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ésumé : l- 
L'utilisation d'un matériau modèle tel  que le composite de solidification Ni(Cr,Ta)-Tac 

r t  de deux méthodes d'observation complémentaires comme le microscope électronique à 
très haute tension (1 MV) e t  l e  microscope à balayage à canon à émission de champ, a 
?ermis de mettre en évidence des mécanismes de déformation e t  de rupture en traction e t  
en fatigue dont l'observation se ra i t  peut-être, autrement, demeurée impossible. De par s a  
simplicité, le  matériau permet d'exploiter quantitativement les observations de manière 
aussi approfondie que dans un monocristal ; de plus, la  présence des fibres permet d'une 
part  de simuler les obstacles a u  glissement que constituent les joints de grains dans un 
polycristal e t ,  d'autre part,  offre un renforcement homogène qui permet de généraliser à 
l'ensemble de la matrice, des mécanismes ne  s e  produisant d'ordinaire que dans des zones 
à 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 l'utilisation d'un simple monocristal ne  nous 
aurai t  pas permis d'obtenir, mais qui peuvent se  trouver réalisées dans un grain particulier 
d'un polycristal, là où pourra s e  nucléer l a  fissure. Dans le cas d'une cission de  forte 
valeur, des empilements contenant plus de cent dislocations peuvent conduire à la rupture 
de l'obstacle : la fibre ; par contre, dans une situation où se  trouvent combinées une 
cission e t  une contrainte normale t rès  élevées, la présence de l'empilement peut conduire à 
l a  nucléation d'une fissure interne par ouverture du plan de glissement. En fatigue, nous 
avons pu mettre en évidence à l a  température ambiante, à la  fois l a  ruine du matériau par 
décohésion aux interfaces e t  dans  les plans de glissement, e t  les  sources de lacunes : 
multipôles dont les plans de glissement parallèles voisins ne sont distants  que de quelques 
nanomètres. 

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

1 INVESTIGATION OF SOME FONDAMENTAL MECHANISMS OF DEFORMA TION AND FRACTURE 
OF CR YSTA LLINE M A  TERIA LS IN TENSION A ND FA TIG UE 

Taking advantage o f  both an ideal material such a s  the unidirectionally solidified 
NiiCr. Ta) -Tac composite and two complemen tary 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 tes t s  but cannot be easily evidenced in a conventional material. Due to  
its simplicity, this ma terial permits to derive from the observations, the same quanti tat ive 
information a s  in a single crystal. Moreover, the fibres rnay play the  role o f  obstacles to 
s l ip  l i k e  grain boundaries in a polycrystal; t h e y  also provide an homogeneous 
rein forcement thereby permitting to observe i n  the whole matrix, mechanisms which 
would normally occur only in  s tress  concentration regions. Furthermore, the  use o f  both 
longitudinal and transverse tensile testing has  permitted to obtain, in the presence of  an 
obstacle, differen t shear stress-normal stress combinations; such situations can no t  be 
obtained in a single crystal, bu t  rnay be found i n  a given grain o f  a polycrystal where a 
crack rnay thus  nucleate. In t he  case o f  a high shear stress, dislocation pile-ups 
containing more than 100 dislocations rnay lead to the fracture of  the  obstacle: the  fibre; 
on the contrary, in  a situation combining a shear stress and a normal stress o f  high 
values, the  presence o f  the pile-up rnay lead to  the  nucleation o f  a crack in the  glide 
plane i tsel f .  Decohesion a t  the interface and in  the  glide planes has  been observed af ter  
fatigue testing a t  room temperature; the  observed multipoles rnay have an essential 
contribution to the production o f  the  vacancies involved i n  those mechanisms. 

Keywords : materials  science, electron microscopy, plastic deformation, in s i t u  -- ---- 
deformation, dislocation pile- ups, fracture mechanisms, fatigue. composite ma terials. 



1 INTRODUCTION 

Chronologiquement, la premièrephase de cette é-tudeaété l'observation 

in situ, dans le microscope haute tension-, des empilements de dislocations 

se forniant en traction longitudinale dans le composite de solidification 

~i(~r,~a)-T~C et cond%sant à la rupture des fibres. Cette partie de l'étude, 

publiée en 1975 [II, est décrite dans le chapitre IV de ce mémoire. Sur 

le plan pratique d'une utilisation immédiatet ces observations,réali.sées 

sur un composite très simple dont la matrice est une solutian solide, 
l 

permettaie. déjà de comprendre le mode de défonnatioxz et de rupture.des 

composites plus performants développés pour la fabrication d'aubes de 

turbines aéronautiques et dont la matrice. est alors renforcée par une 

précipitation de phase 3'. Mais, au delà de cette application directe, 

nous avons rapidement réalis8 qu'une étude au second degr6 serait passible : 

utiliser ce matériau exceptionnel, non plus comme un objet d'étude, mais 

comme un instrument, au même titre que le microscope haute tension qui, 

par l'accroissement de l'épaisseur observable et la finesse de lfim.ge, 

nous avais permis de réaliser ces premières observations. De par sa simplicité, 

ce matériau composite rend effectivement possible l'exploitation quantitative 

des observations de manière aussi approfondie que dans un monocristaJ ; de 

plus, la présence des fibres permet, d'une part, de simuler les obstacles au 

glissement que constituent les joints de m i n  dans un polycristal et, 

d'autre part, offrent un renforcement homogene qui, allié à uns partbite 

cohésion de l'interface fibre-inztrice, permet de généraliser à l'ensemble 

de la matrice, des mécanismes de déformation et de rupture ne se produisant, 
I 

dans les matérizrux classiques, que localement, dans les zones à forte 

concentration de contrainte où l'observation demeure difficile voÏre même 

impossible. Autrement dit, ce mztériau composite devait nous permetkre,. e= 

simulant les situations rencontrées dans les polycristaux, dvaller encore 
1 

plus loin que dans les études sur rionocristiux, tout en conservant les mêmes I 
I 

possibilités dt ïrrterprétztion des obsem.tions. 

Cependant, nous étions ~arfaitement conscients du fiit que oes 

2remières obsemtions s'inscrivaient dzns un véritable "créneau11 

expérimental. En effet, il stagissaii simplement de pouvoir déformer le 

mtériau dans le mioroscope, ce que la réalisation du porte-objet de 

tract ion venait de rendre possible, et de photographier, sous conimki.n-ke y 

les configumtions de dislocations formées in nitu. D'zilleurs, nous 

n'avions gu juger de la portée de nos observations qu'a posteriori, après 

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



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

aucune idée du nombre de dislocations qu'ils pouvaient contenir. Comme 

d'autres problèmes expérimentaux se posaient sour dtéiutres utilisateurs, 

il fallait, de toute façon, remanier complètement le microscope haute 

tension pour l'adapter à l'expérimentation in situ en général. Il ss.agissait 

non seulement de perfectionner le porte-objet de traction, mais aussi de 

réaliser d'autres porte-objets, une chambre-objet à vide poussé, un système 
de visualisation et d'enregistrement de l'image à bas niveéiu de lumière 

et haute résolution et même, concevoir et réaliser une nouvelle platine 

goniométrique eucentrique, celle d'origine étant devenue inutilisabh ! 

Cette véritable reconstruction du microscope, que nous évoquerons tr2s 1 

schématiquement dans le chapitre II, #s'est étendue sur une dizaine d'années l 

pendant lesquelles la réalisation et la mise au point des différents 

équipements spécifiques s'est effectuée en corrélation avec leur mise en 

oeuvre pour les études concernées : déformation à chaud des céramiques [ 21 
et des superalliages, microstructure et texture de forte déformation et de 

recriatallisation de It acier inoxydable [3,4,5,6] , déformation [7,8] et 

recristallisation [9,10,11] du titane, interaction dislocstions de matrice- 

joints de grains dans le fer pur [12,13,14] . . . Indirectement, la mise en œuvre 
de ces équipements a ainsi joué un rôle essentiel dans la poursuîte des essais 

in situ sur le composite, puisqu'elle nous a non seulement fourni le materiel 

indispensable, mais aussi une maîtrise de ltexpérimentation in: situ sans 

laquelle la réalisation des expériences ultérieures serai* demeurée impossible. 

D'autre part, pour aller plus avant dans notre utilisztion du 

composite comme outil de recherche, il fallait le connaître encore. mieux. 

A cet égard, deux actions de recherche ont joué un rôle essentiel : 

l'étude de J. F. Stohr, en 1978 [i5], sur la structure fine de l'interface 
I 

f ibre-matrice et la diffusion  référentielle à cette interface, et enfin I 

celle de T, Khan, en 1981 16 , portant sur l'amélioration des propriétés C- 1 I 

en fluage, mais dans laquelle il utilisait le flambage des fibres partiellement 

extraites par attacue sélective de la matrice, comme mesure de l'état 
1 

de compressi'on des fibres. , l 

En fait, ce n'est que récemment, en 1984, profitant tout à la fois 

de ltinstrumentation mise en place et devenue pleinement opératiomelle, 

dqune plus grande maîtrise da ltexpérimentation in situ, et enfin d'une 

connaissance plus approfondie du matériau, que nous avons pu réaliser 

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

dans la matrice ductile, sans rupture des fibres. Ce phénomène a pu'être 

observé en traction sens travers. Une fois encore, se sont les obsemations 

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



de rupture de composites rompus en traction sens travers et présentant 

un faciès particulier, qui: nous ont fait choisir ce mode de sollicitation. 

Les calculs ultérieurs.ont d'ailleurs montré que le système de contrainte 

obtenu dans le composite soumis à une traction sens travers est particulière- 

ment favora-ble à la nucléation de ce type de fissures. Ces expériences, 

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

chapitre V. 

1 
L'idée d'utiliser le composite pour étudien les mécanismes findamentaux 

de la fatigue n'est pag apparue tout de suite ; d'ailleurs, le fait que ! 
les composites de ce- trie, développés pour les turbines aéronautiques, l 
ne posent pas de problèmes particuliers de tenue à la fatigue mécan@ue, 1 

a peut-être retardé notre démarche intellectuelle. En fait, ce dernier 

aspect de l'étude qui constitue le chapitre VI, peut être considéré comme 

le point de convergence de deux actions de recherche distinctes. Il s'agit 
1 

tout d'abord d'une étude bibliographique de la fatigue que nous avons 

réalisée, K. Octor et nous-même, en 1975- et 1976. Etude critique de quelques l 

200 références, ce travail avait pour but essentiel d'acquérir une 
1 

connaissance plus approfondie des aspects fondamentaux de la fatigue sur 1 
l 
I 

le plan des mécanismes microstmcturzux, afin de mieux comprendre et si 

possible expliquer le comportement et les microstructures observés dans 
l 

les xnstériaux technologiques, au besoin en définissant des sujets d'études 1 
sur des monocristaux de métzux ou d'alliages convenablement choisis. 

Le travail se déroulait en deux temps, une première lecture critique nous 

permettait de sélectionner, dans un domaine donné, un certain nombre de 

références qui nous paraissaient les plus pertinentes, ensuite la discussion 

de .ces articles avec P. Costa nous amenait à les approfondir et aind à 

mieux cerner les problèmes clés de la fatigue. Tout ceci nous avait conduit 

à retenir trois thèmes : le rôle de l'énergie de faute sur la microstructure 

et les bandes de déforniztion permanentes, l'initiation des fissures Be 

fatigue et enfin le problème des lacunes et des dégats internes. 

Le problème se posait alors de choisir la méthode la mieux adaptée 

8 cette étude. : construire un porte-objet de fatigue pour observer in situ 

la formation de la microstructure et si possible assister à l'initiation 

des fissures, ou bien effectuer des essais classiques mr des monocristaux 
de matériaux dténergies de faute différentes, suivis dlobsemtions au 

microscope électronique en transmission .' Cependant, les deux approches 
avaient dé jà été sérieusement abordées dans dt autres laboratoires, éiünsi, 

l'expérimentation in situ avait dé ji permis certaines observations telles 



que la formation de: dipôles et le "flip-flop motionn des deux disloc~ations 

les constituant, aïnsi que la formation des cellules de fatigue. De toute 

façon, était-ce vraiment la meilleure méthode pour essayer de comprendre 

les mécanismes conduisan* à la ruine des matériaux ? D'autre part, et 

indépendemment, H o  Octor et ses collègues de l'équipe des alliages légers 

étudiaient, sur le pl= microstructural, le comportement en fatigue des 

alliages da titane. En ce qui concerne l'amorçage sur les plans de güissement 

suivant le stade 1 de Forsyth [l?], si les mécanismes ont été analysés 

très finement dans le cas de structures en bandes de glissement permanentes, 

le problème- de l'universalité du mécanisme se pose dans les matériaux à 

glissement planaire et dans les alliages de titzne lorsque l'amorçage en 

surface a pu être supprimé par la présence d'une couche superficielle 

suffisamment écrouie. Or, dans des alliages de titane avec ou szns préci- 

pitation, des observations effectuées par cette équipe 18,19 pouvzxient [ 1 
suggérer la formation, avant rulture, de cavités localisées dans des bandes 

étroit es, parallêles au. plan de glissement prismatique, différant par leur 
O 

épaisseur (10 nm = 100 A) et l e m  as-ect général des bandes de glissenent 

permanentes. Il pourrait donc y avoir amorçage de fissures internes 

correspondant au stade 1 de Forsflh, sur de tels plans de dégâts. Le feit 

que ces observations aient été réalisées sur des éprouvettes pour lesquelles 

la présence d'une couche écrouie permettait d'augmenter la durée de -vie, 

i charge égale, d'un facteur supérieur à 100, nous a donné l'idée d'-utiliser 

la présence des fibres et le caractère homogSne de la déformation du 

composite pour augmenter le tem-s de vie par rapport à celui &e lz matrice 

seule d'un facteur similaire, permettant ainsi d'exacerber et de généraliser 

certains phénomènes ne se produisant d'ordinaire que localement, dans des 

zones de forte concentration de con$rainte où l'observation est le sus 
souvent impossible. Au fil du temps, l'idée d'utiliser le matéria cmrnposite 

pour l'étude de la fatigue se précisait : il serait peut-être possiEle 

d'observer, dzns la matrice, les phénomènes qui nous étaient apparus 

comme essentiels au cours de notre étude bibliographique, à savoir, le 

rôle de 1' énergie de faute, la nucléation des fissures et le rôle des 

lacunes. Les premières observations ont été effectuées en 1981-1982 ; mais 

c'est le Prof. Brown, à qui nous -résentions ces premiers résultats, qui 

nous fit remarqtier qua l'existence de contraintes internes pouvait -mettre 

en cctuse nos observations : la matrice étant en trzction dans le matériau 

de départ, l'essai de fatigue ne se transformait-il pas, au niveau de lz 

matrice, en un essai en traction ondulée, l'éprouvette s'allongeznt à 

chaque cycle, par un mécznisme de rochet, jusqu'à ru-ture. Nous avons pu 



prouver assez rapidement qu'il n'en était rien, mais nous avions rézlisé 

qu'il n'était pas possible d'utiliser des résultats obtenus sur le matériau 

composite, sans une étude pr6alable sérieuse de l'état des contraintes 

internes. Pour ceci, nous avons repris l'idée de T, Khan, utiliser le 

/ flambzge 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 l'élasticité linéaire a permis 

d'expliciter la cission résolue dans le plan de glissement et d'expliquer 

commenlt, malgré une matrice à limite élastique aussi faible, le composite 

pouvait résister à des .contraintes internes aussi êlevées, Cette partie de 

l'étude, absolument indispensable, mais qiri domre cependant à 1' aspect 

"c~mposite~~ du travail nn poids que nous ne souha,itions pas ln5 acccrrder 
au départ,. est exposée dans le chapitre III, Cependant , il faut immédiatement 
noter que ce travail constitue en fait une première "utilisation" dtr matériau 

compasite, puisqulil nous a permis de résoudre de faqon quantitative un 

problème de contraintes internes en termes de micromécanismes de déformation, 

ce qui est générallement impossible dans les matérizux classiques. Quant à 

l'étude de fatigue, elle m u s  a effectivement permis de progresser &ans les 

différents domaines qui avaient retenu mtre attention ; ces résulta&s sont 

présentés dans le chapitre VI. 

Les différents chapitres quP composent ce mémoire ne sont donc 

pas disposés dans l'ordre chronologique, mais dans un ordre plus logque, 

puïsque l'étude du problème des contraintes internes, abordé en dern;ier, 

est en fait primordiale et se trouve donc présentée juste après les 

techniques expérimentales. De plus, nous avons volontairement adopté une 
1 ~résenta.ti on d e t u  C .  

1 , explicitant les calculs, ce mémoire devant pouvoïr 
être utilisé comme instrument de W. Enfin, aussi paradoxal que celà 

1 

puksse paraître, le fait que cette étude n'aitjamais constitué, pour nous , 

I même et plus encore pour les autres chercheurs qu2 s'y trouvaient impliqués, 1 

1 qu'une activité secondaire, était presque un avantage. En effet, ce mode 

1 de travail nous a donné le temps nécessaire pour réaliser llinstrwnentatïon 
l \ 

indispensablerpuis dégager les idées directrirces de çette étude, ce qui 

nécessitait 8 chaque fois de: longues périodes de reflexion ; enfin, la 

solution de ceatazns problèmes, tels que celui des contraintes internes, 

nécessitait l'utilisation de résultats (flambage des fibres) I l 

quii n'ont été obtenus qwtassez récemment (1981). Mais si llensemble de 
l 

l 

l'étude présentée dans les pages quli suivent s1 est étendue sur plus de dix 

années, il faut cependant remarquer, qu'en temps cumulé, nous n'y anons 

pas même consacré cinq ans, laps da temps pendazrt lequel, en continu, il 

n'aurait ssns doute pas été possible de menerà bien une action d'une telle 

envergure. 



Fig. 1 - Composite hii(Cr,%)-'k~. Micrographie électronique à balayage 

révélant l e s  f ibres  de carbure de tantale,  après dissolution séle&ive 

Kg, 2 - Micrographie électro2lique en transmission effectuée sur une 

coupe transversale montrant la section droite en forme de carré 

tronqué des f i b r e s  de carbure de t a t a l e  dans l e  composite N ~ ( c ~ , T ~ ) - % c .  

Le réseau de diffraction donne l e s  relations dtépitaxie entre l a  f ib re  

(F) e t  l a  matrice (M). 



II TECHNIQUES EXPERIMENWLES 

II. 1. Structure du matériau composite 

Le aomposite de solidification étudié est obtenu à partir d1un 

alliage à base de nickel dont les taux atomiques de nickel, chrome, tantale 

et carbone sont respectivement : 79,l $, 12,4 5, 6,3 $ et 2,2 $. Considéré 

en première 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 

1 
, 

est un polycristal à grains colonnaires parallèles à la direction de ~roissance, ~ 
l 

Chaque grain possède une morphologie fibreuse où'la matrice est une solution 

solide de nickel - chrome - tantale et les fibres des monocristaux parfaits I 
I 

de monocarbure de tantale Tac qui croissent perpendiculairement au front de 

solidification ( ~ i ~ .  1). Ces fibres monocristallines ont des dimensions 
1 

transversales D de l'ordre du micromètre et une longueur L comprise entre 

plusieurs millimètres et quelques centimètres. Le facteur de forme des fibres 
1 

(L/D) est donc de l'ordre de 10 000. Kelly et Davies [2a ont montré, par des I 

considérations rhéologiques, que dans le cas de fibres discontinues, le 

renforcement du composite s'effectue par transfert de charge de la matrice I 

aux fibres, à partir d'une certaine valeur du facteur de forme. Dans le cas 

présent, les valeurs très élevées de ce facteur permettent de considérer le 

matériau comme un composite à fibres continues. 

1 
I 

La matrice et les fibres cristallisent dans le système cubique 8 faces 

centrées. La direction de croissance est de type [001]. A l'intérieur de chaque 

grain, les réseaux de la matrice- et de la fibre sont parallèles, ce qui se 

traduit par les relations dlépitaxie : (001) M // <001> T~~ où M désigne 
la matrice. La section des fibres de carbure de tantale à une forme de carré 

tronqué (~ig. 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 paramètres different de 25 5. En fait, l'étude de la structure 
fine de l'interface réalisée par ~tohr [ 15 ]a montré que les plans fll0]et 

(100) qui limitent géométriquement les fibres ne sont pas lisses mais, au 

contraire, finement striés. Les observations effectuées en microscopie 

électronique à haute tension ont révélé l'existence de réseaux de défauts 

linéaires à llinterface fibre - matrice. Lorsque l'interface macroscopique 
est un plan {ll~), le réseau de défauts linéaires est constitué de lignes 

parallèles perpendiculaires à l'axe de la fibre (??ig. 3). Par contre, lorsqu'il 

s'agit d'un plan (100) le réseau de défauts linéaires comprend deux séries de 

lignes parallèles, orthogonales entre elles et inclinées à 4 5 O  sur l'axe de la 

fibre ( ~ i ~ .  3). De plus, lorsque l'un des plans (1103 ou {~oo) est parallèle 
au faisceau d'électrons, la projection de l'interface fibre - matrice se 



Fig. 3 - Wicrographie électronique en transmission (1 MV) montrant les reseaux 
de défauts lineaires des ktezfaces fibre-natrice 15 . [ 1 

Fig. 4 - Micrographie électrom-e en trznsmission rëvélant llaspect 

en ligne brisée de llinterf'ace f ibre-matrice [151* 

Fig. 5 - Schéma de 12 structure fine des interfaces fibre-matrice 
montrant que les plens d*accolemerrt réels sont les plans denses {lllf . 



présente sous forme d'une ligne brisée dont chaque segment possède une 

direction de type [110] * (I?ig. 4). La structure fine de l1 interface fibre - 
matrice serait donc la suivante : les plans {llo) seraient constitués dlune 

suite de dièdres ayant pour faces des plans {lll), alors que les plans {l00f 

seraient formés de pyramides dont les faces seraient également des plans {lll) 

( ~ i ~ .  5). Ainsi, les défauts de réseaux linéaires observés au microscope THT 

correspondraient aux intersections des plans (1113 avec les plans (1101 et i100) 

qui limitent les fibres. Le fait que les plans réels dtaccolement entre les 

fibres et la matrice soient des plans denses 1111) pourrait expliquer la très 

grande cohésion entre la fibre et la matrice. En effet, la décohésion fibre - 
matrice nla jamais pu être observée ni en compression, ni en traction ni même 

en traction travers. 

II, 2. Monocristaux de. matrice seule 

Afin de mieux comprendre le comportement mécanique du composite 

~i(Cr,~a)-~aC,nous avons voulu étudier celui de Ia matrice seule. Pour 

ceci, nous avons fait réaliser des monocristsux de composition identique 

à celle de la matrice du composite. La composition chimique de, la matrice 

dtéchantillons massifs de composite a été déterminée par microanalyse X 

effectuée à la microsonde électronique de Castaing (caméca ~a.rn6ba.x). 

Les oourcentages atomiques de nickel, chrome et tantale de la matrice 

sont respectivement : 82,5'$, 13% et 4,5$. L1utilisation d'un germe a 

permis dlobtenir, psr solidification unidirectionnelle, des monocristaux 

de. matrice seule possèdant la même direction de croissance que le 

composite : [0011. 
* 

La caractérisation m6canique de. ces monocristi!ux de matrice 

seule a été effectuée en traction, à la température ambiante, lQaxe de 

traction étant confondu avec la direction de croissance [OOL] . 'A première vue, 
la courbe de traction ( ~ i ~ .  6a) semble tout à fait caractéristique des 

matériaux cubiques à 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 {lll) parallèles (glissement simple), le stade 2 ou durcissement 

rapide qui apparaitrait , pour ce type dt orientation, après 13% d'allongement 
et qui correspondrait à l'activation d'un second système de glissement 

multiple), et enfin, après 33% d'allongement, le stade 3 

ou durcissement p~rabolique qui s'explique par l'~,ppsrition du glissement 

dévié ou cross-slip. Ce type de courbe serait parfaitement normal si cet 

essai de traction sur monocristal avait été 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 contraire, à la situation I l  - 
d6 glissement multiple idéale, les plans {lll) présentant tous la meme 

inclinaison suivant 1 ' a e  des efforts , Ainsi , le premier stade, évldermnent 
absent dans le nickel pur (Hg, 6a) et qui s'apparente d'ailleurs plus 

B un épaulement qu'à un palier, ne correspondrait donc pas au glissement 

simple mais plutet à un durcissement da à la présence d'atones Btrangers 

( Cr, ~ 2 ) ,  en solution solide, 

par ailleurs, l'orientztion [110] de 1' axe des efforts correspondant 

à une sftuation privilégiée en ce qui concerne la nncldation de fissures 

dans les plans de glissement de la matrice en traction sens travers ($7, 3), 

nous avons également effectué un essai de traction sur monocristal, l'axe 

des efforts &tant confondu avec la direction de croissance [oll] , (NOUS . 

noterons au passage que la direction [011. est la direction pour laquelle 

la croissance des monocristaux de matrice seule s'effectue naturellement, 

sans germe de départ, alors que pour le composite,la croissance orieritée 

se produit naturellement suivant la direction Cool]). La courbe de traction 

(Fig, 6b). présente un aspect assez different de la précédente, Eous 
remarquons en effet, la prdsence d'un crochet de traction qui pourrait 

correspndre à un léger blocage des dislocations par les éléments (m, l a )  

en solution solide, s u r  ce type d'orientation, l'axe des efforts se trouve 

contenu dans deux des quatre familles de plans de type {lllf , qui, ainsi, 
ne se trouvent pas sollicit6s. De plus, dans chacune des deux familles de 

~lans 0111 ne contenant p s  l'axe des efforts, un des systèmes de glissement 

n'est pas sollicité non plus, On se trouve donc assez Bloigné d'une situatLon 

de glissement multiple idéale, D'zilleurs, l'exâmen du îût de l'éprouvette 

montre qu'une seule fanille de plans tlll) se trouve en fait sélectionnée 

pour le glissement, ce qui concuit ainsi à un glissement simple caractérisd 

par le long palier du stade 1 et uri allongement à rupture nettement plus 

élevd que pour un essai de traction suivant la direction p0q; 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, lBger crochet suivi d'un long palier suivant la 

direction 1011 , semble pouvoir s* interpréter par un durcissement en 
solution solide, Ce durcissement da à la présence d'atomes étrangers peut 

avoir plusieurs origines qui conduisent toutes à une entrave au mouvement 

des dislocations, c'est-à-dire à l'existence d'me force de freinâge, de 



friction, qui doit Qtre surmontde par une augnentation de la contrainte 

appliqude, Cette force de friction provient de llintéraction entre les 

dislocations et les atomes étrangers en solution, elle peut gtre de 

nature chimique [21], électrostatique [22,23] ou Blas tique : varintiolrs 

locales de module 6lastiw dues h l'atome Btranger [24,2g , ou, plus 
principalement, effet de taille de l'atome étranger [26]. Il convient de 

mentionner égelerneot un autre phénoaène, source d'une force de friction 

sur le mouvement des dislocations : l'ordre à courte distaacel27], 

Afin de séparer l'influence des diffdrents types dlintéraction, 

nous allons comparer les courbes obtenues sur monocris taux de matrice 

seule à ceux publies dans la litterature sur les monocristaux de nickel 

1281 et sur les monocristaux [29] ou polycristaux [30] d'alliages 
Ni-Cr. La comparaison entre nonocristaux de nickel pur 1281 et monocristaua. 

de matrice seule, pour llorientation de glissement multiple [001] et 

po-a l'orientation [011], fait apparaître un durcissement d'environ 

250 m a .  De plus, la comparaison entre monocristaux de matrice senle 

et monocristain d'alliages Bi-Cr [ 2 9 1  dlorientetion [011] d'une part, 

et monocristaux de matrice seule d'orientation [001] (glissanent multiple) 

et polycristaur de Xi-Cr [JO] montre clairement que le durcissement 

lié à la présence du chrme et par là méme à l'ordre à courte distznce 

pour les fortes teneurs en chrme ( > ~Oatl), est trbs nettenent inférieur 
à celui observé dans les monocristau de matrice sevule, Le durcissenlent 

observe dans la matrice serait doas vraiseziblablement dû à l'effet de 

taille des atomes de tantale ; dans ces conditions, il serait très 

intéressant de pouvoir chiffrer ce phénomBne, 

pour ceci, nous avons utilisé les données empiriques de pellom 

et Grant [3l]permettant de tenir compte, en plus de l'effet de taille, 

de l'intéraction électrostatique, particulièrement importante lorsque 

le solut6 et le solvuit ont des valences trés différentes, ce qui est 

précisément le cas de Cr, Ta en solution solide daris le nickel, pour 

des valeurs de da (varietion du paramètre cristallin en fonction de la 
dc 

- 
O 

concentration). de A a I =  0,0l A)/,% = 0,104 pour le chrome et de 0,575 
pour le tantale en solution solide dans le nickel [32], mus obtenons 

un durcissement (augaentation de la limite élastique à 0,2 $ d'allongement) 

de AE~,~(APB)/~~ = 4,47 pour le chrome et 33,9 pour le tantale. 

Le durcissement, dzm la matrice du composite (xi 13at5 Cr 4,5at$, l a ) ,  

est donc de 58 m a  pour le chrone et 153 m a  pour le tantale, soit au 



total 211 ~ ~ o a  Le durcissement dB au chrome est en bon accord avec les 

valeurs que l'on peut dgduire des courbes de traction de l'alliage li'i-~r[a~,~o] i 
conparées à celles du nickel pur[ 28,301 ; de même, le durcissement d a  1 
au chrome et au tantale contenus dans la matrice iiu composite correspond 

bien à celui que l1on p m t  deduire des courbes de traction (HZ. 6) I 

comparees à celles du nickel pur [28].  out en (tant consciait du fait I 
1 

que ces rdsultats ne constituent que des ordres de grandeur.* ils prouvent 

ndanmoins le r61e prdpondérant du tantale dans le durciesement de la 1 
l 

matrice. 1 

l 

Finalement, le comportement en traction de la matrice seule, 

sensiblement différent de celui du nickel pur, se rapproche, par conb, de 

celui d'un superalliage d.ci en solution solide comme ltHasta'lloy X 

polycristallin ( ~ i  22pd$, ~ r r  18 Ze 9 Mo 0,l C) dont la limite élastique à 

O,Z$ d'allongement est de 358 m a  et la limite de rupture de 780 Mpa 

pour un allongment 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 à 3at$ 

environ pour chacun de ces deux éléments, et plus garticulierenent pour 

le tantale, Ainsi, par principe, le com-prtement mécanique de la matrice 

dqun matériau cosposite de solidification renforce p r  des fibres de 

carbures de rnét~mx de transition ( Ta ou lb) sera plus proche de celui 

d'un superalliage fortement durci en solution solide que de celui du 

metal pur. 

D'autre prt, ces essais de traction sur momcristaux de matrice 

seule, nous ont Bgalement pernis de déterminer, à puitir de la pente 

de la courbe de traction dans le domaine dlasti~ue, le module d7young 

suivant la direction [ 0011 : 115 000 D a ,  et celui correspondant à la 

direction [011] : 210 000 xpa . 



II. 3. Microscopie électronique à très hau-t;e tension (THT) 

Schématiquement , le microscope THT ( 1 MV) présente trois avantages 
essentiels par rapport aux microscopes à transmission à 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 à moyenne tension et enfin la possibilité de créer, à partir 

d'une certaine tension de: seuil, des défauts d'irradiation, Ce dernier 

point est à l'origine de tout un domaine de recherche, l'irradiation 

in situ, c'est-à-dire l'observation directe de la formation des défauts 

et de leur évolution (boucles de dislocation, cavités), simulant ainsi 

par irradiation aux électrons le phénomène de gonflement se produisant 

dans les matériaux utilisés dans la construction nucléaire et exposés, 

ainsi, à un flux de: neutrons. Ce domaine de recherche justifierait à lui 

seul l'existence 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 n'aurait pu être 

réalisée, 

Epaisseur observable, faisabilité des expériences in situ : 
l 

D'une manière géngrale, en microscopie électronique par transmission, 

la qualité de l'image se trouve affectée par deux types de limitations : 1 
l 

la limite de résolution instrumentale, inférieure, dans le cas présent, 
O 

l 
au nanomètre (10 A), mais surtout la limite de résolution liée à 

1 

l'échantillon. En effet, la linit e de: résolution instrumentale ne peut l 

être atteinte que dans le cas d'un objet idéal, extrèmement mince. Pour 

une épaisseur donnée, la limite de résolution liée à l'échantillon dépend 

de trois facteurs : l'influence da l'aberration chromatique révélée par 
l 

la présence de l'objet et dépendant de sa nature, le flou de l'image 

qui correspondrait à une profondeur de champ égale à l'épaisseur de cet 

objet et l'élargissement du faisceau par diffusion multiple lors deJa 

traversée de l'échantillon (topbottom effect ) . Toutefois ce dernier 
effet ne devient prépondérant que pour des épaisseurs importantes. La 

présence d'un objet d'une certaine épaisseur se traduit donc par une 

nouvelle valeur de la limite de résolution ; ceci conduit à définir la 

notion de pénétration utile : épaisseur maximum observable dans de bonnes, 
l 

conditions d'intensité, de contraste et de résolution. Ainsi, pour une 

tension d'accélération donnée, l'épaisseur maximum observable est déterminée 



par la perte d'intensité (diffusion inélastique aux grands angles d'électrons 

arrêtés par le diaphragme de contraste), la perte de contaste (contribution 

des électrons diffusés inélast iquement et passant par le diaphragme) et 

enfin la perte de résolution. La perte d'intensité, qu5. peut être compensée 

par un temps d'exposition plus long des photos et un système intensificatetm 

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 à l*éohantillon est essentiellement contrâlée 

par les effets de Uaberration chromatique consécutifs aux diffusions 
A E  

inélastiques. En effet, proportionnelle au rapport Ë- , 06 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 à celui de la 

profondeur de- champ. La limite de. résolution liée à l'échantillon se 

trouve alors nettement améliorée et 1' épaisseur observable peut ainsi 

atteindre quelques micromètres au lieu de quelques diixièmes de micromètre 

à moyenne tension. Ce gain sur l'épaisseur observable est, en fait , 
absolument 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 être réalisées que sur des I 

objets assez épais, à cause, notamment, des effets de- surface (force image, 

ancrage des défauts). De plus, dans le cas particulier du matériau composite, 

pour que les expériences da défomation in situ sur lames minces (sens long 

et sens travers) puissent être représentatives du mztériau massif, il 

faut que les fibres, d'un micromètre de côté environ, soient recouvertes 

de matrice, ce qui impose une épaisseur minimale de quelques micromètres, 

épaisseur que seule l'utilisation du microscope THT permet d'atteindre. 

Cependant, même si le microscope THT peut donner d'un objet suffisamment 

épais une image de résolution convenable, l'observation sur  l'écran est i 
le plus souvent rigoureusement impossibley car dt intensité trop f aime. 

Cette simple remarque pose en fait le problème de la faisabilité des 

expériences in situ, qui, indépendamment de la réalisation d'accessoires l 

spécifiques comme le porte-objet de traction, nous a conduit à remanier 

complétement le microscope. Dans chaque cas, c'est la mise en évidence 

des phénomènes physiques limitant les possibilités de l'appareil qui 

nous a pemis de résoudre les différents problèmes posés ; c'est cet aspect 

physique de l'instrumentation que nous avons developpée qui lui confère un I 
caractère universel dépassant largement le cadre du microscope 1 IMV CNRS-ONERA. I 
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Eïg. 7 - Système de visualisation et  dcenre@strement de l'image du 

microscope haute tension et  nouveau type d'écran fluorescent par 

transmission [))]. 



Considérons Cout d'abord le problème de l'épaisseur de l'objet 

et les difficultés d'observation qui en resultent. Nous avons vu que 

la ddformation in situ nécessitait des objets très 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 
l 
1 épaisseur inférieure au micromètre environ. D'autre part, toute observation 

du matériau initial, très écroui, est rigoureusement impossible sur l'écran. 

Résoudre de tels-problèmes, nous a amenés à concevoir un système de 

visualisation et d'enregistrement de l'image à bas niveau de lumière mais 

aussi à haute résolution, de manière à conserver toute l'information 

contenue dans l'image. Le système mis en place est le résultat d'une 

étude concernant la diffusion et la rétrodiffusion des électrons [33,34,35,36]. 

Il s'agit essentiellement d'un nouveau type d'écran par transmission 

constitué d'une membrane métallique mince tendue, supportant le produit 

fluorescent (pig. 7). Dans ce système, 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 ; mais surtout, 
l 

avec un tel dispositif, la couche fluorescente ne voit aucun électron ~ 
rétrodiffusé et la fonction de transfert de modulation se trouve ainsi 1 
très nettement améliorée. Ces écrans par transmission, ainsi que les l 

écrans par réflexion, qui, au contraire, utilisent la rétrodiffusion 
1 

du support pour zugmenter le contraste [ 331, furent repris sur d'autres l 
microscopes B haute tension (CE]?-~renoble ; 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 . [ 1 
Un autre problème très important est l'oxydation de la lame 

mince lors d'expériences in situ de longue durée à haute température : 

irradiation, recristallisation ou déformation. Dans ce cas, c'est une 

étude bibliographique du phénomène d'ozdation à basse pression d'agents 

oxydants (oxygène et vapeur d'eau), menée en parallèle avec une étude 

critique du système de pompage du microscope et une analyse des gaz l 

résiduels au niveau de la chambre-objet, qui nous a permis de montrer 

que pour les températures considérées et les pressions partielles d'agents 

oxydants ainsi déterminées, l'oxydation de l'objet était due à la vapeur l 

d'eau provenant du dégazage des parois du microscope, et non à l'oxygène 
l 

résiduel. A partir de ce résultat, nous avons pu concevoir un système 1 
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simple nous permettant d 'at teindre un niveau de vide meilleur que 

10-~ Pa (loo7torr)  au niveeu de l t o b  jet ; il s 'agi t  essentiellement d'un 

cryopompage à l 'azote liquide, à grande vi tesse  de pompage, implanté 

directement dans l a  chambre-objet 38 . [ 1 
D'une façon générale, l e  caractère a léatoi re  dans l e  temps, m a i s  

surtout dans l 'espace, du déclanchenent des phénomènes observés i n  s i t u  

(début de l a  déformat ion plastique, nucléation de l a  r ec r i s t a l l i s a t i on )  

e t  l e s  légers  changements dlorientzt ion cristallographique se produisant 

au cours de l a  déformation ou du cheuffage, nécessitent 1' emploi d-'une 

plat ine goniometrique eucentrique sensible e t  f iôble, permettant l e  

déplacement e t  l a  réorientat ion immédiate Ze l 'échanti l lon au cours de 

l ' essa i .  La plat ine d'origine étant  devenue complètement inu t i l i sab le ,  

plutôt que de l a  reconstruire à l ' identique m e c  l e s  mêmes défauts, nous 

avons préféré analyser l e s  problèmes soécifiques à cet accessoire e t  

r éa l i s e r  une plat ine d'un type nouveau. Historiquement, l a  première 

plat ine eucentrique à entrée l a t é r a l e  a é t é  développée par Phil ips pour 

l e  microscope 100 kV ; ce ty-pe de plat ine a ensuite é t é  repr i s  par d'autres 

constructeurs, Dans ce t t e  plat ine,  l e s  guidages sont assurés par glissement, 

solution qui  convient bien pour l e s  microscopes électroniques classiques 

où l e s  portetobjets  ont des dimensions e t  une masse réduites. Par contre, 

pour l e  microscope à haute tension où l e s  porte-objets ont une soixantaine 

de centimètres de longueur e t  une masse de plusieurs kilogrammes, ce 

t n e  de pla t ine  ne convient plus car  l e s  frottements solides prennent 

a lo r s  une importance considérable e t  conduisent rapidement aux mouvements 

a léa to i res  e t  c?ux blocages qui rendaient notre plat ine inut i l i sable .  

