charge par palier (10 MPa dans le

cas présent), chaque palier de contrainte correspondant 2 un grand nombre
de cycles (107). Dans certains cas, cette méthode nous a permis d'élever -
1tendurance, & charge imposée égale, d'un facteur 10 environ j la matrice

de ces éprouvettes de compositie peut alors subir avent rupture 100 fois
plug de cycles qulelle n'aurait pu en sublr dans une éprouvette de mmtrice
seule, ou, -3 méme nombre de cycles (5 10 ) passer d'une limite d'endurance
de z 220 MPa pour la matrice geule & - 320 MPz pour le composite sollicité
par understressing. Ainsi, 1'utilisation conjointe du composite et de
1teffet de sous—-charge nous pefmettra d'obtenir de facon homogéne, dans
toute la matrice du composite, un niveau de déformation plastique cummulée
trés élevé, obtenu pour des niveaux de contrainie que l'on ne pourraii

rencontrer, dans une éprouveite de matrice seule, c'est-a-dire dans un
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Fig. 54 - Courbes de Wéhler du composite Ni(Cr,Ta)-TaC (triangles pleins, trait contimu ;
cercle : méthode de sous—charge ouw "understressing“) et de la matrice seule (iriangles,
trait interrompu).




103

matérian normal, que dans des zones de concentration de contrainte
ou d'amorce de fissures, dans lesquelles l'observation est le plus

souvent impossible.
Vi. 2, Probléme des contraintes intermes

Comme nous l'avons mentionné précédemment, les essais de fatigue
ont été réalisés & contrainte moyenne nulle. Cependant, vu ltexistence de
contraintes internes (Chapitre III), nous savons qu'd contrainte appliquée
nulle la matrice est en traction alors que les fibres sont en compression.
La matrice étant ainsi en traction, il est logique de se poser la question
de savoir si l'essai de fatigue en sollicitation alternég pure, ne devient
ras, au niveau de la matrice, un essai en traction ondulée conduisant &
un fluage cyclique, phénoméne que l'on observe généralement au cours
d?'essais & chargement asymétrigue clest-a~-dire & contrainte moyenne positivee.
Autrement dit, ntassiste-~t-on pas au phénoméne de "rochei", allongement

progressif de l'éprouvette, & chague cycle, jusqu'd rupture ?

Pour étudier ce phénoméne, nous avons réalisé un egsai en contrainte
imposée, par paliers de contrainte croissants, la longueur du fiit de
1téprouvette étant mesurée avec vrécision en début d’essai et aprés
chaque palier. L'essai 2 été réalisé par paliers de 10 MPa 3 partir de
50 MPa jusqu'ad rupture, le nombre de cycles pour chaque palier étant
constant et égal 3 107. En fait, nous ntavons constaté aucun allongement

de 1l'éprouvette et donc prouvé l'absence du phénoméne de "rochet",

Dtautre part, nous avons vu dans le chapitre III que la megure
de la fléche d'une fibre déchaussée apres attague sélective de la matrice
(Fig. 12) constituait une mesure de 1l'état des contraintes internes.
En fait, apreés 107 cycles & z 140 MPa, nous avons pu vérifier que la
fléche de la fibre flambée était nettement plus faible que dang 1!état
initial 3 la déformation correspondanie passant de 1,1 %, 3 geulement
048 % environ. Aingi, méme pour des conditions de sollicitation cyclique
nettement inférieures 2 la limite d'endurance, il y a déjad une forte
réduction des contraintes intermes sans allongement du fit de 1l'éprouvette.
Ce phénoméne pourrait s'expliguer par le fait que les fibres ne sont pas
de: longueur infinie : au voisinage des extrémités des fibres, le glissement
de dislocations dans les plans {lll} pourrait permettre un léger déplacement
des extrémités des fibres se traduisant, & chague cycle, par un détensionnement
irréversible de celles—ci (Fige 55). Dans le cadre du modéle des cartes
de cission résolue développé dans le chapitre III, 1l'application dtune

contrainte alternée, méme d'un niveau voisin de la limite élastique,




Fig. 55 ~ Mécanisme susceptible d'expliquer le détensionnement des fibres dans la

matrice du composite soumis & une sollicitation cyclique & faible charge.




104 .

pourrait permettre des mouvements locaux de diglocations conduisant &

un abaissement deg "pointes de contrainte" clest—-a~dire & une réduction

des contraintes intermes. De toute fagon, le matériau pouvant revenir 3

un état d'equlllbre pour des chargements cycllques trés faibles correspondant
2 des durées de vie infinies, il gemble loglque de négliger, en fatigue,

1teffet deg contraintes intermes.
Vi. 3. Etude microstructurale

L'observation en microscopie électronique en transmission de
lames minces taillées dans le fit d'éprouvettes de fatigue cyclées &
rupture ou ayant subi un essai interrompu avant rupture, révéle une
structure trés différente de celle observée dans les matériaux dont
1t'énergie de faute est voisine de celle de la matrice base nickel du
compositey, c'est-3-dire assez élevée. En effet, on n'observe pas les
structures classiques qui apparaissent successivement pour des taux de
déformation plastigque cumulée croissants : écheveaux de dislocations,
cellules de fatigue et enfin, bandes de glissement permanentes., Au
contraire, les lames prélevées perpendiculairement & l'axe de croissance
révelent une microstructure "quadrillée" dont le pag estrdu méme ordre de
grandeur que les dimensions transversales des fibres (Fig.56a). Le
"quadfillage" est formé de plans de glissement de type {111} dont les
traces sont matérialisées par l'assez grand nombre de dislocations qu'ils
contiennent. Parfois, au bord du trou de la lame mince, le mouvement
de dislocations dont le vecteur de Burgers fait un certain angle avec la
surface de la lame conduit & détacher desg éléments du "quadrillage",
par un mécanisme analogue 3 l'artefact décrit précédemment (§ V,2) et qui
permet d'initier des fissures en bord de trou, au cours d'essais de Fractionm
in situ (Fige 42). Aprés détachement de quelques uns de ces éléments,
la lame mince présente alors, au bord du trou, un faciés découpé en
carrés, trds caractéristique (Fig.56Db). De telles observations constituent

dé j& une premiére preuve du caractére planaire du glissement.

Pour mieux étudier le phénoméne, il gerait souhaitable de rémliser
des coupes paralléles au plen de glissement (111). Malheureusement, la
réalisation de telles coupes est loin d'étre évidente, le composite €étant,
comme nous l'avons expliqué précédemment, un polycristal & grains calommaires
dont les différents grains ne présentent comme orientation commune que
1taxe de croissance. Cependant, il peut arriver que les grains soient
assez gros et/bu présentent une assez faible désorientation les uns par

rapport aux autres en ce qui concerne les directions de type €001) autres




Fig. 56 ~ Micrographies électroniques en transmigsion (200 kV) du composgite

Ni(Cr)-TaC déformé en traction-compression (= 250 MPa, N = 107 cycles ;

I280 MPa, Np = 1,6 106 cycles). Coupe perpendiculaire 3 ltaxe des fibres.
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que la direction de croissence. Il egt 2lors possible dlorienter le 4%
de 1'éprouvette d'aprés l'orientation moyenne des grains constituant

la section..Cette opération peut €tre réalisée en microscopie optigue,
les grands c8tés du carré des fibres donnant l'orientation de type <110

& partir de laqueile une simple construction géoméirique permet de
déterminer les angles définissant un vlan de coupe de type {111} . lizis,
en fait, les éprouvettes dont le fit présente, soit un gros grain central,
soit de petits grains d'orientations assez voisines, sont plutdt rares !
Cependent, l'opération, aui 2 quand méme pu &ire menée & bien sur une
éprouvette donnée, monire & 1l'évidence le caractére planaire du glissement
(Fig. 5Ty 58 et 59) ; on remarquera gue sur une telle coupe, les fibres,
sectionnées suivant un plan (111} y, apparaissent rectangulaires. la
microstructure observée, arrangement en réseazux de dislocations situdes
deng des plans de glissement paralléles voisins, est 2bsolument typigue
des matériaux & basse énergie de faute[112,113,114;15]. Ceci est en bon
accord avec le fait que le glissement dévié soit impossible dang la

matrice du composite soumis & une sollicitation sens longitudinal (§ IV,3).

