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- INTRODUCTION ET PRESENTATION

La recherche permanente en aéronautique d'un gain de poids, et de matériaux
d bonnes propriétés mécaniques, s'est traduite par 1'apparition récente de nou-
veaux alliages 1égers & base d'aluminium avec Te 1ithium comme &lément d'alliage

important. .
| Le choix du meilleur compromis ductilité-résistance mécanique, dans la com-
position et les traitements thermiques des alliages Al-Li, exige une bonne connais-
sance de leurs propriétés mécaniques, en particulier de la tenue en fatigue, asso-
ciés & leurs comportements microstructuraux. v ‘

En effet des efforts répétés sur un matériau modifient ses propriétés mécaniques
et peuvent aboutir & une rupture prématurée. L'évolution microstructurale que connait
le matériau en fatigue conduit parfois & une localisation de 1a déformation, et 3
1'amorcage des fissures dans les grains en surface. I1 est donc nécessaire de bien
connaitre les mécanismes qui interviennent au cours d'efforts répétés dans un grain,
pour une meilleure prédiction de la tenue en fatigue des matériaux polycristallins.
De méme, la teneur en &léments d'alliage modifie sensiblement la réponse de 1'alliage
d des sollicitations cycliques.

C'est pourquoi, notre étude portera d'abord sur les mécanismes fondamentaux de
la déformation cyclique de monocristaux et polycristaux d'aluminium, &lément de
base des alliages légers, puis abordera 1'endommagement en fatigue d'alliages binai-
res Al-Li & différentes teneurs en 1ithium. | ‘

Dans la suite de ce chapitre nous présenterons un bref résumé de 1a bibTiogra-
phie afin de présenter les problémes qui seront abordds dans la thése. Une revue
bibliographique plus détaillée sera développée au début des chapitres sujvants.



FIG.I-1 : Evolution des boucles € = f(o) au cours d'un cycle

a) La force est imposée
b) La déformation est imposée



(1) Généralités sur la fatique

a) Essais de fatigue _
Pour simuler 1'endommagement di d des efforts répétés sur un matériau,l'expéri-
mentateur dispose de différents types d'essais de fatigue (Figure I-la).
- essai @ force imposée (1'amplitude de la force est constante au cours

du cyclage) .
- essai & déformation totale ou plastique imposée (Figure I-1b).
AUjourd'hui les essais de fatigue oligocyclique et d grande durée de vie sont
souvent effectués & déformation plastique imposée, pour les raisons suivantes :
- ce type d'essai permet d'imposer une vitesse nominale de déformation
plastique constante. )
- la deformation plastique est la paramétre qui gouverne 1'endommagement

subi par le matériau.

b) Paramétres de base et notations usuelles
Dans ce qui suit,nous emploierons les notations usuelles ; c'est-d-dire T pour

les contraintes de cisaillement sur un systéme de glissement, vy pour 1'amplitude de
glissement sur un systéme, o et ¢ pour les contraintes et déformations axiaﬁes 5

€ et € représentant respectivement la déformation axiale totale (élastique plus
plastique) et 1a déformation axiale plastique. Pour un monocristal ¢ et T, ainsi que
e et v, sont reliés par 1a loi de Schmid : 0 = t/met € = my, o0 m est le coefficient
de Schmid dans un plan de giissement, suivant une direction de glissement donnés.

Une boucle d'hystérésis, o(e), représentée & la Figure I-2, donne les princi-
paux paramétres utiles.

Les notations A devant ces quantités (par exemple Ae, Ac) représentent la
variation maximale enregistrée au cours d'un cycle, %K sera alors 1'amplitude de
Ta quantité X. Nous emploierons indifféremment les notations éﬁ ou Xy (par exemple
A%p.qu Epa)' Nous appellerons, déformation plastique cumulée la quantité

€ocum = 4xspaxN o N est Te nombre de cycles.

Nous utiliserons 1'abréviation BGP pour bandes de glissement persistentes.