Il s 'agissa i t  donc de concevoir une nouvelle plat ine,  mieux adaptée à nos 

besoins, mais conservant l e s  avantages de 1 ancienne (eucent risme, ant d e  

l a t é r a l e )  e t  pouvant u t i l i s e r  l e s  porte-objets existant  s, Comme l a  qua l i t é  

essen t ie l l e  d'une pla t ine  e s t  l a  sens ib i l i t é  plutôt que l a  précision, 
l 

l ' idée a é t é  de conserver l a  même cinématique en remplaçant l e s  guidages I 

par glissement, par des guidages élast iques ( ~ i g .  8).  Une t e l l e  solntion évi te  l 
tout  risque d'usure a i n s i  que tout  mouvement aléatoire.  Par contre, vu I 

1 

l'importance de l a  masse suspendue (plusieurs kg), e l l e  présente l'inconvénient 1 

de réag i r  comme un vér i table  sismograyhe, immobile dans l tespace pendant l 

que l a  colonne du microscope, directementliée au sol,  e s t  soumise aux 1 
l 

v ibrat ions sismiques (amplitude des déplacements de l a  colonne au niveau 
O 

de l a  chambre-objet : 1 à 5 Hz, 10 nm = 100 A à 50 HZ). De t e l s  
l 

déplacements r e l a t i f s  vont l imi te r  l a  résolution à des valeurs inadmissibles. 

Il a donc f a l l u  remonter l e s  fréquences de résonance des l i a i sons  é las t iques  ~ 
1 
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et même introduire des frottements solides dosés afin de réduire le 
O 

mouvement relatif colonne-platine à nettement moins d'un nanomètre ('10 A). 

Les tests de résolution ont prouvé que ce résultat était atteint pour 

une souplesse de fonctionnement et une sensibilité jamais égalées sur 

unmicroscopehaute tension. Ainsi, une étude critique de l'ancienne platine 

et une étude de: vibrations nous ont permis de résoudre le problème d'une 

platine goniomètrique eucentrique sensible et fiable pour le microscope 

haute tension [39 1 ; ce dispositif a ét é breveté en France [40 1, puis dans 
la Communauté Européenne et enfin aux Etats-Unis 

[4ll0 

Le porte-objet de traction, utilisé dans 'le. cadre de cette étude 

pour les essais de déformation in situ à la température ambiante, a en fait 

été conçu pour un champ d'application beaucoup plus vaste, en particulier, 

pour pouvoir déformer à haute température (1000~~) des matériaux réfractaires 

de caractéristiques mécaniques élevées, tels que céramiques et superalliages, 

Il s'agissait donc de combiner une très forte charge appliquée sur l'objet 
l 
l 
l 

(quelques centaines de N) à :une température d'utilisation très élevée. 

Pour pouvoir appliquer de telles forces, il faut concevoir une mécanique 
I 
1 

robuste et complexe,donc d'assez grande dimension ; la largeur de llentrefer 

des pièces polaires du microscope THT (24 mm) autorise une telle conception 1 
qui ne serait pas envisageable dans un microscope à moyenne tension. 

Le système est essentiellement constitué de deux mâchoires de traction en 

tungstène-rhénium dont 1 'une est rendue mobile par rapport 2 1' autre gràce 

à des glissières à billes 1421 ( ~ i ~ .  9) ; le choix du matériau et des 
techniques d'usinage résulte d'une étude de la fissuration dans le tungstène 

et les alliages tungstène-rhénium 43 . Des chemins de billes, taillés [ 1 
directement dans les mors, et des billes de rubis assurent un guidage 

par roulement, précis et sans frottement. La force d e  traction est appliquée 

sur la mâchoire mobile par l'intermédiaire d'une chape et d'un secteur 

centré sur l'axe de deuxième inclinaison, un tel dispositif permetkant 

d'utiliser de façon indépendante les mouvements de traction et de deuxième 

inclinaison. Le mouvement de traction est ob-ténu par deux systèmes en série : I 
1 

l'un est mécanique et l'autre, utilisant le phénomène de magnétostriction, i 
1 

don= un déplacement d'une grande finesse qui présente, outre une mise I 
I 

en oeuvre aisée, une absence totale de. vibration, d'inertie ou dthystérésis. 

Au soint de vue thermique, la puissance rayonnée étant proportionnelle 

à la surface des pièces portées à haute température et à la quatrième 1 
l 

puissance dc la température absolue, il faudrait une puissance énorme, l 
de l'ordre de 150 W pour atteindre 1000°C avec un tel système. C'est alors 

une étude de thermique [44]  qui nous a permis d'atteindre cette température 
l 

de: 1000°C avec une puissance raisonnable (Z 30 w), d'une part, en optimisant 

le système de chauffage (éléments rayonnant, directement dans de longues 1 



Coupe A-A 

1 

isseur 

Figi 10 - Microéprouvette de traction 

a - Vue de dessus e t  coupe, 

b - lilodèle u t i l i s e  pour l e  calcul de réparkition des contrahtes  : plaque 

plane percée. ïa contrainte locale,  représentée dans l e  plan médialr 

perpendiculaire à l'axe des ef forts ,  croit  de Z à 3 2 .  



cavit és  rugueuses réa l i san t  df  assez bons corps noirs)  e t ,  d'autre par t ,  

en réduisant l e s  per tes  dues au rayonnement (po l i  optique des mâchoires 

pour rédu i re  l ?~émiss iv i té ,  écrzn themique en 140 doré) ( ~ i g .  9 ). Les 

d i f f i cu l tées  technologiques rencontrt5estelles que choix des matériaux, 

méthodes d'usinage, assemblage ont pu ê t r e  surmontées e t  l e  porte-objet 

actuellement en se rv ice  e s t  pratiquement sans équivalent [45 1. Une version 
1 

intermédiaire.. d e  ce. porte-objet e s t  d 'a i l leurs  décr i te  dans l'ouvrage 

général de microsoopie électronique c i t é  précédemment 46 . [ 1 
Les micro-éprouvettes de t rac t ion u t i l i s é e s  pour l e s  essais  

de déformation i n  s i t u  doivent présenter des par t i es  suffisamment minces, 

de quelques micromètres d'épaisseur,pour pouvoir ê t r e  observées en 

microscopie électronique THT, mais doivent, d'autre part ,  ê t r e  assez 

rés i s tan tes  pour é v i t e r  toute déformation plastique l o r s  du montage s u r  l e  

?orte-objet de t r sc t ion .  Pour pouvoir répondre à ces deux exigences 

contradictoires,  nous avons dû adopter une éprouvette de forme par t icul ière  , 

dont la  r i g i d i t é  e s t  obtenue par une surépaisseur des bord's e t  des t ê t e s  

qui, au cours de l~amincissement, conservent l eu r  épaisseur de départ, (50,2 mm) 

L'effort de t r ac t i on  e s t  exercé sur l e s  deux t rous  (0 = 1,6 mm) s i t ué s  aux l 

l 
deux extr6mités ( ~ i g . 1 0 )  ; l 'éprouvette n'est donc pas bridée m a i s  peut au 1 

contraire se  déformer librement dans son olan. 
1 

L'un des problèmes majeurs de l'exp8rimentation i n  s i t u  res te  l e  

caractère hétérogène e t  a léa toi re  de l a  déformation. Dans l e  cas présent, 

l 'observation se f a i t  à l a  périphérie d'un t rou  perce au centre du corps de 
1 

1'8prouvette, par polissage électrochimique. Le bord d a  ce t rou étant l e  

siège de concentrations de contraintes, l a  local isa t ion des zones fortement 

1 
1 

s o l l i c i t é e s  permet d'observer plus aisément la déformation plastique. D'autre 

part ,  l a  contrainte n 'est  plus uniaxiale e t  il es t  a lo r s  possible de 
l 

1 

s o l l i c i t e r  des modes d e  glissement qui ne l e  seraient  pas dans l e  cas d'une 

éprouvette à section constante. 

En ce qui  concerne la  répar t i t ion des contraintes, l a  micro- 

éprouvette de t r ac t i on  peut ê t r e  assimilée à une plaque plane percée d'un 

t rou de forme c i rcu la i re  ( r  = p ) e t  soumise à u n  e f fo r t  de t rac t ion  uniaxial  1 

( ~ i ~ . l ~ ) .  La répar t i t ion  des contraintes e s t  a lo r s  donnée par 147,481 : 



où 8 est l'angle polaire, la direction des efforts ddfinissant l'axe de 

référence, et le centre du trou, l'origine. 

Cette répartition des contraintes, valable quel que soit l'état plan 

considéré, déformation plane ou mieux, dans le cas présent, contrainte plane, 

se réduit à la périphérie du trou (r = à une contrainte tangentielle : 

Suivznt la vsleur de lYan&le 8, la sollicitation Bvoltle dom continuement, passant 

d'un état de compression ( O Z )  aux deux points situés sur l'axe des efforts, B une 

tractiori ( 3  t ) aux deax points situés sur le dimètre perpendiculaire, La cission 

TV, (r,e) est rigoureusement nul12 sar toute la périphérie du t r m  (FF) ; pour 
r>p, , elle est neximale dans les directions inclinées de 45' par w p w r t  à l V a e  

des efforts (sin 2 8 = 1 ) et suit ainsi le m811ie comportement que dans une plaqne 

plane non percée : loin du bord du trou, elle retrouve effectivement la valeur 

qu'elle aurait dans ce second cas : -Z , Sa valeur évolue donc de O à - en 
2 z 

passant par un extremum pour r = fip, : $ (-5).  mtre le bord du trou et la positirn I 

de cet extremum, on retrouve la valeur de - Four r = @ P, = 1.22 p . Cependant, 
2 

cette cission est la cission dans des plans perpendiculaires au plan de la 

lame, Dans des plans inclinés de 45@ par rapport au plan de la lame et dont les 

traces ont le n h e  angle polaire (Go) que les traces des plans précédents, la 

cission en bord de lame provient de la contrainte cQ(p,4sC) qui a pour valeur 

Z , ce gui conàuit, en contrainte plane, à une cission de - t , par contre, 
2 

aux deux points situés & bord du trou sur le diamètre perpendiculaire à l'axe 

des efforts, la comp~sante .Ces pour valeur 32: ; en ces points, la cission 
1 

dafis des plans inclinés de 45O par rapport au plan de la lame et dont les traces 

sont perpendiculaires à l'axe des efforts atteint, en contrainte plane, la 

valeur très élevée de -32. Cepeztlant, cette cission de forte valeur est très 
t 

locslisée car la composante q,@ décroit rapidement ;, elle a en effet pour valeur 
& ,Z POUF r =n p , ce qui correspond à uns cission de a égale à 7$Ep,4s0). 
3 T(- z)  
Tout ce raisonnement en terme de cission pourrait expliquer la localisation de 

la déformation plastique dans une lame mince polycristalline isotrope à grain 

fin ; cependant, dans le cas d'une lame monocristalline, il faudra tenir compte 

de la cristallographie et calculer la cission r6solue pour chaque s-ystème de 

glissement, Or, dans les deus directions inclindes de 45 par rapport à l'axe des 

efforts, nous venons de montrer que différents types de plan se trouvent soumis 

à une cission de valeur Blevée ; ceci laisse à penser que la cission résolue 

peut également atteindre une valeur éleve'e pour un grand nombre de sys tbmes de 

glissement, facilitant ainsi la déformation plas tique. En fait, la d6formation 

s'observe souvent, in situ, suivant ces deux directions ; d'ailleurs, 

confirmation supplémentaire, l'observation au microscope optique de la surface 



d'une lame mince déformée in situ, révèle bien la présence d'une déformation plus 

intense suivant ces deux directions. Enfin, il faut remarquer que la périphérie 

du trou nleat jaxiais un cercle parfait, mais présente souvent des llansesm de 

petits rayons, sièges de concentrations de contraintes où peut se localiser 

la déformation ; néanmoins, prendre pour valeur de la contrainte celle Ode la 

composante $ pour l'interprétation quantitative des résultats, semble dtre 

une approximation raisonnable puisque la d6formation se produit généralement 

au voisinage du bord du trou. 

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

Comme 1' ont dé jà remarqué certains auteurs [49,5451,52$ la qualité 

de l'image obtenue en champ clair à n ondes, ou lorsqu'une réflexion 

d'indice élevé est fortement excitée (ng), est similaire à celle obtenue 

en faisceau faible en ce qui concerne la résolution (largeuz de l'image 

du d6faut) et le contraste. De plus, contrairement à l~observation en 

faisceau faible, cette imagerie à n ondes présente lgavantage d'un niveau 

d'intensité lumineuse élev6, permettant ainsi une mise au point et une 

observation aisées. 
1 

Or, en microscopie électronique à haute tension (1 lm), la taille 

d e  la sp&re d'Ewald est telle que lfobsemation en champ clair se fait 

toujours en n ondes. On note effectivement une plus grande finesse de i 
l'image des défauts ainsi qu'une réduction importante du contraste osci1Ean.é i 

l 
des défauts inclinés dans 1 ' épaisseur de la lame ( dislocations), contraste I 

l 
oscillant conservé uniquement au voisinage des points d'émergence sur les l 
surfaces de la lame, et même parfois, complètement absent ( ~ i ~ .  28). 

Ainsi, alors que toute observation était impossible 3 basse tension (200 k~), 1 

1 
cette finesse de l'image des défauts nous a permis dei résoudre les dislocations 

individuelles des multipôles observés en fatigue ( ~ i ~ .  60) dont les 

dislocations oonstituant chaque dipôle ne sont espacées que d'une oinquantaine 
O 

d'Angstr6m (5 nm). En effet, ces multipôles ne sont observables que dans 

les parties assez épaisses de la lame et, à basse tension, lfimage en champ 

clair ne donne du multipôle qu'une image uniformément blanche dans laquelle 

il est impossible de résoudne les différents dipôles, de plus, l'image en 

faisceau faible est si sombre et si- peu contrastée qufelle ne fournit aucun 

élément dl information supplémentaire. Dans un autre domaine, 1 ! étude des 

grandes déformations, cette finesse de l'image des défauts permet d'observer 

des structures à forte densité de dislocations, alors qu'en basse tension, 

la largeur de l'image des défauts condziit à une superposition des images 

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

observation impossible. 



Fig. 11 - Courbes en coordonxées bilogarithmiques donnant le courant de sonde 
en fonction du diamètre de sonde dans le cas de sources & émission 

thermoionique U (a), La% (b) et d'un canon à émission de champ (6) 



II. 4. Microscopie électronique à balayage en réflexion 
1 

Pour l'étude des mécanismes de la rupture en traction ou en f a t g ~ e ,  

la microfractographie électronique à balayage constitue un complément 

indispensable a m  observations en transmission dans les microscopes 

électroniques à moyenne ou haute tension ; en effet, elle permet de relier 

les microstructures internes observées, au relief de la surface de rupture. 

Cependant, pour que de telles observations soient réellement comparables 

et donc complémentaires, il faut qu'elles puissent s'effectuer à la même 

échelle, c'est-à-dire qu'il s'agit d'obtenir des microfractographies 

possèdant une résolution voisine de celle des micrographies obtenues en 
O 

transmission, et par conséquent nettement meilleure que 10 nm (100 A). 

Or, dans un microscope à balayage classique à canon à émission thennoionique, 
O 

la résolutdon optimale (~arfois meilleure que 5 nm = 50 A) ne peut être 
obtenue que sur des échant illons tests, rigoureusement plat S. Par contre , 
dès que 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 abeisse considérablement le rapport signal sur bruit ; 
pour obtenir un signal d'un niveau suffisant, il faut alors nettement 

augmenter le courant de sonde, c'es%-2-dire, d'après l'abaque donnée 

Fig. Il, la taille de la sonde. Ceci conduit à une perte sensible de la 
O O 

résolution qui passe de 5 nm (50 A) environ à 20 ou 30 nm (200 ou 300 A). 

Evidemment, il existe depuis longtemps une possibilité d'observation 

indirecte des surfaces de rupture avec une assez bonne résolution, c'est 

la méthode bien connue des répliques qui conduit à une résolution de 
O 

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

des répliques, notamment lorsque la fracture présente des cavités dont 

l'orifice est de dimension inférieure ou égale à celle de l'intérieur ; deplus, 

il est toujoure délicat, voire parfois même impossible, de les interprêter. 

En ce qui concerne le microscope à. balayage, il est possible 

d'améliorer le rapport signal sur bruit en utilisant un intégrateur dt images. 

Cependant, la réduction du bruit est proportionnelle à la racine carrée 

du nombre de trames intégrées. Ainsi, après quelques secondes d'intégration, 

laps de temps au dessus duquel 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 atteindre plusieurs 

minutes d'intégration pour obtenir un gain d'un facteur 100. Ainsi, les 

nécessités de mise au point et d'exploration de 1' échantillon limitent 

donc 1 amélioration du rapport signal sur bruit 2 un facteur 10 ou 20, 

ce qui reste faible et restrsint considérablement les possibilités du système. 



La meilleure méthode est évidement d'obtenir un spot fin avec 

un fort courant de sonde. Une amélioration sensible dans ce sens est 

acquise en utilisant une lentille filnale de courte focale, fortement excitée, 

1 ' objet, de dimension obligatoirement limitée à quelques millimètres, étant 

placé dans l'entrefer de la lentille. Les coefficients d'aberration 

sphérique et chromatique d'une telle lentille sont environ dix fois inférieurs 

i ceux d'une lentille classique permettant ainsi d'utiliser un faisceau I I 

de plus grande ouverture et donc d'obterir une sonde de petit diamètre 

avec un fort courant de sonde ; le gain en courant, à taille de sonde donnée, 

pouvant atteindre un facteur 10 (microscope ISI DS 130). Il est égzlement 

gossible d'augmenter le courant de sonde en utilisant une source de plus 

forte brillance. Ainsi, un canon i pointe LaBo permet d'obtenir un gain 

d'un facteur 10 environ sur la brillance, ce qui se traduit par un gain I 

en courant dfun facteur 5 environ, à taille de sonde donnée (~i&. 11). 

La combinaison d'une lentille finale Z Îaibles coefficients d'aberration 

2 une source LzB6 conduit 5 un gain d'un facteur 50 environ (microscope 
JEOL 880). Enfin, l'utilisztion dfun canon à émission de champ [53] , dont la 

I 
brillance est 10 000 fois sup3rieure i celle dlun canon à émission 

themoionique, permet d'obtenir un gain très élevé, de l'ordre de 1 000, 

sur le courant de sonde à taille de sonde donnée ; ceci conduit à une I 
O 

sonde de 2 nm (20 A )  pour le courznt de sonde correspondant 2 une sonde 
O 

de 10 nm (100 A )  dans un microscope équipé d'un canon La36 et à une 
O 

sonde de 20 nm (200 A) dans un microscope classique (~ig. 11 ). Par conséquent, ~ 
il faut accéder aux performances d'umtel appareil pour obtenir un gain I 

I 
en rêsolution d'un facteur 10 pzr rapport à un microscope classique. Ce 

l 

microscope permet alors d'atteindre un champ d'application totalement 

nouveau puisqu'il permet de réaliser directement, sur une surface de 

rupture, des images d'une résolution comparable à celle des micrographies 
1 
l 

en transmission. De plus, grâce à la forte brillance de la source, il est 1 
alors possible d'utiliser le balayage TV (25 i+ges/s) quel que soit le 

grandissement, permettant ainsi d'explorer l'échantillon à un grandissement 

suffisamment élevé oour pouvoir détecter de petits défauts qui demeureraient 

invisibles aux seuls faibles grandissements pour lesquels le balayage rapide 

est utilisable sur les microscopes classiques. Dans notre étude de 

mécanismes fondamentaux de la rupture, seule l'utilisation du microscope 

2 balayage à canon à émission de champ (~oates & welter), nous a permis 

d'obtenir des microfractographies d'une résolution su-ffisante pour gouvoir 

les correler directement à la microstructure interne, observations qui 

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

1 l 
1 



Fig. 12 - Elicrogr2phie électronique 2 balayage, après attaque se lect ive  

de la matrice, révélant l ' é ta t  de compression des f ibres .  

Fig. 13 - Itodèle u t i l i s é  pour l e  calcul de l a  déformation de la fibre.  



Dans un tel matériau composite,comportant deux phases de nature aussi 

différentes que des fibres céramiques et une matrice métallique, apparaissent 

inévitablement, au cours du refroidissement, des contraintes internes 

importantes. Lors de la formation du composite, à 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'~ K-1) est beaucoup plus élevé que celui des 

fibres ( 6.10-6 K-l). A la tempsrature ambiante, les fibres vont donc se 

trouver en compression et la matrice en traction, 

Or, Khan et Stohr &6] ont pu mettre ce phénomène en évidence, expéri- 

mentalement, par attaque sélective de la matrice base nickel du composite. 

Une fibre, dégagée sur une grande partie de sa longusur gràce à l'attaque 

sélective, se relaxe par flambage ( ~ i ~ .  12). Cette observation prouve l'exis- 

tence des contraintes internes, alors que l'on pourrait supposer qu'il y ait 

accomodation progressive par déformation plastique 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 

après flambage permet de déterminer sa déformation. Cet allongement peut être 

mesuré directement sur la micrographie, ou calculé à partir de la flèche de la 

fibre flambée. Le modèle utilisé consiste à supposer que la fibre, de longueur 

L en compression, prend, après flambage, une forme sinusofdale dont on calcule 

la longueur 2 à partir de la mesure de la flècha ( ~ i ~ .  U) : 
y = F sin2& 

L 

t = 2hFds avec : ds' = d?+ d j  = (i +i2) dx2 

Soit, après avoir effectué1 le changement de variable : IL = z n x  -1 
- L 2 

C+Tr'Ff 
c'est-à-dire : 

if2- l T Z F Z  L E avec : - 
TT L2 + TTZF = 

où ~ ( k )  est l'intégrale elliptique complète de deuxième espèce. 



Llapplication numérique conduit à une déformation : E = 1,l $. 

Ainsi, il n'y a donc pas accomodation conplète, par défo~m2i;;ion 

plastique de la matrice, de la contraction différentielle due au refroidisse- 

ment. Si l'on suppose qu'il n'y a déformation plastique qu'au dëmt du 

refroidissement, puis déformation élasti-e à p&ir d'une température T, il 

est possible de déterminer l'écart AT de cette température à l'ambiante, par 

la relat ion&=&T(produit de la différence des coefficients de dilatation 

thermique par celle des températures). Ceci conduit à une température de 

1000°C environ, au dessous de laquelle il n'y aurait donc plus de déformatian 

plastique. La tempéreture trouvée est élevée ; cependant, s'il y avait encore 

déformation plastique de la matrice du composite B des températures relztive- 

ment faibles, ceci devrait se traduire par un fort écrouissage. Or, la densité 

de dislocations dans la matrice du composite est extrèmement faible. 

Le problème se trouve donc clairement posé : le matériau composite est 

effectivement soumis à des contraintes internes très elevées, comme le prouve 

l'observation du flambage des fibres. La question est donc de savoir comment 

le matériau peut résisteràde telles contraintes internes sans se déformer 

plastiquement. Répondre B cette question est le préalable indispensable à la 

formulation et à la discussion de modèles pouvant expliquer la rupture du? 

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 été réalisés 

en se plaçant dans le cadre de la théorie de l'élasticité linéaire des milieux 

isotropes. En fait, deux approches ont été utilisées : une méthode analytique 

d'une part, et une méthode numérique de calcul par éléments 'finis d'autre part. 

III. 1. a. Méthode analytique 

Pour que le traitement du problème par une méthode analytique reste 

abordable quant à la complexité des calculs, il faut choisir un modèle 

simplifid, mais cependant représentatif, du matériau composite. Tout d'abord, 

faire l'hypothèse d'un arrangement hexagonal des fibres dans la matrice, reste 

très 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 l'axe de la fibre serait confondu avec celui du prisme. Par une 

hypothèse simplificatrice supplémentaire, les sections de la fibre et du prisme 

de matrice seront supposées circulaires et de reyons respectifs P, et fi tels Que 
2 

le rapport ?yp: soit égal à la fraction volumique de fibre (de l'ordre de 5 %). 



Le modèle possède alors la symétrie de révolution. L'effet de la contraction 

thermique différentielle au cours du refroidissement, dû à 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 externe de la matrice 

sera supposée nulleo Le problème à résoudre est donc celui d'un cylindre creux 

soumis à une pression interne P et à une pression externe nulle. La solution 

originale de ce problème est due à ~amé[54]. Cette méthode présente l'avantage l 

d'introduire pas à pas les hypothèses de calcul, c'est pourquoi elle sera 

utilisée dans cette présentation. 
l 

Dans un premier temps, nous allons considérer les simplifications que 

l'hypothèse de symétrie de révolution permet d'apporter aux équations générales. , 

Dzns l'espace à trois dimensions (r, 8 ,  z), les équations différentiel- 

les de l'équilibre s'écrivent dans le cas général, en néglige& les forces 

massiques : 3% 2 a?, + -  
a a + r z  + g r  - =9 = O  

3 P r 2 0  a z r 

aarz 4 2 5 ,  +- + + = O  3% ar z 
a, r 20 az  r 

a gr, 1 a, + -  - -C b a e z  + 2 are 2 O 
b r r 3 9  a z  t- 

Les composantes de la déformation peuvent être exprimées par les équations 

suivantes, où UT, ue., et uz sont les composantes du déplacement, dans la 

direction radiale, la direction tangentielle et la direction axiale : 

u, au, 3 ,* 
) &*=-+- ; Ez=- 

r r a û  2 z 

1 
La loi de Hooke généralisée se traduit p u  les relations : 1 

cr = ~ [ ( ~ - v ) E , + v E ,  +JE,] 

G* = k[(l-o)E,+vEr + 9 E 21 ( 5  
c-= = I ( [ ( i -V)  Ez + u E 6 +  r Er] 

[ 
a,, = YI-e 
a,, = G y.. ( 6 )  

'6eZ = Y,* 
mec : : module d élast icit é longitudinal (module d* ~oung) 

6 : module d'élasticité au cisaillement 

v : coefficient de Poisson - 



Pour satisfaire à la condition de syméçrie de révolution, la composante ue 

du déplacement doit être nulle, de plus, les composantes ur et uz doivent être 

indépendantes de l'angle 8 .  ; ainsi, toutes les dérivées par rapport à 0 seront , 
nulles. Par conséquent, les. composantes de la déformation ( 4 ) se réduisent à : 

Toujours pour satisfaire à la condition de symétrie de révolution, les compo- 

santes da la contrainte ( 5 , 6 ) doivent également être indépendants de €3 ; deux , 
d'entre elles, are et a,,, proportionnelles à à;, et y,, seront nulles. 

Les équations différentielles de l'équilibre ( 3 ) se réduisent alors à : 

Considérons maintenant les hypothèses des états plans et les simpli- 
1 

fications supplémentaires qui peuvent en résulter. 

Un état de contraintes pluies dans le plan r, 8 se traduirait par : 

Pz - 0  , Zr= =rez=o 
,Ainsi, les aornposantes yrzet , respectivement proportionnelles à r b r Z  et%gz 
seraient égzlement nulles, 

i 

Par contre, dans un état de déformation plane, pour lequel chaque 

section plane normale à l'axe Oz resterait plane au cours de la déformation, 

la composante &= de la déformation serait constante ( K, = C 6, ) et les compo- 
santes ur et Ue du déplacement seraient indépendantes de z. Ainsi, les compo- 

santes &z et ber s'annuleraient et les composantes >Sr+ et a,, qui leur sont 

proportionnelles s'annuleraient également. 

Par conséquent, quel que soit l'état plan considéré, contraints- plane 

ou déformation plane, - les composantes yez , Xrr  et zGz starnulent - D à n s  

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

ae réduisent B : 
au, , & = -  IL'. & =  2 uz 
a, ' z az 



Il est possible d'exprimer les trois composantes de la contrainte a,, 5 et cr-, 
en fonction des deux composantes du déplacement U, et uz, en remplaçant I 

1 

dans (5) les déformations Er, teet &= par leurs expressions (9) en fonction 1 

de u, et u,, ce qui donne : , 

Cependant, en reportant dans les équations de l'équilibre (10)~ les nouvelles 

expressions (11) de 5, ce et az , il ne sera possible d'obtenir un système ~ 
simple que si les déplacements u,et u,ne sont fonction respectivement que 

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

Ces dernières expressions ne sont donc valables que dans l'hypothèse d'un , 
I 

état de déformation plane. Dans le cas présent, l'hypothèse d'un état de : 
déformation plane se trouve justifiée par la géométrie du matériau, facteur 1 
de forme élevé et faible fraction volumique, qui conduisent à un cylindre 1 

l 

élémentaire de grande hauteur et de petit diamètre : h/e22000. Par contre, 1 
cette hypothèse serait moins bien vérifiée si l'on considérait un composite 1 

à fibres fragiles, comme celui de cette étude, ayant subi un essai de traction i 
1 

interrom~u avant rupture totale du mcttériau, et dans lequel les fibres seraient 

alors rompues en petits segments.Enfin, dans un composite céramique-céramique, ~ 
l 

dont la matrice fragile peut présenter, en cours de traction, une fissuration 

telle que dans le modèle cylindrique la matrice devienne un empilement de I 

disques, l'état plan le plus représentatif du problème ne serait plus l'état 

de déformation plane mais plutôt celui de contrainte plane. C'est la raison 

pour laquelle il convient de préciser clairement les hypothèses 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 : ur = A r + B/r 

u,= C z  

où A, B et C sont des Constantes. 



Enfin, en reportant ces .expressions des déplacements dans le système 

(Il), nous obtenons : 

Bous allons maintenant exprimer les contraintes dans la fibre et dans la 

matrice ; les notations +, 9,, A. B. C, et lC, - ~ ( l  - 2Jm)(l - i>,) se 
rapporterons à la matrice et les notations py( ri, a, b, c;et %=q/(1-29)(1-Vf) 
à la fibre. Les conditions atur limites sur les contraintes et sur les deplacements 

en r = 6 et r =yl, 1% relation dl&uilibre des forces longitudinales entre les 

fibres et la matrice dans une section droite et, ellfin, la mesure expérimentale M 
de l'allongement des fibres vont nous permettre de déterminer les constantes 

- Contraintes dans la fibre : 
Une singulerité pour r = O étant inmmpztible avec la présence de 

matière au centre du cylindre, la constante b est nécessairement nulle, d'ou : 

soit : 

d'où les contraintes : 

Les contraintes dans la fibre sont donc constantes dans toute 

l'étendue d& celle-ci. Elles peuvent être déterminées par les conditions aux 

limites. Sur la surface de la fibre : 

= kF [=+gFC]' - P  
t r  

P O U  
d'où : 

= po (20) 

";,t =fe = -P pour r ( 
et : \ P .  (21) 

a = - ''4 
- gF e = - ?/$- 1>[ LZ 

se qui donne : 
(22 1 

cr = kl [(4-9[) c - 2 3F ( ? / k ,+v r  c)] 
Fz 

= KF [(d -9, - 2 v; )  c - 2 J! ?/j] 

a-= f E 
Fz F Fz 



~ 
I - Contraintes dans l a  matrice : 

Les déplacements, l e s  déformations e t  l e s  con t ra in tes  sont donnés par : 

La constante C é t s n t  dé jà  exp l i c i t ée  (23), f l ne r e s t e  plas qui à déterminer 

l e s  constantes  A e t  B à p a r t i r  des conditions aux l i m i t e s  portant  sur la  

compo.sante r ad ia le  O,, : 

(Cr,,= - P  pour f = p ,  
[ G ~ ~ =  O pour ' " 6  

Par sous t rac t ion  membre à membre des deux re l a t ions  (31) e t  (32),  il e s t  

possible d'éliminer A e t  C ; ce qu i  permet de determiner B : 

B = P ( I + v , )  2 v . (33) 

T m  Pi 
o l  : V = ~7~ , rapport des surfaces,  représente l a  f r a c t i o n  volumique de f i b r e  

A 
Il e s t  possible  de déterminer A + G  en reportan:  l 'expression de B (33) dans 

l a  r e l a t i o n  (32) : 
A + % C  = ( l - 2 r m ) ( l + 9 , ) P  v 

E,,, 1 - v  (34 
Pour exprimer cm,, il s u f f i t  a l o r s  de r epor te r  A+9$ e t B  dans la r e l a t i o n  (28) : 

3 - 
De même : 

L1expression de A +$$ , reportée dans (30) permet de  déterminer^,,,, en fonct ion 

de C =&,,= : 
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Fig. 14 - Schéme explicatif indiquant le comportement des fibres, de la 
matrice seule et du composite zu cours du refroidissement. 
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Les contraintes ainsi déterminées sont fonction de 7 , &,, et Et,.  Pour 

pouvoir les expliciter numériquement, il faut tout d'abord exprimer ces trois 

variables en fonction de la mesure M qui traduit l'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 l'équilibre des forces va permettre de les obtenir. 

A la température de solidification, les deux phases, les fibres et la 

matrice, sont exempt es de contraintes internes (~ig~l4a). Au cours du. refroi- - - 
dissement jusqup8 la température ambiante, c'est-Mire sur un intervalle de 

température AT, des fibres isolées et de la matrïce seule se contracteraient 
des puantit és %PT et =,AT où sf et cx, sont les coefficients de dilatation des 

r 

fibres et de la matrice. Par contre, dans le matériau composite, les fibres ed 

la matrice vont, en plus, se déformer élastiquement de manière à accommoder 

la dilatation thermique sans qu'il n'y ait glissement ou décohésion à ltinterc 

face fi3re-matrice (~i~.l4b). Ces déf onnations élastiques seront notées El 

et &, . Les déformations totales de la fibre (ELF ) et de la matrice (ctn) 1 

dans le matériau composite seront donc données par la somme de deux termes, 

l'un correspondant à la déformation elastique et l'autre à la dilatation ther- 

mique. Ainsi 
& - = k m  - e ,  + ( c c , - a , )  A T  

t m  
Ce qui, pour les deux mmposzntes, axiale et tangentielle, de la déformation, 

donne les relations : 

& t m z - & t T r  = &mz-'çr + (4rn-4[)aT 
l 

(38) 1 

et :, (39) 

Or, les composantes du déplacement doivent satisfaire aux conditions aux I 

limites. La continuité à l'interface fibre-matrice se traduit par : 

u m r ( f i )  = u ~ r ( ~ o )  (40 1 

En reportant dans cette dernière relation (41) les expressions des composantes 
axiales du déplacement dans la fibre (15) et dans la matrice (24), on est 
conduit à l'égalité : 

C = c  

Ceci implique la continuité des composôintes axiales de la déformation dans la 

fibre et dans la matrice, données par (16) et (27), soit : 

&,,-et,, = 0 (42 1 
La continuité de la composante rzdiale du déplacement (40) amène celle de la l 
composante tangentielle de la déf orsat ion tB liée u, par une relation de 

proportionnalité ( 7 ), mais pas celle de la composante radiale Er qui, elle, 
se déduit de u,par une opération de dérivztion. D'où : 



En reportant l e s  re la t ions  de continuité des déformations axia les  (42) e t  

tangent ie l les  (43) dans l e s  re la t ions  (38) e t  ( 39 ) ,  nous obtenons : 

Métant déf in i  par : 

M = e,, - e,, (45 1 
L a  re la t ion  (44) montre que l e s  deux quanti tés (emt & !=) e t  (km - eFe) 
égales, peuvent ê t r e  déterminées, s o i t  à p a r t i r  de l a  différence des coeffi- 

c ients  de d'ilatation thermique e t  de l ' in te rva l le  d e  température AT, s o i t  

expérimentalement à p a r t i r  de l a  mesure Mreprésentant la déformation en 

compression des f i b r e s  dans l a  matrice. 

De manière 9. trouver une nouvelle re la t ion  entre  & &,Z, P e t  M, nous a l lons  Fz ' 
exprimer erg e t  &,,,@en fonction de ces variables. Par combinaison des r e l a t i o n s  

(16) e t  (22) d'une part e t  (26), (33) e t  (34) d'autre part ,  il vient : 

L 

B P v &,,,e(po)= A +- - - - + ~ ( 1 + 9 m l P 4  --- v ym&m, 
p2 K m  I - v  L w  pa2 l-Y 

D'où : 

P 
L 

&,e+o)-CFe = M =-.L +P+ P ( l + v m )  -- Pi v -V,&~,-J F & Fr 
Krn1-v k f  E, $ 3 - v  

Soit : 

M =P [ V ( ~ - Z V , ) + ~ ]  - ~ m & m *  +VI Er* 
Km (4 -2  vm)(i- V) 

(46 ) 

 autre pârt, dans une section droite du composite, il y a, après retour 

à l a  température ambiante, équilibre des forces loyi tudinales  entre les f ibres 

e t  l a  matrice : 

. . 
Cette condition supplémentaire va permettre d'obtenir une nouvelle re la t ion  

entre Et,  , EmZet P . La f rac t ion  surfacique étant  égale B la  f ract ion volumique 

e t  l e s  composantes axia les  des contraintes utz (19) e t  o,, (30) étant indépen- 

dantes de r e t  de 9 , l a  re la t ion (47 ) peut se mettre sous l a  forme : 

En reportant dans ce t te  re la t ion  l e s  expressions de wrz e t  de c- données psr 

(23) e t  (37) , nous obtenons : 

O r ,  l 'expression (45) donne : 

& -Lm,-M .. 
Fr ' 



Il est alors possible d'obtenir une expression de %en fonction de M et de P 
en reportant (51) dans (50) : 

E,&,,-E,M- v-4. E m & , , - 2 P ( y - ~ , ) = 0  
v 

L'expression de e en fonction de M et P s'obtient en reportant (52) dans (51) : 
Fz 

& Fr - - E F M  + 2 P ( 3 ç - ~ , )  - M 
v - 4  

(53 
rn 

Finalement, nous pouvons obtenir l'expression de ? e-n fonction de M en repor- 
tant 152) et (53) dans l a  relation (46) : 

D'OÙ : ( J ~ - V F ) ~ Ç  +(j +gf) 
V - '  Em P =  M EF -7 

( v -  2 i > , v + I ) I I  +Y,) (1 - 2  g r ) ( ?  + v ~ )  2 (\)[ -3,)' (54 1 + + 
E m ( l - v )  €1 - 7 v - 1  E M 

Ainsi, la pression P étant exprimée en fonction de M t  les composantes de la 
contrainte dans la matrice cm, (3 j) et ~ ~ ~ ( 3 6 )  se trouvent complètement déter- 

minées ; la composente~,~l'est également puisqulil suffit de reporter &,,(52) 
dans la relation ( 37) pour obtenir l'expression de cm.,, en fonction de M et P ; 

O;nz = E,E,M +~PE-,(JF-V,)  + 2 \mp v 
v -  4 l - v  (55 

f f - -  E, . 
Par commodité, les composantes des contraintes sont regroupées ci-dessous : 

2 2 
/ am,(.) = - P L  Pi - r 

4-v ,2 (35 
~ m . ( p . )  = - p  
%.(pi)= 0 

v P : + r 2  cm@(.)= p- 
l - v  

(36) 

- p l + v  
r m e ( ~ O l -  - l - v  

r m e  (p4) = 2 P L  
1-v  

%z = E r n E ~ M  + 2 P E r n ( ~ ~ - ~ m )  + 2 vmP v 
v - 4  1- v 

(55 1 
E, 

avec : 
( ~ m - ~ f )  Ef + (4 + 3[j 

V - '  Em 
P =  M EF -7 (54) 

( v - 2 q v + l ) ( l + v m )  + ( ~ - Z J ~ ) ( ? + L ) ~ ) +  2(g1.-9,)* 

E,(d-v) E f  E~ - 7 V - d  E m 



- Contraintes dans la matrice en présence'd'une force extérieure zppliquée : 

En présence d'une force eztérieure appliquée f, dirigée suivant ltaxe 
Oz, la relation traduisant l'équilibre des forces (48) devient : 

F =  v q ,  +(t-v)~,.,,, (56) 
Soit : 

a- - v - l  
Fz - - F 

v =rnz +- v (57 

En reportant dans cette relation les expressions de qZ et de ~,~donntSes par 
(23) et ( 3 7 ) ,  nous obtenons : 

Ltexpression de &,, en fonction de M et de P s'obtient en reportant (51) dans 

v - l  E Er  - - 
v rn 

Ltexpression de & en fonction de M et de P stobtient en reportat (59) duis 
Fz 

(51) : F 1 E,M+~+ZP(~,-Y,) 
& - I 

Fz - - M 
(60) i v - l  l l 

m 1 
Finalement, nous pouvons obtenir l'expression de P en fonction de M en repoib 
tant (59) et (60) dans la relation (46) : 

~ ~ ( 1 - v )  Q E [ - ~ E  v M 

L'expression de la composante axiale de la contrainte cr,, s'obtient en repos- 

tant &,,(59) duis la relation (37 ) : 

F E, [E~M +-+ 2 P(~~-J,,,)] 
c m z  = v + ~Y,Pv 

1 - v  
(62) 

m 



Les composantes de la contrainte en présence d'une force appliquée F dirigée 
suivant l'axe Oz, sont regroupées ci-dessous : 

vm.cpi ,=  0 
v pi+r2 cm@(.)= p- 

l - v  

E, [E,M +I+ 2 ~ ( ~ - 9 ~ 3  1 cm*= v + 2 ~ P v  
v - 4  1 - v  

avec : 
E m  

P 9 

La complexité de l'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 homogène soumis à une force F 

unifamément répartie et dirigée suivant l'axe Oz, le système de contrainte 

serait donné par : 
Cr, = O 
u, =-E 

@z L1extension de l'élément dans le sens des z (&= - ) serait accompagnée 
=z 

E 
r z  des contractions latérales : &,= - - et tg= - 9 - . Par contre, dans le cas E 2 

de deux cylindres concentriques de modules et de coefficients de Poisson 

différents, les conditions de continuité des déplacements u_ et u- 
.L LI 

l'interface (34,35), qui impliquent la continuité des déformations et &, 
(36,37) , se traduisent par llapp+rition de com~osantes op et eB dont le calcul 

ne peut s'effectuer qu'à travers le formalisme aue nous venons de développer. 