Un autre type de structure planaire est constitué par 12 formation de
rultip6les, soit par pikgeage de dislocations glissant dans des plans paralleles
voisins et dont les vecteurs de Burgers sont de signes opposés, soit par crantage
des dislocatiocns et, d2ns les deux cas, @8nnihilation des parties vis par un
mécarnisme de cross=-slip (Fig. 59)_ Dans ce cas, il est important de signsler
qu'il s'agit evidemment d'un cross-slip 1oca;,se produisant é‘i'intérieur de
l2 matrice du composite ; d'ailleurs, l'existence de ce cross-slip local prouve
indirectement que 1'impossibilité du cross-slip des dislocations vis sur les
obstacles au glissement que constituent les fibres, ne provient pas de la mairice
elle-méme, mais bien de la géométrie du matériau ($IV, 4), Pour des nivezux
de charge alternée tres élevée, la distance entre les dipdles constituant
le multip8le et celle entre les deux dislocations de chaque dipdle
deviennent +trés faibles, 2insi,.dans un échantillon cyclé & rupture
sous une charge alternée de £ 300 MPa, la distance entre diplles est
dtenviron 15 nm (150 E) (Fig. 60), pour une charge alternée encore plus
€levée (i 320 MPa), elle est encore plus faible et semble se situer autour
de 10 nm (100 K) (Fige 61). Ces dip8les sont le plus souvent coin pur,
parfois mixtes (Fig. 60). Chague multip8le est entiérement compris dans
l'épaisseur de la lame, les dislocations qui le constituent ne débouchant
Pas & la surface. La densité de ces multipbles dans la matrice est assez
élevée, sauf dans les parties trés minces de la lame, ol ces multipdles,
peu gtables semblent disparaitre préférentiellement. L'obgervation ne
peut donc se faire que dans des zones assez épaisses. Or, & moyenne tension,

1'image en fond clair ne permet pas de résoudre la structure en dipdles




Fig. 5T - Wicrographies électromiques en transmission (1HV) du composite Ki{Cr)-Tae

déformé en traction-compression (= 200 MPa, N = 10° cycles). Coupe paralléle & un

plan de glissement de type {111}, révélant des arrangements plansires de dislocations.
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Fig. 58 - Micrographies électroniques en transmission (200k¥) du composite Ni{Cr)-TaC
déformé en traction-~compression (: 200 MPa; ¥ = 108 cycles). Détail d'un arrengement
planaire de dislocations ; lfextinctiom de 1'un des réseaux de dislocations permet
dtexpliciter le "maillage" résultant de 1l'interaction de deux systémes de dislocations

situés dang des plans de glissement paralléles voisginse.
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Fig. 99 = Micrographies électroniques en transmission (200 kV) du compesite Ni(Cr)-TaC
déformé en traction-~compression (: 200 HPa, N = 108 cycles). Coupe paralldle au plan
de glissement. MultipSle en formation (a et b), annihilation des parties vis par

glissement dévié (b et ¢).



Fig. 60 - Micrographie électronique en transmission (1 MV). Multip8le observé dans
la matrice du composite Ni{Cr)-TaC déformé en traction—oompréssion (-"-' 300 MPa,
Np = 1 2707000 cycles).
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Figs 61 - Micrographie électronique en transmigsion (1 M.V). MultipSle observé dans
la matrice du composite Ni(Cr)-TaC déformé en traction-compression par la méthode
des peliers successifs ow "understressing” (% 240 MPa, N = 107 cycles ; = 250 MPe,
N = 107 cycles.§ .. § & 310 MPa, N = 10 cycles ; = 320 MPa, Np=4x 10% q¢ycles).
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des multipSles et les dislocations individuelles de ces dipSles 3 en
effet, 1'image du multipdle n'est qu'une bande uniformément blanche. En
faigceau faible (weak—beam), 1'épesisseur importante de la lame fait gque
1'image est égelement inexploitable. Par conire, le microscope haute
tension permel de'révéler immédiztement la structure en diglocations

de ces rultip8les (Fig. 60 et 61) ; ceci est dd & la plus grande finesse

de 1l'image des défauts observés dans ces conditions (§ II, 3).

L'étude des mécanismes directement 1liés a la rupture de 1'éprouvette
est beaucoup plus délicate. Lt'observation en métallographie optique de
coupes polies du fit d'éprouvettes fatiguées & trés haut niveau de
déformetion plagtique cumulée, mais avanit rupture, ne montre jamaig de
rupture de fibre. Dang les éprouvettes rompues, on peut observer, zu
voisinage de la surface de rupture, ou dans les zones de concentration
de contrzinte comme les congés de l'éprouvette, quelgues fibres rompues.
Le mécanisme conduisant & la rupture des fibres semble donc assez différent
de celui observé en traction monotone. Tout d'abord, les ruptures de
fibres observées en fatigue pour des durées de vie gupérieures & 5 x 104
cycles, se produisent pour des charges alternéeg nettement inférieures
au crochet de traction de la courbe monotone ; d'autre part, contrairement
a2 la traction monotone ol la rupture des fibres se généralise & tout
le fit de 1l'éprouvette sans entrafner sa rupture, en fatigue, les ruptures
de fibres ne se généralisent pas & tout le fit meis restent localigées dang
la zone de rupture. La rupture d'une fibre serait donec resﬁonsable de
1'initiation d'une fissure dont la propagation nécessiterait la rupture

dtautres fibres en avant du front de propagation, conduisant finalement

fuld

la rupture de l%'éprouvette, sansg généralisation de la rupture des :fibres
& tout le flt. L'observation de lames minces taillées au voisinage de

lz surfzce de rupture permet d'observer, prés des ruptures de fibres,

des empilements de dislocations 3 cependant, de telles observations,
effectuées aprés rupture ne permettent pas de savoir gi ce sont de Fdelsg
empilements qui ont conduit & la premiére. rupture de fibre ou si, au
contraire, c'est la concentration de contrainte due & la rupture des
fibres qui 2 conduit & la formation de ces empilements. L'obgervation

de la surface de rupture, dans la zone d'initiation,révéle un faciés

tres cristallographique (Fig. 62 _) 3 les plans de glissement, de
type {111} jouersient donc bien un r8le essentiel dans 1'initistion dle

la fissure. Une autre observation & fort grandissement et haute résalution
(Fig. 63 ), montre que dans ce cas la propagation s'est effectuée sur

deux plens de glissement de type {113 s paralléles, et dont la distance,

donnée par la hauteur de la marche les séparant, est d'environ :




Fige 62 - Hicrofréétogiaphie 4 haute résolution (microscope électronique & balayage
A4 canon 3 émigsion de champ) du composite Ni{Cr)-TaC rompu en fatigue (& 200 MPa,
107 cycles 5 & 210 MPa, 10 cycles 5 «.. 5 & 250 MPa, 107 cyoles ; = 255 MPa,

H
107 cycles ;5 = 260 MPa, 107 cycles § + 265 MPa, Np =4 x 106 cycles). Facids
cristallographique de la rupture au voisinage des fibres.

Fig. 63 ~ Microfractographie & haute résolution (microscope électromic
/ 3 balayage & canon & émigsion de champ) du composite Wi(Cr)-TaC romp
en fatigue (¥ 240 MP2, 108 cycles ; = 250 MPa, 107 cycles 5 ees 3
¥ 310 MPa, 107 cyeles 3 % 320 Mpa, Ny = 4 x 10% cycles). Détail de 1a
surface de ruf‘hure au voiginage d%une fibre, propagation sur des plar

(]
{111} peralldles voisins (& = 20 am = 200 4).
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o
S =20 nm (200 A). Une telle observation améne naturellement la question
suivente : le mécanisme de rupture des fibres impliguerait-il 1'intéraction

entre dislocations situées dans des plans de glissements paralléles voisins ?

Dzns le cas d'échantillons fatigués & forte charge et & trés
grand nombre de cycles grace & la méihode d'understressing, l'obserwmtion
de la surface de rupture semble suggérer un mécanisme de ruine duw matériau
jemais observé dens ce type de composite : les mécenismes de la fetigue,
exacerbés, conduiraient & la décohésion de 1l'interface fibre-meirice.
En effet, la micrographie électrormicue en balayage (Fig. 64), monire
ou'il n'y a absolument pes arrachement de matigre, a2u contraire, la fibre
se trouve littéralement M"décollée” de la matrice, 1' "empreinte" de la
fibre dans la matrice révélant la stiructure fine de ltinterface fibre-~matrice
décrite précédemment (§ 11, 1), 2insi.que des lignes de glissement
matérialisant 1l'intersection des plans de glissement de type {111} de la

metrice, avec l'interface fibre-matrice. D'autre part, le mécanisme de

jo X}

écohésion ne se trouve pas limité 2 1'interface fibre-metrice, meis
semble également se produire dans les plans de glissement (Fig. 65). Le
faciés de la rupture est tout & fait différent d'un facids crisyallographique
typique (Fig. 62) ; ici, le plan de décohésion, rigoureusement plan, ne
présente ni la structure caractéristique en riviéres, ni méme

aucun arrachement de matidre et s'étend sur des dizaines de microméires.
Les lignes de glissement révélent les intersections des trois

zutres plans de glissement de tyve {111} avec 1le plag,(lli) dans leaunel
stest produit la décohésion. De telles observations de fractographie 2
haute résolution, n'ont pu &ire réalisées que grace au microscope &
balayage & canon & émission de champ, seule technigue permettent d'atteindre
une résolution suffisante, de l'ordre de guelgues nanomeires (quelques
dizaines d'EngstrSm), sur une surface de rupture (§ IT, 4). En ce qui
concerne le mécanigme pouvant conduire 2 la ruine duw matériau en fatigue
par décohésion & l'interface et dans les plans de glissement, il semble
logigue de penser & un processus de condensation de lacunes ; d'autant
rlus que certains auteurs[116,ll7]ont remarqué la formation de cavités
inter et méme intragramulaires dans des matériaux & basse énergie de

faute fatiguéé 34 moyenne température. Le probléme se pose alors dans

les termes suivents : le mécanisme, exacerbé pzr le tres haut niveau

de déformation plastigue cumlée atteint dans la matrice grace & la
présence des fibres et & 1'utilisation de la méthode d'undersiressing,
permet-il d'atteindre, & la tempérsture ambiante, avec pour seul apport

de chaleur, 1l'échauffement dfi & la fatigue, des mécanismes de méme nature
gue ceux observés & moyenne température dans des metériaux & basse énergie

de faute ?