I1 est maintenant bien &tabli qu'au cours d'un essai de fatigue d'amplitude
de déformation imposée, la contrainte peut évoluer de fagon importante au début,
et atteint souvent une saturation. On &tablit généralement des courbes de consoli-
dation cyclique, représentant 1'évolution de l1a contrainte en fonction du nombre
de cycles, g3 = f(N) ; et des courbes d'écrouissage cyclique, représentant la
contrainte & saturation, ou toute autre contrainte caractéristique de 1'essai en



Ae
////ﬂA —ég : amplitude de déformation &lastique
3 .
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|
ot I b/ . —_ZE : amplitude de dé&formation plastique
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FIG.I-2: Paramétres mécaniques en fatigue plastique
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fonction de 1'amplitude de la déformation plastique imposée, Osq = f(spa):

De plus, on établit des courbes de durée de vie, donnant la déformation plas-
tique en fonction du nombre de cycles & rupture NR’ qui sera choisi, pour nos résul-
tats au moment ol la contrainte de traction aura perdu le quart de sa valeur 3 satu-
ration. Ces deux grandeurs (epa et NR) sont généralement reliées par la relation

empirique epa N % = ¢ (&quation de Manson Coffin, ol o et C sont des constantes).
R

¢) Amorcage des fissures en fatigue

L'amorcage de fissures en fatigue est facilité par une localisation de la défor-
mation plastique cyclique dans les zones de résistance mécanique relativement faible.
.Ces zones existent parfois avant la sollicitation cyclique, par exemple, les zones
dénudées le long des joints de grains dans certains alliages & précipités, mais elles
résultent souvent de la sollicitation cyclique & cause des interactions particuliéres.
dislocations-dislocations ou dislocations-précipités. Dans le cas des métaux purs et
d'alliages a solution solide ce type d'endommagement est trés sensible aux facteurs
qui facilitent un adoucissement local, par exemple le glissement dévié. Ce dernier
dépend de 1'énergie de faute d'empilements, de 1a température et du degré d'ordre
local pour Tles alliages.

En fatigue, sur matériaux lisses, 1'amorcage des fissures a pratiquement
toujours Tieu sur la surface du matériau. Les fissures se propagent alors suivant
le schéma suivant : :

- Stade 1 : propagation le long des plans de glissement ou des joints de grains.
- Stade 2 : propagation dans une direction s'orientant perpendiculairement

a T'axe de sollicitation.
- Stade 3 : rupture finale.

La nature des sites d'amorcage de fissures en fatigue dans les métaux cfc
est diverse :

- les défauts de surface tels que inclusions, rayures, pores, etc ..

- les joints de grains, généralement pour des déformations plastiques impor-
tantes en raison des déformations différentielles des grains ;

- les bandes de glissement, ol se concentre la déformation, qui conduisent en
surface a la formation d'extrusions et d'intrusions. Ce type d'amorcage a lieu
dans les monocristaux et les grains superficiels des polycristaux pour de faibles
déformations plastiques. _

- les intersections BGP - joint de grains.
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(2) Présentation des alliages binaires Al-Li

L'addition du lithjum dans T'aluminium est intéressante car elle allége le
matériau : 1'aluminium pur a une densité de 2,7, alors que celle de 1'alliace
A1-2,5 (% poids) Li baisse a 2,5. |

Le gain de poids sur ces alliages s'accompagne de bonnes propriétés mécani-
ques [1,2], mais aussi d'une faible ductilité [31. Ces caractéristiques mécaniques
sont Tiées & la microstructure de ces alliages.

. Diagramme de phase
Le diagramme de phase du systéme binaire Al-Li est présenté & la Figure I-3.

La solubiTité du Tithium dans 1'aluminium peut atteindre 14,7 % atomique
(4,2 % poids) a 875°K. Le 1ithium est au 4°me rang des éléments pour sa solubilité

dans 1'aluminium.
. Phase ¢

La phase §, de composition Al-Li posseéde une structure cubique B32 [4 1.
Les précipités § ont &té observés sur les joints de grains essentiellement, mais
aussi dans la matrice apras de lTongues durées de revenu [5 ].

Les précipités § ont un paramétre de maille plus important que Ta matrice ;
i1 en résulte que 1'interface §/matrice est semi-cohérente.

Au cours d'un long revenu la précipitation de 6 est accompagnée par la disso-
Tution Tocale d'une phase métastable §' et ainsi crée autour des précipités & des
zones dénudées. |

. Phase &' ’

L'alliage binaire Al-Li présente une lacune de miscibilita (de 5 & 25 %

. atomique de Lithium) & 1'1ntérieur de Taquelle précipite une phase métastable &',
de composition Al;Li, de structure cubique & face centrée LI2 (comme le précipite
v'(Ni;AT1) dans les superalliages) et cohérente avec la matrice. Cette phase mise
en évidence das 1959 1 4] contribue au durcissement de 1'alliage.