Dans ces conditions, il est intéressant de remarquer que la force F 

apparait explicitement dans l'expression de la composante axiale de la 
1 

contrainte cz, alors qu'elle n1 intervient qui implicitement, à travers P, 

dans les autres composantes, L1int6raction de F sur P dépend ries valeurs 

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

coefficients de Poisson égaux, elle est nulle. L'application numérique 
1 

ultérieure permettra de chiffrer l'influence de la force extérieure appliquge, 

sur les composantes de la contrainte, 

Bien que la résolution du problème des contreintes internes dans la mat~ce du 

composite ne nécessite pas la oonnaissance des composantes de laPoontrainte dam 1s fibre, 

celle-ci peut s'avérer utile pour la résoltrtion d'autres problèmes. 1 

Ainsi, en l'absence d'une force extérieure appliquée, les composantes cr et Of* Fr 
sont do-es par la relation (21) et la composante a est obtenue en reportant Ft 
l'expression (53) de la déformation Ecz dans la relation (23) donnant T~ . I 

1 

1 avec: 

De même, en présence d'une force extérieure appliquée F dirigée suivant l'axe Oz, 

les composantes qr et 5e sont toujours données par la relation. (21) mais dans laquelle 
P est alors donné par le relation (61) et non plus (54) ; eunt à la composante T~ , 
elle s'obtient en reportant l'expression de EGz (60) dans la relation (23). 

D'où : 

avec : 

M 



La résolution numérique des relations donnant les contraintes dans 

la fibre et dans la matrice nécessite la connaissance du module d'Young et 

du coefficient de Poisson de la fibre (Er et of ) et de la matrice (E, et 9,). 

Les veleurs fournies dans la littérature pour des matériaux polycristallins 

sont respectivement de 537 000 m a  et 0,24 pour le carbure de tantale k5] et de 
205 000 MPa et Ot31 pour le nickel. Cependant, dans le système cubique, le 

module dg Young nt est pas isotrope, Or, pour effectuer les calculs, nous nous 

sonmes placés dans le cadre de la théorie de ltélasticit6 linéaire des milieux 

isotropes, il n' est donc pas inutile 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 (001)~ axe de croissance et axe des fibres, se trouve 

privil8giee : le repère (r, 8, z) utilisé dans les calculs, est tel que l'axe 

Oz soit toujours dirigé .suivant une direction de type (001)~ les deux autres 

ares Btant contenus dans un plan de type il00f perpendiculaire à l'axe Oz, alors 

que, pour que le nodule d'Young et le coefficient de poisson du matépiau 

polycristallin soient représentatifs du mâtgriau étudié, il faudrait que le 

repère (r, 8, z) puisse prendre, avec une é@le probabilité, toutes les 

orientations possibles, 

Le module dl Young correspondant 2 l'axe OZ est celui d'une direction l 

<100>, alors que pour les deux autres =es ce sont ceux qui correspondent 

aux directions contenues dans un plan de tyoe (100]. Or, dans le systèae ! 

cubique, le module d'Young dans une direction unitaire quelconcue définie par 1 ~ 
ses cosinus directeurs &,Pet y, est donné par la formule classique : 

où les S. sont les coefficients d'élasticité ou cornpliances définis en notation 4 
contractée par : 

E i  = S.. cj 
LJ 

(64) 

Ltanisotropie du cristal provient donc de la variation de l'expression 

 OC^^'+ p2y2+ J'L') qui, nulle pour une direction <100> , atteint sa veleur maximale 
de 1/3 pour une direction <111), les: cosinus directeurs du vecteur unitaire 

étant, dans ce cas, égaux à 1/R. 

Les valeurs numériques des coefficients d'élasticité du nickel [56,5'f] I 
I 

permettent de calculer le module d'Young dans les différentes directions. 

La valeur la plus faible correspond à une direction <100> ( q,,@= 119 800 MPa 
d'après [56], E<,,,; 138 500 MPa dlaprès L5g), alors que la plus forte correspond 
à <Ill) ( E<,,4>= 259 500 MPa d'après 1561, Ea,,>= 302 300 llPa d'après [571 ) . 
Dans le plan i100) la valeur la plus forte est atteinte pour une direction 

<110> ( E<,,o> 200 900 MPa d' après 1561 E<,,,,= 233 500 DIPa d'après [57]). De même, 



d'après les valeurs des coefficients d'élasticité du carbure de tantale [5q9 
les valeurs du module d'Young sont respectivement de : E<, 00, 

= 502 500 MPa, I I 

EWP> = 547 300 MPa et Eal,,= 564 000 MPa. Nous remzrquerons que les valeurs 

du module d'Young, données pour le nickel pur, sont proches de celles que 

nous avons déterminées expérimentalement dans la rnztrice seule, pour les 

directions POO] et [110] (5 II, 2). * 
*Les deux 6léments corstitutifs, fibre et matrice, présentant une forte anisotropie, il 

semblerait souhaitable et logique, afin de combiner anisotropie et syndtrie de rdvolution, 

d'effectuer le calcul, non plus dans le cas d'un matOriau totalement isotrope, mais isotrope 

uniquement dans le plan (r,8) perpendiculaire à l'axe des z : [001] . 
En effet, il est possible d'écrire la loi de Hooke généralisée s o u  la forne : l 

i 

où : E,,EsetE2so~t les moduies d1young dan. les directions radiale, tangentielle:: et aiale 

et oh, par convention, les indices i et j du coefficient de poisson 3 correspondent 
i j 

respectivement aux coordonnées de l'effort ou de la déformation imposé, et à la direction de 

La condition d'isotropie dans le plan (r,e) conduit aux relations : 

Er= E ,  , E 

Ce qui permet de recalculer la relation (5) qui, dzns cescos, s'écrira : 

Ces relations permettent ensuite de réécrire les auations (14) socs une forme similaire, 

?ais comportant évidement plus de paramètres. La rdsolution du problème poilrra donc s'effectüer 

exactement de la même manière que dans le cas de conplète isotropie ,,, nais conduira à des 

fomules p l ~ s  conplexes, que la finalité des calculs, recherche d'ordres de grandeur, et la 

dispersion sur les valeurs des mod-rzles obtenues à partir des rtjferences bibliographiqzles, ne 

justifient guère, 



Pour l'application numérique, il semble donc plus logique d'adopter 

comme valeur du module d'Young, une valeur intermédiaire entre et EI,,oj, 
proche de EEqO4. Aussi, avons nous retenu les valeurs arrondies de 150 000 MPa 

pour le nickel et 500 000 b1Pa pour le carbure de tantale, légèrement plus 

faibles que celles correspondant au matériau polycristallin. 

Les résultats numériques obtenus 8 l'aide de ces valeurs sont regrou- 

pés ci-dessous : 

f 
P = O  

v = 0,05 

EF = 500 O00 14Pa 

= 0,24 

i E ~ =  150 ooo iüPa 
, 9, = Oy31 

cm; ( p.) = -1173 m a  

Orne ( f i )  = 1296 EiPa 
cm@(?,) = 123 IWa 

G, = 255 MPa 
\ 

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

' F = 500 EPa 

V = oy05 
Er = 500 000 KPa 

3F = 0,24 

/ = 150 O00 KPa 

/ 9, = 0,31 
' 

orne ( f i )  = - 1193 IdPa 
( ) = 1318 XPa 
Po 

( ) = 125 XPa =me Pl 
=rnz = 703 16Pa 

\ 

Il est très intéressant de noter que dans le cas du composite étudié 1 
i 

où les coefficients de Poisson ont des valeurs voisines, l'effet de la 

force appliquée sur les composantes a,, et crme de la contrainte est extrè- 

mement faible ; seule la c-omposante axiale crm,est alors sensible à l'action 

de cette force : elle augmente d'une quantité voisine de la valeur de la 

force appliquée. Ainsi, en traction longitudinale, il sera possible, avec 

une bonne approximation, de déterminer directement, dans la matrice, à 

l'aide de. la 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 cmyosantes des contraintes dans le matériau corngosite 

en utilisant une methode mérique de calcul par éléments finis, .Cette dernière 

méthode, bien que ne conduisant évidemment pas, conne la méthode analytique, b des 

forrmies permettant d8Ûppre?iender directement le r5ie des différents parmètres 

et de détermirier immédiatement les valeurs exactes des composantes de la contrabte 

dans toltt le matériau, ne nécessite pas les mhes hypothèses simplifiatrices ; 

ceci va nous permettre de juger de l'effet de ces hypothèses sur les resultats 

obtenus, Le programme de calcul a été développé par J, Renard B partir d'un 

programme existant, La cellule Blémeritaire retenue pour cette méthode dlFmogé- 

néisation est une maille carrée, cotltenant en son centre uns fibre circulaire,Les 

calculs ont été effectués dans le cadre de la théorie de l'élasticité linéaire 

des milieux isotropes, pour un état de déformation plane ( &, = ~ste) et en 

suppos.ant que la maille unitaire conserve sa forme carrée au cours de le 

déformation. Comme dans le modèle enalytique, les composantes de la contrainte 

ont été déterminées à pûrtir de la mesure expérimentale (M) de l'état de 

compression des fibres dans la matrice. 

En fait, les valeurs des composznteç de la contrainte déterninées 

par cette methode n-runérique sont très proches de celles oStenues par la 

méthode analytique dans le modèle préseritant* lû s-pétrie àe révolution ; 

ceci montre bien que, malgré 12. simplicité du modèle que nous avons retenu, 

la méthode analytique exposée dans les pages précédentes, conduit à de; 

résultzts tout à fait acceptables, 

III. 2. Interprétation des résultats 

.Comme les résultats numériques l'ont montré, les composantes de la 

contrainte dans la mztrice du composite .=+teignent des valeurs élevées non 

seulement à l'interface fibre-mztrice pour r =p,, mais aussi pour r = p4. 
Cependant, la grandeur caractéristique, en ce qui concerne les possibilités de 

déformation plastique, n'est pas llintensité des composantes de la contrainte 

mais, au contraire, la cission résolue déterminée dans les plans de glissement, 

pour chaque système de glissement. Or, le calcul de la cission réholue pour 

chaque système de glissement est long et fastidieux. La question se pose donc 

de savoir s'il est possible d'expliquer plus directement l'absence de déforma- 

tion plastique en présence d'une aussi forte contrainte. 

Dans un étzt de contraintes trizxiales comme celui-ci, Bridgman a 

montré qu'il existait un cas où en dépit de contraintes trgs élevées, il n'y 

avait pas déf ornat ion plastique : 1 ' état de contrainte nhydrostztiquell 1601. 



Flg. 15 - Dofinition de lléquivalent d'un plzn de glissement de type (111) 

dans le modèle à symétrie cylindrique utilisé pour- le calcul. 



1 Duis un tel étzt. de contrrinte, les trois tensions normales sont égzles et 

/ les cissions dzns n'importe quel plân sont alors nulles. Il s'agit donc de 

1 vérifier si l'état de contrainte dzns la matrice du composite ne se rappro- 

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

1 Considérons le tenseur des contraintes. Les conditions de symétrie 

1 axiale et d'état' plan font que les composantes Zr@, ?&et %s'annulent. Le 

1 tenseur des contrabtes se réduit donc zux composantes cq, ue etsqui sont les 
! 

/ tensions principales au point considéré. La contreinte définie par ces trois 

/ cornposzntes comprend une portion hydrostzt ique o, telle pue : , l 
c e =  c r , + q e + q Z  3 (  1 ( 67,) 

Le tenseur des contreintes peut alors se décomposer en deux tenseurs : le 

/ tenseur sphéricue et le dévizteur qui correspondent respectivement i la 

contrcite hytirostetique et à la contreinte réduite ne fcisant intervenir que 

les cissions. : 

i Dans le cas présent, la simple observation des expressions des i 
composantes wp (35) , (36) et CZ (55), permet de remarquer que la 
pression hgdrostatique We est constante dans la netrice? Dans le cas 

1 prgsent, elle est égale à 126 m a .  Cette valeur est relativement faible 
1 

l 

1 devant celles des compossntes de la contrainte. L'importance de la portion 1 
l hydrostatique de la contrainte n'est donc pas suffisante pour explicuer l 
I l'absence de déformation plastique, Le calcul de la cission rdsolue pour I 

les différents systèmes de glissement est donc indispensable, 

*11 est intéressant àe définir quelles sont celles des hypothèses faites qui coxduisent à 

1 ce résultat particulier, 
1 1 

La some c,+$+~ donnée par ( 5 ), peut dtre exprimée en fonction des déplacements l 
uv et uz, à partir des relations ( 9 ), valables pour un problème présentant la synétrie de 

! 
l 

révolution, quel que soit l'état plan considéré, défornation plane ou contrainte plane ; il I 

vient : r r + = e + r z  = ~ ( i + v ) ( - t -  a u  +S +-=) a u  
a r  r 

La pression hydrostatique a. sera donc indépendante de r si : I 

a(,+,+,) = k 
&r 

l 
l 

Or, l'hypothèse de déformation plane a conduit aux relations(12): 1 1 

soit : 

D'où : 1 

25 = L L ( ~ r + r e + ~ . ) = o  1 

a r  3 a~ l 

Les deux hypothèses faites, symétrie de révolution et état de défomtion plane, conduisent l 
donc bien à une pression hydrostatique constante dans la matrice. 
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Fig. 16 - Détermination de la cission en un point quelconque G da plan? 
de glissement. Définition du repère G x l y l z l ,  dans lequel le systhe 

de contrainte est principal, et du repére G x "'y '"5 '", tel que les 
deux axes C' XI* et Cf y soient contenus dans le plan de glissement 

et dans lequel doivent être déterminées les composantes de la force 

par unité de surface sur le plzn de glissement. Indication des rotations 

utilisées pour les câzngements Ce repère. 



Pour calculer la cission résolue, il convient tout d'abord d'établir 

un parallèle entre le modèle à symétrie cylindrique utilisé pour le calcul, 

et le matériau cristallin, de manière à définir, dans ce modèle, l'équivalent 

d'un plan de glissement de type (111.. Par comparaison du matériau-cristallin' 

et du modèle (~i~.l5), il apparait logique de représenter dans le modèle, 

un plan de glissement cristallographique de type (1111, par un plan incliné 

du même angle ( f - a = 35 916' ) par rapport à 1' axe de la fibre . 
Pour déterminer la cission en un point quelconque de ce plan de glis- 

sement, il faut déterminer les composantes de la force par unité de surface - 
sur ce plan, dans un repère dont les deux axes, [il01 et 11121 , sont contenus 
dans ce plan de glissement, le troisième, [lll] , étant normal au plan. 

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

Oz, [001], étant l'axe de la fibre, les deux autres axes ayant pour indices 

[110] et [il01 . If inclinaison du plan de glissement est définie par l'angle a+, 
entre la ligne de plus grande pente du plan, [llz], et 1 laxe Ox, [110], l'axe 

Oy, Elo], étant contenu dans le plan (~i~.l6a). Dans ce repère, la normale $ 
au plan de glissement, [111] , a pour cosinus directeurs : sina, O et cos a, 
avec a= 54O44'. 

En un point G du plan de glissement tel que le plan (OG,OZ) fasse 

l'angle 8 avec le- plan xûz, le système de contrainte est principal dans le-. 

repsre Gx'y'zl déduit du repère Oxyz par une rotation d'angle 8 autour de Oz. 

Pour exprimer dans le repère Gx'ytz', les composantes en G de la force 
+ 
F (x' ,YT ,Zt  ) par unité de surface sur le plan de glissement, il faut tout 

4 

dt2bord déterminer les composantes du vecteur normal N (x' ,y' ,zt ) dans ce 

repère Gxlytzf (les composantes de la. contrainte étant exprimées en G, la 

translation 66 ne sera pas prise en compte dans le changement de repère). 

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

donnée par : 

- 
où C représente le tenseur des contraintes. 

sina 

O 

COS OC 

cos 8 sin 8 O 

*in 8 cos 8 O 

O O 1 
1 

x1 

yf 

z ' 
i 

4 

Cette relation permet de déterminer F : 

= = 

sinor. cos 8 

-sina, sin €4 

COS OC 
i t 

X ' 
y' 

z ' 

sina cos 8 

-sin* sin O 

COS ocr 

? 

= 

O O Cr, 

= 

I 

o-sino~ COS t3 
-O- sinoc, sin 0 

8 

bZCOS oG 

(71) 



Fig. 17 - Carte ce l a  c iss ion fians un plan incliné de 35'16' par r a p o r t  

ltzxe du composite (plzn équivalent à un plan de glissemerrt de type {lllf ). 



Aucun des axes du repère Gxlylz' n 'es t  contenu dans l e  plcn de g l i s -  

sement. Pour déterminer l a  c i s s ion  dans ce pl=, il e s t  possible d 'aboutir  2' 

l a  s i t u a t i o n  précédemment déc r i t e  de deux axes contenus d m s  l e  plan de g l i s -  

sement en effectuant deux ro ta t ions  sucessives. 

L a  première ro ta t ion  d'axe O Z '  e t  d'angle -8 va amener l 'axe Gy1 en 
-* 

Gyu, axe contenu dans l e  plan de glissement ( ~ i ~ . I 6 $ .  Les composantes de F 

dans l e  repère Gx"ynzH, déduit  de Gxlylz' par l a  r o t a t i o n  dvsrngle- -0 autour 

de Oz1, sont  données par : 

L a  seconde ro ta t ion ,  d'angle autour de l ' axe  Gy", va amener Gx" en 

Gxttl contenu dans .!le plan de glissement ( ~ i g ~ 6 $ .  

Les composantes en G de l a  force F dans l e  repère G X " ' ~ ~ ~ ' Z " '  déduit  

de G X ~ ~ ~ ~ Z "  par une ro ta t ion  daangle CG autour de l 'axe Gy" qui  e s t  contenu 

dans l e  plan de glissement, e t  t e l l e  que l 'axe Gx"' s o i t  contenu dans ce plan, 

sont données Par : 

1 

X IV 

F1 

z " 

= = 

? s i n a  coszû + o s i n o c  s inLe  
8 

(op - ~ e )  sinor cos 0 s i n  8 

ozcos oc, 
1 i 

Soit  : 

vpsin ol COS 8 

-=@sin a s i n  0 

vz cos cc 
4 

cos 8 -s in 8 O 

s i n  8 cos 8 O 

O O 1 

I 

Xn' e t  YI1' sont l e s  composantes de l a  c i s s ion  dans l e  plan de glissement e t  

ZI1' l a  cont r a i n t  e normale. 

cose 0 - s i n a '  

O 1 O 

sinec O cos- 

y111 

z III 

2 
cr,sinu cos28 + mesincc s i n  û 

(or 9%) s i n &  cos 8 s i n  8 

U-,COS CC 

X I I '  

z111 

1 

Le ca lcul  des composantes XI1' e t  YIt1 permet de dresser  l a  car te  de l a  

c iss ion  dans tou t  l e  plan de glissement ( ~ i ~ .  1 7 ) .  Suivant l a  l igne  de plus 

1 

= 

. 

grande pente du plan passuit  par l e  centre  de l a  f i b r e  e t  l e  long de l ' axe  i 

= 

qui  l u i  e s t  perpendiculaire en ce point, l a  c i s s ion  e s t  d i r igée  suivant l a  1 

1 2 2 
sintscosei  (  cos 8 + c a s i n  û -oz) . 

(mr-cQ) sin- cos 0 s i n  8 
z 2 2 2 2 

% s i n &  cos 8 + ces in  o~ s i n  8 + C,COS 6 

1 l igne de p lus  grande pente du plan. En dehors de ces  d ro i t e s ,  c e t t e  or ienta t ion  1 



Ti-;. 18 - Coupe cristalloppkique dans un plan de type (113 en fonctiom 
de l'orientation de la fi'bre de section c a d e  dans la maille hexegonzle : 

a - Repartition des fibres selon un réseau hexagonal dans un plan de type {001. , 
b et c - De- czs extrènes de l'orientation de la fibre c d e  dans la 

maille hemgonale et coupes cristallogra~~ioues flll] correspondantes. 



n 'es t  pas conservée : l a  c iss ion  tourne dans l e  plan. Cette ro ta t ion  permet 

d'accomoder de façon c o h i n u e  l e  changement d 'or ientat ion de la c i s s ion  qui 

prend au voisinage de l a  f ib re ,  sur l ' s e  horizontal ,  une or ienta t ion  inverse 

de c e l l e  qu 'el le  prend sur l ' au t re  o a r t i e  de ce t  axe e t  sur  l a  l igne de plus 

grande pente du plan gvoquée plus haut. Sur l 'axe horizontal ,  l a  c i s s ion  

s'annule ent re  l e s  deux zones de c iss ion  d 'or ientat ion d i f férente .  l 

A p a r t i r  de l a  car te  des c iss ions  dans l a  plzn de glissemen%, nous 1 
a l lons  déterminer l a  c iss ion  résolue pour l e s  d i f fé ren t s  vecteurs de Burgers. 

1 

I 

Pour c e c i ,  il s ' a g i t  tout  d'abord de reconstruire ,  à p a r t i r  de la  c e l l u l e  , 

élémentaire e l l i p t i q u e  u t i l i s é e  pour l e  ca lcul ,  toute  une coupe c r i s t a l logra -  

phique du composite suivant un plan (1111 . 
Au départ,  nous avions f a i t  l'hypothèse d'une r é p a r t i t i o n  hexagonale 

des f i b r e s  dans l a  matrice e t  p r i s  comme modèle une maille hexagonale compor- 

t a n t  en son centre une f i b r e  de sect ion carrée. Le passage à l a  symétrie de 

révolut ion se f a i s a i t  ensui te  en donnant i la f i b r e  e t  au prisme de matrice 

une sec t ion  c i r c u l a i r e  ( ~ i g .  18 a) .  Par contre,  l e  cheminement inverse, consis- 

t a n t  à remonter du modèle cylindrique au matériau c r i s t a l l i n  e s t  plus d é l i c a t  ; 
I 

en e f f e t ,  c ' e s t  l ' o r i en ta t ion  de l a  f i b r e  à sect ion carrée B l ' i n t é r i e u r  de l a  1 
maille hexagonale qui  va déterminer l a  r é p a r t i t i o n  des f i b r e s  dans l a  coupe 

cr is tal lographique (111). O r ,  s i  l e s  f i b r e s  possèdent toutes  l a  même orienta-  

t i o n  à l ' i n t é r i e u r  d'un même grain, il n'y a pas d 'or ientat ion p r iv i l ég iée  

de l a  f i b r e  dans l a  maille hexagonale, la f i b r e  pouvant prendre n'importe 

quel le  or ienta t ion .  Ainsi, pour déterminer l a  ca r t e  des c iss ions  résolues dans 

l e  plan de glissement, nous ne prendrons en considération que l e s  deux cas 

extrèmes pour lesquels  l a  d i rec t ion  <110> commune 2- coupes (10C.) e t  (111) 

considérées, se  trouve ê t r e  s o i t  diagonale, s o i t  hauteur de l'hexagone . 

(Fig. 18 b e t  c ) .  

Pour l e  vecteur de Buraers de type b, normal à l a  l igne de plus grande 

pente du plan, l a  c i s s ion  résolue stanr,ule l e  long des deux axes perpendicu- 

l a i r e s  passant pzr l 'axe de l a  f i b r e  : l igne de plus grande pente du plan e t  

axe horizontal .  En e f f e t ,  sur  ces deux types de droi te i  l a  c iss ion  e s t  or ientée 

suivant l a  l igne de plus grande pente du plan e t  l a  c i s s ion  résolue e s t  donc 

nulle.  Entre ces zones de zéro, l a  c iss ion  prend des valeurs respectivement 

?os i t ives  e t  négatives (Fig. 19 a ) .  



+ + + 

O : ciss ion résolue nulle 
C : ciss ion résolue inférieure à l a  c iss ion résolue CI 

+ : ciss ion résolue posit ive - : ciss ion résolue négative 

Fig. 19 - Carte de l a  ciS.sion résolue dzns l e  plan de glissenent pour l e s  

d i f fé ren t s  vectezrrs de Wgers e t  pour d e n  types d tor ie@otion iie l a  

f i b r e  par rapport à l a  maille he~agomle .  



* 4 

Pour les vecteurs de hrgers de type b, ou b, , appar~issent dans l e  
plan de glissement, des zones de cission résolue nulle suivant l'une des 

lldiagonalesll de la maille et des zones de cission résolue positive suivant 

l'irutre "diagonale" ( ~ i ~ .  19 b et c). Il n'y a plus inversion du signe de la 

cission résolue, si ce n'est dans des zones très localisées, au voisinage 

immédiat de la fibre, de part et d'autre de celle-ci suivant l'axe perpendi- 

culairè à 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 'lquadrillage" de zones où la 

cission résolue est nulle ou inférieure B la cission résolue critique, la 

propagation de dislocations semble difficile. Par contre, dans les régions 

où la cission résolue atteint une valeur élevée, c'est-à-dire au voisinage 

des fibres, l'activation de sources de dislocations parait tout à fait possible, 

Cependant, l'émission et le mouvement de ces dislocations, qui peut se 

poursuivre jusqu'à ce que la cission résolue soit ramenée au niveau de la 

cission résolue critique, conduirait à une diminution très sensible des 

contraintes internes ; or, ceci entre en contradiction avec l'existence des 

contraintes internes tr9s élevées, que l'observation du flanbage des fibres 

met expérimentalement en évidence. 

A ce point de l'exposé, il convient de signaler un autre fait 

expérimental qui mérite la plus grande attention. Dans un composite B matrice 

durcie par une précipitation de phase y', matrice dont la limite élastique 

(- 700 MPz) est beaucoup plus élevée que celle du composite ~i(~r,~a)-T~C 

(150 NP=), on observe la même courbure des fibres, après attaque sélective de 

la matrice, que dans le composite étudié. Les différents paramètres intervenant 

dans le calcul des contraintes (fraction volumique, modules des fibres et de 

la matrice, coefficients de   ois son) étant voisins, il en résulte que l'état 
des contraintes internes est sensiblement le même. Ainsi, toutes choses étant 

égales par ailleurs, il n'y a pas plus accomodation des contraintes internes 

par déformation plsstique de la matrice, dans le cas d'une matrice à limite 
' 

élastique très faible que dans le cas d'une matrice à limite élastique élevée. 

Tout se passe donc comme si ltaccomodation des contraintes internes par 

déformztion plastique de la matrice était impossible. Quelle peut être 

l'explication de ce phénomène ? 



Etant donné la complexité du problème, il convient de ne négliger 

aucune hypothèse. Par exemple, remettre en cause les observations sur lames 

minces et supposer une absence totale de dislocations dans la matrice pourrait 

expliquer le phénomène, car la défonation plastique ne pourrait alors plus 

s 'effectuer par déplacement de dislocations ou m i t  iplicat ion par activation 

de sources, mais uniquement par nucléation de dislocations. En effet, dans un 

cristal parfait, primitivement exempt de dislocations, il peut y avoir 

nucléat ion du glissement plastique, par agitation thermique, 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 à une taille critique qui dépend du niveau de la cission dans cette 

région, alors la dislocation ne peut se propager et le matériau retourne à sa 

configuration de cristal parfait. Le problème est donc de déterminer cette 

taille critique, pour une valeur de la cission donnée, ainsi que l'énergie 

nécesszire à 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 à une cission Z,est donnée par l'énergie de ligne de la boucle de 

dislocation diminuée du travail de la cission % : 

Pour une cission donnée, 1' énergie passe par un maximum : 

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

Pour un module de cisaillement de 105 MPa, un vecteur de Burgers 
a + 
b de 2,5 A = 2,5 x 10-Io m et un rayon de coeur r, = 2 b, l'application 

O 

numérique conduit à des rayons critiques de l'ordre de 600 A pour une cission 

de 200 MPa et 15 (61x1) pour 2800 MPa, les énergies d'activation étant 

respectivement de 2200 eV et 1,4 eV. La nucléation ayant pour origine 

llagitat ion thermique, elle devient impossible dès que l'énergie d'activation 

dépasse une valeur d'environ 1 eV. Ainsi, dans le cas étudié, il faudrait 

une cission de l'ordre de 3 000 MPa (zL) pour pouvoir nucléer des dislo- 
30 

cations, alors que d'apres 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 



Fig. 20 - b1icrographie élec-troniqne en transmission effectuée sur une coupe 
transversale montrant la densité de dislocations observée duis le composite 

brut de solidiÎication. 

a - Composite N~(c~,T~)-%c 
1 

b - Composite à matrice renforcée par une précipitation de p h s e  2 socs 

Îorne cubo ïdale . 



pouvait empêcher la nucléation mais tout simplement le niveau insuffisant 

de ces contraintes. De toute façon, s'il fallait effectivement recourir à 

la nucléation pour déformer plastiquement la matrice, la limite élastique 

du composite devrait être de l'ordre de celle d'un whisker ().'/IO) ce qui 

est loin d'être le cas puisqulelle se trouve située entre 150 et 700 MPa 

suivant la nature de la matrice. D'autre part, ceci reviendrait à dire que 

toutes les dislocations observées en lame mince seraient introduites par la 

relaxation des contraites lors de llamincissement, le matériau massif devant 

être rigoureusement exempt de dislocations. 

De toute façon, nous savons qu'effectivement la densité de dislocationr 

observées en lame mince peut toujours être sujette à discussion, plus parti- 

culièrement dans le cas de ce composite à fortes contraintes internes. En 

effet, lors de l'amincissement de lames minces longitudinales par exemple, 

si l'on ne prend pas de précautions partixulières pour obtenir la dissolutiion 

des fibres aussi rapidement que celle de la matrice, le détensionnement des 

fibres qui se produit alors par flambage et rupture, au fur et à mesure de 

llamincissement, peut se traduire, dans le cas d'une matrice à faible limite 

élastique, par un écrouissage intense. Dans le cas de lames taillées dans 

un plan perpendiculaire à l'axe des fibres, l'effet de la relaxation des 

contraintes internes semble agir de façon moins sensible sur la densité de 

dislocations ; cependant, dans le cas d'une matrice à limite élastique très 

basse, la relaxation des contraintes semble se traduire par un réarrangement 

des dislocations. Par contre, dans le cas d'une matrice à. 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 observ6e est assez uniforme avec une 

densité de l'ordre de lo7 lignes/cm2 ( ~ i ~ .  20). Au voisinage des fibres, 

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

Il serait peut-être 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 fatidrait que les forces d'ancrage des 

dislocations sur les défauts d'irradiation soient suffisantes pour maintenir 

les dislocations en place lors de la relaxation des contraintes internes, 

dont les valeurs sont très élevées. D'autre part, il ne serait pas impossible 

d'introduire de nouvelles dislocations au cours de llamincissement. C'est 

pourquoi l'observation des dislocations dans une matrice durcie par une 

précipitation de phase p 1  est peut-être la méthode la plus simple et la 

plus fiable. De toute façon, comme nous l'avons déjà signalé, l'état des 

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



Fig. 21 - Cisaillement simple. 

Fig. 22 - Valeurs du fac teur  de  Schmid (X 1000) reportées dans l e  t r i ang le  stéréographique, 

en fonction de l a  d i rec t ion de l ' e f f o r t  uniaxial  appliqué, pour l e  système de glissement 

de type { l l l f < ~ 0 1 )  1611. 
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limite élastique et matrice. à haute limite élsstique, est sensiblement le 

même. 

Si l'on admet donc que les quelques dislocations observées en lame 

mince sont effectivement présentes dans 1s matériau massif, il faut pouvoir 

expliquer pourquoi, malgré la présence de dislocations soumises à des cissions 

aussi élevées, il n'y a pas accomodation par déformation plastique de la 

matrice. Il faut tout d'abord remarquer que dans la cas présent, la cission 

résulte de- contraintes internes et non d'une contrainte appliquée. Or, dans - 
le cas d'une contrainte appliquée, une valeur élevée de la cission résolue, 

supérieure à la cission résolue critique, entraîne le glissement de. dislo- 

cations ; en l'absence dtobstacle, 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 même, Par contre, dans 1s cas 

d'un champ de contrzinte interne, la déformation plastique tend à relaxer 

la déformat ion. élastique corréspondant aux contraintes internes : la 

déformation b, correspondant au cisaillement résuitant du passage d'un 

certain nombre de dislocations, va se traduire par une diminution de la cissior 

d'une quantité G8, où G représente le module de cisaillement. Une f&s que la 

cissïorr résultante sera inférieure à la cission résolue critique, la mouvement 

des dislocations s 3 arrêtera. Considérons , par exemple, deux plans de g.lf~semelrt 
parallèles séparés d'une distance e = 1 p ( ( ~ 2 ~ .  21) : distance couramment , 
observée ex+rimentalement. Le glissement de 10 lignes de dislocatim cok. 

* 
de vecteur de Burgers b dans le plan supérieur se traduira par un cisafllement 

O 

de 10 b 1 2 5  A = 2,5 nm, ce qui correspond à une déformation : 

La cission se trouve donc diminuée de : 

Z = G;1= 100 000.2,5.10-~ = 250 MPa 

Par conséquenjr, le glissement d'une dizaine de dislocations dans des plana de 

glissement voisins d'environ 1 micromètre abaisse la cission de 250 MPa. Il 

suffirait donc du mouvement local de Quel~ues dizaines ae dislocations 

-pour ramener la valeur des cissions résolues au nive211 de la cission critique, 

Po~zuoi ce phénomène ne se produit-il donc pas ? 

~usqu'à maintenarit nous n'avons pas consid6ré le r6le des fibres, alors 

que c'est uniquement dans leur voisinage que la cission résolue atteirt une valeur 

particulièrement élevée, Or,.les fibres peuvent jouer deux r6les : tout d'abord, 

elles opposent au glissement des obstacles infranchissables par cisaillement et, 

d'autre gart, en tant que milieu de module beaucous plus élevé qile celui de la 

matrice, elles exercent siin les dislocations, une force image répulsive, 



Big. 23 - I l lustrat ion schémztique du nécsnisne de m l t i p l i c a t i o n  des 

disloca-i;ions par activation. d'une source. Vue de dessus montrant 

l e s  boucles de. d is locst ion dans l e  plan de glissement e t  ( a )  e t  coupe indiquant 

la  distance de l a  f ibre  à l a  source e t  aux Bislocations émises (b). 



Prenons un exemple, La matrice du composite I?i(cr,lpa)-lpac possède une limite 

élastique de l'ordre de 150 D a ,  La loi de Schmid permet de calculer la 

cission résolue critique correspondante, pour le système de glissement de 

type {11l~<Ï0» ; ainsi, 1s vzleur du facteur de Schmid pour une force 

appli~u6e suivant<001) étant de 0,408 (~ig, 22). la cission résolue critique 

est de 60 1Za environ, Bris ces conditions, la zone 021 l'activation de so-ices 

est possible se trouve située au voisinage de la fibre, dans un rayon de 
O O 

5 000 A environ. Supposons qu'une source située à 5 000 A de la fibre, 
soumise à une cission d'environ 100 MPa ait émis trois boucles de dislocation 

( ~ i ~ .  23). Ces trois boucles se trouvent bloquées au voisinage de la fi;dre, 

sous l'effet répulsif de la force image. Calculons, au niveau de la source, 

la cission correspondant à cette force image. Pour simplifier, nous allons 

assimiler les trois dislocations à une superdislocation de vecteur de Burgers 
O 

3 b située à 2 000 A de la fibre. Dt après Head [62,6d , en supposant le module 
de cisaillement de la fibre infiniment grand par rapport à celui de la 

matrice ( p ) , la force image est d o d e  par : 

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

la source, donnée approximativement par : 

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

donc diminu6e d'environ 50 M?a et devient ainsi inférieure A la cission 

résolue critique. Ainsi, après l'émission de trois dislocations, la source 

s 'arrête de fonctionner . Effectuons maintenant le même calcul, mais en 
su~posant l'existence d'une source dans une région plus proche de la fibre 

où la cission est plus élevée, de l'ordre de 600 XPa. Supposons la source 
O O 

distante de 500 A de- la fibre et les trois dislocations bloquées à 200 A 

de la fibre. La force image est alors de 170 MPa et la contrainte en retour 

de 400 NPa. La cission résolue au niveau de la source devient alors inférieure 

à la cission résolue critique. Ces calculs approchés ne fournissent évidemment 

que des ordres de grandeur, mais prouvent 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 phénomène doit se limiter 

à ltémission de quelques dislocations, ce qui est conforme aux observations 

sur lames minces. Or, si l'émission de ces quelques Cislocations abaisse 

légèrement la cission au niveau de la source, leur* empilement sur les 

fihres tend su contrzire à l'augmenter au voisinage irnrn6dia-t des fibres, 

Ainsi, la formation de ces "empilements de relaxationw ne fsit finalement 

qu'exacerber le phénomène de mise sous contninte des fibres dans la matrice. 

elle se tracuit par uns légère redistribntion cïes contraintes internes, 

qui se trouvent globalement conservées, 



Fig. 24 - Comportement en t rac t5  olr du cornriosite B ~ ( c ~ , T ~ ) - T ~ c  e t  de 

l a  matrice seule. 

a - Courbe de t rac t ion  longitudinale du composite 

b - Courbe da t r ac t ioa  de l a  natri- seule s n i v d  Itaxe [001]. 



En conclusion, le fait qu'il n'y ait pas accomodation des contraintes 

internes par déformation plastique de la mat rice peut s ' expliquer ainsi : 
le cisaillement dû au glissement des quelques dislocations existantes a une 

action négligeable, d'autre part, la nucléation de nouvelles dislocations 

est impossible car le niveau des ciss-ions est très largement insuffisant, 

enfin, le phénomène de multiplication des dislocations par activation des 

sources existantes, limité à Ifémission de trois ou quatre dislocations à 

cause des forces images et de lz contratnte en retour, s'il abzisse legèrement 

la cission au niveau de la source, l'augmente, par contre, au voisimage des 

fibres. et conserve ahsi globalement, les contraintes internes. 