Fig. 64 ~ Microfractographie & haute résolution {microscope électronique & balayage
4 canon 2 émigsiom de champ) du composite Ni(Cr)=-TaC rompu en fatigue (£ 200 ¥Pa,
107 cycles 3 % 210 MPa, 107 cycles ; e.o 3 & 250 MPa, 10! cycles ; & 255 MPa,

107 cycles 3 X 260 MPa, 10,7 cycles z 265 MPa, Ny = 4 x 106 cycles). Décohésion
4 1l'interface fibre-mairice sang arrachement de matidre. LPempreinte de la fibre
dans la matrice révéle la structure fine de 1ltinterface aingi que des lignes de
glissement, intersection des plans de glissement de type {111} avec ltinterface
fibre~matrice.(b).




Fig. 65 — Microfractographie & haute résolution (microscope électronique & balayage
4 canon 2 émission de champ) du composite Ni(Cr)-TaC rompu en fatigue (& 200 MPa,

107 cycles 3
107 cycles
dansg un plan

210 MPa, 107 cyoles § eee § & 250 MPa, 10' cycles 3 + 255 MPa,
260 ¥Pa, 107 cycles 3 X ags MPa, N, = 4 x 106 cycles). Décohésion
de glissement de type f{111}. '

1+ 14
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Fige. 66 — Micrographies électroniques en transmigsion (200 V). Microstructure
obgervée dans des éprouvettes de matrice seule.soumises & une gollicitation
eyclique alternée pure 3

a - (% 200 MPa, N = 87 400 000 cycles)

b - (X 500 MPa, N, = 7728 cycles)

12,5KX 25KV WD:13MM S:80088 P:00010

Fig. 67 = Micrographie électronique en balayage révélant la présence
dtextrusions sur le fit préalablement poli d'une éprouvette de matrice
seule déformée en itraction—-compressiom (: 400 MPa, I\TR = 5500 cycles)
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Afin de completter cette étude, nous avons tenu & comparer le
compor tement microstructural de la matrice seule, & celui du matériam
composite, Dans ce but, nous avons réslisé quelques observations de
microscopie électronique sur des éprouvettes de matrice seule préalablement
soumises & une sollicitation cyclique alternmée pure, l'axe des efforts
étant orienté suivant 13 méme direction que lors des essais sur le composite,

clest-a-dire suivant la direction [001].

Premitre constatation, dans les lames minces prélevées sur les
éprouvettes de matrice seule préalablement déformées par fatigue, on n'observe
pas les configurations de dislocations typigues du glissement strictement
planaire que nous avioms trouvées de fagon homogtne dans la matrice du
composite, Au contraire, 8preés un essal de fatigue & faible charge et
grand nombre de cycles ("—' 200 )¥Pa, NR = 87 400 000 cycles) on observe des
arrangements de dislocations en écheveaux ou enm cellules (Fig, 66 2) d'assez
grande dimension (% 0,3 Pm) s & plus forte charge (% 500 wmpa, N, = 7728 cycles)
les cellules semblent mieux formées (Fig. 66 b) et de taille plus petite (0,1 pm)

De plus, l'observation en microscopie électronique & balayage dn
£8t, préalablement poli, d'une éprouvette de metrice seule sollicitée
également en chargement cycligue alterné pur (* 400 MPa, ¥, = 5500 cycles)
a permis de mettre en évidence de nombreuses extrusions (Fig, 57) dont 1a

présence est généralement associée & celle de bandes de glissement permsnentes,

Ainsi, ces quelques observations, biem que trds fragmentaires,
montrent clairement que l2 microstructure observée apres /d.éformation par
fatigue de la matrice seule est tres différente de celle observée dans la
matrice du composite, Par conséquent, l'aspect planaire du glissement
dans la matrice du composite sersit donc bien df & l1la présence des
fibres orientées paralldlement & l'axe des efforts, moddle yue nous avons

présenté dans le paragraphe IV, 4,
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Fige 68 - Modzle permettant d'expliquer la rupture des fibres dans le
composite soumis & une sollicitation cyclique (2), équivalent, en
l_'absencé dtobstacles, aux extrusions—intrusions spécifiques de la
fatigne (b).
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VI. 4. Mécanisme de rupture des fibres em fatigue

Nous avons vu qu'en ce qui concerne le niveau de charge, les
Premiéres ruptures de fibres se produisaient dansg des conditions différentes
en traction monotone et en fatigue et que leurs conséquences étaient
€également différentes : propagetion des ruptures de fibres & tout le
it de 1'éprouvette sans rupture de celle—ci en traction monotone,
initiation et propagation d'une fissure conduisant & la rupture,-en
fatigue. Mais comment expliguer la premidére rupture de fibre en fatigue,

& un niveauw de cherge nettement inférieur, dans certains cas, & celui
qui permettait d'expliguer la rupture des fidbres par empilement de

dislocations en traction longitudinale ?

I1 est possible d'imeginer un modéle, spécifique de la fatigue,

et qui permettrait dlexpliquer la rupture des fibres & des niveaux de

contrainte plus faibles quten traction sens long. Supposons deux sources

de signes opposés situées dans des plans de glissement voisins (Fig. 68).

Une source émetitrait des dislocations pendant la phese de traction,

créant ainsi un empilement double contre les deux fibres voisines, l'autre
source fonctionnerait pendant la phase de compression et créerait également
un empilement double dans un plan de glissement parallele au premier.

On suppose que les dislocations émises pendant l'une des phases, interagissant
par exemple avec des dislocatioms d'autres systémes de glissement, conservent
& pew présg leur position lors de la phase opposée. En l'absence d'obstacle,
un tel mécanisme de glissement, dans des sens opposés sur des plans
paralléles voisins, conduirait 2 la formation des extrusions-intrusions,
phénoméne spécifique de la fatigue. Mais comment un tel systéme pourrait-il
constituer, méme aprés un trés grand nombre de cycles, des

empilements contenant plus de dislocations gue s'il n'y
avait gu'unr seul empilement double ? Nous avons vu (§ IV; 3) que 1*émission

des dislocations par une source était limitée par lYaugmentation de la
contrainte en retour due aux dislocations de l'empilement gui, réduisant
la cissiom locale au niveau de la source, conduisait & son extinctiom.
Or, la contrainte en retour étant unchamp de comtrainte & grande portée,
il semble logique de supposer que la contrainte en retour exercée par
ltempilement double (1) sur la source (1), posséde & peu prés la mémé
valeur au niveau de la source (2), et vice-versa. Ainsi, les contraintes
en retour, de signesopposés vont se neutraliser, permettant ainsi aux
sources d'émettre un nombre de dislocations suffisant pour rompre les
fibres. Cependant, une guestiom vient immédiatement & l'esprit, pourguai
un mécanigme augsi séduisant ne fonctionmerait-il pas également en tractiom

longitudinale ? C'est tout simplement parce que ce mécanisme; dont
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Fig. 69 - Systdme de coordonnfées multiples utilisé par Headfll?]pour'exprimer les

.composantes des coﬁ%raintes dang un plan perpendiculaire aux lignes de dislorations

dfun empilement double. Les dislocations sont situdes dans les intervalles
et [b,aJ, la source en 0 et les obstacles en =2 et a.

et
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1'équivalent en 1l'absence d'obstacle est la formation d'extrusions-intrusions,
ne conduit pas & un allongement de l'éprouvette et que, par congéquent,

le travail de la force appligquée est nul.

Afin de testér la validité de ce mod2le, il convient de calculer

les champs de cantrainte correspondant & une telle situation. Dangs le
paragraphe IV, 3, nous avons utilisé lt'approximation d'une digtribution
continue de diglocations due & Leibfried.[];], pour décrire les empillementset:
déterminer la contrainte de cisaillement sur un ligne xx!', perpendiculaire aux
'dislocations des empilements et contenant la source. Le probléme gui
nous intéresse actuellement, conmaitre le champ de contrainte dans tout
le plan (x,y) perpendiculaire aux dislocations de 1l'empilement a été
traité par Haasen et Leibfrie&[ll8]1mﬁs Head[ll9]. Contrairement 3
Hoagen et Leibfried quiont fait intervenir la fonction de contrainte,
Hezad a déterminé directement le champ de conirainte au voiginage d'un
empilement de dislocations par intégration des champs créés par les
dislocations infinitégimales congtituant l'empilement. De plusy pour
présenter ses résultats sous une forme plus compacte, Head 2 utilisé un
systéme de coordonnées multiples (Fig. 69) que nous adopterons également,
car il permet dl'exprimer facilement les composantes de la contrainte en

= 0 (au niveau et & 1l'aplomb de la source, et om x = = 2 (en &te

d'empilement et le long de 1tobstacle).