(r rayon moyen, To rayon initial moyen, t temps et K une constante).
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Les précipités &' grossissent plus rapidement sur les défauts de structure,
essentiellement les joints de grains en raison de la diffusion rapide du 1ithium
[91. On observe parfois une précipitation discontinue de §' aux joints de grains
£101.

(3) Présentation de la thése

L'objectif essentiel de cette thése est de préciser les mécanismes de
1'écrouissage cyclique et de 1'amorcage des fissures de fatigue dans les matériaux
suivants :

- monocristaux et polycristaux d'aluminium pur,

- polycristaux d'alliages binaires Al-Li, en fonction de la teneur en lithium.

L'étude des monocristaux d'aluminium permet de mieux connaitre le comportement
en fatigue des grains superficiels, c'est-d-dire les grains dans Tesquels s'amorcent
les Ffissures, .du métal de base - 1'aluminium. I1 convient de souligner ici
que depuis une quinzaine d'années il n'y a pratiquement plus d'é@tudes sur la fatigue
de 1'aluminium monocristallin; d'autres métaux ont pris la suite (le cuivre et le
nickel notamment). Les progrés réalisés dans les méthodes d'essai et d'analyse nous
ont fait nous intéresser a nouveau a 1'aluminium monocristallin, afin de confirmer
ou d'infirmer les résultats parcellaires existant, et aussi de fournir des données

de base pour 1'étude ultérieure sur les alliages binaires.

L'étude du comportement en fatigue plastique de ces derniers permet de mieux

~ comprendre les mécanismes fondamentaux qui gouvernent certaines propriétés en
fatigue des alliages industriels & base d'Al-Li. Nous nous intéresserons surtout
au rdle du lithium en solution solide et sous forme de précipités §' et éventuelle-
ment S.

Dans le premier chapitre de la thése nous décrirons les matériaux sur lesquels
nous avons travaillé , ainsi que les méthodes d'essai mécanique et d'analyse.

Le deuxiéme chapitre, aprés une présentation de 1'état des recherches sur la
fatigue des métaux purs cfc, exposera les résultats des essais de fatigue et des
observations obtenues sur 1'aluminium monocristallin et polycristallin, puis nous
discuterons ces résultats.

Le troisiéme chapitre,aprés une étude bibliographique,sera consacré a la présen-
tation de nos résultats, sur les alliages binaires Al-Li ; nous mettrons en évidence
le rble des additions en Li et des traitements thermiques de ces alliages sur leur
tenue en fatigue.
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Il _-TECHNIQUES EXPERIMENTALES

(1) Matériaux
a) Monocristaux d'aluminium
b) Polycristaux d'aluminium
¢) Polycristaux d'aluminium-1ithium

(2 ) Essais de fatigue

a) Machine et type d'essai
b) Montages des &prouvettes
c) Mesures des efforts et déformations

( 3.) Méthodes d'observation

a) Microscopie optique

b) Microscopie électronique
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(1) Matériaux

a) Monocristaux d'aluminium

L'aluminium utilisé pour la fabrication des monocristaux est de haute pureté :
99,996 % Al, avec comme principales impuretés (en ppm pondéral).

Fe Si Cu

4 9 3

L'aluminium a &t& fourni par le Centre de Recherche de Voreppe de Péchiney,
branche attminium.

Nous avons élaboré des barreaux monocristallins & 1'aide de Ta technique
classique de 1'Ecole des Mines de St-Etienne : fusion horizontale & partir d'un
germe orienté (Méthode de Chalmers) la dimension des barreaux obtenus est typi-
quement :

" Tongueur : 200 mm
largeur : 25 mm
hauteur : 10 mm

L'orientation typique de 1'axe longitudinal des barreaux, mesurée par la
méthode de LaUe en retour des rayons X, est proche de [T 2 3].