Considérons maintenant l'effet d'une force extérieure appliquée suivant 

l'axe des fibres, c'est-à-dire suivant une direction de type <001). Pour un 

monocristal présentant cette géométrie, la cission résolue dans les plans de 

type (Ill], cission correspondant à. la seule force appliquée, est nulle pour 
+ 

des vecteurs de Burgers de type b, , ces vecteurs étant orthogonaux à la 
4 

direction de la force appliquée. Pour les vecteurs de Burgers de type b, et b,, 

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 1 

résolue positive dans tout le plan de glissement. La limite élastique globale, I 
dans la matrice du composite, est zlors atteinte lorsque dens les zones de 

pro~agatior,, c'est&-dire vers le ce~tre de llinterlibre, la 1 
cission résolue atteint ia cission résolue critique de la 1 

I 
matrice. C'est-à-dire que dans la zone de cission résolue nulle en l'absence 1 

d'une force extérieure, la cission résolue doit augmenter d'une valeur égale 

à la cission résolue critique. Ce phénomène devrait pouvoir se vérifier 

macroscopiquement sur les courbes de traction du matériau composite et de la 

matrice seule : les limites élastiques devraient être identiques. Cette 

hypothèse est bien vérifiée : les limites élastiques du composite et de la 
- 

matrice seule étant effectivement très voisines (I?ig.24) .~ac 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 critique, égale et de signe 

opposé Z la cission résolue critique en traction. C'est-à-dire que dans les 

zones où la cission résolue est positive en l'absence d'une force ertérieure, 

la cission résolue devra augmenter en valeur absolue d'une valeur égale à la 

somme de la cission résolue critiqme et de la cission résolue en l'absence de 

force extérieure. Ceci devrait se traduire par une dissymétrie du comportement 

en compression du composite par rapport à la traction, la limite élastique en 

compression devant être plus élevée. Dans les zones de propagation, 



Fïg. 25 - ~omportemexk ezr comp=ssion du c o r n s i t e  NI(c~;%)-T~C e t  de 

la matrice seule. 

a - Courbe de compessZorr &ri coqoaite  s~ iwnt  1.l- [OOI]., 

b - Courbe de compression de l a  matrice seule suivant l laxe  [001]. 



c ' e s t à -d i r e  lo in  des obstacles au glissement que constitu=t l e s  fibres, 

l e s  cissions résolues dues aux contraintes internes étant de l 'ordre de 

la  cission résolue critique, la dissymétrie due 

à l a  présence de zones de cission résolue positive devrait donc ê t r e  de l 'ordre de 

grander& de l a  limite élastique du matériau en tract ion,  Les essais de conpression 

sur l e  matériau composite ont e f f e c t i v a w t  confirmé ce comportemsnt dissymétrique 

par rapport à l a  traction, l a  l imite Blastique passant d'environ 150 mer à 300 ma 
è t  l'ëxbeinble de la courbe se trouvant décal6 en contrainte d'environ 150 %Pa 

( ~ i g ,  25) .  La présence d'un champ de contrainte pseudo-périodique dQ aux 

contraintes internes sa traduit donc, au niveau des tout premiers stades de l a  

]?ropagation des dislocations, par un Clurcissement de m&s type que celui résal tant  

des shamps de contrainte induits par des prdcipités (~o t t -mbar ro  26 , l a  seule [ 1) 
difference se  situânt au ziiveau de l réchel le  de l a  pseubo-gériodicitd qui e s t  i c i  

relativement grande, de l 'ordre de Quelques micrombtres, 

III. 3 .  Conclusion 

Le modèle simple u t i l i s é ,  quk présente la symétrie de révoliction, 

permet cependant d'expliquer l ' é t a t  ~ r a d o x a l  de ce matériau composite 

dont l a  matrice, à f a ib l e  l imite élast ique,  r é s i s t e  cependant à des 

contraintes internes énormes, e t  ne présente qu'une fa ib le  densité de disloca- 

t ions.  Evidemment, l e s  valeurs numériques a i n s i  déterminées, bien qu'el les 

soient conf imées par un calcul par e2éments f i n i s  ne nécessitznt p s  

l e s  mêmes h y p  thèses. .simplifi=atrices, ne doivent pas @tre prises 

au sens s t r i c t  mais considérées comme des ordres de grandeur. ~éanmoins, ce 

modèle a permis de montrer que- les  cissions résolues dans l e  plan de glisse- 

ment, nulles ou fa ib les  dans l a  plus grande par t i e  de ce plan, ne présentent 

des valeurs notables que dans des zones t r è s  localisées.  Ceci a permis 

d'expliquer pourquoi l'accomodation des contraintes internes t r è s  élevées 

présentes dans l a  matrice, é t a i t  impossible : l e  cisaillement, dû au glisse-  

ment des quelques dislocations existantes, a un e f f e t  négligeable, la nucléa- 

t i o n  de nouvelles dislocations es t  impossible e t  enfin, l a  mult ipl icat ion 

des dislocations par act ivation des sources, l imitée à l'émission de t r o i s  

ou quatre dislocations n'abaisse que faiblement l a  cission au niveau de l a  

source mais, au contrs i re ,  exacerbe l e  phénomène de mise sous c o n t a n t e  

des f i b r e s  dzrns l a  m t r i c e .  De plus, l ' éga l i t é  des 

l imi tes  élast iques en t rac t ion  longitudinale du composite e t  de l a  matrice 

seule a in s i  que l a  dissymétrie du comportement en compression du composiSe, 

phénomènes prévus par l e  calcul e t  vé r i f i és  expérimentalement, confirment 

pleinement la  va l id i t é  du modèle. 



Enfin, bien que cet aspect des choses n'ait pas bté prévu au 

départ, nous avons déjà pu, dès.ce stade dE ltétude,vutilliserlf le M é r i a u  

composite, non seulement pour expliquer, mais plus encore pour résoudre 

auantitativement un problème de contrainte interne en terme de microméaanismes 

de déformation, dans le cadre de la théorie des dislocations, ce qui est 
l 

généralement impossible dans les mz%tériaux classiques. D'autre part, 

en se qui concerne les tout premiers stades de la propagation, le composite 

constitue également un matériau modèle, puisqutfl a permis l'étude de l'effet 

d'un chvnp de contrainte pseudopériodique sur le mo';zvement des dislooations, 

Or, contrairement au mécanisme de durcissement de ~ott-xabarro rdsultant I 

des champs de contrainte induits par la rrécipitatioa, le champ de contrainte 

pseudopériodique est ici celui de6 contraintes inteAmes d'origins thermique ; 1 

l'étude du durcissment peut donc s'effectuer en absence des effets secoadaires 

pouvant résulter de la précigitation, De plus, la détermination chiffrée de 

la cission résolue résdtsnt des contraintes internes, a permis m e  étude 

guantitative de l'effet durcissuit de ce c.?mmp de contrainte pseudopériodique, 1 



Fig. 26 - Essai de  traction sens long s u r  écliantillon: massif à la température 

ambiante : courbe contraMe défomation du composite ~i(,Cr,%)-T~C. 



( I V  CONPOR!FEMBNT EN TRACTION LONDITUDIN*LE DU COMPOSITE DB SOLIDIFICATION 

ROm DES EMPILEMENTS DE DISLOCATIONS DANS LA RUPTUBE DES FIBFES 

IV. 1. Comportement 'du matériau massif 

Les essais  de t rac t ion  sur échantillons massifs, à la  température 

ambiante, ont ét4 r éa l i s é s  sur des éprouvettes t a i l l é e s  parallèlement à 
I 
l la  di rect ion de croissmce.  L'axe de  t r ac t i on  es t  a i n s i  para l lè le  à la 
1 
l direct ion des f i b r e s  [001]. 

La  courbe da t rac t ion  du crompmite B la  température ambiante 

(Fig. 261, présente: 4 stades. Dans l e  stade 1, domaine élastique, l e s  f i b r e s  

e t  la  mat-rrics se déforment élastiquement ; par contre, dans l e  s t ade  2, 

i domaine Blastique-plastique, les-  f i b r e s  r e d e n t  dans l e  domaine élast iqxe,  

tandis  que la matrice se déforme plastiquement. Ce stade- se: termlne par  

l e  crochet d e  tmct ion .  Le stade 3,  pa l ie r  d e  contrainte, se caractér ise  

par une déformation plastique à contrainte constante ; dans l e  stade 4, 
l e  matérizu sa déÎorme avec Tane fo r t e  consolidation. Le module d'Young 

dw composite. suivant la  direct ion [001), déterminée par l a  pente de Ia 

courbe de t rac t ion dans le: domaine élast ique,  es t  d e  130 000 MPa. Cette 

valeur e s t  légèrement supérieure & ce l l e  du module d e  la mztrice s e S e  

(115 000 MPa) ; ceci  e s t  d3 à la présence- des f i b r e s  à haut moduIe qui,  

intervenant à t r avers  la l a 5  des mélanges dans l e  module du composite, 

rendent ce dernier  supérieur i celui! de la matrice. 

Pour comprendre l e  comportement en t rac t ion  composi-te, des 

observations micrographiques ont é té  effectuées sur  des épmuvettes p la tes  

pol ies  préalablement à l ' essa i .  Dans l e s  stades 1 e t  2, en-dessous du crochet 

de  t rac t ion ,  on n'observe jamais de rupture des f ibres .  Le crochet d e  

t r a c t i a n  correspond à l 'appari t ion d'une bande de déformation hétérogène 

fa i san t  un angle d e  45O avec l 'axe de l 'éprouvette e t  semblable aux bwides 

de- type Piobert-Lüders observées dans l e s  ac ie r s  ( ~ i ~ .  27). Cette bande 

e s t  généralement s i tuée  près de  l 'un des  congés. Un examen micrographique 

montre qu'à l ' i n t é r i eu r  de l a  bande, l e s  f ibres.  sont rompues en p e t i t s  

segments dont la longueur es t  égale à environ 3 à 5 Sois l eur  dimension 

transversale. A chaque rupture de f ibrs- e s t  associée une ligne de glissement 

dans la matrice (Fig. 28).  Le pa l ie r  de contrainte (stade 3) correspond à 

l a  propagation de la  bande de déformation hétérogène dans tout  l e  f û t  de 

l 'éprouvette. Cette propagation entraîne l a  rupture des f i b r e s  dans toute  

la  par t i e  u t i l e  de l'éprouvette. A l a  f i n  du stade 3 ,  l e  t ransfer t  d e  charge 

de l a  matrice aux f i b r e s  ne peut plus s 'effectuer à cause de la f a ib l e  

longueur des segments d e  f ibres.  Dans l e  stade 4, l e  matériau, durci à l a  

f o i s  par l e s  p e t i t s  segments de f ib res  e t  par l'écrouissage prononcé de 

l a  matrice, se déforme plastiquement avec une fo r te  consolidation. 



Fig. 27 - Micrographie optique de l a  bande de déformation hétérogène 

dont l a  d i ~ e c t i o n  moyenne f a i t  on angle de 4 5 O  avec l'axe de l l é p r o u ~ e t t e  

[64]. Dans cet te  bande, l e s  f ib res  sont rompues en p e t i t s  segments. 

La micrographie a é t é  effectuée sur un composite C O ( C ~ , K ~ ) - T ~ C  a p s s  

un essa i  de t r ac t ion  à 700°C. Dzns la gamme : 20°-700°C, l e  compoli;tement 

dcanique de cet  a l l i a g e  e s t  semblable à celui  du composite étudié, 

ô l a  température ambiante 

Fig. 28 - Micrographie optique montrant l'aspect de l a  bande de déformatiolr, 

A chaque rupture de f i b r e  e s t  associée une ligne de glissement daai3 l a  

matrice ; l 'aspect dévié de ces lignes e s t  dû à l a  présence de f ib res  

sous-jacentes. 
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A partir de ces observations métallographiques, deux hy-pothèses 

peuvent être avancées pour expliquer l'aspect du composite dans la bande 

de deformation : 

1 - Les fibres cassent et leur rmpture provoque ltécrouissag.e 
de la matrice. 

2 - La matrice se déforme plestiquement, ce qui conduit à la 

rupture des fibres par concentrat ion de contraintes. 

Dans le premier cas, il n'es* pas possible d'expliquer la rupture des 

fibres ; en effet, la charge qu'elles supportent.au crochet de traceon est 

inférieure à leur limite de rupture. Dans le second, il fzudrait mettre en 

évidence le mécanisme qui conduit à la rupture des fibres par concen;tration 

de contraintes. hisqu'à chaque ru~ture de fibre est associée une ligne de 

glissement dans la matrice, il est raisonnable de- supposer que l'origine 

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 2islocations dont le 

vecteur de mrgers ntest pzs parallèle à la surface ; la hauteur de- la 

marche sera d'autant plus importante que le nombre de dislocations qui ont 

glissé dans le plan est élevé. Or, l'un des mécanismes pouvant conduire 

à une concentration de contraintes suffisante pour rompre les fibres est 

l'empilement de dislocations contre les fibres [ 64,651. 

Pour confirmer cette hypothèse, il serait souhaitable d'observer 

les premiers stades de la déformation plastique. Cependant, l'examen en 

microscopie électronique par transmission de lames minces prélevées dans 

les zones déformées de l'éprouvette n'apporte aucun élément dtinformation 

supplémentaire. Dans les régions atteintes par la bande da déformation, 

l'écrouissage de la matrice est si important que l'on ne peut résoudre les 

dislocations dans les bandes de glissement ; par contre, en dehors de cette 

bande de déformation hétérogène, les configurations de dislocations formées 

dans le stade 2 ne sont pas assez stables pour être observées. Ces structures 

vont se modifier, d'une part lors de l'amincissement à cause des effets 

de surface qui ne sont plus négligeables, d'autre part et principalement 

sous l'effet de la relaxation des contraintes lors de la décharge de 

l'éprouvette. Au contraire, les expériences de déformation in situ dans 

le microscope électronique à 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 d e  la déformation plastique. 



Rg. 29 - Micrographie électronique en transmission (1 MV) du composite 

H ~ ( C ~ , % ) - T ~ C  déformé i n  situ en traction longitudinale. Empilemeil;ts 

de dislocations contre une f ibre ,  certains empilements contiennent plus 

de cent dislocatiorrs, 



IV. 2. Essais de. traction in situ 

Les essais de déformation in situ ont été effectués à l'aide du 

porte-objet de traction décrit précéaemment ($11, 31, les microéprouuettes 

( ~ i ~ .  10) étant taillées parallèlement à l'axe de; cro2ssance [001] . 
Avant l'essai de traction, les observations effectuées dans les 

microéprouvettes montrent la présence de dislocations isolées dans la 

matrice et d'empilements de: quelques dislocations contre les joints de 

grains. Dans tous les cas, le nombre da dislocations contenues danS.ces 

empilements est faible ; d'autre part, ces empilements sont peu nornbreuz 

dans toute- la eone observée. Au cours de la déformation, &es empilements, 

contenant plus de cent dislocations, se forment contre les fibres : 

empilemds simples (~ig. 29) ou empilements doubles (Fig. 30). 

Dans les deux cas (~ig.29 et 30), le plan de glissement est ile 

plan (117) ; les dislocations de ces empilements ont pour vecteur de 
1 

Burgers b = 5 [170] ; le système de glfssement est donc : (LIT), [1%] . 
Dans le cas d'une contrainte uniaxiale parallèle à [001], ce système 

n'est pas sollicité ; ce?endant, nous avons observé ces empilements dans 

des bandes inclinées de 8 = 4 5 O  par rapport à l'axe de traction et situées 

sur les bords du trou percé dans la lame. Or, nous avons vu p*édemment 

($ II, 3) que, si la microéprouvette de tract Lon est assimilée à une plaque 

plane percée d'un trou et soumise à un effort de traction uniaxial, la 

la contrainte, à la périphérie du trou, se trouve rgduite à la cmpa-sante 

tangentielle Qe. Ceci permet alors d'expliquer, w- la situation de la eone 

observ&e, que le système de glissement (llE), [~YO] puisse être sollicité. 

L'étude du contrzste des dislocations de 1 empilement double de. la 

Fig. 30, ainsi que la continuité de la bande de glissement , permetiient de 
déterminer le mode de forma%ion de ce type d'empilement : deux segments 

de dislocation homologues, appartenant à chaque demi-empilement, proviennent 

d'une boucle de dislocation. Ces segments doivent donc possèder le même 

vecteur de Mgers, ou, en convenant d'orienter les dislocations dans le 

même sens, des vecteurs de Burgers de signes opposés. Expérimentalement, dans 

des condition3 de diffraction présentant le même écart $ à la position de 
-* 

Bragg, les réflexions + 2 puis - g permutent le contraste des deux 
demi-empilements : les vecteurs de Burgers sont donc bien de signes 

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



Fig. 30 - Micmgraphie dlectronipue en transmission (1 bfV) du composite 

~i(Cr,~a)-T~C déformé in situ en traction: longitudinale. Empilement 

double de dislocations entre deux fibres, la source de àislocatiom 

est située entre les deux fibres,dans une partie plus épaisse de la 3lrme. 



dislocation parallèles et de même longueur, mais de*vecteurs de Burgers 

+ b et - b, observés respectivement dans des condit50ns de diffraction 
+ g et - g telles que sg = s,~ ,présentent en fond clair le, même- contraste 

oscillant. Ce résultat, qui reste-valable dans le cadre de la théorie 

dynamique à N onde2 permet d'identifier le mode da formation de ces 

empilements : une source de- 3kan.k-Read, située entre les deux fibres 

dans une partie plus épaisse, émet une boucle de dislocation qui se. 

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 croP%avec la contrainte de cisaillement dans le plan de 

glissement. 

La poursuite, de l'essai de traction conduit à des ruptures de 

fibres par clivage sur le plan (001) perpendiculaire- à l'axe de la fibre 

(~i&. jl), La mztrice est fortement écrouie au voisinage de la rupture 

' de la fibre ; en effet, il rrly a plus transfert de charge de la matrice 

i la fibre et la matrice se déforme plastiquement. 

Ces observations semblent montrer que la rupture Ües fibres 

résulte de la concentration de contrainte en tête d'empilement. Pour 

vérifier cette hypothèse, il faudrait s*assurer que cette contrainte 

est suffisante pour provoquer la rupture de. la fibre et que la contrainte 

dans le plan de glissenent est du même ordre de grandeur que la contrainte 

de cisail~ement a.u crochet de traction dans l'essai macroscopique. Des 

calculs sur les empilements de dislocations, efÎectu6s dans le cadre de 

la théorie de l'élasticité, permettent de déduire ces grandeurs des 

caractéristiques géométriques des empilements. 

*Ce résul tat  de l a  théorie cinématique reste valable en théorie dynamique è IT ondes, rn effet,  

l es  amplitudes des ondes diffractees sont solution de lt6puation suivante, formulée par Howie 

oh 4 e s t  l e  vecteur colonne des a~pl i tudes  des ondes diffractées, 

2 l a  profondeur, 

p'une matrice diagonale dans laquelle l e  défaut a p p r a i t  par un terme proportionnel au 

produit scalaire  g3, 

A une matrice dont les ternes diamnauu sont proportionnels à l 'écar t  à l'angle de 

Bragg e t  dont les  termes non-diagonaux sont l i é s  aux coefficients du développement 

en sér ie  de -wurier du potentiel c r i s t a l l i n ,  

Si  l e  c r i s t a l  e s t  centrospétrique, l a  matrice A es t  symétrique m h e  dans l e  cas d'un 

~ o t e n t i e l  complexe tenant compte des effets in6lastipues [68 1. Ainsi, à deux dislocations de 

vecteurs de m g e r s  + b e t  - b, observées dans des conditions de diffraction symétriques + g 
e t  - g, correspndent deux matrices A' identiques e t  par cons6quent un m&e vecteur colonne $, 



Fig, 31 - MicrograplPe électron5que en transmission (1 W )  du composite 

N~(c~,'c~)-&c déformé in situ en traction longitndinale. Rupture d'une 

fibre par clivage, le fort écrouissage de la matrice an voisinage de la 

nipture est dû an report de la charge suppodée par la fibre avant rupture, 

mir la nrztrice qui l'entoure. 



IV. 3. Interprétation quantitative de.s essais de traction in situ 

Méthode. de calcul 

L'étude des empilements de dislocations a été abordée de deux 

manières drfférentes. Eshelby, Frank et ~abarro[ 69 ] puis Head et 
Thomson ['/O] ont traité le cas réel d'une distribution discrète do 

dislocations. Par contre, Leibfried 71 a décrit l'empilement de [ 1 
c?islocations par une distribution continue de vecteurs de Burgers 

infinitésimaux. Ce modèle permet de représenter avec une bonne approximation 

de-s empilements contenant un grand nombre de dislocations. 

Supposons des lignes de dislocation de longueur infinie, parallèles 

à l t a e  des z, le plan de glissement étant défini par y = O. Les calcuis 

sont alors effectués sur une ligne x'x , perpendiculaire a.w. dislocations 

et contenant la. source. Le sroblème est alors de déterminer la densité 

de dislocations n(x) à l'intérieur du domaine D contenant les dislocations 

de IQ empilement, une vzleur positive de n(x) se rapportant à des 

dislocations de vecteur de M g e r s  positif et vice versa. Le nombre d e  

dislocations contenues entre x et x + dx est d o ~ é  par la quantité n(x) dx, 

Par conséquent : 

db = b n(x) d;: 

où'b est le vecteur de Burgers d'une dislocation individuelle. 

En tout point 5 du domaine D, chaque dislocation est soumise à la contrainte 

de cisaillement dans le plan de glissement, à laquelle correspond la 

force o=(S) b, et au champ de contra.inte dû aux autres dislocations. 
A l'équilibre, la. résultante des forces exercées sur chaque' dislocation 

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

par sa valeur principale. 

Par conséquent, dans le cas d'une distribution continue, la condition 

d'équilibre prend la forme d'une équation intégrale dont lz solution 

donne la densité de dislocations n(x) : 

c e  (81) 
A 



où la  constznte A e s t  définie par l 'expression : 

avec : 3 : coefficient  de Poisson, 

y : module de cisaillemen%, 

b : vecteur de Burgers de l a  dislocation, 

\Y : angle entre l e  vecteur de Burgers e t  l a  l i g i e  de dislocation. 

Pour des dislocations v i s  : 

Pour des dislocations coin : 

Le nombre de dislocations contenues dans l'empilement , e t  de 

vecteur de h r g e r s  b, e s t  obtenu par intégrzt ion de l a  densité n(x) dans 

l e  domaine D : 

Ainsi, à p a r t i r  des caractérist iques géométriques - longueur du 

plan de glissement e t  nombre de dislocations - il e s t  possible de déterminer, 

pour chaque trie d'empilement : 

( a )  L a  contrainte de ciseillement dans l e  plan de glissement : Q, 

(b )  La contrainte ef fect ive  uX en tout  point X du plan de glissement, 

égale à l a  somme algébrique de l a  contrainte de ciszillement ff, e t  

de l a  contrainte en retour v due a . u  dislocations de l'empilement : 
B 

Contra,inte de cisaillement dans l e  plan de glissement 

t 'expression donnank 12 densité de dislocations contenues dans 
l 

un em-pilernent simple de longueur L - l 'obstacle étant  s i tué  en x = L e t  I 

l a  densité de dislocations nulle en x = O - es t  obtenu 3ar inversion l 
i 

de l a  re la t ion  (81) l 



Le nombre total de dislocations de l'empilement est alors donné par la 

1 

relation : L 

-% 

soit : N = c c  L 
2 A  

Ainsi, dans le cas de l'empilement simple représenté Fig. 2 9 ,  la conna.issance 

du nombre N de dislocations et de la longueur L de l'empilement 

permet de déterminer le cisz;illement dans Le plan de glissement : Cr, = 180 MPa 

Considérons maintenant l'empilement double de la Fig. 30. Sous 

l'action de la contrsinte de cisaillement CJ", la source située en x = O 

a émis un certain nombre de boucles qui ont donné un nombre égal de 

dislocations de vecteur de Burgers respect ivement positifs et négztifs, 
+ 

bloqués sur les fibres en x = - a. Les N disloc~.tions "positivesn sont 

situées entre x = b et x = a et les N dislocations "négatives1' entre x = - b 
et 2: = - a. 

L'inversion de lléquat ion intégrale (81) permet d'obtenir la 

distribution des disïoc~tions wpositives" 

et celle des dislocations "négatives" : 

Le nombre B de dislocations émises, llpositives" ou llnégativesll est donzé par : 

soit : I'J z 

où : K et E sont respectivement les intégrales elliptiques complètes de 

première et deuxième espèce. 

Cette expression permet de déterminer le cisaillement dans le plan de 

glissement à partir du nombre de dislocations de l'empilement double de 

la Fig. 30 et de leur localisation d a s  le oléin de glissement ; le calcul 

donne : Uc = 260 IfPa. 



Dimension de la source 

A l'équilibre, il est possible de d-éterminer la contrainte effective 

dans le 'plan de glissement. E h  pzrticulier, la conneissance de la contrainte 

de cisaillement qui s'exerce sur la source de Frank-Read permet d'estimer 

sa longueur. En effet, pour que cette source puisse émettre une boucle 

supplémentaire, il faut que la contrainte de cisaillement au niveau de 

la source soit au moins égide à la valeur critique Q '  pour laquelle la 

courbure de la dislocation-source passe par un maximum 72 [ 1 :  
q = cT _t- e 

où : ~1 est le module de cisaillement, b le vecteur de Burgers, 3 la 
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 

. après la N ième boucle, la contrzinte a: est déterminée par les inégalit 6s 

suivantes : 

où OF' et sont les contraintes effectives, au niveau de la source, 
l 

après llémission des boucles (N - 1) et N. La contraintea$peut être 
l 

l 
i 

calculée pour la conf igurzt ion dt équilibre stable que constitue 1 ' empilement I 

de disloca.tions. Pour des empilements contenant un grand nombre de 1 

dislocations, les caractéristiques géométriques restent pratiquement I 

inchangées lors de lfémission d'une boucle supplémentaire ; les valeurs i 
a': et e'sont donc très voisines et il suffirsit d'un accroissement 

infinitésimal de la contrainte pour qu'une nouvelle boucle soit émise. 
1 

L'approximation ~2 ~N.S d5(-$st alors justifiée ; ceci permet de déterminer 

la contrainte critique $ puis d'obtenir, à partir de la relation (94), ~ 
une valeur par excès de la longueur de la source. Dens le cas de l'empilement ; 

l 

double, la contrainte effective au nivezu de la source est donnée par [71]: 

La combinaison des relations (94) et (96) permet alors d'obtenir la 

longueur 3 de la source. Ainsi, dans le cas de llempilement double étudié, 
la source de Fra&-Read nta pu être observ6e expérimentalement car elle 

se trouve située dans une partie plus épaisse de la lame ; cependan*, la 
O 

taille de cette source a pu être évaluée par le calcul à 200 nm (2000 A), 

environ. 



Contrainte subie par les fibres 

L'estimation de la contrainte de cisaillement en tête d'empilement 

donne la valeur de la. contrainte subie localement 2ar les fibres. Dans 

le cas des deux empilements étudiés, cette contrainte atteint 25 000 ma. 

Cette valeur est du même ordre de grandeur que la limite élastique théorique 
b 

( ) du carbure de tantale, déduite de la mesure du module d'Young 55 . 
10 [ 1 

Avec des contraintes locales aussi élevées, il est donc possible, soit de 

créer des dislocations dans les fibres momcristallines parfaites de 

carbure de tantale, soit de nucléer une fissure qui se propage ensuite 

dans la fibre sous la simple action de la contrainte appliquée. Les résultats 

précédents permett'ent donc d' expliquer la rupture des fibres. 

Contrainte appliquée 

Connaissant le cisaillement dans le plan de glissement, il serait 

intéressant de remonter à la contrainte appliquée pour pouvoir relier les 

observations faites in situ, à l'essai de traction sur échantillon massif. 

Pour ceci, le plus simple serait d'utiliser la loi de Schmid quI donne 

la contrainte de cisaillement dans le plan de glissement (cission résolue), 

en fonction de la force appliquge F : 

C, = I cos p cor X 
s 

(97) 1 

où : Q est lgangle entre F et la normale au plan de, glissement, I 

1 l'angle entre F et la direction de glissement 

et s La section de- 1'éprouvette. i 
l 
1 

Malheureusement, cette loi ne peut s'appliquer que si le milieu est l 

homogène et la contrainte appliquée uniaxiale. Or, dans le cas present, 

il s'agit d'un matériau composite, et, de plus, la contrainte locale nf est , 

Pas forcément unidale. En effet, les observations ont été effectuées 

dans des bandes inclinées d'environ 4 5 O  par rapport. à llaxe de traction 

et situées assez près du trou percé dans la lame. Dans ces conditions, 

supposer que la contrainte est réduite à la composante tangentielle ce 
donde par la relation ( 2 ) et par conséquent uniaxiale, n'est rigoureusement 

exact qulau bord du trou où la cission, maximale dans les directions 

inclinées de 4 5 O  par rapport à l'axe des efforts, est alors nulle. Faire I 

l 
l~hypothèse d'une contrainte locale uniaxiale et réduite à CTe constitue 

donc dèjà une première ap?roximation. D'autre part, il s'agit d'un matbriau 

composite et non d'un milieu homogène, or, nous avons déjà vu ( $  III. 1. a), 
que l'effet sur les composantes O,, et One d'une force appliquge 

1 
suivant la direction de croisssnce Oz, [0@1] , est ertr5mement faible : 1 



seule la composante Qmz est sensible à l'action de la force appliquèe 

et augmente d'une qu~ntité voisine de la valeur de cette force. Dans 

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

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

P a  contre, dans le cas présent où la contrainte, supposée uniaxiale, 

n'est plus dirigée suivant Oz mais inclinée de 4 5 O  par rapport à la direction 

de croissance ; il faut être conscient du fait que l'application deJa loi 

de Schmid constitue une nouvelle approximation. Cependant, la simplicité 

de cette loi, et le fait que nous ne travaillons, de toute fagon, que sur 

des ordres de grandeur, nous ont conduit à l'utiliser quad même. Nous 

avons également négligé l'ef f et des contraintes internes, d'une part 

parce que ces 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 ces contraintes n'avaient qu'un rôle négligeable sur le comportement 

en traction sens long du compasite, ce qui se trouve vérifié expérimentalement 

par le fait que la limite élastique du composite est la même que c e Y e  

de la matrice seule. 

Moyennant ces différent es appr0xima.t ions, les résultats obtenus 

précédemnent sur la cission dans les plans de glissement, conduisent à 

une contrainte appliquée comprise entre 550 MPa dans Ie cas de l'empilement 
simple et 750 MPa dans celui de l'empilement double. Ces données permett-en* 

de relier les expériences de déformation in situ aux essais macroscapiques : 

les valeurs de la contrainte apaliquée, déduites d'observations faites 

avant rupture des fibres, peuvent être comparées avec le niveau de mntrainte 

dans l'éprouvette macroscopique avant le crochet de traction. Cependsat, 

la valeur de la contminte au crochet de traction (550 MP~) doit ê t ~  

corrigée pour pouvoir tenir compte des concentrations de contreintes qui  

existent a.u congé de l'éprouvette. Le facteur de concentration de cantraintes, 

défini par la géométrie de cette éprouvette, a une valeur de 1,6. Dans 

ces conditions, la corrélation entre les valeurs déduites des essais in situ 

et celles obtenues à ~artir d'essais ~croscopiques est satisfaisante. 

Remarques sur la méthode de calcul l 

La méthode de cnlcul utilisée présente deux types d'approximations : 

d'une part, les dislocations constituant les empilements sont des 1-es 

infinies alors qu'il ne s'agit que de segments de droites, d'autre part, 

le milieu est considéré conme homogène alors que les obstacles, lesifibres, 

ont des cara.ctéristiques mécaniques différentes de celles de la matllice. 



Considérons tout d'abod- le feit que les empilements ne soat pas 

constitués de lignes de dislocations infinies mais de segments de dislocations 

quasiment rectilimes et parallèles ; le blocage de ces segments s'effectuant 

sur toute leur longueur, qui est de l'ordre du micromètre. Les calcu;ls, 

qui su-posent des lignes de dislocation de longueur infinie ont été effectués 

sur une ligne x'x perpendiculsire 2- dislocations et contenant la source. 

Or, la contrainte due à un segment de dislocstion, parallèle à l',axe sTz 

et d'extrémités zl et 12, est définie [73]  par la relation: 

Les ternies cr..(z,)  et Qr.(z,) ,  explicités par le calcul, permettent d'exprimer 
"J 

la contrainte de cisaillement dans le plan de glissement, eD tout pdint 

(x, O, 0) cie la ligne x'x : 

- X 1 (99) 
R,(Rt+zd 

où b est le vecteur de Burgers de la dislocation et où Rl et R2 
2 2 2 2 2 2 sont définis par : R1 = x + z2, R2 = x + z2. Les extrémités zl et x2 

ont des yoçitions synetricues par rapport à x'x, par conséquent : 

où 8 est défini par la relation : 

z2 = - x  tg ( 101 

Dans ces cond-itions, la contrainte %,a pour ex-ression : 

06 Q F ~ ( ~ )  est la contrainte due à une ligne de dislocation de longueur 

infinie. En tête d'empilement, les dislocations sont si serrées que 

chacune d'entre elles est vue sous ur, angle 28 voisin de ; la source, 

par contre, voit sous un~angle de Ir environ les segments de dislocations 
3 

les -lus proches. Par conséquent, le calcul effectué avec des lignes de 

dislocations de longueur infinie donnera de bons résultats en tête 

d'empilement et n'affectera la valeur de la contrainte en retour sur h 

source que d'un facteur deux environ. 



En ce qui concerne l'liétérogénéité du milieu, un obstacle plus 

dur que lamatrice, le 9roblème a 6éjâ été traité par Chou 74 qui trouve [ 1 
des résultzt s assez peu différents de ceux obtenus dans un milieu homogène, 

Ainsi, le modèle utilisé permet donc de décrire, avec une banne 

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 clairemnt 

le mode de déformation en traction du composite étudié, Dans le stade 2 

de la courbe de traction, une fois la limite élastique de la matrice 

atteinte, les sources de dislocations situées dans les plans 911) sont 

activées et des empilements se forment contre les fibres. Le nombre de 

dislocations contenues dans ces empilements augmente svec la contrainte 

appliqu6e. Ils contiendront un nombre de dislocations particulièrement 

important dans les régions de forte con~entration de contrainte, c'est-à-dire 

près des congés de lléprouvette. Lorsque le nombre de dislocations d'un 

empilement,devient suffisamment pnd, la contrainte en tête d'empihment 
l 

atteint la limite élastique théorique du carbure de tantale. Une fissure I 
I 

se nuclée dans la fibre et se propage d m s  toute sa section. Après arpture 

de la fibre le transfert de charge de la matrice à la fibre ne s'effectue 

plus au voisinage de la rupture. De ce fait, la matrice est soumise à 

une contminte plus importante et de nouvelles sources de dislocations 

sont activées. Des empilements se forment et se développent sur lesfibres 
l 

voisines qui cassent à leur tour. La déformation se propage de proche en I 

proche par rupture des fibres en petits segments dont la longueur est 

du mênie ordre de grandeur que les dimensions transverseles des fibres. 

Une bande de déformation hétérogène apparait dans l'6prouvett;e près -d'un 

congé : c'est le crochet de traction. Pendant le stade 3, la bande de 
déformation s'étend à tout le fût de l'éprouvette. Pour vérifier le rôle 

joué par les concentrations de contraintes dans l'initiation des bandes 

de défornation hétérogène, des essais de traction ont été réalisés sur 

des éprouvettes macroscopiques percées d'un trou 64 . Les bandes de [ 1 l l 
déformation apparaissent ô la périphérie du trou dans des directions 

inclinées de 4 5 O  par rapport à l'axe de traction. La microéprouvette 

utilisée pour les essais de déformation in situ grésente le meme aspect 

en surface ; de plus, c'est à l'intérieur de ces bandes de déformation 

que les emyilemen-ts ont été observés. Ce résultat montre bien lqidentité 

des mécznismes de déformation dans les échantillons massifs et les lames 
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minces. Dans le stade 4, le comportement du composite est celui d'un 
matériau écroui, durci par une dispersion homogène de particules : les 

segments de fibres. 

Enfin, il est intéressant de remarquer, qu' exp6rimentalement, on 

n'observe pas de glissement dévié ou wcross-slipn : le glissement est 

hdtérog&ne, les dislocations s'empilent contre les fibres jusqurà rupture 

de celles-ci alors que le glissement dévié permettrait de poursuivre la 

d6formation plastique de la matrice sans rupture de6 fibres. comment expliquer 

ce comportement du materiau ? 

Absence. de glissement dévié ou tlcross-sli~" 

Les structares de dislocations observées tant en traction longitudinale 

( empilanents ), qul en fatigue, ainsi que nous le verrons ultérieurement ( $vi,3b 

sont absolument typiques d'un matériau à glissement strictment planaire, 

Le glissement dévie devenant de plus en plus difficile lorsque la largeur 

de dissociation des dislocations anginente, la premier8 grandmr à considérer 

pour expliquer le glissement planaire observé, 

est l'bnergie de défaut d'eapilement qui contrdle la largeur de dissociation, 

'P3i effet, l'énergie de défaut dlempilemnt intrinsaue 2) est la tension 
superficielle spécifique qui 4uilibre la rbpulsion des dislocations 

partielles bordsnt le d6faut : * -  
y = -  4 4  JJ* 4 

d 2 n K  

oh G est le module àe cisaillement, 
-t 
bl et T2 les vecteurs de Burgers des dislocations partielles, 

l K une constante qui dépend du caractère des dislovations, 

et d la largeur de dissociation, 

~n fait, en ce qui concerne la largeur de dissociation des dislocations 
l 

et par là même, la poesibilit4 de gl-issmext ddvfé, c'est, de par son eqressioz, 

l* énergie de faute réduite f=r , mbre sana dimusion, qui est la v6ritable 
Gb 

grandeur caractéristique d'un matériau, Les matdriarur. à basse 

énergie de faute les plus courants sont l'argent, les alliages de cuivre 
1 

( ai-zn et ai-Ai), les aciers inoxydables amténitiques de type 304 (iepaw,8pdm) 

et 316 (17pd5 Q.,lSd% Xi) ainsi Que les alliages nickel-cobalt,  es valeurs de 

l'énergie de faute $ et de l'énergie de faute réduite r= 2 de quelques uns de 
k ces matériaux sont report4e8 Table 1, Néanmoins, il faut immédiatement 

préciser ~ u e  l'on ne rencontre des structures aussi rigoureusement planaires 

que celles observées en traction ou en fatigue dans la matrice du composite, 



que dans des mztériaux è énergie de faute et énergie de faute r6duite 

extrèmemant faibles comme le laiton Cu 3lpd% Zn (8 = 13 m~m'~,r = 1,3 x 1oo3)et Ir 
-3 

bronze dt aluminium Cu 16at% Al ( = 5 mJm2,r = 0,5 1 10 ) . Or, l'énergie de 
-2 

faute du nickel (1 = 130 mJm , r = 8.8 r 10-~~6~77]) est très élevée et 

celle de l'alliage Xi 13at% Cr 1) = 75 m ~ m ~ , f  = 5 x 1oœ3 [76]), bien que 

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

aussi strictement planaire. Cependant, pour Qtre complet, il convient de 

signaler pue dans un alliage base nickel comme la matrice du composite, 

mais à teneur en chrome nettement plus forte et comportant, de plris, des 

éléments d'addition (xichrome : Ni 20,ôat$ C r  0,s BI 1.5 Fe 2,8 Si 0,2 c), 
la présence de ces éléments d'alliage en solution solide permet d'abaisser 

suffisamment 1' 6nergie de faute' pour rendre le glissement planaire [86 1. 
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 r6duite r> determine bien la possibilit6 de 

glissement dévié dans les metaux purs, par contre, dans les alliages en 

solution solide, l'ordre à courte distance peut gtre responsable du 

caractère planaire du glissement, Ainsi, dans le cas des alliages xi-Cr, 

ce qui est précisément celui de la matrice, si 1'8nergie de faute réduite 

varie peu antre Hi lOpd$, Cr et Hi 30pd$ Cr [ 76') , 18 structure de défartmation , 

passe, au contraire, de cellulaire (glissenent dévié) à planaire, sous le 

seul effet de l'ordre & courte distance [272. Xais comment l'ordre à 

courte distance (0~3) peut-il conduire à un glissement planaire ? 