Dansg le cas d'un empilement double contenant N diglocations
"pogitives" entre b et a et N dislocations "négatives" entre ~b et -m,
dislocations appliquées contre les obstacles en X a par la cission
appliquée Ocs la contrainte de cisaillement dans un plan perpendiculaire au

plan de glissement (x0z) en-un point P (x,y) quelconque est donnée par ¢

e () =, (f’*%)"z-ﬁtsm{n- (€.+ 046,40}

[ ¢
" A

Sm{v”-_- (9,+ ¢, -..(6,,4-9)}4—@51((&-#0 -6,- 9)

Yﬁri
g (180)
Evidemment, ce calcul ne tient pas compte des différences de module entre

les obstacles (les fibres) et la matrice, mais nous avons déja noté (§ IV, 3)

gue ceci ntavait que pew dteffet sur les vaIeurs des contraintes.

Sur 1ltaxe des y (x = 0), l'express1on générale (180) se simplifie :

oyu(09) = (-‘—’2*—”-)/1(7 hy a‘ ')41) (181)

d.+>' +Y
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Fig. 70 = Variation de la conirainte en retour due aux dislocationg d'un empilkement
double, en fonction de la distance y sur une droite perpendiculaire au plan de

glissement et passant par la source située em y = 0.

~ v_§
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Ceci permet de déterminer la variation de la contrainte en retour, en
fonctiom de la distance & la source sur une ligne perpendiculaire au
plan (x@z) qui contient les dislocations @
T (07) = Ty (0y) - (182)

La variation de °ﬁn£°/z) en fonction de la distance y est représentée |
Pige. T0 pour des configurag%ons géométriques telles que a = 4 po et bh=1 pm. ?
A une digtance y d'environ 1 pm du plan de glissement, la conirainte en
retour a presque conservé la valeur qulelle avait dans le plan de glissement
luj-méme : - 0,50, au liew de - 0,750, , dans l'exemple choisi. Ainsgi,

si 1l'on suppose gue l'arrangement des dislocations de l'empilement double

est peu modifié lors de lt'inversion de la contrainte, une source de
Frank-Read située & une distance y = 1 pm de 1l'empilement double formé
pendant la phage de traction (+G,), sera soumise & une contrainte de
cisaillement - 1,54, pendant la phase de compression (- ), au lieu.

de seulement ~q, en l'absence de l'empilement double voisine. Il ne s'agit,
évidemment que d‘ordres de grandeur, mais il est essentiel de noter que
la proximité dtun tel empilement double revient & augmenter sengiblement
la valeur de la contrainte de cisaillement au niveau de la source, lui
pefmettant aingi d'émettre un pluskgrand nombre de dislocations, avant
extinction, pour une valeur donnée de la contrainte appliguée, 1la
"construction" des empilements pouvent s'étendre sur un grand nombre del
cycles. Or, expérimentalement, nous avons non seulement noté l'association du |
glissement dans des plahs trés rapprochés avec la rupture des fibres

(Fig. 63), mais également que la matrice présentait une sorte de résean
dans lequel était localisée la déformation et dont le pas était de 1"ordre
du micrométre. De plus, statistiquement, il semble logique de supposer
qutil ge forme autant d'empilements doubles durant la phase de compresgsion
que pendant celle de tractiom. Il est alors tout & fait raisonnadble
d'imaéiner des situations ol lv'effet des contraintes en retour d°un
empilement double sur un autre, voisin, pourrait jouer un rdle non
négligeable, permettant aux sources d'émettre beaucoup plus de dislacations

avec ung contrainte appliquée plus faible.

Dfautre part, il est indispensable de vérifier qufaw niveau de
ltobstacle, le champ de contrainte est trds localisé et qulainsi il n'est
pas perturbé par la présence dfum empilement voisine. La variation de la
contrainte de cisaillement G),(2,y) en fonction de la distance y & la t8te
de l'empilement, le long de l'obstacle, est représentée Fig. Tl. lLa
contrainte en téte 0'7,,(a,y) décroit effectivement trés rapidement en

fonction de la distance y ;3 la concentratiom de contrainte, qui conduit

finslement & la rupture de la fibre est donc effectivement tres localisée.
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Fige Tl = Variation de la contrainte de cisaillement en t8te d'mn empilement
double, en fonction de la distance y, le long d'une droite perpendiculaire
au plan de glissement en t&te de l'empilement.
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Aingi, un mécenisme d'empilements doubles de dislocations, situés
dens des plans de glissement distants de quelgues dizaines 2 quelques
centaines de nznométres, modéle spécifique de la fatigue car équivalent,
en l'absence d'obstacles, aux extrusions—-intrusions, pourraient effactivement
expliquer la rupture des fibres 2 des niveaux de contrainte nettement

inférieurs au crochet de traction.
IV. 5. Décohésion & l'interface fibre-matrice et dans les plans de glissement

Leg observations de fractographie & haute résolution décrites
précédemment (§ VI, 3) montrent clairement la décohésion, sans aucun
arrachkement de matiére, non seulement & l'interface fibre-matrice, ce qui
pourrait &tre spécifique du matériau composite, mais également dans Iles
plans de glissement. La formation de lacumes en fatigue étant un méemnisme
conmu, il semble logique de penser que la décohésion compléte & l'interface
fibre-matrice provient de la formation dtun véritable "manteau" de lacunes

3 1'interface. Quant & la décohésion dans les plans de glissement, elle

pourrait s'expliquer par un mécanisme identique, puisque, d'aprés Bullough EL03],

en présénce d'une sursaturation de lacunes, il peut y avoir migratian
préférentielle de celles—ci vers un plan de glissement actif., Cependmnt, pour
obtenir le niveau de décohésion conduisant 3 la ruine du matériauw, il
faudrzit que le mécanisme de production de lacunes, localisé essentiellement
dans les bandes de déformetion permenentes dans les matériaux classiques}

se trouve ici nettement exacerbé et généralisé & l'ensemble du meténiau,
Ceci n'est pas impossible, puisqu'il stagit dtun matériau ol le glissement
est rendu planaire par la présence desg fibres (§ IV, 4) et ol la déformation
plastique cumlée peut atteindre un niveau inaccessible dans un matériau
classique. La formation puisg l'annihilation de dipdles et de multipdles
lacunaires étant généralement considérée comme une source importante de
lacunes en fatigue, nous allons étudier plus en détail les multiplles
obseréés, pour déterminer gquelle pourrait &tre 1l'importance de leur irSle
dans la production des lacunes conduisant & la ruine du matériau par

décohésion aux interfaces fibre-matrice et dans les plans de glissement,

Tout d'abord, conformément aux {travaux de Li[lzo]et Hazzel&ine[lzl],
il semble gque le nombre de dip8les constituant les multipdles soit
effectivement 1limité 3 un nombre voisin de 13, nombre au deld duquel
il ne serait plus possible dlobtenir une configuration d'équilibre. Les
multip8les observés contiennent fréquemment un nombre de dipdles inﬁérieur
& 15, le multip8le de la Fig. 60, par exemple, en contient 14. Il esi
d'a2illeurs intéressant de remarguer gque, contrairement aux modéles d'équilibre

Pgo,lal le nombre trouvé ici est pair et que les divdles sont disposés
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a4 distances égales les uns des autres, quelles que soient leur position

dang le multipdle. Par contre, ces modeles donnent une valeur de la @istance
entre les dipdles constituant le multipdle, en fonction de la distamce

des deux plans de glissement : ces distances sont dans un rapport 6 dans

le cas d'un multipdle coin pur et 3,5 dans celui d'um multipdle vis pur.

Ceci permet d'estimer la distance entre plaﬁs de glissement dang le was

des multipdles présentés Fige. 60 et 61, & partir des distances entre

dipdles. Les dipSles étant distants enbre eux de 15 mm (150 A) et 10 nm (100 )
les distances entre plans de glissement seraient respectivement de 3 mm (30 A?.)

o]
et 2 nm (20 A) environ.