La forme des éprouvettes monocristallines est donnée & la Figure II-1. Elles
sont obtenues d partir de parallélépipédes de dimension : 50x9x9 mm, découpés dans
un barreau monocristallin par &lectroérosion & 1'aide d'un fil de molybdéne de 80 um
de diamétre, ou parfois au moyen d'une scie électrolytique. Enfin, certains paral-
1élépipédes ont été découpés & la trongonneuse de précision. |

L'axe longitudinal des parallélépipédes est paralléle & celui des barreaux mono-
cristallins, proche de [T 2 3]. Les &prouvettes sont donc orientées pour glissement
simple, le systéme de glissement activé posséde le plus fort coefficient de Schmid
sur le plan (111) et dans la direction [1 0 1]. L'orientation exacte de 1'axe de
sollicitation pour les différentes éprouvettes est donnée Figure II-2. Les faces
des parallélépipédes sont proches de (1 1 0) (face A) et de(5 6 5) (face B). La face
B étant paralléle au vecteur de burgers [1 0 1] du systéme primaire, ce dernier ne sort

que surla face A des éprouvettes.

La partie utile de 1'éprouvette a été obtenue par usinage par &lectroérosion
d'une encoche sur la face paralléle au vecteur de burgers [T 0 1], & 1'aide d'élec-
trodes en cuivre.
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FIG.II-1 Eprouvette monocristalline
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Les éprouvettes ont &té ensuite polies mécaniquement (papier 600, et_diamant
6 um sur les faces plates) et é&lectrolytiquement dans un bain composé de : 9 volu-
mes d'acide acétique et 2 volumes d'acide perchlorique. Les conditions d'opération
du bain sont : une température inférieure ou &gale & 0°C, tension 15-17V.

b) Polycristaux d'aluminium

Les éprouvettes polycristallines d'aluminium ont &té réalisées a partir d'un
aluminium de pureté : 99,98 % A1, 1ivré par le Centre de -Recherche de Voreppe de
Péchiney, & 1'état laminé et recuit, sous forme de tdle de dimensions
22x1100x75 mm.

La composition pondérale du métal est la suivante (en p.p.m.).

Cu | Mg Mn Si Fe Ti Zn Ga

50 10 10 50 50 10 10 10

d'ou Al 99,98 %.

Le choix d'une composition différente entre polycristaux et monocristaux d'alumi-
nium a été dicté - par la faible quantité disponible de Tingots d'aluminium de
haute pureté (99,996 %) et le désir d'obtenir des grains de taille relativement
petite pour les polycristaux.

Les barreaux d'aluminium ont &té découpés dans la tdle, et 1égérement laminés
sur les coins, puis usinés au tour. La forme des &prouvettes est donnée a la Figure
II-3.

Une petite &tude a &té réalisée afin de déterminer les conditions optimales de
recuit pour une recristallisation compléte et une petite taille de grains. Le traite- |
ment thermique sélectionné est de 30 mn & 450°C. La taille de grains obtenue est de
1'ordre de 300 & 400 um.

Les éprouvettes sont enfin polies mécaniquement au papier 600, et &lectrolyti-
quement (comme pour les monocristaux) afin d'obtenir un état de surface lisse et
brillant. '
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c) Polycristaux d'Aluminijum-Lithium

Le but de notre étude é&tant d'analyser 1'influence du Tithium (teneur et état
métallurgique), sur les propriétés en fatigue d'alliages Al-Li, nous avons séiec-
tionné deux alliages de compositionsdifférentes,qui selon le diagramme de phase
Al-Li présentent les structures suivantes:

(i) A1-0,7 (% poids) Li (2,7 % atomique Li) solution solide.

'(ii) A1-2,5 (% poids) Li (9,1 % atomique Li), sous deux états :
- miri 3 1'ambiante avec des petits précipités ordonnés, &'
- vieilli 1 heure & 200°C avec des précipités &' et §.

Les alliages ont &té& fournis pous le Centre de Recherche de Voreppe de Péchiney.
Leur composition est la suivante.

Li (% poids) Cu (ppm) Fe (ppm) Ti (ppm)
0,7 £ 0,02 42 + 1 118 = 4 102 = 5
2,50 £ 0,08 47 + 1 28 £ 1 < 20

Le Silicium n'a pas été dosé.