LIOCD se traduisant par des forces de friction, les premières dislocations 
1 

1 

auraient alors besoin, pour glisser, d'une contrainte supplémentaire liée 

à la destruction de 1?OCD le long du plan de glissement, La forte valeur 

de cette force de friction peut alors imposer un mode collectif de 

propagation des dislocations, leur nempilementw permettant de vaincre i 
llobstacle, Par destruction de llOCD le long des plans de glissement 

actifs, le pcssage des dislocations cr6e un adoucissement sur les plans 

considértSs, Le glissesnent se localise alors dans ces plans actifs, conduisant 

ginsi -.  à un glissement planaire et hétérogbne, xal-6 cet adoucissement, 

une reconstruction de llOCD crée des forces d'ancrage qui s'opposent au 

mouveslent des dislocations après décharge de 1'8prouvette. C'est d'ailleurs 

ce qui va fournir le premier argument pour écarter 1'OCD corne cause du 

glissement planaire dans le matrice du composite car, après déchergment 

de l'éprouvette, les dislocations des empilements se répartissent immédiatement 

dans le plan de glissement au lieu de rester empilées contre les fibres, 



C'est la composition de la matrice base nickel (13at$ Cr et 4,5atol, ~ a ) ,  

qui va constituer le second argument ; en effet, llOCD ne conduit h un 

glisseme~~t aussi strictement planaire que celui observe' dans la matrice 

du composite que pour des teneurs en éléments d'addition, C r  ou 13, de 

l'ordre de 25at$- 

par ailleurs, il existe une méthode statistique dlapprécietion du 

caractère planaire du glissenent : l'examen des textures de déformation [87,88, 

89.90 ] . A cet égard, Dillmore et al, [91], établissant rin perallèle entre 

la méthode de détemination de l'énergie de faute partir du niveau 

dtapparition du stade III (glissement dévié) [ 9 2 1  et la transition de 

texture àtr type llargentn, (fllaitonw) au type "cuivre1', ont pu mettre à 

profit 1'6volution des textures de déformation pour en deduire une mesure * 
de l'énergie de faute , Dans les alliages base nickel d6formés à la température 

ambiante et dont la composition se rapproche de celle de la matrice dn composite, 

la text-ine évolue, en fonction des pourcentages d'éléments dleddition, de 

la texture de tze llcuivrell pour le nickzl pur, B lz texture de type "laitonT1 

pour des alliages suff isaïïent chargés, Pour 1' alliage Ili 22,6at$ cr 2,8at4 :KO, 

la texture est encore de type "cuivre1', alors qu'elle est de type "laitonn 

pour Ni 22,9st$ cr 5,ïat~ NO[ 93 1. Dans la matrice du composite, le 
pourcentage d'éléments d'addition semble donc trop faible pour expliquer 

le glissement planaire observé, d'autant plus que vllappritioow de la 

texture de type fflaitocn ne correspond quand mêne pas à un glissement zuss i 

rigoureusement planaire, Les effets de l'énergie de faute et de l'ordre 

à courte distznce pouvant être écartés, il convient donc de rechercher 

un autre ty-pe d'explication, d'autant plus que la microstructure observée 

dans les éprouvettes de natrice seule déformées par fatigue ($VI, 3) 

sont celles d'un matériau CM: classique, sans présenter le caractère de 

glissement rigoureusement planaire observe dans la matrice du composite, 

t 

*La nature de la texture de laminage obtenue sur un matériau déformé B la température ambictnte, 

montre bien que la quantite reprksentative est effectivement l'énergie de faute réduite e t  non 

19 énergie de faute; en effet, la texture de laminage de l'acier 316 (8  = 60 m;lrn'2,f = 3 x 10~'' 

est celle de l'argent ( 9  = 16 m;lm-',f = 1,9 x 10'~) et non celle du cuivre 

( 3  = 45 mJmS. r = 3.9 x 10-~)[ 3.4.6 1. 



W. 9 - ildiinifian ch plan âa gll.irement 64vi6 po\tr lem r-8 Q1 

glistmmrt 8 .(lu) . [il01 en (a) et  (111). . [OIT] ea (b). 



11 feut tout dt abord Bliminer la possibilité dtun artefact de lame 

mince, en effet, des empilements de dislocations ont BtB également observés 

sur des lames minces prélevdes sur des éprouvettes de composite prBalablement 

déformées ; de toute façon, les observations de fatigue correspondent à du 

matériau co~posite déformé à lt6tat massif, Premier argument géométrique 

powr eqliquer le glissement planaire observé dans la matrice du coqsite : 

mz la répartition statistique des fibres , les boucles constituant les 
empilements pr6sentent sÜ2 plusiems fibres une composante coin, Dns ce cas, 

le glissement dévié est impossible ; néanmoins, le probl'erne demeure pow 

la partie vis des empilements. Il convient donc dt6tudier le mécanisme de 

glissement ddvié 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 (1111 , comme le plan de glissement 
primaire, le vecteur de Burgers étant commun i ces deux plans dont CL 

constitue ltintersection. Ainsi, lorsque le plan de glissement primaire 

rencontre un obstacle infranchissable par cisaillement, m e  dislocation 

vis peut continuer de glisser en empruntant le plan de glissement dévié, 

elle a alors le choix entre. deux sens de propagation, le sens étant donné 

par le signe de la cission dans ce plan de glissement dévié. A cette 

étape du problème, il convient de revenir à la géométrie du système 

étudié (Fig. 32 ). Supposons que le glissement primaire ait lieu dans 

le plan (111) . Pour un vecteur de Burgers de type [ïl0] 9 le plan de 

glissement dévié sera le plan (1z) ( ~ i ~ .  32 a). Pour un vecteur de 

Burgers de type [oly], le plan de glissement dévié est le plan (Tll) 

(Ego 32 b) ; quand au troisième vecteur de Burgers [ï01] il conduira 

à une situation géométriquement identique à la précédente. Ces trois cas 

conduisent donc à la même représentation schématique des plans de 

glissement primaire et de glissement dévié par rapport à la fibre (Fig. 33 ). 

Dans le cas d'un obstacle sphérique bloquant le glissement primaire 

(Fig. 33 c, d et e), le glissement dévié est possible suivant de= sens. 

Il s'effectuera dans le sens pour lequel la cission est favorable et pour 

lequel il y a allongement de l~éprouvette, donc tramil de la force 

appliquée (&Fig. 33 d) ; dans l'autre sens, le travail global de la force 

appliquée serait nul ( ~ i ~ .  33 e). En effet, le déplacement de la diaocation 

dans le pIan de cross-slip annulerait le travail effectué par la costrainte 

appliquée pendant le déplacement de cette dislocation dans le plan de 

glissement primaire ; le glissement dévié ne peut donc pas avoir lieu 

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



Fig. 33 - Uissernent simple (b) e t  glissement dévié en présence d'un 

obstacle sphérique (c ,  d, e ) ,  ou d'un obstacle infiniment long : 

composite sens long (f) e t  sens travers (g). 
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le problème est différent car les fibres constituent des obstacles 

infiniment longs à ltéchelle des dislocations. De par la géométrie du 

matériau, les plans de cross-slip de type 3111) coupent obligatoirenient 

les fibres orientées suinnt une direction de- type (001) . Les disloasttions 
ne peuvent donc se propager dans Le plan de glissement dévié que dans 

le sens opposé ô l'obstacle. En traction longitudinale, le glissement 

dévié conduirait ainsi à la situation représentée Fig. 33 f, identiwe 
à celle de la figure 33 e ; le cross-slip est donc imoossible.. Ps?r contre, 

en traction travers, le glissement devie semble possible (~ig. 33 g) ; 

ainsi, dans des grains convenablement orientés, le mouvement de lignes ide 

dislocation vis par renvois successifs entre deux rungées de fibres 

(situation statistiquement poesible) pourrait s'étendre à toute la largeur 

de l'éprouvette et ne se trouverait limité que par llécrouissage résaltant 

de llintéraction de ces dislocations avec celles d'autres systbes de 

glissement, Il faut égzlement noter que le glissement dévié p u t  intenenir 

plus facilement encore au cours des mériences in situ de traction travers 

sur lames minces, car, m h e  épis de quelques micromètres, le matériau, 

qui peut atre considéré comme massif en ce qui concerne le mouvement des 

disloations, est quand même proche du bidimensionnel en ce qui concerne 

1s répartition statistique des fibres, Airsi, m b e  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 la lame, et non dans tout l'espace comme dans 

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

le permet, il peut y avoir création d'empilements vis purs dont les parties 

coins disparaissent à la surfsce de la lacie,Le composite est devenu 

bidimensionnel à l'égard du cross-slip, qui devient alors très facile 

pour ce type d'orientation, 

En résumé, le glissement ddvié ou cross-slip en tête d'empilement, 

au voisinage des fibres, est donc impossible en sollicitation sens 10% 

(traction ou fatigue) ; il est par contre possible en sollicitation sens 

travers et peut jouer, dans certains grains favorablement orient&, un 

r61e important susceptible de se répercuter sur la déformation globale 

du matériau, 



IV. 5. Conclusion 

Si les essais de t,-zction macroscopiques et les obsemtions de 

lignes de glissement à la surface de l'éprouvette avaient déjà permis 

de postuler le mode- de défornation du composite, celui-ci ne pouvait être 

déterminé, sans ambiguïté, que par lîobservation des configurations de 

dislocations dans les premiers stades de la déformation plastiqwe. Iies 

essais de déformation in situ ont permis d'observer ces structures a;t 

da confirmer pleinement le mode de déformation et de rupture du composite : 

il a été possible de mettre en évidence la formation d'empilements de 

dislooations suffisamment importants pour que la contrainte en t e e  de 

l'empilement puisse atteindre localement la limite élastique théorigue 

des fibres. D'autre part, ces observations ayznt été réalisées sous 

contrsinte, il a éfé possflle de remonter aux données de l'expérience- 

et en particulier 2 la contrainte appliquée ; gràce à cette information, 

les essais de déformation in situ ont pu être reliés aux résultats : 

macroscopiques. Cette méthode 2 également permis de déterminer une 

caractéristique m6tallurgique du matériau : la limite de rupture des l 

fibres. Ces résultats, obtenus gràce à ltexpérimentation in situ qul 
1 

l 
seule permet l'obsemration sous contrainte. des configurations de didocations, 1 
illustrent bien l'apport.de cette technique à l'étude des mécanismes 

de déformation plastique. I 

D'une manière plus générale, lîutilisation d'un matériau tel 

que le composite ~ i (  Cr, 'P~)-T~c, présentant, d'une part, une matrice plastique 

dans laquelle, en sollicitation sens long, le glissement dévié est 

irnpossiBle et, d'autre, part, des obstacles infranchissables par cisaillement, 

a pemis de mettre clairement en évidence: un mécanisme de déformation 

plastique et de rupture : des empilemen-ks contenant plus de 100 dislocations 

peuvent conduire. à la rupture de ltobstacle, la fibre de carbure. 



V COMPORTEIUWT EN TRACTION TRAVERS DU COMPOSITE DE :SOLIDIETCATION 

CLIVAGE SENS LONG DES FIBRES 

NUCLEATION DE FISSIJIBS INTEELNES DANS LB MATRICE 

V. 1. Comportement du matériau massif 

Les essais de traction sur échantillons massifs, à la température 

ambiante, ont Bt6 realisés sur des éprouvettes taillées perpendiculairement 

i la direction de croissance. L'axe de traction est alors perpendiculaire 

à la direction des fibres [001] ; mais, comme il s'agit d'un polycristal 

&ont -les différents grains ne possèdent en commun que la direct ion de 

croissance [001], l'axe de traction correspond, dans chaque grain, à une 

direction différente et dans le polycristal, à l'ensemble des directions 

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

Par exemple, pour ce type de sollicitation, le module d'Young ne 

sera plus celui correspondant à 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 système cubique, le module d'Young 

n'était pas isotrope. Les valeurs numériques des coefficients d'élasticité 

du nickel 156371, nous ont permis de calculer le module d'Young dans les 

différentes directions. Dans le plan (001) la valeur la plus forte 

est atteinte pour une direction [110] ( 200 900 MPa d'après 1561, 

E[410~= 
233 500 MPa d'après [57]), la plus faible correspond à une direction 

[100] ( Epoo,= 119 800 MPa d1après[56], E = 138 500 MPa dtaprès157I)- 
I7001 

Ces valeurs nous permettent d'expliquer 

les résultats expérimentaux ; en effet, le module mesuré en traction travers 

est nettement supérieur à celui de la matrice seule sollicitée suivant la 

direction [001] (145 000 &!Pa au lieu de 115 000 MP~) , de plus, il est 
légèrement supérieur à celui du composite en traction longitudinale 

(130 000 MP~), auquel cas le module est donné par la loi des mélanges à 

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 à 

une moyenne des modules de la matrice pour les directions contenues dans 

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

D'autre part, il semble que la limite élastique soit plus élevée 

en traction travers qu'en traction longitud'inale : de ltordre de 250 MPa 

au lieu de 150 MPa. Comment expliquer ce phénomène en terme de glissement 

de dislocations ? Dans un essai de traction longitudinal, l'axe des efforts 

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

[0011. Or, nous avons montré dans la partie III que l'effet d'une force 

appliquée dirigée suivant; Oz, sur les composantes q, et CO, était très 
faible ; dans ce cas, il est alors possible dwappliquer la loi de Schmid 



Pig. 34 - Déformation par cisaillement e t  dêcomposition, sar rm plan de 

glissement de type flllf , de la force appliquée F en ime cmtrsin-b 

normale Q, e t  une cission 8 dans l e  cas  d'une t r a c t i o n  sens long (b), 

d'une compression (c) e t  d'une t rac t ion  t z v e r s  (d),  Dans l e  cas d'une 

t r a c t ï o n  sens long (b) e t  d'me compression ( c ) ,  l e s  c iss ions  e t  tensions 

nonnales sont de signes opposés, per contre, pour ane compressioir (c)  

e t  une t ~ c t i o n  t ravers  (a) ,  l e s  cissions sont de même signe e t  1- 

contraintes normales opposées. 



pour calculer la cission résolue résultant de la charge appliquée, 

pour le système de glissement du type 

{ 111') [y011 . La valeur du facteur de Schmid pour une force appliquée suivant 
1001] est de 0,408 (3'ig. 22). Mais dans le cas de l'essai de traction 

travers, l'axe de l'effort appliqué prend, dans les aifférents 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 

à la valeur qu'il avait en traction longitudinale ( ~ i ~ .  22). Ainsi, dans 

le cadre de cette analyse, valable uniquement si l'on ne tient pas compte 

de la répartition des contraintes due à la présence des fibres et que l'on 

applique la loi de Schmid dans les deux cas, pour une cission 

résolue critique donnée, la limite élastique devrait 

être plus basse en traction travers qu'en traction longitudinale, ce qui 

entre en contradiction avec les résultats expérimentaux. De toute façon, 

il convient également de considérer l'effet des contraintes internes, 

d'autant plus que nous avons montré dans la partie III que l'existence 

de ces contraintes internes conduisait à une limite élastique plus élevée 

en compression qu'en traction longitudinale. Nous en étions arrivés à cette l 
conclusion en construisant des cartes de la cission ainsi que de la cission i 

I 
résolue dans le plan de glissement, puis en montrant que le seuil de 

propagation des dislocations était déterminé, en traction, à partir des 

zones de cission résolue nulle et en compression, à 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 
I 

glissement de type Cl111 de la force appliquée F en une tension normale 

a, et une cission Z, la décomposition étant effectuee dans chaque cas dans 
la partie supérieure du parallèlépipède cisaillé (~ig. 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 même 
l 

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 1 I 
d'expliquer, au moins partiellement, en reprenant le même 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. Il faut cependant remarquer que le schéma de la Fig. 34 d ne représente 

qu'un cas particulier de la 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 à l'axe de croissance. Il 



Fig. 35 - Essaf de traction sens travers sur écliantillon massif à l a  

température ambiante t courbe contrainte-défolaiation du composite 

~ i ( ~ r , T a ) - T a c .  



n'en r e s t e  pas moins v r a i  que, en moyenne, l e  comportement en t r ac t i on  

t ravers  se rapprochera de ce lu i  en compression en ce qui  concerne l a  l imi te  

élastique. Enfin, même si  ces considérations simples permettent dé jà  d'apporte 

un élément de réponse, il es t  bien évident qu'une étude plus approfondie du 

mmportement du composite de so l id i f i ca t ion  en t r ac t i on  t ravers  nécessi tera 

l a  détermination de l a  répar t i t ion  des contraintes dans l e  composite, pour 

ce type d e  so l l i c i t a t i on .  

L a  courbe de t r ac t i on  t ravers  du composite à l a  température ambiante 

(F+. 35) ne présente pas 4 stades comme l a  courbe de traction? longitudinale 

( ~ i ~ .  26), mais uniquement 2 : l e  stade 1, domaine élast ique,  e t  l e  stade 2 

dans lequel  l e  matériau se déforme plastiquement avec une fo r t e  consolidation. 

Le stade 2 se termine par une sor te  d e  crochet de t rac t ion ,  suivi  dDun pa l i e r  

de contrainte t r è s  court précédant l a  rupture de 1"prouvette. Ce crochet 

se trouve s i t u é  à u n  niveau de charge supérieur à ce lu i  du crochet de t rac t ion  

des e s sa i s  longitudinaux : 700 MPa au l i e u  de 600 MPa environ, mais es t  

su iv i  presque immédiatement de l a  rupture du matériau. Les mécanismes de 

ruine du matériau t e l s  que rupture des f i b r e s ,  i n i t i a t i o n  de f i s sures ,  

semblent donc concentrés sur  l e s  tout  derniers  ins tan t s  de l ' e ssa i ,  crochet 

e t  début de pal ier ,  obtenus pour un allongement supérieur à 10 %. En comparant 

l e s  courbes de t r ac t i on  sens long, sens t ravers ,  on remarque immédiatement 

sur  l a  courbe sens t ravers ,  l'absence des stades 2 e t  3 de l a  courbe sens 

long, qu i  se trouveraient s i t ué s  au-dessus de l a  courbe sens travers.  ceci 

montre dé jà  que l e s  phénomènes m i s  en jeu au cours de l a  déformation e t  de 

l a  rupture du composite en tract ion sens travers, doive~lt &t re  assez différents,  

au moins en ce qui concerne leur skuence d'apparition au cours de 1' essai,  

du zhénomène de rupture des f ibres par concentration de contraintes, sous 

forme d'empilements de dislocations, observé au crochet dans l e s  essais de 

tract ion sens l o n g ,  Zn traction sens long,  l e  stade 2 correspond à l a  deformation 

plastique de l a  matrice par émission de boucles de dislocations créant des 

empilements de dislocations contre l es  fibres, puis, des empilements de 

boucles zprès propagation de ces dislocations par franchissernent des f ibres 

par l e  mécanisme dlOrowan 94 ( étant dorage l 'assez grande distance interf ibre,  [ J  
l a  c o ~ t r a i n t e  dtOrovmn es t  i c i  t r è s  fa ible) ,  w n s  l e  cas de l a  traction sens 

long, la  propgation des dislocations se  trouve donc limitée par l a  contrainte 

en retour exercée sur l a  source e t  les  dernières boucles qu'elle vient 

d'émettre, par l e s  dislocations des empilements de dislocations e t  de boucles, 

Ce mécenis~e conduit donc à de fortes coccentratioris de contrainte par 

empilements de dislocations ou de boucles contre l e s  fibres, mais ne s e  

traduit pas par un fo r t  allongement, Au contraire, en tract ion sens travers, 

l e  glissement dévi6 devient possible ; zinsi,  dans des grains convenablement 



Fig. 36 - Micrographie électronique en balayage de l a  surface dJune 

éprouvette de composite N ~ ( c ~ , % ) - % c  préalablement polie, mont& 

l e  clivage des f ibres e t  la présence de l ignes  de glissement dans 

l a  matrice du composite apres traction travers. 



orientés, l e  mouvement de lignes de dislocation vis par renvois successifs 

entre deux rangées de fibres ( situation statistiquement p s s i b l e )  peut 1 

s'étendre à toute l a  largeur de ltéproirvette e t  ne se trouve l i m i t e  que 

par 1'6crouissage résultant de l ' intéraction de ces dislocations avec celles 

d'autres sys tènes de glisseaient , U n  t e l  mécanisme pourrait expliquer 

l'allongement important constaté sur l a  courbe de traction ( ~ i g .  35) ; il 

conduirait à un allongement global de l'éprouvette t e l  que l e  niveau de 

charge nécessaire B l a  rupture des fibres, sans doute également par un 

mécanisme d'empilement de dislocations contre l es  fibres, ne se ra i t  a t te int  

que pour un allongement de l'éprouvette nettement supérieur à celui 
l 

observé en traction sens long, Le comportement plastique en traction sens 

travers (stade 2 )  se ra i t  donc simplement celui drune matrice durcie par l a  
1 

présence des fibres , l e  phénomène typiquement ncompos i te1; de transf erC de 

charge de l a  matrice aux fibres, ne s e  produisant qu'en traction sens long, 

âinsi,  l a  portion du stade 4 de l a  
I 
I 

courbe de t rac t ion  sens long s i tuée  entre 5 % e t  12 % d'allongement e t  

correspondant à la  déformation plastique de- l a  matrice durcie à l a  f o i s  par 

un f o r t  écrouissage e t  par l e s  p e t i t s  segments de f i b r e s  après rupture 

de celles-ci, e s t  presque identique à l a  portion de l a  courbe de t rac t ion  

travers,  dans l a  même gamme de déformation, Par conséquent, l e  renforcement 

de l a  matrice par fies f i b r e a  perpendiculaires à l'axe de t rac t ion  ( t rac t ion  
~ 

t ravers)  s e r a i t  à peu près équivalent au durcissement apporté, en t rac t ion  

sens long, par l'écrouissage de l a  matrice e t  l a  présence des pe t i t s  segments 

provenant des f ib res  rompues. 

Pour comprendre l e  comportement en t rac t ion  t ravers  du composite, 1 
des observations micrographiques ont é t é  effectuées sur des éprouvettes 

pla tes  polies sur la  face normale à l'axe des f ibres . . , I l  e s t  a lo rs  possible 
1 

d'observer de nombreuses l ignes de glissement sur tou t  l e  f û t  de l'éprouvette. 1 
Au voisinage de la  surface de rupture (pig, 36), on note l e  clivage des 

f i b re s  suivant des plans de type {001), mode de clivage couramment observé 

dans l e  carbure de tanta le  195 1. A cet égard, il e s t  important de remarquer 

que l e  clivage des f ib res  peut se produire indifféremment dans des plans 

de type {001f sensiblement perpendiculaires à l'axe des effor ts ,  mais 
I 

également dans des  plans {001) orientés diff6nemrnent e t  contenant mhe l 

parfors l 'axe des efforts.  D'un point de vue tout  à fai t  di f férent ,  il es t  l 

l 
intéressant  de noter que l e  changement de section u t i l e  de 1 
l 'éprouvette l o r s  de l a  rupture par clivage des f i b re s  es t  beaucoup 

plus important en t rac t ion  t ravers  qu'en t rac t ion  sens long. En t ract ion 

sens long, l a  rupture des f i b re s  réduit l a  section u t i l e  d'une quantité 



Fig. 37 - Micrographies électroniques en balay-zge de la surface de rupture 

d'une éprouvette de composite ~i (c r ,Ta) -%~ après traction travem, montrant 

la pssence de fibres clivées longitudinalement et révélant l'aspect 

cristallographique du faciès de rupture, dans la matrice, au voiskage 

des fibres. 



2 
égale à la fraction volumique de fibres, soit Pj/, = 5 %, alors qu'en traction 

f 4  
sens travers, le clivage sens long des fibres reduit la section de py = 22,4 $ 

P, 
Le clivage des fibres en traction travers se traduit donc par une forte 

surcharge de la matrice. Ceci, ajouté au fait que la contrainte au crochet 

est plus élevée qu'en traction sens long, pourrait expliquer, au moins 

partiellement, la rupture brutale du composite en traction trzvers dès 

les premiers clivages de. fibres. Les lignes de glissement observées au 

voisinage des fibres clivées dénotent ltassociation glissement de dislocations 

clivage des fibres ; cependant, il n'est pas possible de dire si le clivage 

des fibres est dû à des concentrations de contrainteg du trie empilements 
de dislocâtions, comme c'est le cas en traction longitudinale, ou si, au 

contraire, c'est le clivage des fibres qui a entrainé llécrouissage de la 

l mat rice. 

L'observation de la surface de rupture en microscopie électronique 

à balayage (pig. 37), confirme la présence de fibres clivées longitudinalement 
l ce qui prouve que le phénomène est général à toute la surface de rupture 

et non limité à la surface de ltéprouvette. On note également qu'il n'y a 

pas décohésion à ltinterface fibre-matrice. Dans certain cas, on peut même 

observer des fibres qui ont été warrachées" de la matrice ( ~ i ~ .  38), mais 

sans qu'il y ait décohésion à l'interface ; au contraire, la fibre est ' 
entourée de matrice, ce qui a pu être prouve par microanalyse X dans le 

microscope à balayage. L'aspect cristallographique de la surface de- rupture, 
i 

dsns la matrice, au voisinage des fibres, est tout à fait remarquable 

( ~ i ~ .  37). Il semblerait donc, qu'indépendamment du clivage longitudind 
l 

l des fibres, il puisse y avoir initiation de la rupture, au voisinage des 

fibres, par clivzge sur des plzns cristellographiques de la matrice qui 

semblent être du type {111> , puis propagation non cristellographique 
1 des fissures à tout ltintervalla de matrice compris entra d e w  fibres (pigo 37) 1 

Cette mcléation cristallographique n'est pas limitée à une certaine zone i 
1 
1 

8e la surface de rupture, mais, au contraire, assez généralisée. l 
! 

Cependant, ces examens métallographiques ne permettent pas de définir 1 

plus précisément le mode de rupture du matériau. Ces mécanismes se produisant 1 
dans les tout demiers stades de la déformation, juste' avant la rupture, 1 
alors que le matériau est très fortement écroui, il n'y a absolument aucune 

possibilité d'obtenir une quelconque information en observznt en microscopie i 
électronique par transmission, des lames minces prélevées dans le matériau 1 
massif tractionné sens travers jusqu'au voisinage de la rupture. C'est J a  l 

1 

raison qui a conduit à étudier in situ, dans le microscope TIIT, les mécanismes 

conduisant à la rupture du composite en traction travers. l 



Fig. 38 - Micropphies électroniques en balayage de la surface de rupture 

d'une éprouvette de composite N~(c~,%)-T~c après traction sens travers, 
montrant l'absence de décohésion à Ilinterface : des fibres rompues niais 

non clivées longitudinalement restent entourées de matrice, même après 

11armchement81 (au centre de (a).). 



V. 2. Essais de traction in situ 

Les essais de traction in situ sens travers ont été réalisés sur des 

échantillons rectanguldres (Fig. IO), l'observation se faisant à la 

périphérie du trou, dans les régions de concentrations de contraintes. 

L 9 ~ e  de traction est normal à l'axe des fibres, qui es* contenu dans le 

plan de ltéprouvette. L'accroissement de l'épaisseur observzble dû à la 

haute tension permet de travailler dans des zones pouvant atteindre qudques 

micromètres d'épaisseur ; les dimensions transversales des fibres étant d e  

l'ordre du micromètre, 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 essais de traction in situ ont permis de mettre en évidence l 

l 
la formation dqempilements de disloci=tions contre les fibres (Ego 39). I 
Cependant, la formation d'empilements contenant un très grand nombre de 

I 
1 

dislocations semble plus difficile quten traction sens long où il avait 

été rel~tivement aisé dt observer des empilements contenant plus de 100 

dislocations[l 1. Indépendemment de la possibilité de glissement dévié I 
l 

ou ncross-sliptt en traction sens travers ($  IV, 4), cette 1 
diffgrence de comportement entre la traction sens trzvers, 

\ 
au voisinage de la ruptxre, et la traction sens long, à proximité du crochet, 1 

1 

semble indiquer que pour des charges appliquées voisines, la cission dans 1 
les plans {lll) serait plus faible, 'rendant plus difficile la formation 

des empilements de dislocations. 
1 
1 

Dans une zone très épaisse de la lame, il a été possible d'observer 

in situ la rupture d'une fibre (Fig. 40). D'après le faciès de la rupture, 

et le voisinage de fibres non rompues qui exclu la rupture par une flexion 

globale du matériau, il semble que la rupture soit tout d'abord initiée 

perpendiculairement à l'axe de la fibre dans un plzn de type {001) , puis 
qu'il y ait propagation suivant un autre plan de type {001] contenant l'axe 

de la fibre. L'épaisseur et llécrouissage de la zone observée sont si 

importants qu'il n'est pas possible de distinguer les dislocations 

individuelles. Cependant, la bande blmche à droite de la micrographie 

correspond à un plan de glissement de type f111) , intersectant la fibre 
à l'endroit de la nucléation de fissure. L'observation de cette fibre 

rompue in situ dans une zone très épaisse et déjà écrouie, jointe à' 

llobservc?tion, dans des zones plus minces, d'empilements contenant plusieurs 

dizaines de dislocations permet de supposer que l'initiation de la rupture 

des fibres se produit, comme en traction longitudinale, par concentration 



Fk. 39 - Elicrographie 6lectronique en transmission (1 W )  du composite 

~i(~r,l?a)-!&~~ d é f o d  en traction! sens travers. Formation d'empilements 

de dislacations contre une fibre, 



Fig. 40 - Micrographie électronique en transmission (1 PIV) du composite 
~i(~r, %)-Tac déf o d  en tmctîon sBns travers. Nucléation tnuisversale, 

pu58 propagation longitudinale d'une fissure dans la fibre. 



Fig. 41 - Micropphie  électromque an transmission (1 MV) du composite 

~ i ( ~ r , ~ a ) - S C  déformé en t rac t ion  sens travers.  Nucléation d'une fissure 

interne, dans l a  matrice, au voisinage d'une f ibre .  

Fig. 42 - Déformatiom in  s i t u  sur lame mince. Artefact conduisant à l a  

nucléation d'une f issure  en bord de lame clzns un plan de glissemed 

parcouru par des dislocations de vecteur de Burgers non parallèle 2 

la surface de l a  lame. 



de contraintes par empilement de dislocations. Par contre, en traction 

travers, la fissure ne se propage même pas à toute la section de la fibre, 

mais change de plan pour donner lieu à une propagation suivant l'axe de 

la fibre, ce qui explique les observations de fibres clivées faites sur 

échantillons polis (Hg. 36) ou sur la surface de rupture (~ig. 37). 

Toujours dans des zones épaisses de la lame,il a également été possihlé 

d'observer la nuclé.ation d'une fissure, dans la matrice, dans des plans de type 
(111) (Hg. 41 ) . Il convient de remarquer tout particulièrement qut ici 
la nucléation a eu lieu à l'intérieur de. la lame et non sur le bord du trou : 

la fissure est isolée et ne débouche pas dans le trou. Eh effet, la nucléation 

de fissures en bord du trou est couramment observée in situ et peut être 

due à un phénomène de lame mince : le glissement de dislocations dont le 

vecteur de Burgers n'est pas parallèle à la surface.de la lame conduit au 

décalage des deux faces du plan de glissement (~i&. 42) ; après 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 fiksure se trouve ainsi initiée. De telles 

fissures n'ont évidemment aucun rapport avec ce qui peut se passer dans le 

matériau massif ; par contre, une fissure iso16el comme celle de la Fig. 41, 

ne peut résulter d'un ertefect. Sur le plan expérimental, lvobtentian d'un 

tel résultat, si délicat qu'il a necessité, au préalable, de nombre- essais 

infructueux, constitue une très belle illustntion des possibilités offertes 

pzr le microscope hzute tension dzns le domine de l'expérimentation--in siCa. 

En effet, cette nucléation interne &'une fissure, ne peut s'observer que 

dans des parties trEs épaisses de la lame (plusieurs micromètres), dans 

lesquelles l'observation, tout juste possible en haute tension, seraiit 

rigoureusement impossible autrement . On peut remarquer, ( ~ i ~ .  41 ) , que si 
la nucléation , localisée dans la partie centmle, est nettement cristallo- 
graphique, la propagation semble l'être un peu moins. F'ar ailleurs, cette 

nature cristallographique de l'initiation de la fissure est en bon accord 

avec les observations de surfaces de rupture effectuées sur le matériau 

massif. Ce type de nucléation de fissure en traction travers n'est pas 

observé en traction longitudinale ; autrement dit, si les mécanismes de 

déformation, formation d'empilements de dislocations, seinblent les mêmes, 

les conséquences sont différentes : clivage transversal des fibres en traction 

sens long,clivage longitudinal des fibres et nucléation de fissures internes 

dans les plans de glissement de la matrice en traction travers uniquement. 

Ceci conduit naturellement à penser que dans le cas de la traction travers, 

la sollicitation doit se traduire différemment en terme de contraintes 

locales. Une fois de plus, le calcul de répartition des contrâintes sous 

l'effet de la force appliquée se révèle indispensable. 



Fig. 43 - Cellule unitaire choisie pour l e  calcul de l a  répartitiom-aes 

contraintes dans l e  composite soumis 8. une so l l ic i tat iantransver~le  : 

plaque de grande épaisseur suiv2nt Oz, soumise 8. une tensioeunifonue 

S dirigée suivant Ox. 



V. 3 .  Effe t  d'une s o l l i c i t a t i o n  t r ansve r sa l e  sur  l a  r é p a r t i t i o n  des cont ra in tes  

Le problème e s t  donc de déterminer l a  d i s t r i b u t i o n  des con t ra in te s  

dans un conposite soumis à une fo rce  de t r a c t i o n  F, appliquée transversalement. 

Pour e f f e c t u e r  l e  c a l c u l ,  nous nous placerons dans l e  cadre de l a  théor i e  

de l ' é l a s t i c i t é  l i n é a i r e  des  milieux isotropes.  Considérons une c e l l u l e  
l 

u n i t a i r e  de composite (pig. 43 ) : plaque rec tangula i re  d e  grande épaisseur,  11 
I 

sounise à une t ens ion  S uniforme, d i r igée  suivant Ox, e t  égale  à l a  force  1 
F rapportée à l a  sec t ion  u n i t a i r e  : S = F / S. L1accolement fibre-matrice 1 
e s t  supposé p a r f a i t .  La présence de l a  f i b r e ,  d e  module p lus  élevé que s e l u i  

de l a  matrice,  va modifier l a  r é p a r t i t i o n  des cont ra in tes .  Cependant, su ivvl t  

l e  pr incipe de st Venant, on peut supposer que ce changement dans l a  

i 
r é p a r t i t i o n  des con t ra in te s  s e r a  négl igeable  a  une d is tance  P de l a  f i b r e ,  ! 

4 
grende devant l e  diamètre P, de l a  f i b r e .  Nous supposerons que l a  d is tance  l 

p, déf in ie  par  ~ ; t  = v où v e s t  l a  f r a c t i o n  volumique de f i b r e ,  e s t  
f 4  

suffisamment grande pour v é r i f i e r  c e t t e  hypothèse. Dans ces  condi t ions, ,  sur 

l e  ce rc l e  de rayon p4 (pig. 43 ), concentrique au c e r c l e  de rayon P, f igurant  

l a  f i b r e ,  l e s  con t ra in te s  dans l a  plaque épaisse seront  supposées ê t r e  l e s  
l 

mêmes qu'en l 'absence de f i b r e .  Ainsi,  s u r  l e  ce rc l e  de rayon f i ,  l a  

pourront ê t r e  déterminées par  composante r a d i a l e  Cr, e t  la c i s s f o n  Zr, 
1 

l 
1 

l a  méthode du ce rc l e  de Elohr [ 9 6 ] ,  I 
1 

Considérons l e  problème bidimensionnel dans lequel  5 e t  5 sont I 

l e s  deux con t ra in te s  pr inc ipa les .  Les composantes Tm e t  Z de l a  force  l 
par  u n i t é  d e  sur face  r e l a t i v e  à un plan dont l a  normale se  trouve inc l inée  

de l ' ang le  0 par  rapport  à l a  d i r ec t ion  p r inc ipa le  correspondant à l a  

tens ion  pr inc ipa le  uj, sont donnés par  : 
t 2 

cr,, = a- cn5 6 + rY s in  8 
)< 

e t  : '2 = (- ci-,,. + C F ~  ) siw 8 U S  0 
(changement d'axes d é f i n i  pa r  l a  r o t a t i o n  d'angle 0 ) . 
Ces r e l a t i o n s  peuvent encore se  mettre sous l a  forme : 

Cr,., = cx + rY Y LOS 2 8  = cj +o* + - c ~  cos-29 
2 + 2 2 2 

e t  : = - s i b -  2 8  
2 

Ainsi,  l e s  composantes s e t  sont l e s  coordonnées d'un point d é f i n i  par l 

l 'angle  -28 sur un c e r c l e  de rayon- (équat ions du ce rc l e  en représenta t ion  1 

L 

paramétrique). Dans l e  cas  present ,  -=set 9; O, l a  composante r a d i a l e  rp e t  

l a  c i s s i o n  Zre sont a l o r s  données par  (Fig, 44) : 



Fig. 44 - Détermination p r  la construction du cercle de l o b  de la composante 
radiale ur(r= f i  ,8) égale à la composante nomnale de la contrzinte sur un 

plan défini par l'angle 0 ,  et de la cission Zre(r= f i  ,B). 



Cette distribution des contraintes peu2 être considgrée comme la superposition, 

d'une part, d'une composante radiale d' amplitude constante 5/2 équivalente 

à une pression P = ~ / 2  exercée sur le cylindre de rayon p, et, d'autre part, 
S 

une combinaison de deux composantes : une contrainte radiale 2 cos 2 0 
S 

et une cission - - sin 2 8. Pour calculer la répartition des contraintes 2 
due à ce second système à deux composuites, il nous faut tout d'abord 

introduire la notion de fonction de contrainte. I 

Dens le chapitre III ( § III. 1. ), nous avons dé jà exprimé les 

éqwtions différentielles de l'équilibre dens l'espace à trois dimensions 

(r, 8, s) ( 3 ), ainsi que les composantes de la déformtion ( 4 ) et Iia 

loi de Hooke généralisée ( 5 , 6 ). IJous avons vu que, quel aue soit l'état 

plan considéré, contrzinte  lan ne ou déformation plane, les composantLes 

jrZ , Je. , Zr= et Xe, s'annulent . Dans les deux cas, les composantes des 
déformations e+ les équations d'équilibre se réduisent à : 

Les deux premières Bquations sont en fait les équations différentielles ~ 
de l'équilibre d'un problème à deux dimensions, trait6 en coordonnées polaires, 

l dans le cas de forces massiques nulles. Ces deux équations sont satisfaites 

en posant : 

l 
où @ (r,û) est une fonction arbitraire de r et de 8. 

Ceci peut se vérifier par substitution direcke, en reportant les expressions 

(llljdans les équations (108) et (109). 



On obtient a i n s i  une i n f in i t é  de solutions qui  sa t is font  toutes  aux 

équations de 1 ' équilibre. La  solut  ion du problème e s t  l a  fonction @ qui  s a t i s f a i t  

également l 'équation de compatibilité. En effe t ,  l e s  t r o i s  composantes de 

la  déformation Er, E ,  e t  jrg, ou de l a  contrainte or, ce e t  Zre qui  peuvent 

&t re  exprimées en fonction des deux composastes àu déplacement u,et ue9 

ne sont donc pas indépendantes, mais l i é e s  entre e l l e s  par une r e l a t i on  : 

l 'équation de compatibilité. En coordonrrées cylindriques, quel que s o i t  

l ' é t a t  plan considéré, a n t r a i n t e  plane ou déformation plane, en l'absence 

d e  forces massiques, l 'équation de compatibilité en termes de composantes 

des contraintes es t  donnée par : 

En reportant l e s  expressions des composantes de l a  contrainte données par 

( ~ 1 1 )  dans ce t t e  re la t ion, ,  on obtient : 

s o i t  : 

Ainsi, l a  résolution d'un problème à, deux dimensions se ramène à, 

la  recherche de ce l l e s  des solutions de l'équation (113) qui sa t i s f sGt  

également aux conditions aux: limites. Cette fonction des contraintes (P e s t  

appelée fonction d'Airy. 

Comme nous l 'avions déjà mentionné, l e s  forces agissant l e  long de 1 
1 
1 

l a  circonférence de rayon 4 déterminent à l f i n t é r i e u r  du cercle une d i s t r ibu t ion  

de contraintes qui peut ê t r e  considérée comme formée de deux part ies.  
l 
l 

Considérons tout  d'abord l a  seconde par t i e r  correspondant à l 'associat ion 
S S des forces normales - cos 2 0 e t  des forces de cisaillement - 5 s i n  2 8.  2 

L'association de ces forces détermine des contraintes qui peuvent ê t r e  I 

calculées en introduisant une fonction de contrainte de la forme : l 

forme qui  vér i f i e  l e s  re la t ions  (111), en e f f e t  : 
l 



En reportant la fonction de contrainte (114) d a s  l'équation de 

cumpat ibilit 6(113), nous sommes conduits à 1 éqpat ion différentielle : 

. . 
La solution générale de cette équation est de la forme : 

4 2 D F(r) = A r  + B r  +C+- 
r2 

où A, B, C et D sont des constantes. 