D'autre part, Hazzeldine [121]3. montré qu'il y avait une limite

supérieure de stabilité. Ainsi, un multip8le dont les dislacations de

signes opposés se trouvent situées dans des plans de glissement séparés
d'une distance y, sera détruit si la conitrainte de cisaillement dépasse
une certaine valeur (passing stress) donnée, dang le cas des disleca.'bi'ohs
coins, par
'C = G b ‘ (183)
dT(1-v) ¥

ol G est le module de cisaillement, v le coefficient de Poisson et b le

vecteur de Burgers.
Adutrement dit, pour une cission ¢ donnée, les mltip6les pour lesqguels l1a
distance entre plans de glissement est supérieure & :

y = Gb (184)
3T (4-V) T

ne sont pas stables,

Pour chiffrer cette distance'y," i1 suffit donc de calculer la cission dams le
plan de glissement, Comme nous 1l'avons montré précédemment (§III, 1), dans le cas
d'une sollicitation sens long, l'effet de la force appliquée sur les composart es
radiales et tangentielles de 1la contrzinte est trés faible ; ainsi, le calcul de
la cission résolue'¢ résultant de 1a force 2ppliquée peut s'effectuer aussi
simplement Que pour un monocristal soumis & une sollicitation uniaxiale suivent
1t'axe [001] . Dans ces conditions, la valeur du facteur de Schmid €tant de 0,408
pour le systime de glissement (111) [-1-01], la cission résolue dans le plan de
glissement, pour les fortes charges cycliques é.izxquelles est soumis le cor:iposi te
("-'- 320 MPa) est de 130 MPa environ, Ainsi, la distance\\y’au-dessus de laguelle

les multip6les seront détruits sous le simple effet de la contrainte appliguée

est de 1'ordre de 25 b, soit environ & nm (80 K), ce qui est en bon accord avec

les observations décrites précédemment,




114

Mais il existe, par asilleurs, une limite inférieure de stabillité.
En effet, les calculs [122,‘!.23] et les observations [124] ont montré que pour
une veleur de y inférieure & quelques distances interztomiques, il y avait
ammihilation des dipdles et multipdles lacunaires coim et création .de
lacunes. Ainsi, d'aprés Friedel [122] 1tannihilation par montée se Rera
instantenément si 1tatiraction -EiL_ entre les deux dislocations du dipdle
est égale & la force de montée U mnw, ce qui conduit 2 ¢

- 24.];' (185)
v 2Tk Ug sinly

ol LLFest lténergie de formation des défauts a2tomiques, Y 1'angle entre le
vecteur de Burgers b et la ligne de dislocation, ¥ la distance entme les

plans de glissement des dislocations constituant le dipdle et ol X ext

compris entre l-y pour des dislocations ccin et 1 pour des vis.

Ainsi, l'annihiletion ne se produit que si les dislocations sont dans des plans
séparés de quelyues dist2nces interatomigques seulement [122], résultat similaire
& celui obtenu par Cotterill [123']dont le modele de transition & 1l'état emorphe
fait intervenir l'énergie et le rayon de coeur ; il faut également noter qu'une
montée activée thermiquement pourrait se produire pour des distances’ y un peu
plus fortes, mais conduirait évidemment & une sursaturation moindre de défauts,
Par conséquent, pour les niveaux de chargement cyclique alterné gue 12 présence

des fibres et l'utilisation de la méthode d'understressing ont permis d'atteindre

dans la matrice du composite, les limites inférieures et supérieures de stabilité
des dipfles et multipfles se rapprochent, I1 y a donc peu d'écrouissage de la
matrice dd & la présence des multip6les, un grand nombre des multipbles stables

vis & vis du cisaillement, disparaissant pour créer des lacumes,

Dans ces conditions, il apparait comme essentiel de commencer
& chiffrer les phénoménes, afin de déterminer si la création de lacunes
par anpihilation des dipdles et miltip8les serait suffisante pour conduire
a& la décohésion du matériaw ou, a2u contraire, ridiculement faible.
Pour cela, nous allons calculer le nombre de lacunes crées par 1'annihilation |

d%un multip8le représentatif de la microstructure observée dans tout le
matérian. Nous supposerons que, comme le muliipdle de la Fig. 60, il
comprenne 14 dipdles et soit d'une longueur d'environ 4 pm. Les distances
entre les plans de glissement des dislocations constituant les mltipdles
pouvant &tre statistiquement réparties entre b et 25 b, nous pouvons
supposer que la distance entre les plans de glissemeni du myltipdle qui

vavs'annihilerAsoit de quelgues b, soit, par exemple, 4b. La distance
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[
entre plus proches voisins, dang le nickel, étant de 245 A = 2,5 1044 Py

le nombre de lacunes crées par llammihilation d'un tel mulitipdle sermit de :

40000-x 4 ~ 106

255
Or, reprenznt un modéle & géométrie cylindrigue pour simplifier le probléme,
le nombre de sites & l'interface fibre-matrice, sur une hauteur de 1 pm,

pour une fibre circulaire de 1 pm de diaméire, est de
L = 1
e T 2,52 1070 > 19
Toujours dans le cadre d'une géométrie cylindrique, la matrice concermée
pour la production des lacunes susceptibles de venir créer un manteaun
de lacunes & ltinterface, serait définie par le volume compris entre
les deux cylindres de diamétres respectifs 1 pm et 9 pms soit environ 60 PmB.
Ainsi, en supposant que la seule source de lacunes soit: l'annihilation -
des multipdles ét que toutes les lacunes crées migrent & 1l'interface,
il faudrzit recourir & ltannihilation de 50 multip8les pour créer un
manteau de lacunes continu & l'interface; c'est-a~dire qutil faudrait
ou'au cours de l'essai de fatigue, un multipdle stanmihile dans chague
pm3 de matrice. L'observation en lame mince rév&lant un multipdle
stable pour quelques‘pm3, ce chiffre parait trés raisonnable, dtautant
plus que la formation et l'annihilation des multipdles %oit se répaxtir

sur l'ensemble de l'essai, c'est-a~-dire sur quelques 10  cycles.

La mesure de la densité de lacunes ayant déja été déterminée
en fatigue par certains auteurs, il est égzlement intéressant de définir
a2 quelle densité de lacunes, uniformément réparties dans la matrice,
correspondrait un manteauw de lacunes & l'interface fibre-~matrice. Pour
ceciy, il suffit évidemment de faire le rapport entre le nombre de sites
contenus dans un trongon cylimirique de matrice de 1 pm de haut, au
nombre de sites & ltinterface sur également 1 pm de hauteur ; la demsité
de lacunes correspondante esgt de 1072, Cette valeur est relativement
faible, en effet, les mesures de résistivité effectuées par Polak [125] ont
permis d'évaluer 3 10_4, la densité de lacunes dans un matériau déformé
par fatigue & la température de l'azote liquide ; & la température
ambiante, la densité serait plus faible [126], & cause de la mobilité des
lacunes et de leur anmihilation sur les dislocations. Néanmoins, l'existence
d'un manteau de lacunes & l'interface correspondant & une densité aussi
faibhle que 10-5, sa création semble tout & fait possible en présence dlune
sursaturation de lacunes compatible avec les densités couramment observées

en fatigue.
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Néanmoins, un probleéme demeure : la migration des lacunes, de leur lieu
de créatiorn jusqu'aux surfaces de condensation, interface fibre-matrice ou
plan de glissement contenant des dislocations, est-elle possidble & la
température des essais deAfatigue; clest-di-dire & la température embiante
corrigée de 1'échauffement d¢ & 12 fatigue ? Autrement dit, & gquelle
température les lacumes peuvent-elles parcourir une distance x de 1l'ordre
du micrometre, en un temps t compatible avec 1a durée des essais de fatigue,

clest-a-dire de ILO‘]r & 1053 ?

On supposera qu'en un temps t, les lacunes peuvent parcourir une

distance x, donnée par la formule :
x # VDt (186)

ot D est le coefficient de diffusion :

D= D, exp- Ak‘j;_n (187)

, constante de Boltzmann,

avec : k = 8,6 . 167° ey x2

T température absoluse,

et[&ﬂnenthalpie de migration des lacunes,
Dans le nickel, l'enthalpie de migration des monolacunes étant de 1,3 ev[127],
il faut atteindre une temperature T voisine de 500 X pour obtenir des distances
de migration de l'ordre du micromgtre : 0,3 pm (t = 10* s)oulmm (t= 10° s).
Ce résultat se trouve 8tre en parfait accord avec l'expérience ; en effet,
les ffits d'un grand nombre des éprouvettes soumises aux conditions de fatigue
les plus intenses présententune coloration jaune en surface qui,
per évaluation des températures d'apres la coloration, correspond bien
& une température d'environ 500 X (jaune clair : 22100, jaune foncé : 23290).
Par conséyguent, ces simples calculs d'ordre de grandeur montrent clairement
que 1l'échauffement df & la fatigue est en fait indispensable pour permettre
1a migration des monolacunes sur des distances suffisantes_ Cependant, si les
lacunes proviennent de l'annihilation de dipfles et multipbles, le volume
dans lequel ces lacunes se trouvent crées, est extrémement réduit ; ceci
pourrait conduire & des concentrations locales de lacunes largement supérieures
& celles obtenues par trempe depuisll'état solide pres du point de fusion,
et & une proportion de bilacunes également plus élevée, L'enthalpie de
migration des bilacunes, 0,¢ eV dans le nickel[lZ?],étant plus feible que
celle des monoiacunes, on pourrait supposer que leur migration sur des
distances de l'ordre du micrométre serait déja pdssible & la température
ambiante ; en fait, le calcul montre que celle-ci n'est possible qu'a partir

d'environ 350 K, Il est d'ailleurs intéressant de noter que les températures




Fig. T2 -~ Migration préférentielle des lacunes produites au cqurs'de 1tessai
de fatigue. Si les contraintes internes macroscopiques, & 1'échelle de
1ltinterfibre, ne correspondent pas & un éitat hydrostatique de compression,
par contre, la structure fine de l'interface conduit, aprés refroidissement,
3 la présence de zones en traction (T) ou en compression (C) hydrostatique.
Ce champ de. contrainte interme & tr2s courte portée pourrait &tre, dans les