La- fonction de contrainte a donc pour valeur : - 

1 

et les composantes correspondantes de la contrainte, données par les 

équations (ll;~), deviennent : 

Dans la matrice, les composantes des contraintes seront notées : 
/ 

et dans la fibre : 

F r  
6 d Q = - ( 2 b  +A +- )  L.12e . 

r 2  r 4  

Q Fe - - ( 2 b + 1 2 0 r 2 + 6 d  ,0529 l -) rh l 

2 rFre = ( 2 b  + 6 a r  -& - sin 26  
rz  r4  

Dans ces dernières relations, une singulzrit 6 ponr r = O (tant incompatible 

avec la presence de matière au centre du cylindre, les constantes c et d 1 

seront nécessairement nulles, d'où : 
I 

=F t- 
= - 2  b c o s 2 8  (121 ) 

1 

OIF 6 = ( 2 b + 1 2 0 r z )  c o s 2 8  (122) t 

r f t e  - - ( 2 b  +6ar2 )  sin 2 0  (123) l l 



Les constantes d'intégration A, By C, D, a et b vont être déterminées 

à partir des conditions aux limites en r = f i  et r = f i . :  
Sur le cercle de rayon r = f i ,  les contraintes sont données par les relations 

S (105 ) et (106) dails lesquelles on supprime la composante radiale qui sera 

traitée ult érieuremsnt . Par conséquent : 
Q,, = 2 cos 2 8  = - ( 2 ~ + & + - )  cos 2 0  

2 \ fi2 fib 
d'où : 

d'où : ZB + 6 A p,2m---  2C 6D , --- S (125) 

P,' P,4 2 
Les conditions d'équilibre à lr interface (r = ) conduisent aux relations : Po 

QFr ( P O )  = (P.)  v e , 

d'où : 2 b  r 2 B + &  +,- 6 9  
P.' ?O4 

2 2 2 C  6 D d'où : Zb + 6 a p e  = L B +  6 A p  - - -  - 
po. fi4 

D'autre part, les composantes du déplacement doivent satisfaire 

aux condit ions aux limites ..' La continuitd, à 1' interface f ibre-matrice se 

traduit par : 

U Ç ~ ( ~ )  = 'Cr (P I  V 8 

U ~ e ( ~ )  = u m e ( p )  V 9 

(p . )  = '-‘mz (p.) V e 

Pour obtenir les relations résultant de la continuité des déplacements à 

l'interface, il faut exprimer ces composantes des déplacements à l'aide 

des expressions des composantes des contraintes données par les équations 

(lï8,l19a20) et (121,122,123~~our parvenir à ce résultat, il faut commencer 

par eqrimer les composantes des déplacements en fonction des composantes 

des contraintes à l'aide, tout d'abord, des relations déformation-déplacement 

(10~), 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 même des relations donnant 

or ou ue en fonction de &, et &*. En effet, ces relations, issues du système 

( 5 ) , prennent une forme différente suivant 1' état plan considérd : dans 



un état de dgformation plane, ces relations sont obtenues directement en 

faisant &= = O dans les detu premiêres relations du système ( 5  ) , alors que, 
dans un état de contrainte plane, elles sont obtenues en reportant dans les 

deux premières relations du système ( 5 ), la valeur de donnée par la 

troisième relation du système ( 5 )  dans laquelle on pose OZ= = O. Dans le 

cas présent, plaque épaisse suivan-t l'axe des z, nous ferons l'hypothèse 

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 à 1s surface d'un échantillon poli, soit en 
* 

lame mince. 

Dans ces conditions nous obtenons : 

- 

En reportant les expressions (131) lans les relations(l32), il vient : 

Nous allons tout d'abord determiner la composante radiale du 

déplacement u,. En combinant les relations (133) et (134) de manière à éliminer 

ue, nous obtenons : 

Au contraire,  l e s  équations ( 1 ) donnant l a  r épar t i t ion  des contraintes dans une plaque 

rectangulaire percée d'un t rou c i rcu la i re  (micro-éprouvette de t r ac t ion ,  chapitre II) 

€ta ient  valables quel que so i t  l t € t a t  plan considér6, déformation plane ou contrainte plane. 

En effe t ,  si  l e s  deux problèmes peuvent ê t r e  abordes suivant une ddmarche absolument 

identique, l e s  quatre conditions aux l imi tes  permettent de déterminer l e s  quatre constantes 

des équations (117) portent toutes, dans l e  cas de l a  plaque percée, s u r  l e s  contraintes : 
S v ( ) = O ,  ( )  = 5 cos 2 0, Z P e ( ~ )  = O e t  % * ( A )  = - Y s i n  2 B. Ainsi, l a  résolution 

r Po 
du problème ne f a i t  pas in tervenir  l e s  déplacements e t  ne nécessite donc pas l e  choix de 

l'un ou l 'aut re  des é t a t s  plans. 



Cette re la t ion  va nous permettre de déterminer l e  déplacement radia l  dans 

l a  matrice u . ~ ,  puis dans la  f ib re  ulc Pour ceci ,  reportons l e s  expressions 

des contraintes(l~8,119)dans l a  re la t ion (l35), il vient : 

Par intégration : 

- 4 + v " " ' [ - t ~ r + 4 ( 1 - & ) ~ -  Em r LV, , ,A~'+Z]  r3 cos 2 B  + & ( O )  

(136) 
où o ~ ( 0 )  es t  une fonction a rb i t r a i r e  ne dépendant que de 8. 

De même, dane l a  f ib re  : 

d'où : u - d s r t ~  ( - t b r - ~ ~ ~ a r ' ) c o i  2 8 + ( 3 ( û )  
Cr- - 

F 

où P(8) es t  une fonction a rb i t r a i r e  ne dependant que de 8.  

Il s ' ag i t  maintenant de déterminer l e s  fonctions a rb i t r a i r e s  4 8 )  e t  (3 (8 ) .  

Au centre de l a  f ib re ,  pour r = O : 

u = O  V 8  / 3 z O  F r  
A l ' in terface  fibre-matrice, pour r = p, : 

u F r - u m r = O  V e  *'or30 

P a r  conséquent : 

- 
ulh>r - c - 2 ~ r  + 4 (+I-V~)-- 4i',A r +_; 

r r 

- 4 + J f  ( - 2 b r -  '% - L J ~ Q ~ ' )  cos 2 8  (139) 
E, 

L a  condition aux l imites  (128) portant sur l a  composante radia le  dir déplacement ~ 
1 

donne a lors  une nouvelle re la t ion entre l e s  constantes a, b, A, B, C e t  D : 

Nous al lons maintenant déterminer l a  composante tangentiel le d i  
I 

déplacement ug En combinant l e s  relat ions (133) e t  (134) de manière à éliminer : 

u il vient : r' 
~ 



Dans la  matrice : 

Par i n t  égrat ion : - 
'%me = 

3 D 'I+L 2 s i n 2 9  Z B ~ - ~ & Z I I ~ ) ~ + ( ~ - ~ L ) A ~ + - ] + Y ( ~ )  
E, r r3 

Dans la  f i b r e  : 
(141) 

Par intégrat ion : 

- 4.~6 z S O L  [L, + ( ~ - Z V ~ ) & ~ ~ ] +  s(r) "Fe - ( 142 

EF 
L a  condition aux l imi tes  (129) portant sur  l a  composante tangentiel le  du 

déplacement pour r = fa, donne : 

- O u~*-"lrre - v e 
dloù : 

+ s(,)-y(p.)=o Qe I 

Ce qui  fournit  une sixième re la t ion entre  l e s  constantes a, b, A, B, C e t  D : 

La résolution du système des six équations (1241, (125)~ (126), (127 ), 
(140)et(143)permet d'obtenir l e s  s i r  coristantes a, b, A, B, C e t  D o  L a  

résolution algébrique de ce système étant  fast idieuse,  on peut se contenter 

d'une résolution nwérique sur ordinateur, pour des valeurs données des  

d i f fé ren t s  paramètres : modules dlYoung, coefficientsde Poisson e t  f rac t ion  

volumique (v  = AiP: ) . 



Nous allons maintenant déterminer le champ de contrainte résultant 

de la composante radiale d'amplitude constante ~/2, équivalente à une 

pression P = ~ / 2  exercée sur le cylindre de rayon f i .  Nous utiliserons la 
notation nprimew pour les composantes du déplacement, de la déformation 

et de la contrainte se rapportant à cette composante radiale. Le problèine, 

quii présente la symétrie de révolut ion, est identique à celui qui; a été 

résolu dans le chapitre III pour l'étude des contraintes internes. En faisant 

l'hypothèse supplémentaire d'un état de déformation plane, nous avions 

obtenu les expressions des dgplacements, valables dans ce cas uniqueme& : 

Les rezations déformation-déplacement, puis contrainte- déforma$ion 

(loi de Hooke en déformation plane) sont donné& par : 

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

Nous allons maintenant résoudre ces équations dans la fibre et dans 

la matrice ; les notations Em, Jm y, H et Km= E,/ (4 - 29,,, ) (4 -J,) se 

rapporterons à la matrice et les notations EC, Vf , F , h et Kl= E ~ I ( ' ~ - ~ V ~ ] ( ' ~ - ) > F )  
à la fibre. 

Dans la fibre, une singularit6 pour r = O (u,(o) = oo), étant 

incompatible avec la présence de matière au centre du cylindre, la constante 

h est nécessairement nulle, d'où : 

U' - F r  t v  - (148) 
ce qui donne, en reportant dans les équations (147:) : F r  



Dans la matrice : 

= K, [ F -  ( 4 - Z J , ) &  
rL 1 (151) 

r2 

Nous allons maintenant determiner les constantes f, F et H à l'aide 1 

des conditions aux limites en r = po et r = p, . 1 
En r = 

49 
la contrainte radiale est telle que : 

-- 
A l'interface fibre-matrice (r = ), l'équilibre des forces conduit a la 

Po 
! 

I 

relation : 

Enfin, la continuitd à l'interface fibre-matrice, donne : 
I 1 

UF,(po) = rnr ( P o 1  

l 

Les constantes f , F et H peuvent être déterminées par  résolution l 
du système des trois équations (152)~ (153 ) et (154). Par exemple, la relation i 
(154)permet d'exprimer f en fonction de F et H ; en reportant cette expression 

de f dans la relation (1531 on obtient une nouvelle équation à deux inconnues 

F et Re Il s'agit zlors de résoudre le système de deux Bquations à deux I 
l 

inconnues F et H, constitué par (153) et cette nouvelle équation. Par ! 
élimination de F on obtient : 

Ceci pemet d'obtenir F, d'après la relation (152) : 

puis $, df après la relation (154) : 

F, F+H 
fo' 



1 Finalement, le champ de contrainte dans la fibre et dans la matrice du 

composite soumis à une sollicitation sens travers, est donné par t 

I où la composante axiale de 18 contrainte est d o M e  par son expression en , 
l 

fonction des composantes radiale et tangentielle, relation obtenue à. parbllr 

de- la loi da Hooke en faisant l'hypothèse de déformation plane : &Z = 0. 

L applicat ion numérique conduit aux- résultats suivants : 

S = 500 MPa 

Ef = 500'000 MPa 

3 = 0,24 f 
E = 150 O00 MPa 

(166) 
l m 
1 

$ = 0331 

1 Efr (p.) = 614 MPa = 1,23 S 

Z ( ) = - 22,6 MPa = - 0,05 S fe Po 
qZ (p,) = 142 HPa = 0,28'S 

( p )  = 614 MPa- = 1,23 S 

b ( f i )  = 208 MPI 0,42 S 

Z ( f i )  = 255 MPa = 0,51 S nlz 

f 8 = 9 8 O  

S = 500 MPa 

v = 0,05 

Ef = 500 000 MPa 

1 

3, = 0931 

! Gr ( f O )  = - 18 IdPa = - 0,04 S 
Z ( ) = 618 MPa = 1,24 S ee P o  5, ( f i )  = 144 MPa = 0,29 S 

& ( f i )  = - 18 MFa = - 0,04 S 

Erne (p.) = 187 MPa = 0,37 S 

\ &, ( P O )  = 52MPa=O910 S 

Remarque : 

I l  se ra i t  possible de simplifier notablement l e  problème en faisant une ou deux 

hypothèses simplificatrices supplémentaires . 
La prenisre hypothèse consiste à supposer l a  fraction mlumiçue v s  f>z ieiniment 

P 
faible, c1es t4-d i re  N e  f ibre  de pe t i t  di 'wètre dans une matrice inî inie  (p,+r-). 

La résolution des équations (124) e t  (125) dans l e  cadre de lihypot'i'esep*++d permet 

tout d'abord de déterminer les  constantes A e t  B, Zn remplaçant ces constantes A e t  B par leurs 

valeurs dans les relations (126). (127), (140) e t  (143) on aboutit à uc système de quatre 



équations dont la rdsolution donne les constantes a, b, C et, il, noujours dans le cadre de 

l'hypothèse p,-t+oo, les relations (155) et (156) pemettent de determiner les constantes 

H et F ; enfin, la relation (157) donne f à partir de F et 9, 

Finalement, le chap de contrainte dans la fibre et dans la natrice du composite soumis 

à une sollicitation sens travers, dans le cadre de l'hypothèse p,+ + W .  est donné par les 

relations (158), (150), (160)~ (161). (162), (163), 1164) et (165) dans lesquelles les 

constantes a, b, f, A, B, C, 3, 2 et H ont alors pour acpressiolls : 

a = O  

Ce qui correspond bien aux fornules connues [g 1- 
La seconde hypothèse simplificatrice consiste B supposer le module de la fibre 

inîiniment grand, c'est&-dire, la fibre ind6fornable. 

Les conditions de continuité à l'interface (128). (lzg),et (130) deviennent alors : 

{ 
uIVlr(pO) = 0 v 0 

e 0 

= 0 v *  
Des quatre relations permettant de déteminer les constantes A, B, C et D, les deux 

premieres ( 124) et ( 125 ) sont conservées, Les nouvelles conditions de continuité du deplacement 
à l'interface, appliquées aux relations (138) et ( 143) donnent respectivenent : 

C 3 2D - 2 Bp, + & ( A - v , ) -  - 4 J,Ap, +- = 0 
P o  PO 

LÛ r6solution de ce système de quatre 6quations, dans le cadre, Bvideucnent, de l'hmthèse 

sinplif icatrice P, i, + 4 , permet de déterminer les ~uztre cons tantes A, B, C etD, I 
I 

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

F et H est conservée. La seconde,(l54), qui résulte de la condition de continuité du déplacement 

à l'interface. devient : . . 

La rdsolution de ces deux éguations donne F et H, 
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Finalement, les composantes du clbamp de contrainte dans la matrice du composite sont 

données par : 

Dans ce second cas de deux hypothèses sbplif icatrices ( p,++ oo , EF + +w), on retrouve 

donc également les fonrmles connues [ 98 I- 
L'application numérique montre quand même une différence notable entre les résultats 

que donnait le calcul complet (166) et (167) et 2eux correspondant à l'une des hypothèses 

simplificatrices (p4++00) ou a n  deux f p,++o~> e t  EF-+-O); ceci proxve bien l'absolue nécessit6 

du cçrlcul coqlet. par contre, les resultats obtenuS.avec les formules simplifi6es résultant 

de ces hypothèses peuvent constituer une drification rapide des famules complètes, puisque 

1' application -6rique, pour des valeurs très grandes de f, ou de f i  et EF, doit redonner, 
pour ces formules complètes, les résultats obtenus avec les fornules simplifiées correspondantes 

ce qui est effectivement le cas. 

Enfin, seules les formules obtenues dans le cadre des deux hypothèses simplificatrices 

( p4-t+.oet E F % ~ ) ,  sont reellenent simples et sont d'ailleurs utilis6es par certains auteurs 

pour calculer le;.champ de contrainte dans la matrice des mat6riaux composites, rnauimeasement, 

elles ne permettent Bvidemment pas d8attei&e le champ de contrainte daas la fibre, r6sultat 

essentiel pour llQtude des possibilités de propagation des fissures dans les fibres, 



Mg. 45 - Le flambage des fibres,après attaque sélective de l a  matrkce, 

permet de révéler l ' é ta t  de contrainte interne du matériau brut (a). 

Après t ract ion sens travers,  mais avant rupture des fibres,  la déformation 

plastique, mise en évidence par l'attaque préférentielle de certaimes zones 

de l a  matrice, conduit à une relemtion des contn in tes  internes se 

t radmt  par une réduction presque to ta le  de l a  flèche des f ibres  

partiellement dégagées de la matrice (b). 



Application à la rupture des fibres : 

Les observations en surface sur échantillons polis (Fig. 36), puis 

in situ sur lames minces (Fig. 40 ) , nous ont permis de comprend~e le 
mécanisme de rupture des fibres : comme en traction 

longitudinale, il y aurait nucléation d'une fissure dans la fibre par 

concentrat ion de. contrainte en tête d' empilements de dislocations dans la 

matrice, la propagation s'effectuant ensuite dans les plans de clkvage 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 à l'axe des efforts, ce qui semble 

logique, mais également dans d'autres plans de, type [001f , contenant même 
parfois l'axe des efforts, ce qui semble pwadoxal, Quelle peut être l'origine 

de ce phénomène ? Peut-il s'expliquer par crie partidarite du système de 

contrainte résultant de la force a-ppliquée s-u le composite en sollicitation 

sens trcbvers, ou bien est-ce la cons6quence du mbcmisme de d6formation et de 

rupture pz empilements de c?islocations contre les fiores ? 

En ce Qui concerne le sgs téme de contrainte rbsulta~t de 

lraction de la force appliqutSe, la composente de la 

contrainte à prendre en compte pour la propagation de fissures est la 

contrainte normale au plan de- propagation, c'est-Mire la composante 

tangentielle tF8 donnée per la relation (159). Dans un pian sensiblement 
perpendiculzire à l'axe des efforts ( 8  z go0), la contrainte normale au plan l 

de propagation Ife est: une contrainte de traction, de valeur plus élevée 
1 

que la contrainte appliquée S : 1,24 S environ ; la propagation dzns un 

tel plan s'explique donc facilement. Au contraire, dans un plan contenant 

l'axe des efforts (8=00), la contrainte normale dans la fibre f f e  (0<r<~,8=90~) 
est bien, comme on lgattendrait, une contrainte de coinpression, mais sa 

valeur est si faible qu'elle ne peut s'opposer à la propagation d 9 u n ~  fissure ; 

par contre, dans la matrice, la contrainte normale au voisinage de la fibre 

est une contrainte de traction dlzssez forte vsleur : (r=p,,8=0~) = 0,42 S. me 
Ainsi, la répartition des contraintes dans le composite soumis à une 

sollicitation sens travers est telle que la propagation d'une fissure dans 

la fibre, dans un plan contenant l'axe des efforts, bien qu'apparemment 

paradoxale, devient possible puisque la contrainte normale dans la fibre, 

quasi nulle, ne peut s'opposer à 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 1 
I 

élastique, alors qu'il y a déjà eu réarrangement des contraintes internes 



Fige 46 - Les trois modes de rupture simples m d e  1 (a), mode II (b) 

et mode III (c). 

Big. 47 - Modèle permettant d'expliquer à la fois la nucléation de 

la fissure 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 Rurgers. 



par déformation; plastique (~ig. 45 ) , ne peuvent qu' indiquer une tendance, 
mais il est interessant 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 composante-s des contraintes non seulement dans la matrice mais également 

dans la fibre, nécessitaient le calcul complet. 

m i n ,  pour terminer, venons-en à ltexploitation des observations et 

des calculs, en terme de mécanisxes de défornation et de rupture, Le 

fait que la propagation longitudinale aes fissures dans les fibres puisse 

se produire indiffdremment dans des plans de tyne {001) soumis ou non à 

une contrainte normale de traction, tendrait à prouver que le critère de 

choix du plan de propagation serait plut0 t la s6lestion du plan de tgpe 

(001) le plus favorable à la relaxation des contraintes dues B lleapilement 

qui a nucléé la fiss-me et dont les dislocations continuent à se déverser 

dans la fissure, -entant à chaque fois le cisaillement de 1 et permettant 

ainsi la poursuite de la propagation, Ainsi, l'initiation transversale 

de la fissure, due aux contraintes de cisaillement fie l'enpilement de 

dislocations serait suivie dtune CO-arte propag2tion transversale en mode III 

ou en mode 11 (Rg,46), puis d'une propagation longitudinale en mode 1, 

Le plan de prokagation longitudinale serait alors le plan de type Cool) le 

?lus proche d'w p l a  normal au vecte-ar de Bzg9rs des dislocztions de 

l'empilement (Pig, 47)- A cet &@rd, on rmziyuera (Fig, 31) que si ltangle - 
entre le vectsur ae Burgers [110] et les aeux platls de type {OOL) contenant 

1'ze cie de la fibre est de 45= cians les aeux cas, 1 es vecteurs de Burgers 

[011] et [yol] sont, F r  contre, contenus, chacun, dans l'un ou l'autre de 

ces ~lans.  ans ce dernier cas, la propagation 1ongitudin;ile de la fissure 
s ' effectuera donc dans celui des deux olans de tne 1001) ne contenant pas 
le vecteur de mgers, 

Ainsi, même si le calcul des contraintes dans la fibre montre 

bien, resultat essentiel, que celles-ci ne peuvent s'opposer à nn mode 

de propagation apparemment paradoxal des fissures dans la fibre, ce 

pourrait être, finalement, le mécanisme de déf ormation plastique par 

empilenent de dislocations qui aurait un rôle plus important que celui 

suppose au départ ; en effet, il serait non seulement responsable de 

l'initiation de la fissure dans l'obstacle, la fibre, mais également 

du choix du plan de propagation, 



Fig. 48 - Choix de ltorientation cristallogrzphique de l'axe des effofis qui 

semble le plus re~résentatif de la situation pour laquelle il peut y avoir 

nucléation de fissures dans la matrice sur les plans (111). . 



Application à l a  nucléat ion des f i s s u r e s  dans l a  matrice : 

Comme nous l 'avons dé jà  expliqué plus haut, l e  matériau composite 

e s t  un po lyc r i s t a l  à gra ins  colonnaires ne possèdant en commun que l a  

d i rec t ion  de croissance [001], a i n s i ,  l o r s  d'un e s s a i  de t r a c t i o n  t ravers ,  

l 'axe des  e f f o r t s  peut prendre, suivant l e  grain, n'importe quel le  

or ienta t ion  contenue dans l e  plan (001) normal à l a  d i rec t ion  de croissance. 

O r ,  pour ca lcu le r  l e s  données du problème de l a  nucléation d'une f i s s u r e  

'dans un plan de glissement de type (1111, données t e l l e s  que l a  c i s s ion  

e t  l a  con t ra in te  normale, il f a u t  commencer par l e v e r  l ' indétermination 

concernant l ' o r i en ta t ion  cr is tel lographique de l ' axe  des e f f o r t s .  En f a i t ,  

l 'observat ion d a  1 ' o r i e n t a t  ion  approximative des f a c e t t e s  cr is tal lographiques 

observées au voisinage ou à l'aplomb des  f i b r e s  s u r  l e s  surfaces  de rupture 

(Fig. 3?), a i n s i  que- l e s  observations i n  s i t u  (Fig. 41 ), permettent d e  

supposer que l ' o r i e n t a t i o n  de l 'axe des e f f o r t s  suivant l a  d i rec t ion  [110] 

(Fig. 48) semble assez représentat ive de l a  s i t u a t i o n  pour laquel le  il 

peut y avo i r  nucléat ion de f i s s u r e s  dans l a  matrice dans l e s  plans 

(111). C'est donc c e t t e  o r i en ta t ion  que nous avons retenue pour déterminer 

l a  c i s s ion  e t  l a  cont ra in te  normale dans l e  plan de glissement (111) 

lorsque l e  matériau e s t  soumis à une s o l l i c i t a t i o n  sens t ravers .  

Comme dans l e  chapitre  III, il e s t  possible de déterminer l e s  

composantes de l a  c i s s ion  dans l e  plan de glissement e t  l a  cont ra in te  normale, 

à p a r t i r  des composantes de l a  cont ra in te  calculées précédemment. Cepenciant, 

dans l e  cas  de l a  s o l l i c i t a t i o n  sens t r a v e r s ,  l e  problème ne présente plus 

l a  symétrie de révolut ion e t  l e s  composant e s  de l a  contrainte  Zr , ze e t  tZ  
dépendent a l o r s  non seulement de r mais auss i  de e ; d'autre par t ,  l a  

c i s s i o n  Te nt e s t  plus identiquement nu l l e  : e l l e  s 'annule~ uniquement 

pour g=rir ,  c'est-à-dire su r  l e s  axes de l ' é l l i p s e  représentat ive du Z 
plan de: glissement de type (lll]. Le c a l c u l  permet tou te fo i s  de d resse r  

l a  c a r t e  de l a  c i s s i o n  e t  de l a  cont ra in te  normale dans l e  plan de glissement 

(Fig. 49) e t  de l a  comparer aux valeurs  obtenues en l'absence de f i b r e ,  

c ' e s t - L d i r e  dans un monocristal, va leurs  constantes dans tou t  l e  plan, 

données par  l a  cons-t;mction du cerc le  de Mohr. Dans l e  cas d'un monocristal 

s o l l i c i t é  suivant l 'axe [1101, l e  plan de glissement é tant  l e  plan (111) : 

Mais par  contre : ~ 



Fig. 49 - Carte de la cission et de la tension normale au plan de glissement 
(111) dans la natrice du composite soumis à une sollicitation de aens travers 

appliquée suivant la direction [110]. Compa.nison avec les valeurs obtenues 

dans un nomcristal soumis à des forces de traction appliquées respectivemenf 

suivant les directions [110] OU [oo~]. 



dans l e  cas d'une s o l l i c i t a t i o n  de type sens long, c'est-à-dire suivant 

l'axe [001]. Ainsi, dans l e s  deux cas retenus pour ces calculs sur  

mormcristaux, l e s  cissions,égales en valeurs absolues, sont de signes 

opposés ; par contre, l a  contrainte normale, qui e s t  une contrainte de 

t r ac t i on  dans l e s  deux cas, e s t  deux f o i s  plus f a ib l e  en t rac t ion  longitudinale 

Première constatation, en camparant ces résu l ta t s  obtenus sur  

monocristaux à ceux du composite, l a  c iss ion dans l a  matrice du composite 

soumis à une so l l i c i t a t i on  sens t ravers  e s t  inférieure d'environ 50% à l a  

cisskon correspondante dans un monocristal. De plus, en comparant la car te  

de l a  c iss ion avec ce l l e  obtenue pour l e s  contraintes internes, il apparait  

que dans l a  plus grande par t ie  du plan de glissement, l a  cission correspondant 

à la  s o l l i c i t a t i o n  sens t ravers  e s t  de signe opposé à cel le  qui  résu l te  

des contraintes internes. Ces deux remarques sont en bon accord avec l e  f a i t  

que la  l imi te  élastique en t r ac t i on  t ravers  (z 250 M P ~ )  es t  plus élevée 

que ce l l e  observée en t rac t ion  sens long dans l e  composite ou dans l a  

matrice seule (2150 M P ~ )  , phénomène que l e s  différences dlorientat  ion 

cristallographique des axes des e f fo r t s  ne permettait pas d'expliquer. 

D'autre part ,  dans l e  cadre d'un modèle de rupture des f i b r e s  par empilements 

de dislocations de l a  matrice contre l e s  f ib res ,  mécanisme contrôlé par 

l a  valeur de l a  cission résolue dans l e  plan de glissement, ces  remarques 

pourraient également expliquer, au moins partiellement, l e  f a i t  que la  

rupture des f ib res  se produit en t rac t ion sens t ravers  à un niveau da  

contrainte plus élevé qu'en t rac t ion  sens long (700 MPa au l i e u  de 600 MPa 

environ). 

Enfin, en ce qui  concerne l a  tension normale dans l a  matrice du 

composite, il s 'agit  d'une force de t rac t ion  qui, bien que variant en 

fonction de l a  position dans l e  plan, es t  supérieure d'environ 30% à l a  

tension normale correspondante dans un monocristzl s o l l i c i t é  suivant une 

direct ion do type [110], mais e s t  supérieure d'environ 250% à l a  tension 

normale dans l e  cas d'une so l l i c i t a t iom dir igée  suivant [001], c g e s t - M i r e  

d'une t r ac t i on  longitudinale. D'autre part ,  ce t t e  tension normale se trouve 

encore augmentée des contraintes internes qu i  tendent 2i net t re  l a  matrice 

en t rac t ion,  l a  contrainte normale correspondante ayant une valeur moyenne 

de l 'ordre de 100 MPa. 

De ces considérations sur  l e s  valeurs de l a  cission e t  de l a  contrainte 

normale dans l a  matrice du composite soumis à une t rac t ion  sens t ravers ,  il 

s'ensuit que ce type de so l l i c i t a t i on  permet d'accéder à une s i tua t ion  

par t icul ière  : une c iss ion du même ordre de grandeur que ce l le  obtenue en 



Pig. 50. - Modèle de nucléation d'une fissure dans un plan de glissement : 

concentrztïon de dislocations (a) sownises à une forte contrainte nonnale, 

condtnsant à l'initiation d'une fissure (b). 



traction sens long, mais combinée ici à une contrainte normale au plan de 

glissement de valeur nettement plus élevée. Le problème se pose alors dans 

les termes suivants : quel modèle permettrait-il d'expliquer la nucléation 

interne des fissures, à la température ambiante, dans un matériau ductile 

comme la matrice du composite, mais dans lequel se trouvent réalisées 

simultanément les trois conditions suivantes : obstacles infranchissables, 

cission élevée et contrainte normale au plan de glissement de très forte 

valeur. 

P. 4. Mécanisme d'ouverture des fissures dans les plas de glissement 

Le modèle, auquel les observations d'amorçage sur les plans 

de glissement font naturellement penser, est celui qui fut suggéré par 

Bullough à Deruyttère et Greenough pour expliquer la rupture par clivage 

dans le plan de base de monocristaux de zinc [ggl, modèle présenté et 
utilisé également par Roehanskii [100] pour expliquer la formation de 

fissures dans les plans de glissement de monocristaux de iinc amalgamé [101]. 

Ce mod.èle, représenté schématiquement Fig, 50 da,ns le cas particulier 

où la concentration de dislocations résulte de leur empilement contre 

une fibre, repose sue l'idée suivante : la présence d'un grand nombre 

de dislocations concentrées dansle plan de glissement réduit localement 

lgénergie de cohésion ; la tension normale nécessaire pour nucléer une 

fissure dans ce plan devient alors inférieure à celle qu'il faudrait 

en l'absence de cette concentration de dislocations. Gilman [1021 puis 

Bullough [103] ont proposé un traitement mathématique du problème. 

Considérons tout d'abord la propagation d'une fissure existmte 

sous l'action d'une contrainte normale Q, (~i~.51a). D'après la théorie 

de ~riff ith[io4], analyse se rapportant à un milieu élssf igue isotrope, 

une telle fissure va se propager si l'énergie totale de la fissure WT 
décroit lorsque la longueur de la fissure augmente c'est-à-dire lorsque 
d WT - est négatif. Or, l'énergie totale de la fissure , WT, augmentation 

BIï 
de l'énergie potentielle de l'échantillon (enthalpie libre) due à 

l'ouverture de la fissure, comprend trois termes : 

- un terme Ws correspondant à l'énergie nécessaire à la création de 

deux surfaces libres qui vaut, pour une fissure de longueur 2L, dans 

un cristal d'épaisseur unité : 

Ws = 4 L ys (168) 

où Ys est l'énergie de surface rapportée à la surface unitaire (énergie 

spécifique ) . 
- un terme We correspondant à l'augmentation d'énergie élastique du fait 



Big. 51 - Fissure de Gr i f f i th  : 

a) Représentation schématique, 

b) bbdélisation à l 'a ide  d'un empilement double de d is locat ions  de montee 

( source de ~ardeen-~errirrg)  . 



des concentrations de contrainte autour de la fissure. Oe terme qui 

a été déterminé par Griffith 11041 à partir de la répartition des 

contraintes obtenue par Inglis [105], peut également être calculé en 

essimilant la fissure 5 un empilement double de dislocations émises 

par une source de montée, source de Bardeen-Herring située au centre 

de la fissure [106] ( ~ i ~ .  51%). 
TI (1 - v ) O,' ( 2 ~ ) ~  

We 
8 G 

(169) 

(~ota : le terme ainsi calculé est en fait une énergie interne U, approxi- 

mativement égale à l'énergie libre F = U - TS, la contribution de l'entropie à 

l'énergie libre étant négligeable), l 

- un terme T représentant le travail des forces extérieures. D'après 
Love 11073, Eshelby 11081, ce terme T est tel que : 

T = - 2 Me 
L'énergie totale de la fissure est donc : 

La fissure se propagera si l'énergie totale WT décroit lorsque la longueur 
d WT 

de la fissure augmente, c'est-à-dire l ~ r s q u e ~ e s t  négatif. Or : 

La contrainte théorique de rupture en présence d'une fissure de longueur 

2 L est alors : / \% 

Cette dernière relation est connue sous le nom de critère de Griffith. l 

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 (~i~.Soa). Au cours de la propagation, les 

dislocations vont disparaître et la plus grande part de l'énergie 

élastique correspondante va se trouver libérée. La prise en compte de 

ce phénomène va se traduire par l'introduction d*un terme supplémentaire 

dans la théorie de Griffith décrite précédemment : le terme correspondant 

à l'énergie de celles des dislocations de l'empilement qui vont disparaftre 

lors de l'ouverture de la fissure. Or, l'énergie de déformation d'une 

dislocation coin est donnée par : I 

où ro est le rayon-ae coeur et R la dimension du cristal. Ce qui peut 



encore s'écz-ire, en séparant les contributions énergétiques relatives 

à l'intérieur et à l'extérieur d'un domaine de dimension 2 L : 

4 

Ainsi,lténergie totale d'une superdislocation de vecteur de Burgers nb, 

représentant les n dislocations de l'empilement,sera donné avec une 

bonne approximation par : 

ouencore: E = G (n b)= 

4-Tq.1-v)  4 7 v  -VI  ro 

où 2 L représente la longueur de la fissure. 

Dans cette expression, le second terme correspond à l'énergie des 

dislocations situées dans le domaine où il va y avoir relaxation par 

ouverture de la fissure de longueur 2 L, alors que le premier terme 

correspond à l'énergie des dislocations situées en dehors de ce domaine 

et qui vont subsister dans le plan de glissement après ouverture de lia 

fissure . 
Par conséquent, l'énergie totale de la fissure de longueur 2 L 

ouverte dans le plan de glissement (3'ig.50'b) est donnée par : 

Pour qu'il y ait nucléation puis propagation, il faut que WT1 soit une 

fonction monotone décroissante de L. Or, WTi passe par des extréma pour : 

d W,# = O  = &YS ' TT ( 4 - y ) c : L  - C (nb12  
d L G ( 4 -  L 

c'est-à-dire pour L solution de l'équation du second degr4 : 

TT ( 4 - v ) d  L2 - 4 & L t  G (nbI2  = O (174) 
G 4TT (4-1) 

Or, le produit des racines (5) étant positif, cette équation admet 
deux solutions de même signe ; positives toutes deux car leur somme 

- est positive. Ainsi, pour que ~~'(173) soit une fonction monotone 
décroissante de L, il faut que les deux solutions de l'équation (174) 
soient confondues ; la courbe WT' en fonction de L présentera alors 

pour cette valeur un point d'inflexion. Les deux solutions seront 

confondues si le discriminant de l'équation (174) est nul : 



soit : 

D'autre part, le nombre de dislocations d'un empilement der 

longueur D dans un plan soumis à une cission'i: est donné par 

n = TT (1 -V)  D Z  (174) 

Ce résultat, reporté dans la relation (175 ), donne : 

Il pourra donc y avoir nucléation puis propagation de la fissure dans 

le plan de glissement si : 

Pour une valeur de 1' énergie de surface & de 2 J mw2 environ (2000 erg cmm2) 
3 

~09+10], un module de cisaillement ( ç(,,,,ti,oi = I. + 

- 3 CL* ( ~ 4 9 -  Cl* ) , 
44 41s4+-sgS) - C + , - ~ , Z + ~ C G ~  1 

de 60 000 MPa environ [ 56 ,57 ] ,  un coefficient de Poisson Y de 0.3 et une 

longueur D de 5 p, ce critère de nucléation devient : 

Par cons6quent, si l'on peut avoir nucléation de fissure dans le pl= 
1 

1 

de glissement en traction travers alors que l'on n'observe pas le phénomène 
l 

en traction longitudinale, c'est que le produit contrainte normale-cission i 
dépasse cette valeur critique dans le premier cas et non dans le second. 1 

l 

Or, en traction longitudinale, nous avons vu que l'effet de la 

contrainte appliqude sur les composantes Q, et re était très faible, 

ainsi le calcul de la Gission .- résolue peut s'effectuer aussi simplement 

que pour un monocristal soumis B une sollicitation uniaxiale suivant 

l'axe [001] . Dans ces conditions, la valeur du facteur de Schmid Btant de 

0.408 pour le système de glissement (111) [To~], la cission résolue dans 
le plan de glissement, au crochet de traction (Q, = 590 MP~), a donc 
pour valeur 240 MPa environ. La contrainte normale au plan de glissement, 

due à la sollicitation uniaxiale au crochet de traction (ec = 590 MP~), 
2 est donnée par la formule Q, = cos & (avec d =  54O44')- ce qui donne 

une contrainte normale de 200 MPa environ. En ce qui concerne l'effet 

des contraintes internes, nous avons déjà remarqué, dans la troisième 

partie, que la propagation des dislocations à grande distance était 

inhibée par la présence de zones de zéros dans la carte des cissions 

résolues ; la cission provenant des contraint es internes peut ainsi 

être négligé. Quant à la contrainte normale résultant des contraintes 



internes celle-ci peut ê t r e  déterminée à l ' a ide  de la formule (75), 

en di f férents  points du plan de glissement. La contrainte normale a t t e i n t  

un maximum dl environ 1000 MPa au voisinage de l a  f ib re ,  pour e = 90°C, 

c'est-à-dire sur  l'axe [ i l01 contenu dans l e  plan de. glissement, au 

contraire, sur l'axe qui  l u i  e s t  perpendiculaire, LE2J , l a  contrainte 

normale e s t  une contrainte de compression : c,, z -700 MPa. De toute 

facon, la  déformation plastique au crochet de t rac t ion  dtant de l 'ordre 

de 1$, déformation égale e t  opposée à la déformation élast ique en 

compressicm des f i b r e s  dans le matériau i n i t i a l  soumis aux contraintes 

in ternes  d'origine thermique, il semble logique de supposer qu'au 

crochet d e  t rac t ion  l e s  contraintes internes soient ramenées à un 

niveau négligeable. Ainsi, l e s  contraint e s  à prendre en compte seraient  

l e s  suivantes : une cission = 240 MPa e t  une contrainte normsle 

C, = 200 MPa. On remarque immédiatement que l e  produit des deux es t  

"juste du même ordre de grandeur que l e  produit du c r i t è r e  de. 

nucléation de f i s sure  dans l e s  plans de glissement' (179). Ainsi, en 

t rac t ion  longitudinale l e  oroduit cnz n 'a t te in t  une valeur suffisante 

pour nuclGer ce type de f issure  que lorsque la cission devient 

suffisamment élevée pour créer  des empilements de dislocations t e l s  

que l a  contrainte en t ê t e  conduise immédiatement à la rupture des 

f ibres .  C'est d 'a i l leurs  ce dernier  phénomène que l 'on observe - 

expériment alement. 

En ce qui  concerne l a  so l l i c i t a t i on  sens travers,  l e  calcul 

effectué dans l e  cadre de l a  théorie de l ' é l a s t i c i t é  a montré que pour 

une so l l i c i t a t i on  donnée, l a  cission dans l e  plan da  glissement 

é t a i t  plus fa ib le  qu'en t rac t ion  longitudinale, mais que par contre, l a  

contrainte normale pouvait a t te indre  une v a l m  presque t r o i s  f o i s  

supérieure à ce l le  obtenue en t rac t ion  longitudinale. Malheureusement, 

il e s t  impossible d lu t  i l i s e r  directement l e s  résu l ta t s  de ces calculs  

au niveau de charge correspondant à l a  nucléation de f i s sures  dans la 

maerice, niveau de charge pour lequel l e  matériau a déjà  subi une 

importante déformation plastique. Par contre, il semble possible d e  

négliger l ' e f f e t  des contraintes i n t e d e s  d'origine thermique car  

nous avons pu montrer expérimentalement que l e s  premiers stades de 

l a  déformation plastique en t rac t ion  travers,  création des empilements 

de dislocations, conduisaient à la décharge des contraintes internes 

du matériau ( ~ i ~ . 4 5 b ) .  De toute façon, l e s  résu l ta t s  expérimentaux 



peuvent nous guider dans l'interprétation des calculs ; ainsi, nous 

savons qu'au niveau de charge où apparart l'amorçage 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 à unrniveau de charge inferieur, 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 tête 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 glissement, valeur déterminée par les essais 

de traction sens long et obtenue pour une charge de 590 MPa. Ceci 

confirme bien le résultat obtenu par le calcul élastique, à savoir 

qu'à charge imposée égale, le cisaillement serait plus faible en traction 

travers qu'en traction longitudinale. Le fait que les nucléations de 

fissures dans les plans de. glissement soient observ6es pour les mêmes 

niveaux de charge que le clivage des fibres, permet donc d'estimer la 

cission dans les plans de glissement à environ 240 M P a  au moment de . 

la nucléation. Quant à la contrainte normale au plan de glissement, 

en négligeant la présence des fibres, et en considérant le matériau 

comme un monocristal soumis à une charge .de 700 MPa suivant un axe de 
2 / 

type [110], elle pourrait atteindre la valeur de 470 MPa (on = CZ cos OC 

avec d= 35'16') contre 230 iIPa pour un axe de traction de type ~ O O ]  . 
Déjà, avec de telles valeurs de la cission et de la contrainte normale, 

le produit un% sera presque égal au triple de la valeur critique; (179) 
au dessus de laquelle il peut y zcvoir nucléation de fissure dans les 

plans de glissement de la matrice. De plus, si l'on suppose que le 

modèle élastique reste au moins partiellement valabHe pour le niveau 

de charge auquel s'opère la nucléation et pour lequel il y a déjà eu 

une déformation plastique importante, alors la contrainte normale 

serait encore plus élevée et le produit C ~ B  également ! De tonte 
façon, ces estimations, qui ne sont que des ordres de grandeur, 

montrent clairement que la nucléation da fissures dans les plans de ' 

glissement, difficile en traction longitudinale, devient tout à fait l l 

possible en traction sens travers, le modèle permettant alors d'expliquer 

les observations faites in situ dans le microscope 1MV et en microscopie 

électronique à balay-age sur le matériau massif. I 



JO0 
V, 5 ,  Conclusion 

Le calcul des contraintes, effectué dans le 

mmposite soumis à une sollicitztion sens travers, a permis d'expliquer 

la nucléation et la propagation de fissures dans les fibres, non seulement 

dans un plan normal à l'axe des efforts, mais aussi, situation expérimentale 

d'apparence paradoxale, dans un plan contenant l'axe des efforts : le critère 

de choix du plan de propagation longitudinale des fissures dans les fibres 

ne serait pas la valeur de la contrainte n o m l e  à ce plan, mais plutet une 

orientation de ce plan, favorable à la relaxation des contraintes dues à 

l'empilement de dislocations ayant nucl6é la fissure et dont les dislocations 

continuent à se déverser dans la fissure au cours de la propagation, D'autre 

part,  dans la matrice, les calculs nous ont montre que la sollicitation 

sens travers permettait d'accéder à une situation asses exceptionnelle 

en ce- qui concerne la répartition et le niveau des contraintes et d'expliquer 

ainsi la nucléation de fissures internes, à la température ambiante, 

dans un matériau ductile comme la matrice base nickel, L'existence de 

ce mécanisme, déjà observé dass les matériaux héxagonaux comme le zinc 

dans lequel l'énergie de surface est relativement faible 
-2 (ys = 0.65 J mW2 = 650 erg cm ), mais inconnu dans les cubiques à . 

faces centrées où $,atteint une valeur nettement supérieure 

( ~ i  : Ys = 2 J m-* = 2000 erg cm), serait da à la possibilit6 de réaliser 

simrrltm&ent, dans la matrice de certains graics favorablement orientés dam 

le composite soumis 4 une sollicitation sens travers, les quatre-conditions . 
suivantes : glissement planaire, obstacles infranchissables par cisaillement, 

cission élevée et contrainte normale au plan de glissement de forte valeur, 

m i n ,  sur le plan eqérimental, le fait d'avoir pu observer, in situ, 

des mécanismes tels que la nucléationde la fissure dans les fibres et sa 

propagation longitudinale, ainsi que l'amorçage de fissures internes 

dans la matrice, constitue une preuve irréfutable des possibilités uniques 

offertes par le microscope haute tension dam le domaine de l'étude des mécanismes 

fondamentaux de ddformation et de rupture des matériaux, 



Fig. 52 - Eprouvettes de fatigue en trzction-compression utilisées 
pour la détermination de la courbe dtécrouissage cyclique (a) 

et de la courbe da WÔhler (b). ' 



VI COMPORTEBEl?T EN FATIGUE DU COMPOSITE DE SOLIDIFICATION 

M3CABISME DE RUPTURk: DES FIBRES 

DZCOHESIOB A L f INTERFACE FIBKE-BIATIUCE 

BI, 1. Comportement du matériau massif 

Les essais de fatigue nécessaires à la détermination, d'une part, 

de la courbe contrainte-déformation d'écrouissage cyclique et, d'autre 

part, de la courbe d'endurance contrainte- nombre de cycles à rupture ou 

courbe de Waller, ont tous été effectués à la température ambiante, en 

sollicitation alternée pure (symétrique) c'est-à-dire telle que le rapport; 

des contraintes, rapport algébrique de la contrainte minimale sur la 

contrainte maximale dans un cycle, soit égal à - 1 : 

Les éprouvettes utilisées pour déterminer les courbes dtécrouissage 

cyclique (~ig, 53) et la. courbe de 1l.lolher (3'i.g. 54) ont été taillées 
dans des barreo,~ de composite de diamètre respectifs : 20 et 12 mm, 

Dans les deux cas, la finition du fût et des congés a été effectuée par 

rectification sens longitudinal suivie éventuellement d'un poli, sens 

longitudinal égalementeDans tous les cas, l'axe des efforts est covlfondu 

avec la direction de croissance [oo~]. 

La courbe dtécrouissage cyclique, contrzinte à saturation en 

fonction de l'amplitude de déformation, a été réalisée en défoniiatian 

imposée 111 sur une machine servohyàraulique (Mayès, capacité 50 Id?) à [ 1 
une fréquence de 0,2 Hz (base des capteurs extensométriques : 10 mm). 

D'une façon &nérale, la courbe dtécrouissage cyclique est obtenue en 

effectuant une série d'essais à contrzinte ou déformation imposée conduisant, 

à saturation, à une série de boucles dshystérésis stables ; la courbe 

construite en joignant les sommets de-.,ces boucles dthystérésis constitue 

alors la courbe dtécrouissage cyclique, Dans le cas présent, cette courbe 

a été obtenue & l'aide d'une seule éprouvette, par la méthode des pdiers 

successifs de déformation, la contrainte à saturation étant reportée sur 

la courbe dtécrouissage cyclique pour chaque amplitude. de déformatian, 

Un essai, réalisé à une déformation imposée de d6t = 0,744 5, sur une 
2 

autre éprouvette, a permis de confirmer ces résultats. La courbe dtécrouissage 

cyclique ( ~ i ~ ,  53) se trouve située au dessus de- la courbe monotone du 
composite ; il y aurait donc durcissement par écrouissage cyclique 

( ~tmir-hardenin~). La courbe dt écrouissage cyclique ne pré sente pas 
le phénomène de plateau qui est généralement attribué, dans les monocrista.ux 





ou les matériaux à gros greins, 15 la présence de bzndes de glissement 

permanentes (persistent slip bands : PSB). Par contre, cette courbe 

présente un comportement asymptotique & partir d'un certain taux de 

déformation (d 1,5 $) . Or, en traction monotone, c'est précisément Le 

taux de déformation pour lequel apparaissent les ruptures de fibres. 

Le comportement asymptotique de la courbe d*écrouissage cyclique pourrait 

donc être attribué à la rupture des fibres au dessus d'un certain taux 

de- déformation cyclique imposée. 

Pour déterminer la courbe de W6hlery les essais de fatigue ont . 
l 

été réalisés en contrainte imoosée , soit- sur un vibrophore Amsler à m e  

fréquence de 150 Hz environ pour les essais à grand nombre de cycles, I 

1 
soit sur une machine servohydraulique (Mayes, capacité 50 kN ou MTS, 
capacité 100 kN) à une frdquence de 20 Hz. La courbe de Waler, amplitude 

de la contrainte en fonction du nombre de cycles à rupture, est représentée 

Fig, 54 , La limite d'endurance du composite est d'environ 220 MPa pour 

des éprouvettes ayant subi 107 cycles. Afin de mieux situer le comporéement 

de la matrice seule par rapport au composite, quelques essais ont été 

réalisés sur des éprouvettes identiques, taillées dans des monocristaux 

de matrice seule, l'axe des efforts étant une direction de type (001) . 
La courbe de WSifiler, extrapolée à partir de ces quelques essais indicatifs, 

est éelement reportée Fig. 54. Nous remarquerons que les resultats obtenus 
sur la matrice seule présentent une plus m n d e  dispersion que ceux du 

composite, ce qui montre bien, a posteriori, le comportement homogène et 

reproductible du composite. A charge imposée égale ( 2  300 MP~) , le 
nombre de cycles à rupture (endurance ou durée de vie en fatigue) du 

5 composite est d'environ 2 .106 cycles contre 10 pour la matrice seule, 

soit un gain d'un facteur 20 environ. D'autre part, afin d'élever 

artificiellement la résistance à la fatigue de certaines éprouvettes 

de composite, nous avons utilisé l'effet de sous-charge ou "understxessing". 

La méthode consiste à augmenter la charge par palier (10 MPa dans le 

cas présent ) , chaque palier de contrainte. correspondant à un grand nombre 
7 de cycles (10 ). Dans certains cas, cette méthode nous a permis d'ébver 

l'endurance, Q charge imposée égale, d'un facteur 10 environ ; la matrice 

de ces éprouvettes de composite peut alors subir avant ru~ture 100 fois 

plus de cycles qu'elle n'aurait pu en subir dans une éprouvette de matrice 
6 

seule, ou, à même nombre de cycles (5.10 ) passer d'une limite d'endurance 
+ + de - 220 MPa pour la matrice seule à - 320 MPa pour le composite sollicité 

par understressing. Ainsi, l'utilisation conjointe du composite et de 

l'effet de sous-cherge nous permettra d'obtenir de façon homogène, dans 

toute la matrice du composite, un niveau de déformation pfastique cumulée 

très élevé, obtenu pour des nive- de contrainte que l'on ne pourrait 

rencontrer, dans une éprouvette de matrice seule, c'est-à-dire dans un 



Hg. 54 - Courbes de WoWer du composite N ~ ( c ~ , T ~ ) - T ~ c  (triangles pleins,  t ra i t  continu ; 

cezcle : méthode de sous-cliarge ou- "understressingn) e t  de ïa matr5ce s d e  (trianglesy 

tra5t ïntersompu). 



matériau 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. Problème des contraintes internes 

Comme nous l'avons mentiorné précédemment, les essais de fatigue 

ont été réalisés à contrainte moyenne nulle. Cependant, vu l'existence de 

contraintes internes ( chapitre III), nous savons qu'à contrauite 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 alternée pure, ne devient 

pas, au niveau de la matrice, un essai en traction ondulée conduisant à 

un fluage cyclique, phénomène que l'on observe généralement au cours 

d ' esszis à chargement asymétrique c est-&dire à contrainte moyenne positive rn 

Autrement dit, n'assiste-t-on pas au phénomène de wrochetw, allongement 

progressif de l'éprouvette, à chaque cycle, jusqu'à rupture ? 

Pour étudier ce phénomène, nous avons réalisé un essai en contrainte 

imposée, par paliers de contrainte croissants, la longueur du fût de 

l'éprouvette étant mesurée avec précision en début dkssai et après 

chaque palier. L'essai a été réalisé par paliers de 10 MPa à partir de 

50 MFa jusqu'à rupture, le nombre de cycles pour chaque palier étant 

constant et égal à 107. En fait, nous n'avons constaté aucun alzongement 

de l'éprouvette et donc prouvé l'absence 'hu phénomène de wrochetnrn 

D'autre part, nous avons vu dans le chapitre III que la mesure 

de la flèche d'une fibre déchaussée après attaque sélective de la matrice 

(Fig. 12) constituait une mesure de l'état des contraintes internes. 
7 + En fait, après 10 cycles à - 140 MPa, nous avons pu vérifier que la 

flèche de la fibre flambée était nettement plus faible que dans l'état 

initial ; la déformation correspondante passant de 1,l $, à seuleme& 

0,8 $ environ, Ainsi, msme pour des conditions de sollicitation cyclique 
nettement inférieures à la limite d'endurance, il y a déjà une forte 

réduction des contraintes internes sans allongement du fût de l'éprouvette. 

Ce phénomène pourrait s'expliquer 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 il113 pourrait permettre un léger déplacement 

des extrémités des fibres se traduisant, à chaque cycle, par un détensionnement 

irréversible de celles-ci ( ~ i ~ .  55). Dans le cadre du modèle des cades 

de cission résolue développé dans le chapitre III, l'application d'une 
contrainte alternée, même d'un niveau voisin de la limite élastique, 



Fig. 55 - M6canisme susceptible d'expliquer le d6tensionnement des fibres dans Ia 

matxice du composite soumis à une sollicitation cyclique à faible ciiarge. 



pourrait  permettre des mouvements locaux de dislocations conduisant à 

- un abaissement des I1pointes de contrainte1' c'est-à-dire à une réduction 

des contra intes  internes. De toute  façon, l e  matériau pouvant revenir  à 

un é t a t  d'équilibre pour des chargements cycliques t r è s  f a ib l e s  correspondant 

& des durées de vie  inf in ies ,  il semble logique de négliger,  en fa t igue,  

l ' e f f e t  des contraintes internes. 

I V I .  3 .  Etude microst ruct  urale 

L'observation en microscopie électronique en transmission de 

lames minces t a i l l é e s  dans l e  f û t  d'épmuvettes de fa t igue cyclées à 

rupture ou ayant subi un essa i  interrompu avant rupture, révèle une 

s t ructure  t r è s  différente de ce l l e  observée dans l e s  matériaux dont 

l 'énergie de faute e s t  voisine de c e l l e  de l a  matrice base nickel du 

composite, c 'est-à-dire assez élevée. En e f f e t ,  on n'observe pas l e s  

s tmc tu re s  classiques qui  apparafssent successivement pour des taux de 

déformation plastique cumulée croissants  : écheveaux de dislocations,  

ce l lu les  de fat igue e t  enfin, bandes de glissement permanentes. Au 

contraire,  l e s  lames prélevées perpendiculairement à l'axe de croissance 

révèlent une m~crostructure wquadrSléen dont l e  pas es*-du même or&e de 

grandeur que l e s  dimensions transversales des f i b r e s  ( ~ i ~ .  56a). Le 

e s t  formé de plans de glissement de type {lll) dont les 

"1s t races  sont matérial isées par l ' assez  grand nombre de dislocations qu i 

contiement. Parfois, au bord du t rou  de l a  lame mince, l e  mouvement 

d e  dislocations dont l e  vecteur de Burgers f a i t  un ceScain angle averc l a  

surface de la  lame conduit à détacher  des cléments du "quadrillager', 

par un mécanisme analogue à l ' a r t e f ac t  décr i t  précédemment ( 5  V,2) &t qui 

permet d ' i n i t i e r  des f i s sures  en bord de trou,  au cours d 'essais  de 4ractiorr 

i n  s i t u  ( ~ i ~ .  42). Aprés détachement de quelques uns de ces éléments, 

la lame mince présente a l o r s ,  au bord du trou,  iur fac iès  découpé en 

carrés, t r è s  carzctérist ique ( ~ i ~ ,  56b). De t e l l e s  observations constituent 

déjà  une première preuve du caractère planaire du glissement. 

Pour mieux é tudier  l e  phénomène, il se ra i t  souhaitable de r k l i s e r  

des coupes para l lè les  au plan de glissement ( 111). Malheureusement, l a  

réa l i sa t ion  de t e l l e s  coupes e s t  l o i n  d 'être évidente, l e  composite é t an t ,  

comme nous l'avons expliqué précédemment, un polycristal  5 grains c d o m a i r e s  

dont l e s  d i f férents  grains ne présentent comme orientat ion commune que 

l 'axe de cro-issance. Cependant, il peut a r r i ve r  que l e s  grains soient  

assez gros et/ou présentent une assez fa ib le  désorientation l e s  uns par 

rapport aux au t res  en ce qui concerne l e s  direct ions de tyse  <001$ au t res  



Pig. 56 - Micrographies électroniques en transmission (200 k ~ )  du composite 
+ 

N ~ ( C E ) - T ~ C  déformé en traction-compression (- 250 MPa, N = lo7 cycles ; 
+ - 280 MPa, NR = 1,6 1o6 cycles). Coupe per-pmdiculaire à B t a . x e  des fibres. 



que la direction de croiss~nce. Il est alors possible d'orienter le fût 

de l'éprouvette d'eprës l'orientation moyenne des grains constituant 

la section..Cetta opération peut être réalisée en microscopie optique, 

les grznds côtés du c a ~ r é  des fibres donnant l'orientation de type (110) 

à pertir de lzcuelle une simple construction géométrique 2ermet de 

déterminer les angles définissant un plan de coupe de t n e  (111). Ikis, 

en fait, les éprouvettes dont le fût présente, soit un gros'grain central, 

soit de petits grains d'orientations assez voisines, sont 2lutÔt rares ! 

Cependant, l'opérztion, qui 2 quand même pu être menee à bien sur une 

éprouvette donnée, montre à l'évidence le caractère planaire du glissement 

(Fig. 57, 58 et 59) ; on remawuera que sur une telle coupe, les fibres, 
sectionnées suioant un plan (111 , apparaissent rectangulaires. La 
microçtructure observée, arrangement en réseeux de dislocations situées 

dans des plans de glissement parallèles voisins, est 2bsolument typkque 

des matériaux à basse énergie .de faute[112,1lq114,l15]. Ceci est en ban 

accord avec le fait que le glissement dévié soit impossible dans la 

matrice du composite soumis à une sollicitation sens longitudinzl ( §  IV,3). 

Un autre type de structure planaire est constitué par la formation de 

nultipôles, soit par piègeage de disl~cztions glissant dans des plans parallèles 

voisins et dont les vecteurs de Burgers sont cïe signes opposés, soit par crentage 

des dislocations et, dans les deux cas, annihilation des parties vls par un 

mécanisne de cross-slip (~ig, 5s)- Dar2 ce cas, il est important de signaler . 
qu'il s'agit évidement d'un cross-slip loca1,se produisant à l'intérieur de 

la matrice du composite ; d'aillews, l'existence de ce cross-slip local prouve 

indirectement que 11impossibilit6 du cross-slip des dislocations vis sur les 

obstacles au glissenent que constituent les fibres, ne provient pas de la matrice 

elle-nême, mais bien de la géométrie du matériau (§IV, 4). POU des nive- 

de chârge alternée très élevée, la distance entre les dipôles constituant 

le multipôle et celle entre les deux dislocations de chaque dipôle 

deviennent très faibles, einsi,.dans un échentillon cyclé à rupture 

sous une charge alternée de 2 300 IlPa, la distance entre dipôles est 
O 

d'environ 15 nm (150 A) ( ~ i ~ .  60), pour une charge alternée encore plus 

élevée ( 2  320 ll~a), elle est encore plus faible et semble se situer autour 
O 

de 10 nm (100 A) (Fig. 61). Ces dipôles sont le plus souvent coin pur, 

parfois mixtes (Fig. 60). Chaque mult ipôle est entiérement compris dans 

l'épaisseur de la lame, les dislocations qui le constituent ne débouchant 

pas à la surface. La densité de ces multipôles dans la ma.trice est assez 

élevée, sauf dans les parties très minces de la lame, où ces multipôles, 

peu stables semblent disparaître préférentiellement. L'observation ne 

peut donc se faire que dans des zones assez épaisses. Or, à moyenne tension, 

l'image en fond clair ne permet pas de résoudre la structure en dip8les 



Fiig. 57 - rriicrographies électroniques en transmission ( 1 1 . ~ )  du composite 1ii(Cr)-%C 
+ 8 

déformé en tractfan-compression (- 200 MPa, N = 10 cycles) .  Coupe parallèle à un 

plan da glissement de type {III), révélant des arxangements plzmires de dislocatkons. 



Eg. 58 - Micrographies électroniques en transmission (300 k ~ )  du composite N~(c~)-%c 
+ 8 

déformé en trzction-compression (- 200 NPz, 11 = 10 cycles). Détail d'un arntngerneht 

planaire de oislocations ; ltextinctiorr de lturr des réseaux de dislocations permet 

dtexpliciter le nmaillagew résultsnt de ltinteraction de deux systèmes de djEslocations 

situés dans des plans de glissement parallèles voisins. 
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Pig. 60 - Micrographie électronique en transmission (1 MY). Multipôle observé dans 

la matrice du contposite ~i(~r)-T~C déformé en traction-oompression ( 2  300 MPa, 
NR = 1 270 000 *les). 



Fig. 61 - Niorographie électronique en transmission (1 NP). rntipôle observé dans 

1s =-ce du composite 1i(~r)-Ta~ d6formé en tzaction-compression par la méthode 

des paliers successifs ow wunder~trasaingn (2 240 MPa, A = lo7 cyclea ; 2 250 MPo, 
7 + + 6 1 a 10 cples 5 ... ; - 310 MF'a, A = 107 cycles 3 - 320 m a ,  AR = 4 r 10  l les). 



des multipôles e t  l e s  dislocations individuelles de ces dipôles ; en 

e f f e t ,  l t  ima.ge du mult ipôle nt  e s t  qu'une bande unif ormérnent blanche. En 

feisceau f a ib l e  (weak-beam) , 1tépz.isseur importante de l a  lame f a i t  que 

l'image e s t  égslernent inexsloitable. Par contre, l e  microscope ha,ute 

tension permet de révéler  immediatement l a  s t ructure  en dislocetions 

de ces multipôles (pig, 60 e t  61) ; ceci e s t  dû à l a  plus grande f inesse  

de l t i m g e  des défauts observés dans ces conditions ( $  II, 3 ) .  

L'étude des mécanismes directement l i é s  à l a  rupture de ltéprouvette 

es t  beaucoup plus dél ica te .  L 'obsemtion en métallographie optique de 

coupes polies du f û t  dtéprouvettes fatiguées à t r è s  haut niveau de 

déformztion plzstique cumulee, mais avent rupture, ne montre jzmais de 

rupture de f ib re .  Dans l e s  éprouvettes rompes, on peut observer, au 

voisinage de l a  surface de ruoture, ou dzns l e s  Bones de concentration . 
de contrzinte comme l e s  congés de ltéprouvette, quelques f i b r e s  rompues. 

Le mécanisme conduisant à l a  rupture des f i b r e s  semble donc zssez di f férent  

de celui  observé en t r ac t i on  monotone. Tout d'abord, l e s  ruptures de 

f i b r e s  observées en fa.tigue pour des durées de v ie  supérieures à 5 x 10 4 
cycles, se produisent pour des charges a l ternées  netkement infér ieures  

au crochet de t rac t ion  de l a  courbe monotone ; dtautne per t ,  contrairement 

à l a  tra,ction monotone où l a  rupture des f i b r e s  se généralise à t ou t  

l e  fû t  de l téprouvette sens entra îner  sa rupture, en fat igue,  l e s  n p t u r e s  

de f ibres  ne se généralisent pas à tout  l e  f û t  mais res tent  local is&s dans 

l a  zone de rupture. La rupture dtune f ib re  s e r a i t  donc responsable de 

l ' i n i t i a t i o n  dqune f i s sure  dont l a  propagation nécess i tera i t  l a  rupture 

dtéiutres f i b r e s  en avant du f ront  de propagation, conduisant finalement 

à l a  rupture de ltéprouvette, sans généralisation de l a  rupture d e s f i b r e s  

à tout l e  fût. L'observation de lames minces t a i l l é e s  a,u voisinage de 

lz .  surface de rupture permet d'observer, près des ruptures de f ib res ,  

de.s eGilements de dislocations ; cependznt, de t e l l e s  observations, 

effectuées après rupture ne permettent pas de savoir  s i  ce sont de - f e l s  

empilements qui  ont conduit à l a  première. rupture de f i b r e  ou si, au 

contraire, c t e s t  l a  concentration de contrainte due à l a  rupture des 

f i b r e s  qui  a conduit à l a  formation de ces empilements. L t o b s e m t i o n  

de l a  surface de rupture, dans l a  zone dt in i t ia t ion, révèle  un f ac i è s  

t r è s  cristallographique ( E g o  62 ) ; l e s  plans de glissement, de 

type 1111) joueraient donc bien un rôle  essen t ie l  dans lt i n i t i a t  ion d e  

l a  f issure.  Une autre observation à f o r t  grandissement e t  haute r é s a u t i o n  

(pig. 63) ,  montre que dans ce câs l a  oropagation s t e s t  effectuée sur 

deux plans de glissement de type (111) , paral lè les ,  e t  dont l a  distance, 

donnPe par l a  h ~ u t e u r  de l a  merche l e s  séparant, e s t  d'environ : 



Fig. 62. - Uicrofractographie à haute résolutfon (microscope électronique P balayage 

à canon à émission de champ) du composite N ~ ( c ~ ) - % c  rompu en fatigue (2 200 MPa, 
7 4 7 7 10 cycles 3 - 210 MPa, 10 cycles ; . . . 8 2 250 MPa, 10 cycles 3 2 255 MPa, 
7 7 + 10 cycles ; -' 260 ma, 10 cycles ; - 265 ma,  IIB - 4 x 106 cycles). Wciès 

cristallographique de l a  rupture au voisinage des fibres. 

à balayage à canon à émission de champ) du composite 11i(~r)-TBC rom; 
8 

en fatigue ( 2  240 IQa, 10 cycles ; 2 250 I(Pa 107 cycles ; . . ; 
+ 7. + - 3 , 0 ~ ~ 1 0 ~  ; - 320 lpa, N, = 4 r 106 c ~ c l e s )  ~ é t a i l  de 1: 

surface de rupture au  voisinage dsune fibre, propagdtion sur des plal 

Q.II~ paraïïèles voisins ( 5 20 = 200 f 1 
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8 = 20 nm (200 8). Une telle observation amène n2turellement la question 
suivznte : le mécanisme de rupture des fibres impliquerait-il ltintérection 

entre dislocations situées dans des p l a s  de glissements paralléles voisins ? 

Dzns le cas dtéchantillons fatigués à forte charge et à très 

grznd nombre de cycles s a c e  à la méthode dtunderstressing, ltobsemtion 

de la surface de rupture semble suggérer un mécanisme de ruine du matériau 

jamais observé dans ce type de composite : les mécuiismes de la fatigue, 

exacerbés, conduiraient à la décohésion de l'interface fibre-matrice. 

En effet, la micrographie électronque en balayage ( ~ i ~ .  64), montre 

outil n'y a absoIwnent pas arrachement de matière, zu contraire, la fibre 

se trouve littéraleme& "décolléen Ce la mtrice, 1' "empreinterf de ;la 

fibre dans la matrice révélent lz structure fine de l'interface fibl-e-matrice 

décrite précédemment ( 5  II, l), zinsi,que des lignes de glissement 

mztérialisuit l'intersection des olars de glissement de t ~ e  (1113 Cle la 

matrtce, avec l'interface fibre-mtrlce. D'autre part, le mécanismeiie 

décoh6sion ne s0 trouve pas limité à ltinterfzce fibre-matrice, m i s  

semble également se produire dans les plans de glissement (Hg. 65). Le 

faciès de la rupture est tout à fait différent d'un faciès cris$allographique 

typique (~ig. 62) ; ici, le plan de décohésion, rigoureusement plan, ne 

présente ni la structure caractéristique en rivières, ni même 

aucun arrachement de matière et s'étend sur des dizaines de micromètres. 

Les lignes de glissement révèlent les intersections des trois 

autres plarrs de glissement de t ~ e  (111) avec le pla? (111) &ans leouel 

s'est procuit la décohésion. De telles obserations de fractographie à 

haute résolution, n'ont pu être réalisees que gràce au microscope à 

balajage à canon à émission de champ, seule technique permetbnt d'atteindre 

une ré solution suf f isznte, de 1 ' ordre de quelques nanostres (ouelqnes 
O 

dizaines d'8ngstr6rn), sur une surface de ruyture (5 II, 4). En ce qui 
concerne le mécznisme pouvant conauire à la ruine du-matériau en fazgue 

par décohésion à l'interface et dâns les plans de glissement, il semble 

logique de penser à un processus de condensation de lacunes ; d'autant. 

plus que certains auteurs 116,117 ont remarqué la formation de cavités [ 1 
inter et même intragrzmlaires dzns des matériaux à basse énergie de 

faute fatigues à. moyenne tempgrature. Le 9roblème se pose alors dans 

les termes suivants : le mécanis-ie, exacerbé p a  le très haut nivezn 

de déformation plastique cumulée atteint dans la matrice gràce à la 

présence des fibres et à ltutilisation de la méthode dtunderçtressing9 

permet-il àtztteindre, à la tempérc-ture ambiznte, zvec pour seul apport 

de chaleur, ltechauffement dû à la fatigue, des mécanismes de même nature 

que ceux observés à moyenne température dzns des mztériaux à basse Gnergie 

de faute ? 



Fig. 64 - Microfractographie B b u t e  résolution (microsco?e électronique à balapge 
+ 

à canon à érnissiolr de champ) du composite N ~ ( c ~ ) - T ~ c  rompu en fatigue (- 200 MPa, 
7 + 7 + 7 10 cycles ; - 210 MPa, 10 cycles ; ... ; - 250 MPa, 10 cycles ; f 255 m, 
7 4 7 + 10 cycles ; - 260 UPa, 10 cjcles  ; - 265 MPa, N, - 4 1 la6 cycles). Décohésion 

à l ' interface fibre-matrice sans arracheme& 5e matiere.. L'empreinte de l a  f ibre  

dans la matrice révèle la structure fine de l ' h t e r f ace  a ins i  que des lignes de 

glfssement, intewection des pians de glissement de type {1113 avec llinten%oe 

f ibre-matrice . ( b ) 



Pig. 65 - Xicro frac to~pa ie  à hmte résolution (microscope Qlectronique à balayage 

à canon à Bmissfon de: cham?) drz composite I?i(~r)-Tac rompu en fatigue (f 200 ma, 
7 i- 7 + + 10 cycles ; - Pl0 ma, 10 cycles ; ... ; - 250 MPa, 107 cycles ; - 255 ma, 
7 + 7 + 6 10 cycles ; - 260 M P a ,  10 cycles ; - 265 MPa, NR = 4 x 10 cycles). Décohésion 

dans un plan de glissemerrf. de type {lll]. 



Fige 66 - ailicrographles électroniques en transmfssion (200 kv). Microstructuse 

o b s m 6 e  dans des éprouvettes de matrice seule', soumises à une sollicitation 

ayclique alternée pure : 

a - (2 Mo m a ,  AR = 87 400 000 cycles) 
b - (2 500 MPa, IfR = 7728*~ycle~) 

- Micrographie électronique en balayage révélant la présence 
rusions sur le fût pr6alablemen.E pol% d'une éprouvette de matrice 

+ 
6éformée en traction-compressiorr (- 400 MPa, NR = 5500 cycles) 



Afin de conplèter cette Btude, nous avons tenu à comparer l e  

comportement microst,~ctural de l a  matrice seule, à celui du materiau 

composite, Dans ce but, nous avons réalis6 quelques observations de 

microscopie électronique sur des éprouvettes de matrice seule préalablement 

soumises à une sollicitation cyclique alternde pure, l'axe des efforts 

étant orient6 suivant l a  &me direction que lors des essais sur l e  composite, 

c'esta-dire suivant l a  direction [0011, 

Premiere constatation, dans les lemes minces prélev6es sur les 

éprouvettes de matrice seule pr6alableanent dBform6es par fatigue, on nlobseme 

pas les configurations de dislocations typiques du glissement stricterment 

planaire que nous avions trouvdea de façon homoghm dan8 la matrice du 

composite, Au contraire, a p r b  un essai de fatigue à faible charge e t  

grand nombre de cycles (t 2X10 m a  
n2 

= 87 4ûO 000 cycles) on observe des 

arrangements de dislocations en écheveaux ou an cellules (Bg, 66 a )  d'assez 

grande dimension (r 0.3 pm) ; à plus forte charge ( 5ûO ma, Na = 7728 cycles) 
ïea ceïïuîes sablent  mi- formees (Fig. 66 b) e t  de t a i l l e  p l u  petite t0,1 p h  

De plus, l'observation en microscopie électroni~ue balayage ab;i 

Mt, prBalablement poli, d'une Bprouvette de matrice seule soll icitée 

également en charment cycliyae alterné pur (t 4KN m a  , x~ = 5500 cycles) 
a permis de mettre en Bvidence de nombreuses extrusions ( ~ i g ,  67) dont l a  

présence est  genéralement assozi6e à celle de bandes de glissement permanentes, 

Ainsi, ces quelques obaerpations, bien que t r b s  fragmentaires, 
/ 

montrent clairemant que l a  microstructure observee après d6formation par 

fatigue de l a  matrice seale est tres différente de celle observée dans l a  

matrice du camposite, par conséquent, l'aspect planaire du glissenent 

dans l a  matrice du composite serait  donc bien de à l a  présence des 

fibres orientBes paralleleanent à l'axe des efforts, modèle que nous avons 

présenté dans l e  pragra&e IT, 4, 



Fig. 68 - Modèle permettant d'expliquer la rupture des fibres dans le 

composite soumis à une sollicitatf on cyclique (a), équivalent, en 

l'absence d'obstacles, aux exfzksions-intrusions spécifiques de la 

fatigue (b). 



VI. 4. Mécanisme de rupture des fibres e E  fatigue 

Nous avons vu qu'en ce quE concerne le niveau-de charge, les 

premiènes ruptures de fibres se produisaient dans des conditions diserentes 

en traction monotone et en fatigue et que leurs conséquences étaient 

également différentes : propagz.tion des ruptures de fibres à tout le 

fût de 1'Bprouvette sans rupture de celle-ci en traction monotone, 

initiation et propagation d'une fissure condmsant à la rupture,. en 

fatigue. Mais comment expliquer la première rupture de .filme en fatigue, 

à un niveaw de cherge nettement inférieur, dans certzins cas, B celui. 

qui permettait d'e-liquer la rupture des fibres psr empilement de I 
l 

dislocations en tract5on longitudïnale ? ~ 

Il est possible d'imginer un modèle, spécifique de la fatigue, 

et qu2 permettrait d'expliquer la rupture des fibres à des niveaux tle 

contrainte plus faibles qu'en tractian sens long. Supposons deux sources 

de signes opposés situées dans des plans de glissement voisins (Fi&. 68). 

Une source émettrait des dislocations pendônt 12 p h s e  de traction, 

créant zinsi 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 parallèle au premier. 

On suppose que les dislocations émises pendânt l'une des phases, intreragissar;t 

par exemple avec des dislocatioss d'autres systèmes de glissement, anservent 

à peu près leur position lors de la phase opposée. En l'absence drobstacle, 

un tel mécanisme de glissement, dans des sens opposés sur des plans 

parallèles voisins, condurrait à la formatLon des extrusions-intrus&ns, l 

phénomène spécifique de la fatigue. Mais comment un tel système pourrait-ïl l 

constituer, même après un très grand nombre de cycles, des 

empilements contenant plus de dislocations que s'il n'y , 

avait qu'un seul empilement double ? Noirs avons vu ( $ IV, 3) que lrémisskon 
l 

des dislocatians par une source était limitée par lqaugmentation de la 

contrainte en retour due aux dislocations de l'empilement qiu, réduisant 

la cissiom locale au niveau de la source, conduisait à son extincticm. 
1 

l 
Or, la contrainte en retour étant un champ de contrainte à grande podée, 1 
il semble logique de supposer que la contrainte en retour exercée 1.r , 

l 

l'empilement double (1) sur la source (i), possède à peu près la même 
l 

valeur au niveau de la source (2), et vice-versa. Ainsi, les contraintes 
1 

l 
en retour, de signesopposés vont se neutraliser, permettant ainsi aux l 

sources dvémettre un nombre de dislocations suffisant pour rompre les 1 
fibres. Cependant, une question: vient immédiatement à l'esprit, pouxquai 

un mécanisme aussi séduisant ne fonctio~rait-il -pas également en traction! 
1 

longitudinale ? C'est torii simplement parce que ce mécanisme9 dont 



F i g .  69 - Système de coordonm5es multiples u t i l i s é  par Head 119 pour 'exprimer l e s  [ 1 
composantes des contraintes dans un plan perpendiculaire aux l ignes de dislcccstions 

deun empi$ement dou23e. Les dislocations sont s i tuées  dans l e s  interval les  [-a,-b] 

e t  [b,a], l a  B O U T C ~  en O et les obstaclen en a e t  a. 



l'équivalent en l'absence d'obstacle est la formation d'extrusions-intrusions, 

ne conduit pas à un allongement de l'éprouvette et que, par conséquent, 

le travail de la force appl5quée est nul. 

Afin de testér la validité de ce modèle, il convient de calmler 

les champs de cmtrainte correspondant à une telle situation. Dans le 

paragraphe IV, 3, nous avons utilfsé l'approximation d'une distr5bu-tÜon 

continue de dislocations due à Leibfried [ 711, pour décrire les empinements et 
déteminer la contrainte de cisaillemen* sur un ligne xx', perpendiculaireaux 

dislocations des empilements et contenant la source. Le problème qui 

nous intéresse actuellement, connaître le champ de contrainte dans tout 

le plan ( x , ~ )  perpendiculaire aux dislocatiorrs de l'empilement a été 

traité par Haasen et Leibfried [ll8] pitis Head [l19]. Contrairement à 

Haasen et Leibfried qu5ont fait intervenir la fonction de contrainte, 

Head a déterminé directement le champ de contrainte au voisinage d'un 

empilement de dislocations par intégration des champs créés par les 

dislocations infinitésimales constituant l'empilement. De plus, pour 

présenter ses résultats sous une forme plus compacte, Head a utilisé un 
1 
1 

système de coordonnées multiples (3'ig. 69 ) que nous adopterons également, 1 

car il permet d'exprimer facilement les composantes de la contrainte en 
+ 

x = O (au niveau et à l'aplomb de la source, et on x = - a (en tête 
d'empilement et le long de l'obstacle). 

Dans le cas d'un empilement double contenant N dislocations 
l 

"positives" entre b et a et N dislocations "négatives" entre -b et +a, 
+ 

dislocations appliquées contre les obstacles en - a par la cission 
appliquée cc, la contrainte de cisaillement dans un plan perpendiculaire au 
plan de glissement (XOZ) en.- point P (x,~) quelconque est d o d e  par : 

Evidemment, ce calcul ne tient pas compte des différences de module entrze 
(180) 1 

les obstacles (les fibres) et la matrice, mais nous avons dé jb noté (§  IV, 3) 
l 

que ceci n'avait que peu- dbffèt sur les =leurs des contraintes. 
1 

Sur l'axe des y (x = O), l'expression générale (180) se simpLif ie : 1 



Fig. 70 - Variation de l a  contrainte en re tour  due aux dislocations d'un empikment 

double, en fonction de  l a  distance y sur une droite perpendiculaire au p l a n d e  

glissement e t  passant par l a  source s i tuée  en y = 0. 



Ceci permet de déteminer la variation de la contrainte en retour, en 

f o n c t i o ~  de la distance à la source sur une ligne pe~endiculaire air 

plan ( ~ 9 % )  quU contient les dislocations : 

u R ( o , y )  = y x  ( O) Y) O Ti (182) 

La variation de QIL ( 0 1 ~ )  en fonction de la distance y est rqrésentée 
we Fig. 70 pour des configurations géométriques telles que a = 4 et b = l p. 