Zones en compression, le sidge de: forces motrices drainant les lacunes vers
1tinterface.
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trouvées, 350 K pour les bilacunes et 500 K pour les monolacunes, sont en

bon accord avec les résultats expérimentaux de recuits de 1acunes[128],

Ainsi, sussi bien pour les monolacunes que pour les bilacunes, 1l'échauffement
d@ & la fatigue se révele indispensable pour expliguer leur migration sur

des distances de l'ordre du micrometre, Par contre, les distances de migration
_ étant limitées & quelques micromdtres, alors que la taille des grains est

de plusieurs millimetres, la région adjacente au joint de grain et qui se
trouve concernée par ll'effet de "puits de iacﬁnes" du joint, est aingi 4d'un

volume négligeable par rapport & celui du grain,

De plus, il semble logique de se poser la gquestion de savoir si
la migration des lacunes se fait uniquement par cheminement aléatoire, ou
s'il existe des forces motrices, En effet, de par le reliquat des contraintes
internes et la présence d'un certain écrouissage, empilements de dislocations,
le matériau présente des zones en compression, Or, l'éxistence de ces zones
en compression pourrait €tre & 1ltorigine de forces motrices drainant les
lacunes vers ces zones, Yapport de lacunes tendant & réduire 1'état de

compression, De telles forces motrices seraient-elles favorables a la

migration et la condensation des lacunes aux interfaces fibre-matrice et

dans les plans de glissement contenant des dislocations ? En ce qui concerne
1'interface fibre-matrice, les contraintes internes non complttement relaxées
correspondent effectivement & une composante radiazle J,..de compression au

voisinage de la fibre (65), par contre, la composante tangentielleq; est,

e
elle, une composante de traction, de méme que la composante axialeﬂ;qz,

Mais si ces contraintes internes macroscopiques, & 1l'échelle de 1l'interfibre,
ne correspondent pas & un état de compression hydrostatique, par contre, la
structure fine de l'interface, géométrie particuliere due & l'accolement sur
des plans denses de type {111} (Fig. T72), conduit, aprés refroidissement,

4 la présence de zones en traction (T) ou en compression (C) hydrostatique,

et ceci & 1l'échelle de quelques centaines d'ﬁngstrom. Ce champ de contrainte
interne & trés courte portée pourrait &tre, lui, dans les zones en compression,
le siége de forces moitrices drainant les lacunes vers l'interface, Ceci
pourrait conduire & une condensation de lacunes dans ces zones, cl'esi-a-dire

a une nucléation multiple et uniformément répartie de la décohésion de
1tinterface fibre-matrice sur toute la longueur de la fibre, La condensztion

de lacunes dans ces zones en compression permettrait de relaxer les contraintes
internes & courte portée, les lacunes pouvant alors gagner par migration le
long de 1lt'interface, les régions précédemment en traction, et conduire ainsi

& une décohésion parfaite et homogéne de lt'interface.
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Fig. 73 -~ Migration préférentielle des lacumes produites au cours de 1l'essai
de fatigue. La présence, au voisinage des plans de glissement contenant des
empilements de dislocations, de zones en compression correspondant & la face
des plans de glissement oll se trouvent situés les demi-plans atomiques
supplémentaires, pourraii §tre & l'origine de forces motrices (fldches)
responsables d'une migration préférentielle des lacunes vers ces zones en
compression (2) ; en t8te de fissure, la présence de zones qui se trouvent

en compression au cours de- la phase de traction, pourrait également &tre

& 1l'origine de forces motrices gui, par raison de syméirie, draineraient
les lacunes vers le plan de glissemeni, en amont de la fissure, facilitant

ainsi la propagation dans ce plan de glissement (b).
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De méme, au voisinage des plans de glissement contenant des
empilements de dislocations, les Zones en compression correspondant & la face
du plan de glissement ou se trouvent situés les demi~plans atomiques
supplémentaires associés & chaque dislocation, pourraient &tre & l'origine de
forces motrices non négligeables (Fig. T3 a) et ainsi d'une migration
préférentielle des lacunes vers ces zones en compression, conduisant a
une sursaturation notable., Au niveau de la nucléation de la fissure
dans un plan contenant des dislocations, par un mécanisme identique
4 celui décrit précédemment dans le cas de la traction travers (§ v, 4),
cet apport de lacunes pourrait favoriser la
nucléation, celle-ci pouvant se produire, en présence dlune sursaturationr
de lacunes, & un niveau de charge {produit 0375) plus faible[:103:L Mais
comment expliguer la différence de comportement en propagation des fissures

de fatigue qui présentent une propagation cristallographigue sur des dizaines

de microm&tres (Fig, 65), alors que celle des fissures internes observées

en traction travers (Fig, 41) ne dépassent pas le micromdtre ? BEn fait, il
semble qu'une argumentation similaire & celle qui vient d'8tre développée en
ce qui concerne la nucléation de la fissure, puisse également expliquer la
différence de comportement au niveau de la propagation, Ainsi, en téte de
fissure, la présence de zones qui se trouvent en compression an cours de

la phase de traction (Fig, 73 b) pourrait étre & l'ofigine de forces
motrices qui, par raison de symétrie, drainerz2ient les lacunes vers le

plan de glissement, &n amont de 12 fissure, conduisant & une condensation

de lacunes dans ce plan, D'autfe part, ces zones situées de part et d'autre
du front de fissure se trouvent 8tre des zones de déformation plastique
intense & 1l'origine d'un échauffement local supplémentaire qui favoriserait
encore la migration des lacunes, La présence_de treés nombreuses lacunes

dans le plan de glissement en amont de la fissﬁre,'la'cdndensation'de
lacunes s'effectuant de proche en proche, au fur et 4 mesure de la propagation,
. pourragit rendre possible une propagation cristallographique de la fissure,

dans ce plan, sur de tres grandes distances,

Ainsi, la présence d'une sursa2turation de lacunes dans le matériau
soumis & une sollicitation cyclique pourrait intervenir & deux niveaux :
tout d'abord, faciliter la nucléation de la fissure dans un plan de glissement
contenant des dislocations, mais également, permettre une propagation
cristallographique sur des distances énormes par rapport & celles observées

en traction travers,
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Pour l'ensemble de ces raisons, il semble vraisemblable de
penser que dans les conditions de sollicitation cyclique inhabifuelles
auxquelles la présence des fibres permet de soumettre la matrice (tres
grand nombre de cycles & cherge trés élevée), la création de lacunes par
anmihilation de dipdles et multipdles puisse effectivement conduire &
la formetion de véritables manteaux de lacunes et a2insi & la ruine du
matériau par décohésion. Cevendant, en ce qui concerne 1ltinterface
fibre-matrice, il est essentiel de noter que condrzirement aux joints
de grains qui se trouvent connectés & la surface extérieure de 1%écmntillon,
1'interface fibre-mztrice est une surface fermée, isolée & l%intérieur
de la matrice, car les fibres, bien que de facteur de forme élevé, gont
cependant de longueur finie. Les lacunes piégées a l'interface fibre-matrice
n'ont donc pas la possibilité de rejoindre la surface exiérieure de
1téchantillon par migration le long de 1l'interface ; & cet égard, l'interface
fibre-~matrice semblerzit donc &tre um site privilégié en ce qui concerme
les possibilités de décohésion ; ce mécanisme de ruine du matériau pourrait
&tre ainsi 1limité aux matériaux composites et aux 2lliages & précipitation.
Au contraire, la décohésion observée dans les plans de élissement, qui,
eux, ne sont pas isolés & l'intérieur du matériau, n'est plus spécifiique
du matériau compogite. Ainsiy la présence des fibres et l'utilisatiomn -
de la méthode dtunderstressing ont bien permis dlobtenir la ruine par
décohésion dt'un matériau ordinaire, la maitrice, dans leguel le glissement
est strictement planaire et les mécanismes de production de lacunes:
exacerbés par des conditions de sollicitation cyclique d'un niveau
inhabituel.