A une distance y d'environ 1 )un du plan de glissemen%, la contrainte en 

retour a presque conservé la valeur qu'elle avait dans le plan de gLissement 

lui-même : - 0,5cr, au lieu. de - 0,75q , dans l'exemple choisi, Ainsi, 
I 

si l'on suppose que l'arrangement des dislocations de l'empilement double 

est peu modifié lors de l'inversion de la contrainte, une source de 

Frank-Read située à une distance y = 1 p de l'empilement double f o m é  

pendant la phase de tract ion ( + Q, ) , sera soumise à une contrainte de 

cisaillement - 1,5q; pendant la phase de compression (- 6, ), au l i a  

de seulement -QZ en l'absence de l'empilement double voisin, Il ne s'agit, 

évidemment que d'ordres de grandeur, mais il est essentiel de notepque 

la proximité d'un tel empilement double revient à augmenter sensiblenient 

la valeur de la contrainte de cisaillement au niveau de la source, lui 

permettant ainsi d'émettre un plus grand nombre de dislocations, a m n t  
I 
l 

extinction, pour une valeur donnée de la contrainte appliquée, la 

"constructi~n~~ des empilements pouvant s'étendre sur un grand nombre de 

cycles. Or, expérimentalement, nous avons non seulement noté llassociation du 

glissement dans des plans très rapprochés a,vec la rupture des fibres 

( ~ i ~ ,  6 3 ) ,  mais également que la matrice présentait une sorte de réseau 
dans lequel était localisée la déformation et dont le pas était de l''ordre 

dir micromêtre, De plus, statistiquement, il semble logique de supposer 

qu'il s e  forme autant d'emp5lements doubles durant la phase de c o m p ~ s s i o n  

que pendant celle de traction, Il est alors fout à fait raisonnable 

d'imaginer des situations où lqeffet des contraintes en retour dqun 

empflement double sur. un autre, voisin, pourrait jouer un rôle non 

négligeable, permettant aux sources drémettre beaucoup plus de dislacations 

avec: une contrainte appliquée plus f alble 

D'autre part, il est indispensable de vérifier quqau! d v e a u  de. 

l'otstacle, le cliamp de contrainte est tr'es localZs6 eiz qu9ahsi il n'est 

pas pezburbé par la présence d'un.empilement voish. La variatsorr de la 

contrainte de cisaillement ~ , ( a , y )  en fonction de la distance y à la tête 

de l'empilement; le long de l'obstacle, est représentée Pig. 71. La 

contrainte en tête C (a,y) décroit effectivement très rapidement en 7* 
fonction de la distance y ; la concentration de contrainte, qui conduit 

finalement à la rupture de la fibre est donc effectivement très localisée. 



Fig, 71 - Variation de la contrainte de cisaillement en tête dVun empilement 
double, en fonction de la distance y, le long d'une b i t e  perpendiculaire 

au plan de glissement en tête de l'empilement. 



Ainsi, un méc~nisme d'empilements doubles de dislocations, s i tués  

dcns des plans de glissement d is tan ts  de quelques dizaines à quelques 

centaines de nanomètres, modèle spécifique de l a  fatigue czr équivalent, 

en 1°absence d'obstacles, aux extrusions-intrusions, pourraient effgctivement 

expliquer l a  rupture des f ibres  à des niveaux de contrainte nettement 

inférieurs au crochet de traction, 

I V .  5. Mcohésion à l ' interface filme-matr5ce e t  dans l e s  plans de glissement i 

Les obsemrations de fractographie à haute résolution décri tes  

précédemment ( $ V I ,  3 )  montrent clzirement l a  décohésbon, sans aucun 

arracliement de matière, non seulement à l ' in terface fibre-trice, ae qui l 
p o u r r a i t  ê t r e  spécifique du matériau composite, mais égalemen4 dans l ies I 

plans de glissement* La fommtion de lacunes en fatigue étant un nétzanisme 

connu, il semble logique de penser que la décohésion complète à l t W e r f a c e  ' 
fibre--*- provient de la f o m t i o n  d'un véritable llmanteauw de lacunes 

à l ' interface, Quant à l a  décohésion dans l e s  plans de glissemed, e l l e  

poumaif; srexpliquer par un mécanisme identique, puisque, d'après Bullough 

en présence d'une sursaturation de lacunes, il peut y avoir migrztiant 
préférentielle de celles-ci vers un plan de glissement ac t i f .  C e p e n h t ,  pour , 

obtenir l e  nivesu de décohésion condnisant à la  ruine du matériau-, Li. 1 
faudrait que l e  mécanisme de production de lacunes, localisé essenthllement 

dans l e s  bandes de déformation permanentes dans l e s  matériaux classiques, 

se trouve i c i  nettement exacerbé e t  généralisé à l'ensemble du maté~au- .  

Ceci n'est -s impossible, puisqut i l  s 'agit d'un matériau où l e  glissement 
I 

est  rendu planaire par l a  présence des f ib res  ( 9  IV,  4)  e t  où l a  déforma% ion i 
plastique cumulée peut atteindre un niveau inaccessible dans un matkiau 

classique. La formation puis l 'annihilation de dipôles e t  de multip&l.es 

lacunaires état  généralement considérée comme une source importante de 

lacunes en fatigue, nous allons étudier plus en d é t a i l  l e s  multipôlw 

observés, pour déterminer quelle pourrait ê t r e  1' importance de leur  ;rôle 

dans l a  production des lacunes conduisant à l a  ruine du matériau par 

décohésion aux interfaces fibre-matrice e t  dans l e s  plans de glissemento 

Tout d'abord, conformément aux travaux de L i  e t  Haszelddne 

il semble que l e  nombre de dipôles const5tuant l e s  multipôles s o i t  

effectivement limité 3 un nombre voisin de 13, nombre au delà duquel I I 
1 

il ne s e m i t  plus possible dfobtemr  une configuration dtéquilibre, Les 1 
multipôles observés contiennent fréquemment un nombre de dipôles i n S r i e u r  

I 

1 

à 15, l e  multipôle de l a  Fig, 60,  par exemple, en contient 14. 11 e s t  l 
1 

d'ail leurs intéressznt de remarquerque, contrcirement aux modèles dt3quilibre 

l e  nombre trouvé i c i  es t  pair  e t  que l e s  diyôfes sont disposés 1 
i 
l 



à distances égales les uns des autres, quelles que soient leur posison 

dans le multipôle. Par contre, ces modèles donnent m e  valeur de laüiistance 

entre les dipôles constituant le multipôle, en fonction de la distame l 

des deux plans de glissement : ces distances sont dans un rapport 6 dans 
le cas d'un multipôle coin pur et 3,5 dans celui d 9 m  multipÔle vis pur. 1 
Ceci permet d'estimer la distance entre plans de glissement dans le ccas l 

des mul-tipôles présentés Fig. 60 et 61, à partir des distances entre 
O 

O 1 dipôles, Les dipôles état distants entre eux de 15 mu (150 A) et 10 nm (100 A) 

les distances entre plans de glissement semient respectivement de 3 nm (30 1) / 
O 

et 2 nm (20 A) environ. i 
D'autre part, Bazzeldine [ ~ l  ] s montré qu'il y avait une liniite 

sugrieure de stab%li%é. Aiinsi, un muïtip8i.e dont les dislacations de 

signes oppasés se trouvent situées dans &es plans de glissement séparés 

d'une d-istance y, sera détruit si la contra5nte de cisaZllement aépzsse 

une certaine valeur (passfng- stress) donde, dans le cas des dislocations 
I 

87T(1-9) Y 

où G est le module de cisaillement, 3 le coefficient de Poisson et b le i 
1 

vecteur de Burgers. l ! 
l 

Autrement dit, pour une cission 2 donnée, les m l  tip6les pour lesquels la i 
distance entre plans de glissement est supérieure à : 

ne sont pas stables, 
* 4 

Four chiffrer cette distance y, il suffit donc de calculer la cission dans le 

plan de glissement, Comme nous l'avons montré précédemment (§III, 1). dans le cas 

d'une sollicitation sens long, l'effet de la force appliquée sur les composantes 

radiales et tangentielles de la conat;rzinte est très faible ; ainsi, le calcul de 
la cission r8solue't rdsultant de la force appli~uée peut steffectuer aussi 

simplenent pue pour un monocristal soumis à une sollicitation uniaxiale suivant 

lt axe [001] . ces conditions, la valeur du facteur de Schmid étant de 0,408 

pour le système de glissement (111) [To~], la cission rdsolue dam le plan de 
glissement, pour les fortes charges cycliques aux?iuelles est soumis le composite 
+ 

( - 320 m a )  est de 130 m a  environ, Ainsi, la dis tan~e*~~au-dessus de laquelle 

les mltipSles seront détruits sous le simple effet de la coatrainte applikude 

est de l'ordre de 25 b, soit environ 6 m (60 1). ce qui est en bon accord avec 
les observations décrites précédemmnt, 



Mais il existe, par ailleurs, une limite inférieure de stabiilité. 

En effet, les calculs 2) et les observations k 4 ]  ont montré que povr [ Y I  
une vzleur de y inférieure i quelques distances interatomiques, Il y avait 

annihilation des dipôles et multipôles lacunaires coia et ~fiation~de 

lacunes. Ainsi, dtzprès Friedel rl221, lta~hilatïon par montée se Sera 
ga 

instantanément si l'attraction entre les deux dislocations du dipôle 
t f l k y  

est égale à la force de montée k s i n ÿ l ,  ce qui conduit à : 

(185 

O& UI est l'énergie de formation des défauts atomiques, l'angle entre le 

vecteur de Burgers b et la ligne de dislocation, Y la distance ent- les 

plans de glissement des dislocations constituznt le dipôle et où K m t  

compris entre 1-9 pour des dislocations coin et 1 pour des e s *  

Ainsi, l'annihiletion ne se produit que si les dislocations sont dans des plam - - 
sépzrés de ~uel~ues distences interatomiques seulenent ~2 , résultat similsire L I  
à celui obtenu par Cotteri11 [123 ]dont le modèle de transition à l'état amorphe 

fzit intervenir lldnergie et le rayon de cœur ; il faut également noter qu'une 

montée ac tivge therni~uenent pourrait se ' poduire pour des dis tancesNyxun peu 

plus fortes, mais conduirait évidemment à une sursaturation moindre de défauts, 

par conséquent, pour les niveaux de charge~ent cyclikue alterné Gue la présence 

des fibres et l'utilisation de la methode d'understressing ont permis dlattein&e 

dam la matrice du composite, les lhites inférieures et supérieüres de stabibitd 

des dip8les et nultip6les se rapprochent, 11 y a donc peu dT6crouissage üe la 

matrice dQ à la présence des nultip6les, un gand nonbre des multipdles stables 

vis à vis du cisaillement, disrsraissant pour créer des lacmes, 

Dzns ces conditions, il apparaît comme essentiel de commencer 

à chiffrer. les phénomènes, afin de déterminer si la crgation de lacunes 

par snpihilation des dipôles et mitltipôles seait suffisante pour conduire 

à la décohésion du mate'riau ou, au contraire, ridiculement faible. 

Pow: cela, nous allons calculer le nombre de lacunes crées par ltannihilation 

d 8 w  multipôle représentatif de la microstructure observée dans tout le 

matériau. Nous mipposerons que, comme le mltipôle de la Fig. 6 0 ,  il 

comprenne 14 dïpôles et soit d'une longueur dt environ 4 p. Les distances 
entre les plans de glissement des dislocat ïons constituant les nultipôles 

pouvant être statistiquement réparties entre b et 25 b, nous pouvons 

supooser. que la distance entre les plans de glissement du ma.ltipÔle qui 

va  s'annihiler soit de quelques b, soit, par exemple, 4b. La distance 



O 4 entre plus proches voisina,. dans le nickel, étant de 2,5 A = 235 10 pt 
le mmbre de lacmes crées par l'annihilation d'un tel mltipÔle semit de : 

Or, reprenznt un modèle à géométrie cylindrique pour simplifier le problème, 

le nombre de sites à l'interface fibre-matrice, sur une buteur de 1 p, l 

pour une fibre circulaire de 1 p de diamètre, est de : 1 

Toujours dans le cadre drune géométrie cylindrique, la matrice concernée 

pour la production des lacunes susceptibles de venir créer un manteau 

de lacunes à Ilinterface, serait définie par le volume com?ris entre 
3 les deux cylindres de diamètres respectifs 1 p et 9 p, soit environ 60 

Ainsi, en supposant que la seule source de lzcunes soit~l'annlhilat.ion 

des multipôles et que toutes les lacunes crées migrent à ltinterfac+ 

il faudrait recourir à l'annihilation de 50 multipôles pour créer tm 
manteau de lacunes continu à l'interface, c'est-à-dire qu'il faudrait 

outau cours de l'essai de fatigue, u multipôle s'annihile dans chaque 

pm3 de matrice. L'observation en lame mince révèlznt un nniltipÔle 
3 stable pour quelques , ce chiffre parait très raisonnable, d'autant 

plus que la formation e% l*annihilation. des multipôles doit se répaztir 
7 sur l'ensemble de l'essai, c1est-Wire sur quelques 10 cycles. 

La mesure de la densité de lacunes ayant déjà été déterminée 

en fatigue par certains auteurs, il est également intéressant de défiinir 

à quelle densité de lacunes, uniformément réparties dans la matfice, 

correspondrait un manteau. de lacunes à llinterface fibre-mztsice. Porzr 

ceci, il sufflt évidemment de faire le rapport entre le nombre de sites 

contenus dans un trongon cylindrique de matrice de 1 de haut, au 

nombre de sites à l'interface sur également 1 p de haute- ; la densité 

de lacunes correspondante est de I.oo5. Cette valeur est relativement 

faible, en effet, les mesures de résistivité effectilées par Polak [=5] ont 

permis d'évaluer Zt 1oo4, la densité de lacunes dans un matériau déformé 

par fatigue à la température de l'azote liquide ; à la tempérzture 

ambiante, la densité serait plus faible 126, à cause de ia msb5ïité des t 1 
lacunes et de leur anrPhilation sur les dislocations. Néanmoins, l'existence 

d'un manteau de lacunes à ltinterface correspondant à une densité aussi 

faihle que 1 0 ~ ~ ~  sa création semhle tout à fait possible en présence dlune 

sursaturation de lacunes compatible avec les densités couramment obgemées 

en fatigue. 



 anmo moins, un problème demeure : la migration des lacunes, de leur lieu 

de création jusqu'aux surfaces de condensation, interface fibre-matrice ou 

plan de glissement contenant des dislocations, est-elle possible à la 

température des essais de fatigue, c'est-à-dire à la temperature ambiante 

corrigée de 1'6cha~ffment dm12 b la fatigue ? Autrement dit, ii quelle 

température les lacunes peuvent-elles parcourir une distance x de llordre 

du micromètre, en un temps t compatible avec la durée des essais de fatigue, 
4 5 

c'est-à-dire de 10 à 10 s ? 

On supposera qu'en un temps t, les lacunes peuvent parcourir une 

distance Y, donnée par la formule : 

où D est le coefficient de diffusion : 

!l température absolue, 

et Amenthalpie de migration des lacunes . 
r r <  

Dans le nickel, l'enthalpie de migration des-nonolacunes étant de 1,3 eV 127 , 1 1  
il faut atteindre une teoiperature T voisine de 500 K pour obtenir des distances 

5 de migration de l'ordre du microniètre : 0,s p (t = 104 s) ou 1 p (t = 10 s ). 

ce résultat se trouve Btre en parfait accord avec 11exp6rience ; en effet, 

les fats d'un grand nombre des éprouvettes soumises aux conditions de fatigue 

les plus intenses présententune coloration jaune en surface qui, 

p3r évaluation des températures d'après la coloration, correspond bien 

à une température d'environ 500 K (jaune clair : 221%, jaune ioncé : 232'~) 

par cons6guent, ces simples calculs d'ordre de grandeur montrent clairement 

que 11échauffement dff à la fatigue est en fait indispensable pour permettre 

la migration des monolacunes sur des distances suffisantes, Cependant,si les 

lacunes proviennent de llalinihilation de dipdles et mltipdles, le volume 

dans lequel ces lacunes se trouvent crées, est extrêmement réduit ; ceci 

pourrait conduire à des concentrations locales de lacunes largement supérieures 

à celles obtenues par trempe depuis l'état solide près du point de fusion, 

et à une proportion de bilacunes également plus Blevée, L'enthalpie de 
- - 

migration des bilacunes, 0.9 eV dans le nickel[l27], étant plus faible que 

celle des monolacunes, on pourrait supposer que leur mig~ation sur des 

distances de l'ordre du micromètre serait déjà possible à la température 

ambiante ; en fait, le calcul montre que celle-ci n'est possible qu'à partir 

d'environ 350 K. Il est d'ailleurs intéressant de noter que les températures 



Fig. 72 - Migration préférentielle des lacunes produites au co,urs de l'essai 
de fatigue. Si les contraintes internes macroscopiques, à 1' échelle de 

1 ' interf ibre, ne correspondent pas à un état hydrostatique de compression, 

par contre, la structure fine de l'interface conduit, après refroidissement, 

à la présence de zones en traction (T) ou en compression (c) hydrostatique. 
Ce champ de contrainte interme à très courte porfée pourrait être, dans les 

zones en compression, le siège de forces motrices drainant les lacunes vers 

1' interface . 



trouvées, 350 K pour les bilacunes et 500 'K pour les monolacunes, sont en 

bon accord avec les résultats expérimentaux de recuits de lacunes 

dimi, auçsi bien pour les monolacunes que pour les bilacunes, lféchz;uffement 

dQ à la fatigue se révèle indispensable pour expliquer leur nigration sur 

des distances de l'ordre du micromètre, par contre, les distances de migration 

étant limitées à. quelques micromètres, alors que la taille des grains est 
de plusieurs millimètres, la région adjacente au joint de grain et qui se 

trouve concernée par l'effet de "puits de lacunest1 du joint, est aimi d'un 
-. 
volume négligeable par rapport à celui du grain, 

De plus, il semble logique de se poser la question 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, ltéxistence de ces zones 

en conpression pourrait être à ltorigine de forces motrices drainant les 

lacunes vers ces zones, l'apport de lacunes tendant à réduire l'état de 

compression, De telles forces motrices seraient-elles favorables à la 

migration et la condensation des lacunes aux interfaces fibre-matrice et 

dans les plans de glissement contenant des dislocations ? ESi ce qui concerne 

1' interface f ibre-matrice, les contraintes internes non complètement relaxées 

correspondent effectivement à une composante radiale rh,de compression âu 

voisinage de la fibre (65). par contre, la composante tangentiellese est, 

elle, une composante de traction, de même que la composante axialea,t, 

Mais si ces contraintes internes macroscopiques, à l'échelle de l'interfibre, 

ne correspondent pas à un état de compression hydrostatique, par contre, la 

structure fine de l'interface, géométrie particulière due à l'accolement sur 

des plans denses de type 1111) (~ig. 72 ) , conduit, après refroidissement, 
à la présence de zones en traction (T) ou en compression (c) hydrostatique, 
et ceci à l'échelle de quelques centaines dl&ngstrom. Ce champ de contrainte 

interne à très courte portée pourrait gtre, lui, dans les zones en compression, 

le siège de forces motrices drainant les lacunes vers l'interface. Ceci 

pourrait conduire à une condensation de lacunes dans ces zones, c'est-à-dire 

à une nucléation multiple et uniformément répartie de la décohésion de 

l'interface fibre-matrice sur toute la longueur de la fibre. La condensation 

de lacunes dans ces zones en compression permettrait de relaxer les contraintes 

internes à courte portée, les lacunes pouvant alors gagner par migration le 

long de l'interface, les régions précédemment en traction, et conduire ainsi 

à une décohésion parfaite et homogène de l'interface. 





De même, au voisinage des plans de glissement contenant des 

empilements de dislocations, les zones en compression correspondant à la face 

du plan de glissement où se trouvent situés les demi-plans atomiques 

supplémentaires associés à chaque dislocation, pourraient être à l'origine de 

forces motrices non négligeablee ( ~ i ~ .  73 a) et ainsi d'une migration 

l préférentielle des lacunes vers ces zones en compression, conduisant à I 

1 une sursaturation notable. Au niveau de la nucléation de la fissure i 
l 

dans un plan contenant des. dislocations, par un mécanisme identique 

à 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 d.!,une sursaturation 

de lacunes , à un niveau de charge ( produit qZ ) plus f eible [ 103 1, Nais 
I comment expliquer la différence de comportement en propagation des fissures 1 

de fatigue qui présentent une propagation cristallographique sur des dizaines 

de micromktres (~ig, 65), alors que celle des fissures internes observées 1 
l 

en traction travers ( Fig, 41) ne dépassent pas le micromètre ? rn fait, il 

l semble qu'une argumentation similaire à celle qui vient d'&ire développée en I 

ce qui concerne la nucléation de la fissure, pisse également expliquer la 

différence de comportement au niveau de la propagation, Ainsi, en tête de 

fissure, la présence de zones qui se trouvent en compression an cours de 

la phase de traction (~ig, b) pourrait être à l'origine de forces 

motrices qui, par raison de symétrie, drzinerzient les lacunes vers le 

plan de glissement, en amont de la fissure, conduisant à une condensation 

de lacunes dans ce plan, D'autre part, ces zones situées de part et d'autre 

du front de fissure se trouvent Qtre des zones de déformation'plastique 

intense à l'origine d'un échauffernent local supplémentaire qui favoriserait 

i encore la migration des lacunes, La presence de très nombreuses lacunes 

dans le plan de glissement en amont de la fissure, la condensation de 1 
lacunes s'effectuant de proche en proche, au fur et à nesure de la propagation, 

pourrait rendre possible une propagation cristallographique de la fissure, 

dzns ce plan, sur de très grandes distances, 

l Ainsi, la présence d'une sursaturation de lacunes dans le matériau l 
l 

1 soumis 2 une sollicitation cyclique pourrait intervenir à deux niveaux : 

tout d'.abord, faciliter la nucléation de la fissure dans un plan de glissement l 
contenant des dislocations, mais également, permettre une propagation 1 
cristallographique sur des distances énormes par rapport à celles observées 

en traction travers, 
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Pour l'ensemble de ces raisons, il semble vrzisemblable de 

l penser que dens %es conditions de sollicitation cyclique inhabituelles 

I a,uxquelles lz présence des fibres permet de soumettre la matrice (très 

grand nombre de cycles à chzrge très élevée), la création de lscunes par 

andhilation de dipôles et multipôles puïsse effectivement cond-e à 

la formtion de véritables manteaux de lacunes et ainsi à la rube du 

matériau par décohésion. Cependant, en ce qui concerne l'interface l 

l fibre-matrice, il est essentiel de noter que con%?cirement aux joints I 

de grains qui se trouvent co-otés 2 la surface extérieure de l~éc~ntillon, 1 

I'in-berface fibre-mtrice est une surfzce fermée, isolée à 19intériaur 

de la matrice, czr les fibres, bien que de facteur de forme élevé, -nt 

cependant de Longueur finie. Les lacunes piégées l'interface fibre-matrice 

n'ont donc pas la possibilité de rejoindre la surface extérieure de l 

ltéchantillon par migration le long de ltinterfzce ; à cet- égard, l'interface 

fibre-matrice semblerait donc 8tre um site privilégié en ce qui comumne 

les possibilités de décoh6sion ; ce mécanisme de ruine du matériau pourrait I 

être ainsi limité aux matériaux composites et aux alliages à précipLtation. 

Au contraire, la décohésion observée dans les plans de glissement, pui, 

eux, ne sont pas isolés à l'intérieur du matériau, n'est plus spéciflique 

du matériau compasite. Ainsi, la présence des fibres et ltutilisztian . 

de la méthode dtunderstressing ont bien permis d'obtenir la ruine par 

l dêcohésïon d'un matériau ordinaire, la matrice, dans lequel le glissement I 

est strktement planaire et les mécanismes de production de lacunes, 

exacerbés par des conditions de sollicitation cyclique d'un nivezu 

inhabituel. 

VI. 6. Discussion i 
Le glissement dévié (cross-slip) étant impossible dans la matrice 

du matériau cornpo:site soumis à une sollicitation sens long ( $  IV, 4), 
21 convient de corn-rer le niveau de chargement cyclique B rupture 

atteint dans la matrice, à celu5 d'un matériau classique à glissemerkt 

strictement planaire . Seuls le laiton Cu 31pd$ Z.n[lE,Y.l$et le bonnie 

Cu 16at$ ~ 1 1 1 ~ 1 ~ 2  3 donnent de telles structures. Or, dans ces matériaux, 
6 les limites d'endurance à 10 cycles sont de l'ordre de 100 MPa pour les 

laitons et 200 MPa pour les bronzes d'aluminium. Dans les aciers inoxydables 

de type 304 et 316, dans lesquelles les microstructures ne sont tout de 
6 même pas aussi rigoureusement planaires, les limites d'endurance à 10 cycles 

ne sont, de toute façon, que de 2 30 MPa environ. Par conséquent, la présence 

des fibres et ltutilisatïon de la méthode dtunderstressing nous ont permis 



de solliciter en chargement cyclique, un matériau à glissement. rigoureusement 

planaire, la matrice du composite, à un niveau de charge nettement supérieur 

à ce qu'il est possible d'obtenir dans les matériaux classiques à glissement 
' 

planaire décrits précédemment. Or, pour les mécanismes de production de l 

lacunes tels que l'annihilation cie multipôles, nous avons vu que le.nivezu 

de la contrainte de cisaillement agissait directement sur la distar-ce l ~ 
entre plans de glissement des multipôles stables ; ainsi, pour les nivezux 

de charge ztteints dans ].es matériaux classiques, il n'est plus possible, , 
l 
I 

d'obtenir une limite de stabilité des multipôles vis à vis du cisailrlement, 
i voisine de la limite de stabilité vis à vis de llannihilation des multipôles 

lacunaires par création de lacunes. But rement dit, il faut effectivement I 

atteindre les niveaux de charge obtenus dans la matrice du composite, ! 
pour exacerber suffisamment les phénomènes de production de lacunes qui 

peuvent alors conduire à la ruine du matérian par d6cohésion. Cepenhnt, 1 
1 

il est fort probable que ce mécanisme de décoh6slom par lacunes soLt 

également actif dans les matériaux classiques à glissement planaire et 1 
peut-être même dans tout les mztériaux, mais alors uniquement dans les 

zones à forte concentration de contrainte ou dans les bandes dans lesquelles 

se localise la déformation : bandes de glissement permanentes, ou, dans 

les matériaux à glissement planaire, dans les bandes de Lüders permanentes 1 
mises en évidence récemment 129 . A cet égard, il est intéressant de [ 1 
noter que dans les bzrmdes de glissement penanentes la densité de lacunes 

semit plus élevée que dans le reste du matériau et dépasserait même 1 
1oW3 dans les paroïs 124 , o ù  apparaissent généralement les fissures. [ 1 
BIalheureusement , dans le cas des bandes de- glissement permanentes, le 
rôle direct des lacunes dans l'apparition des fissures pourrait se 

trouver masqué dans la plupart des cas. En effet, la forte production 1 
l 

de lacunes dans ces bandes serait responsable de la formation des 

extrusions [130] ainsi, les fissures apparaissant dans les concentrat ions 

de contrainte dues aux accidents de relief des extrusions elles+mêmes ! 

ou de l'interface extrusion-matrice, ne seraient qu'une conséquence 

indirecte de la production des lacunes. 
1 

Ainsi, ce serait peut-être tout autant le caractère homogène de la 1 
l 

déformation dans la matrice du composite, que le niveau élevé du chargement 
' 
i 

cyclique, qui nous aurait permis de mettre en évidence ce mécanisme de l 
ruine du matériau par décohésion. ; mode de rupture=qu.i, en fait, existerait 

peut-être aussz dans d'autres matériaux, mais se produirait alors dans 1 

des zones d'observation difficile voire même impossible. i 



De par la nature de ses résultats, cette étude de fatigue présente 

deux voletso Le premier concerne l'aspect llcompusitell proprement dit ; 
ainsi, dans le paragraphe VI, 4, nous proposons mmécanisme d'empilements 
doubles de dis1ocati;ons situés dans des plans de glissement pzrallèles 

voisins, pour expliquer la rupture des fibres à des niveaux de contrainte 

nettement inférieurs au crochet de traction de la courbe monotone. 

Le second aspect réside dans llutilisation de la présence des 

fibres et de la méthode dtunderstressing, pour pouvoir solliciter un 

ma'vériau à glissement planaire, la matrice, à uû? niveau de chargement 

cyclique inhabituellement élevé, à grand nombre de cycles, dans des 

conditions de déformation homogène dans l'ensemble du matériau. Nous 

avons ainsi pu mettre en évidence le mécanisme conduisant à la production 

de lacunes par annihilation de multipÔles, puis à la ruine du ma$éririu 

par décohésion à l'interface fibre-matrice et dans les plans de glissement. 

En ce q d  concerne le rôle des lacunes en fatigue, ces observations 

complètent celles réalisées à moyenne température sur des matériam & 

glissement plamire, dans lesquels la sollicitation cycliaue condtrit 

à la formation de cavités interad même intrrgranulairea 116,117 . Le [ 3 -  
. rôle des lacunes en fatigue apparaîtrait alors comme essentiel, s h o u t  

dans les matériaux à glissement planaire, n i s  peut-être aussi dans 

tout les rra-térizux. Ainsi, l'utilïsztion du. composite, 

aurait donc permis de mettre en évidence un mécanisme de ruine du matérieu- 

par décohé sion, mode de rupture qui existerait peut-être également k n s  

les matériaux classiques, au moins ceux à glissement planaire, m i s  

dont la localisation dans des zones de concentration de cont~inte 

rendrait, de toute façon, llobservation impossible. 



CONCLUSION 

Ainsi que nous l'énoncions dès les premières pages de ce mémoire, le but de 

cette étude e t  ce qui, dans une certaine mesure, en constitue l'originalité, est  

d'utiliser un matériau modèle exceptionnel, le composite de solidification de type 

Ni(Cr,Ta)-Tac, pour mettre en évidence des mécanismes de déformation e t  de 
rupture pouvant exister dans des matériaux cristallins classiques, mais dont 

l'observation demeure difficile, voire même impossible. 

Le premier problème à résoudre, préalable indispensable à l'exploitation des 

essais mécaniques t an t  sur  le matériau massif qu'en lames minces dans le 

microscope électronique à t rès  haute tension, é ta i t  celui des contraintes internes. 

Révélé expérimentalement par le flambage des fibres partiellement extraites de la 

matrice, le phénomène, que la mesure de la flèche des fibres flambées permet de 

chiffrer, paraît t rès  important au niveau des contraintes qui pourraient en 

résulter, pouvant aller jusqu'à transformer un essai de fatigue en traction- 

compression, en un essai en traction ondulée, la matrice é tan t  en  traction lorsque 

le composite se  trouve dans un é t a t  de sollicitation extérieure nulle. Le calcul, 

effectué dans le cadre de la théorie de l'élasticité sur  un modèle simplifié 

présentant la  symétrie de révolution, a permis de déterminer les contraintes dans 

l a  mat r ice  du ma té r i au  e t  d ' é t a b l i r  des  car tes  de l a  cission résolue 

correspondante dans les plans de glissement de type Illll. A partir  de ces valeurs, 

il a été possible d'expliquer, dans le  cadre de la théorie des dislocations, comment 

un matériau à limite élastique t rès  faible comme la matrice de ce composite 

pouvait, de par la présence des fibres, résister à des contraintes internes aussi 

élevées. 

En t rac t ion  longitudinale,  les  e s sa i s  de déformation in  situ dans le 

microscope THT ont permis d'observer les configurations des premiers s tades de la 

déformation plastique : des empilements contenant plus de cent dislocations 

peuvent conduire à la rupture de l'obstacle, la fibre de carbure, e t  confirmer ainsi 

le mode de déformation e t  de rupture que les observations sur  le  matériau massif 

avaient permis de postuler. Ces observations ayant é té  réalisées sous contrainte, il 

a é t é  possible de calculer la contrainte en tê te  d'empilement e t  même la 

contrainte appliquée, permettant ainsi d'exploiter quantitativement les observations 

e t  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 micromètres 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, à la température ambiante, dans un matériau 

ductile comme la matrice. Les calculs de contrainte, effectués dans le cadre de la 

théorie  de l'élasticité. ont montré qu'une sollicitation sens travers pouvait 



permettre de combiner, sur certains plans de glissement de la matrice, une cission 

élevée e t  une contrainte normale de forte valeur. Un tel  système de contrainte 

permettrait donc d'obtenir, dans un matériau ductile cubique à faces centrées 

comme la matrice, la  nucléation de fissures dans les plans de glissement. Les 

essais de déformation in situ dans le microscope THT e t  les calculs de contraintes, 
nous ont donc permis de mieux comprendre e t  d'expliquer le  comportement en 

traction travers du composite. En fatigue, nous avons constaté expérimentalement 

la  rupture des fibres à des niveaux de contrainte nettement inférieurs au crochet 

de traction de la courbe monotone e t  proposé un modèle d'empilements doubles de 

dislocations situés dans des plans parallèles voisins pour expliquer ce phénomène. 

Enfin, u t i l i san t  l a  présence des  f ibres  e t  la méthode de sous-charge ou 

"understressing" pour soumettre un matériau à glissement planaire, la matrice, à 

un niveau de chargement cyclique inhabituellement élevé e t  à grand nombre de 

cycles, nous avons pu mettre en évidence le mécanisme conduisant à l a  production 

de lacunes par annihilation de multipôles, puis à l a  ruine du matériau par 

décohésion à l 'interface fibre-matrice e t  dans les plans de glissement. 

C'est à ce point de l'exposé qu'il convient de souligner le rôle essentiel 

joué par ' l e s  deux méthodes d'observation complémentaires utilisées au cours de 

cette étude : le microscope électronique à très haute tension (1 MV) e t  le 

microscope à balayage à canon à 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 à .  un microscope à balayage 

classique, nous a permis d'obtenir des microfractographies d'une résolution 

suffisante pour pouvoir les corréler directement à l a  microstructure interne, ce 

qui a joué un rôle décisif dans l'étude de fatigue. De plus, l'observation des 

multipôles, essentielle pour expliquer la ruine du matériau en fatigue, ou celle 

d'empilements contenant plus de cent dislocations, n'ont é té  possibles que grâce à 

la finesse de l'image des défauts qu'offre le microscope à t rès  haute tension. De 

même, 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 grâce à l 'épaisseur observable (plusieurs micromètres) e t  surtout à toute 

l ' instrumention que nous avons développée au fil des ans,  de manière à 

transformer le microscope 1 MV CNRS-ONERA en un véritable "outil" d'étude in 

situ des matériaux. Si nous avons pu réussir là où d'autres avaient échoué, puis 

abandonné,' c'est peut-être parce que nous formions une petite équipe, trois 

chercheurs (A. Marraud, B. Genty e t  nous-mêmes) e t  deux techniciens (A. 

Jouniaux, T. Ochin puis F. Eckly) dont les compétences e t  les connaissances se  

complétaient idéalement, mais c'est aussi parce que nous avons compris, dès le  

début, que l'instrumentation jouait un rôle clef e t  que nous avons recherché, 



chaque fois, l'approche physique qui nous a permis de résoudre des problèmes 

autrement insurmontables. Le fa i t  que certains des accessoires réalisés soient 

largement décrits dans un ouvrage général de microscopie électronique [37,46] e t  

utilisés dans d 'autres laboratoires t an t  français qu'étrangers, les expériences qu'ils 

nous ont  permis de réaliser, soi t  en liaison avec des utilisateurs extérieurs, soit  
dans l e  cadre de 1'ONERA comme celles rapportées dans  ce mémoire, tout  ceci 

montre clairement, a posteriori, que notre démarche, auss i  longue e t  éprouvante 

soit-elle, é t a i t  la  seule valable. Si, d 'autre part,  .nous avons pu participer 

activement à certaines des études des ut i l isateurs extérieurs [2-141, ce n'est pas, 

bien évidemment, uniquement à cause de notre apport technique, lors de la  

réalisation de films [5,12] par exemple, mais plutôt grâce à notre connaissance des 

problèmes directement liés à l ' interprétation des observations, contraste 11311 e t  

interaction électrons-matière [36], e t  plus encore parce que nous possédions, dans 

l e s  domaines amonts de l a  microscopie électronique tels  que métallographie, 

fractographie, joints de grains, s tructures de fortes déformations, recristallisation 

ou texture ,  les connaissances de  base nous permettant d'établir l e  dialogue. Jus te  

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 ê t re  que favorable, pour ne  pas dire indispensable, à 

nos propres études. 

Enfin, venons-en à l'exploitation au second degré des résultats  de cet te  

étude ; ou, en d 'autres termes, quels sont les mécanismes de déformation e t  de 

rupture que l'utilisation d'un matériau modèle t e l  que l e  composite Ni(Cr,Ta)-Tac 

nous a permis de mettre en évidence ou de mieux comprendre ? Tout d'abord, en 

ce qui concerne le rôle des empilements de dislocations, nous avons pu montrer, 

e n  sollicitation monotone, que l a  formation d'empilements pouvait avoir des 

conséquences différentes suivant  l e  système de contraintes auquel ils s e  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 à la  rupture d'un obstacle aussi résistant  qu'une fibre monocristalline 

parfaite de carbure de tanta le  ; par contre, dans une situation où s e  trouvent 

combinées une forte cission dans le plan de glissement e t  une contrainte normale 

également t r ès  élevées, la  présence de l'empilement de dislocations peut conduire 

à la nucléation d'une fissure interne par ouverture du plan de glissement. Ce 

dernier mécanisme, déjà observé dans des hexagonaux dans lesquels l'énergie de 

surface e s t  relativement faible, ne l 'avait  jamais é té  dans  des matériaux cubiques ; 

ceci résulte peut-être du fa i t  qu'un te l  système de contrainte ne peut s 'obtenir 

que dans des zones de concentration de contrainte où l'observation demeure 

difficile, mais laisse supposer que ce mode de rupture, bien que jamais observé 

auparavant dans ces matériaux, pourrait quand même jouer un rôle essentiel. Par 



ailleurs, en fatigue, un mécanisme de deux empilements doubles dans des plans de 

glissement parallèles voisins pourrait expliquer la rupture de l'obstacle à 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 rôle non négligeable dans la rupture en 

fa t igue  des matériaux à glissement strictement planaire. Ainsi, la présence 

d'empilements de dislocations pourrait conduire à l a  rupture des matériaux de trois 

façons différentes, en fonction du système de contrainte local e t  du mode de 

sollicitation. Enfin, en ce qui concerne le  rôle des lacunes en fatigue, nous avons 

pu mettre en évidence, à l a  fois, l a  ruine du matériau par décohésion à l'interface 

fibre-matrice e t  dans les plans de glissement, e t  les sources de lacunes : 

multipôles dont les plans de glissement parallèles voisins ne sont distants que de 

quelques nanomètres. Ces observations complètent celles réalisées par d'autres 

auteurs, à moyenne température, sur  des matériaux à glissement planaire dans 

lesquels la sollicitation cyclique conduit à l a  formation de cavités inter- e t  même 

intragranulaires ; elles montrent qu'à la  température ambiante, mais à forte charge 

alternée e t  t rès  grand nombre de cycles, les lacunes peuvent également jouer un 

rôle essentiel dans le mécanisme de ruine du matériau. 

Ainsi que nous l'avions pressenti dès 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, même dans 

le  cas d'une sollicitation sens travers, les calculs, bien que longs e t  fastidieux, 

nous ont cependant permis d'évaluer les deux grandeurs fondamentales que sont la 

cission dans le plan de glissement e t  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 homogène pour 

généraliser à l'ensemble du matériau les mécanismes de déformation et de rupture 

que nous souhaitions étudier. Enfin, en utilisant différents types de sollicitation, 

sens long e t  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 systèmes 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 à un effort uniaxial, chaque grain, de par son environnement 

se  trouve soumis à un système de contrainte triaxial complexe e t  différent de 

celui des autres grains. Ainsi, le système de contrainte réalisé dans la matrice du 

composite soumise à une sollicitation sens travers peut t rès  bien se  trouver réalisé 

dans un grain particulier d'un polycristal, grain dans lequel pourra se nucléer la 

fissure qui conduira ensuite à la rupture du matériau. Une telle localisation, 

encore bien plus difficilement détectable qu'une concentration de contrainte due à 
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un accident de géométrie à l a  surface de l'éprouvette, rend un tel phénomène 

inobservable, alors que l'homogénéité du composite permet de le  généraliser à 

l'ensemble du matériau. Enfin, dans un tout autre  domaine, e t  bien que cette 

dernière 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 quantitativement un problème de contrainte interne en terme de 

micromécanismes de déformation, blocage des sources, ce qui es t  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 guantitative,  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 modèle d'exception tel  

q u e  l e  c o m p o s i t e  Ni(Cr ,Ta)-Tac  e t  d e  deux  méthodes d ' o b s e r v a t i o n  

complémentaires e t  irremplaçables comme le microscope électronique à t r è s  haute 

tension e t  le microscope à balayage à canon à émission de champ, nous a permis 

de mettre  e n  évidence des phénomènes dont l'observation serait peut-être, 

autrement, demeurée impossible et ,  ainsi, de mieux comprendre les mécanismes 

fondamentaux de déformation e t  de rupture des matériaux cristallins, en traction 

e t  en fatigue. 
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