VI. 6. Discussion

Le glissement dévié (cross-slip) étant impossible dans la matrice
du metériau composgite soumis 3 une sollicitation sens long (§ IV, 4),
. 1 convient de comparer le niveau de chargement cyclique a rupture
atteint dans la matrice, 3 celui d'un matériau classigque & glissement
strictement planaire. Seuls le laiton Cu 31pd% Zn[]_lz',ln]e'b le bronze
Cu 16at% A1E14;15;2§} donment de telles structures. Or, dans ces matériaux,
les limiteé dtendurance & 10  cycles sont de l'ordre de 100 MPa pour les
laitong et 200 MPa pour les bronzes dtaluminium. Dans les aciers inoxydables
de type 304 ei 316, dans lesguelles les microstructures ne sont tout de
méme pas aussi rigoureusement planaires, les limites dtendurance & 1O6cycles
ne sont, de toute fagon, que de 230 MPa environ. Par conséquent, la présence

deg fibres et l'utilisation de la méthode d'understressing nous ont permis
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de solliciter en chargement cycligque, un matériau 2 glissement figoureusement
planaire, la matrice du composite, & un niveau de charge nettement supérieur
& ce qu'il est possible d'obtenir dans les matériaux classiques & glissement
planaire décrits précédemment. Or, pour les mécanismes de production de
lacunes tels que l'annihilation de multipdles, nous avons vu que le:niveau

de la contrainte de cisaillement agissait directement sur la distance

entre plans de glissement des multipdles stables j ainsi, pour les niveaux

de charge a2tteints dans les matériaux classiqués,'il n'est plus possible:

dfobtenir une limite de stabilité des multipdles vis & vis du cisaillement,
voisine de la limite de stabilité vis & vis de ltanmihilation des miltipSles
lacunaires par création de lacunes. Autrement dit, il faut effectivement

atteindre les niveaux de charge obtenus dans la matrice du composite,

pour exacerber suffisamment les phénoménes de production de lacunes gqui
peuvent alors conduire & la ruine dw matériau par décohésion. Cependant,

il est fort ﬁrbbable que ce mécanisme de décohésion par lacunes soit
également actif dans les matériaux classiques & giissement planaire et
peut—-8tre méme dang tout les matériaux, mais alors uniguement dansg les

zoneg & forte concentration de conirainte ou dang les bandes dans lesguelles
se localise la déformation ¢ bandes de glissement permanentes, ou, &ans

les matériaux & glissement planaire, dans les bandes de Liiders permanentes
mises en évidence récemment P29]. A cet égard, i1 est intéressant de

noter que dans les bandes de glissement permanentes la densité de lacunes
serait plus élevée que dang le reste du matériau et dépasserait méme

I!.O-3 dens les parois [124], ol apparaissent généralement les fissures.
Malheureusement, dans le cas des bandes de glissement permanenfes, le

r8le direct des lacunes dans l'apparition des fissures pourrait se

trouver masqué dans la plupart des cas. En effet, la forte production

de lacunes dans ces bandes serait responsable de la formation des
extrusions [130]; ainsi, les fissures apparaissant dans les concenirations
de: contrainte dues aux accidents de relief des extrusions elles-mémes i
ou de l'interface extrusion-matrice, ne seraient qu'une conséquence
indirécte de la production des lacunes.

Aingi, ce serait peut-&€tre tout autant le caractére homdgéhe de la
déformation dans la matrice du composite, que le niveau élevé du chargement
cyclique, gui nous aurait permis de metire en évidence ce mécanisme de
ruine du matériau par décohésionm ; mode de rupture?qui; ex fait, existerait
peut-étre augssi dans d'autres matériaux, mais se produirait alors dans

des zones dl'observation difficile voire méme impossible.
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VI. 7. Conclusiom

De par la nature de Ses résultats, cette étude de fatigue présente
deux volets. Le premier concerne l'aspect “composite"™ proprement dit
ainsi, dans le paragraphe VI, 4, nous proposons wr mécanigme d'empilements
doubles de dislocations situés dans des plans de glissement paralleles
voising, pour expliguer la rupture des fibres & des niveaux de contrainte

nettement inférieurs au crochet de traction de la courbe monotone.

Le second aspect réside dans 1l'utilisation de la présence des
fibresg et de la méthode d'understressing, pour pouvoir solliciter un
matériau & glissement planaire, la matrice; & umr niveau de chargement
cyclique inhabituellement élevé, & grand nombre de cycles, dans des
conditions de déformation homogéne dans l'ensemble du matériau. Nous
avons ainsi pu mettre en évidence le mécanisme conduisent & la production
de lacunes par anmihilation de multipSles, puis & la ruine du matériau
par décohégion & l'interface fibre-matrice et dang les plans de glissement.
_En ce qui concerne le rd8le des lacunes en fatigue, ces observations
complétent celles réalisées & mayenne température sur des matérizux 2
glissement planaire, dans lesquels la sollicitetion cyciique conduit
& la formation de cavités intersi méme intragramulaires [116,117]. Le
r8le des lzcunes en fatigue apparaitrait 2lors comme essentiel, surtoul
dans les matériaux & glissement planaire, meis peut-étre aussi dans
tout les matériaux. Ainsi, l'utilisetion du composité, |
aurait donc permis de mettre en évidence un mécanisme de ruine du maiériau
par décohésion, mode de rupture qui existerait peut—€tre également dans
les matériaux classiques, au moins ceux 2 glissement. planaire, mais
dont la localisétion dang des zones de concentration de comtrainte

rendrait, de toute fagon, l'observation impossible.




VII CONCLUSION

Ainsi que nous l'énoncions dés les premiéres pages de ce mémoire, le but de
cette étude et ce qui, dans une certaine mesure, en constitue l'originalité, est
d'utiliser un matériau modeéle exceptionnel, le composite de solidification de type
Ni(Cr,Ta)-TaC, pour mettre en évidence des mécanismes de déformation et de
ruptur_e pouvant exister dans des matériaux cristallins classiques, mais dont

I'observation demeure difficile, voire méme impossible.

Le premier probléme & résoudre, préalable indispensable & l'exploitation des
essais mécaniques tant sur le matériau massif qu'en lames minces dans le
microscope électronique a4 tres haute tension, était celui des contraintes internes.
Révélé expérimentalement par le flambage des fibres partiellement extraites de la
matrice, le phénoméne, que la mesure de la fléche des fibres flambées permet de
chiffrer, parailt tres important au niveau des contraintes qui pourraient en
résulter, pouvant aller jusqu'a transformer un essai de fatigue en traction-
compression, en un essai en traction ondulée, la matrice étant en traction lorsque
le composite se trouve dans un état de sollicitation extérieure nulle. Le calcul,
effectué dans le cadre de la théorie de 1'élasticité sur un modéle simplifié
présentant la symétrie de révolution, a permis de déterminer les contraintes dans
‘la matrice du matériau et d'établir des cartes de la cission résolue
correspondante dans les plans de glissement de type {111}. A partir de ces valeurs,
il a été possible d'expliquer, dans le cadre de la théorie des dislocations, comment
un matériau a limite élastique trés faible comme la matrice de ce composite
pouvait, de par la présence des fibres, résister & des contraintes internes aussi

élevées.

En traction longitudinale, les essais de déformation in situ dans le
microscope THT ont permis d'observer les configurations des premiers stades de la
déformation plastique : des empilements contenant plus de cent dislocations
peuvent conduire a la rupture de l'obstacle, la fibre de carbure, et confirmer ainsi
le mode de déformation et de rupture que les observations sur le matériau massif

avaient permis de postuler. Ces observations ayant été réalisées sous contrainte, il

a été possible de calculer la contrainte en téte d'empilement et méme la

contrainte appliquée, permettant ainsi d'exploiter quantitativement les observations

et de les relier aux résultats macroscopiques. Dans le cas d'une sollicitation sens
travers, le fait de pouvoir déformer in situ, dans le microscope THT, des lames de
plusieurs micrométres d'épaisseur, a permis d'observer la nucléation transversale,
puis la propagation longitudinale de fissures dans les fibres, ainsi que la
nucléation de fissures internes, a la température ambiante, dans un matériau
ductile comme la matrice. Les calculs de contrainte, effectués dans le cadre de la

théorie de 1'élasticité, ont montré qu'une sollicitation sens travers pouvait
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permettre de combiner, sur certains plans de glissement de la matrice, une cission
élevée et une contrainte normale de forte valeur. Un tel systéme de contrainte
permettrait donc d'obtenir, dans un matériau ductile cubique a faces centrées
comme la matrice, la nucléation de fissures dans les plans de glissement. Les
essais de déformation in situ dans le microscope THT et les calculs de contraintes,
nous ont donc permis de mieux comprendre et d'expliquer le comportement en
traction travers du composite. En fatigue, nous avons constaté expérimentalement
la rupture des fibres a des hiveaux de contrainte nettement inférieurs au crochet
de traction de la courbe monotone et proposé un modéle d'empilements doubles de
dislocations situés dans des plans paralléles voisins pour expliquer ce phénoméne.
Enfin, utilisant la présence des fibres et la méthode de sous—charge ou
"understressing" pour soumettre un matériau a glissement planaire, la matrice, a
un niveau de chargement cyclique inhabituellement élevé et a4 grand nombre de
cycles, nous avons pu mettre en évidence le mécanisme conduisant a4 la production
de lacunes par annihilation de multipdles, puis & la ruine du matériau par

décohésion a l'interface fibre—matrice et dans les plans de glissément.

~

C'est a ce point de l'exposé qu'il convient de souligner le rdle essentiel
joué par les deux méthodes d'observation complémentaires utilisées au cours de
cette étude : le microscope électronique & trés haute tension (1 MV) et le
microscope a balayage a4 canon a émission de champ. Ce dernier appareil, dont le
fort courant de sonde permet d'obtenir, sur des surfaces de rupture, un gain en
résolution d'un facteur dix environ par rapport & un microscope 4 balayage
classique, nous a permis d'obtenir des microfractographies d'une résolution
suffisante pour pouvoir les corréler directement & la microstructure interne, ce
qui a joué un rdéle décisif dans l'étude de fatigue. De plus, l'observationvdes
multipdles, essentielle pour expliquer la ruine du matériau en fatigue, ou celle
d'empilements contenant plus de cent dislocations, n'ont été possibles que grace a
la finesse de l'image des défauts qu'offre le microscope a trés haute tension. De
méme, la réalisation d'expériences in situ délicates comme la rupture en long des
fibres ou la nucléation de fissures internes en traction travers n'ont été possibles
que grice a l'épaisseur observable (plusieurs micromeétres) et surtout & toute
'instrumention que nous avons développée au fil des ans, de maniére a
transformer le microscope 1 MV CNRS-ONERA en un véritable "outil" d'étude in
situ des matériaux. Si nous avons pu réussir 14 ou d'autres avaient échoué, puis
abandonné, c'est peut—&tre parce que nous formions une petite équipe, trois
chercheurs (A. Marraud, B. Genty et nous—-mémes) et deux techniciens (A.
Jouniaux, T. Ochin puis F. Eckly) dont les compétences et les connaissances se
complétaient idéalement, mais c'est aussi parce que nous avons compris, dés le

début, que l'instrumentation jouait un rdle clef et que nous avons recherché,
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chaque fois, l'approche physique qui nous & permis de résoudre des problémes
autrement insurmontables. Le fait que certains des accessoires réalisés soient
largement décrits dans un ouvrage général de microscopie électronique [37,48] et
utilisés dans d'autres laboratoires tant fran¢ais qu'étrangers, les expériences qu'ils
nous ont permis de réaliser, soit en liaison avec des utilisateurs extérieurs, soit
dans le cadre de I'ONERA comme celles rapportées dans ce mémoire, tout ceci
montre clairement, a posteriori, que notre déma;'che, aussi longue et éprouvante
soit—elle, était la seule wvalable. Si, d'autre part, ‘nous avons pu participer
activement 4 certaines des études des utilisateurs extérieurs [2-14], ce n'est pas,

~

bien évidemment, uniquement & cause de notre apport technique, lors de la

Y

réalisation de films [5,12] par exemple, mais plutdt grice & notre connaissance des
problémes directement liés a l'interprétation des observations, contraste [131] et
interaction électrons—-matiére [36]; et plus encore parce que nous pdssédions, dans
les domaines amonts de la microscopie électronique tels que métallographie,
fractographie, joints de grains, structures de fortes déformations, recristallisation
ou texture, les connaissances de base nous permettant d'établir le dialogue. Juste
retour des choses, la participation aux études de ces spécialistes de ces différents
domaines nous a permis d'acquérir un complément de formation en métallurgie
physique [4], qui ne pouvait &tre que favorable, pour ne pas dire indispensable, a

nos propres études.

Enfin, venons—en & l'exploitation au second degré des résultats de cette

étude ; ou, en d'autres termes, quels sont les mécanismes de déformation et de
rupture que l'utilisation d'un matériau modéle tel que le composite Ni(Cr,Ta)-TaC
nous a permis de mettre en évidence ou de mieux comprendre ? Tout d'abord, en
ce qui concerne le réle des empilements de dislocations, nous avons pu montrer,
en sollicitation monotone, que la formation d'empilements pouvait avoir des
conséquences différentes suivant le systéme de contraintes auquel ils se trouvaient
soumis. Dans le cas d'une composante de cisaillement dans le plan de glissement
de forte valeur, des empilements contenant plus de cent dislocations peuvent
conduire 4 la rupture d'un obstacle aussi résistant qu'une fibre monocristalline
parfaite de carbure de tantale ; par contre, dans une situation ou se trouvent
combinées une forte cission dans le plan de glissement et une contrainte normale
également trés élevées, la présence de l'empilement de dislocations peut conduire
a la nucléation d'une fissure interne par ouverture du plan de glissement. Ce
dernier mécanisme, déja observé dans des hexagonaux dans lesquels 1'énergie de
surface est relativement faible, ne l'avait jamais été dans des matériaux cubiques ;
ceci résulte peut—étre du fait qu'un tel systéme de contrainte ne peut s'obtenir
que dans des zones de concentration de contrainte ou l'observation demeure
difficile, mais laisée s.upposér que ce mode de rupture, bien que jamais observé

auparavant dans ces matériaux, pourrait quand méme jouer un rdle essentiel. Par
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ailleurs, en fatigue, un mécanisme de deux empilements doubles dans des plans de
glissement paralléles voisins pourrait expliquer la rupture de l'obstacle 2 un niveau
de contrainte nettement plus bas qu'en sollicitation monotone. Ce mécanisme, qui
présente en l'absence d'obstacle une certaine analogie avec le mécanisme
d'intrusion—-extrusion, pourrait jouer un rdle non négligeable dans la rupture en
fatigue des matériaux a glissement strictement planaire. Ainsi, la présence
d'empilements de dislocations pourrait conduire a la rupture des matériaux de trois
fé.cons différentes, en fonction du systéme de contrainte local et du mode de
sollicitation. Enfin, en ce qui concerne le rdle des lacunes en fatigue, nous avons
pu mettre en évidence, a la fois, la ruine du matériau par décohésion a l'interface
fibre-matrice et dans les plans de glissement, et les sources de lacunes :
multipdles dont les plans de glissement paralléles voisins ne sont distants que de
quelques nanomeétres. Ces observations compléetent celles réalisées par d'autres
auteurs, a4 moyenne température, sur des matériaux a4 glissement planaire dans
lesquels la sollicitation cyclique conduit a la formation de cavités inter— et méme
intragranulaires ; elles montrent qu'a la température ambiante, mais & forte charge
alternée et trés grand nombre de cycles, les lacunes peuvent également jouer un

role essentiel dans le mécanisme de ruine du matériau.

Ainsi que nous l'avions pressenti deées le début de cette étude, c'est
effectivement la simplicité du matériau qui nous a permis d'exploiter pleinement
les observations dans le cadre de la théorie des dislocations : en effet, méme dans
le cas d'une sollicitation sens travers, les calculs, bien que longs et fastidieux,
nous ont cependant permis d'évaluer les deux grandeurs fondamentales que sont la
~cission dans le plan de glissement et la contrainte normale. Les fibres, qui
simulent les obstacles au glissement que constituent les joints de grains dans les
polycristaux, offrent effectivement un renforcement suffisamment homogéne pour
généraliser 4 l'ensemble du matériau les mécanismes de déformation et de rupture
que nous souhaitions étudier. Enfin, en utilisant différents types de sollicitation,
sens long et sens travers, nous avons pu réaliser, en présence d'un obstacle
infranchissable par cisaillement, différentes combinaisons cission-contrainte
normale, ce que l'utilisation d'un simple monocristal ne nous aurait pas permis.
L'un des systéemes de contrainte ainsi réalisé nous a permis de mettre en évidence
un mode de nucléation de fissure par ouverture des plans de glissement ; or, dans
un polycristal soumis a un effort uniaxial, chaque grain, de par son environnement
se trouve soumis a un systéme de contrainte triaxial complexe et différent de
celui des autres grains. Ainsi, le systéme de contrainte réalisé dans la matrice du
composite soumise a une sollicitation sens travers peut trés bien se trouver réalisé
dans un grain particulier d'un polycristal, grain dans lequel pourra se nucléer la
fissure qui conduira ensuite a la rupture du matériau. Une telle localisation,

encore bien plus difficilement détectable qu'une concentration de contrainte due a
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un accident de géométrie a la surface de l'éprouvette, rend un tel phénomeéne
inobservable, alors que l'homogénéité du composite permet de le généraliser a
l'ensemble du matériau. Enfin, dans un tout autre domaine, et bien que cette
derniére contribution n'ait pas été prévue au départ, nous avons pu "utiliser" le

matériau composite non seulement pour expliquer, mais aussi, résultat plus original
encore, résoudre guantitativement un probléme de contrainte interne en terme de

micromécanismes de déformation, blocage des sources, ce qui est généralement
impossible dans les matériaux classiques. De plus, en ce qui concerne les tout
premiers stades de la propagation des dislocations, le composite nous a également

permis de réaliser une autre étude quantitative, celle de l'effet durcissant du

champ de contrainte pseudo-périodique résultant des contraintes internes, sur le

mouvement des dislocations (durcissement de Mott—Nabarro).

En conclusion, l'utilisation conjointe d'un matériau modéle d'exception tel
que le composite Ni(Cr,Ta)-TaC et de deux méthodes d'observation
complémentaires et irremplacables comme le microscope électronique a trés haute
tension et le microscope & balayage a canon i émission de champ, nous a permis
de mettre en évidence des phénoménes dont l'observation serait peut—&étre,
autrement, demeurée impossible et, ainsi, de mieux comprendre les mécanismes
fondamentaux de déformation et de rupture des matériaux cristallins, en traction

et en fatigue.
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