La transformation des lingots a &té effectuée dans les conditions suivantes :

Alliage Filage Etirage @ froid | Mise en " Etat de taille

: 8 Ogtégg) Pobteny (mm) solution | - Tivraison ?:m§fains
AT-0,7.% Li | 430°C| 23 22 538°C (2h) eg:i‘;gzs 0,5
A1-0?7 % Li | 400°C| 20 "~ NON 533°C (2h)| idem 0,5
A1-2,5 % Li | 430°c| 23 | irrealisable  |538°C (2h)| idem 0,8-1
A1-2,5 % Li | 430°C| 20 NON 1533°C (2h)| idem 0,8-1

* en bain de sel et trempe & 1'eau
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Des essais ont até conduits en collaboration avec Mlle Wysocka, & 1'Ecole des
Mines, afin de diminuer la taille de grains de 1'alliage A1-2,5 Li [11]. La méthode

employée comporte :

-

- un martelage & froid des barres, & 1'aide d'une machine a rétreindre, de
@20 mm a @ 12 mm, & 1'aide de plusieurs passes entrecoupées de traitement de mise

en solution.

- mise en solution 3 480°C. de la barre de @ 12 mm, pendant différents temps
(15 mm, 30 mm, 60 mm, 120 mm).

- trempe 4 1'eau froide.
Aucune différence entre les divers temps de traitement

n'a &té observée, en ce qui concerne la taille de grains : § = 0,8 mm.
Le faible gain obtenu a justifié 1'abandon de cette méthode.

Inversement par un traitement thermomécanique adéquat (aprés mise en solution
et trempe, déformation de 1,5 - 2 % puis recristallisation 48 H a 500°C) nous avons
montré qu'il est possible d'obtenir des gros grains de diamétre 7 mm.

Les barres livrées ont &té usinées au tour ; la dimension des éprouvettes est la
méme que pour 1'aluminium polycristallin. Aprés usinage les éprouvettes sont polies
mécaniquement (papier 600) et électrolytiquement.

Certaines &prouvettes d'A1-2,5 Li (B) ont subi un traitement de revenu de
1 heure & 200°C, dans un four ADAMEL, puis .un refroidissement & 1'air, afin de

faire grossir la taille des précipités &'.

D'aprés nos résultats et ceux de Cégédur - Péchiney, les caractéristiques
mécaniques en traction de ces alliages sont les suivantes

L ige Li | . Traitement £ Rg,2 | A
° P - thermique (M Pa) (M Pa) (M Pa) | (%)
9,7 mise en 70 040 45 85 ; 26 '
solution ; i
mise en ) i n i
5 = solution 1 q g : i
2,5 o mard & 74 930 67 Y ! 33 5
20°¢C ] ! ;
2,5 ravenu 185 220 2,6
ih & 200°C
{
; 2,3 b rerany i 202 A 1,4
‘ 3h & 200°C |
2,5 revenu 225 i 231 0,4
12h 3 200°C i
T .

2 ravenu | 73 500 |
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FIG. II-3 - Schéma de 1'éprouvette polycristalline
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Les alliages A1-0,7 Li et A1-2,5 Li,mirisd 1'ambiante, présentent de faibles
valeurs de contrainte d'écoulement plastique, mais de bonnes propriétés de ductilité.
L'effet d'un revenu a 200°C sur 1*alliage Al1-2,5 Li est d'augmenter la résistance
mécanique en traction, mais. de faire décroitre sensiblement la ductilité. Nous avons
dd choisir un compromis entre résistance mécanique et ductilité, et nous avons retenu
le traitement de 1 heure & 200°C, pour étudier le comportement en fatigue d'un allia-
ge A1-2,5 Li durci par revenu.

(II) Essais de fatique
Nous avons effectuéd des essais de traction-compression symétrique a amplitude de
daformation plastique imposée. La déformation plastique étant Te paramétre essentiel de

1'endommagement en fatigue, nous avons donc conduit nos essais en contrélant la déforma-
tion plastique des éprouvettes. Les essais ont été réalisés sur une machine MTS servohy-

draulique. Les caractéristiques essentielles de cette machine sont les suivantes :

- un groupe hydraulique délivrant une pression de 25 MPa, avec un débit de
65 1/mm. .

- un vérin hydraulique pilotd pariune servovalve, et pouvant appliquer une
force maximale de 15 KN. ' :

- un dispositif de commande &lectronique. . : {

- un dispositif de régulation.

Pour effectuer les essais a déformation plastique constante, un module électro-
nique permet de retrancher au signal de déformation totale un signal proportionnel
au signal de force, correspondant & la déformation &lastique. I1 ne 'reste, d la
sortie de ce module, qu'un signal proportionnel au déplacement plastique qui est
envoyé dans un détecteur de limites. Par ce dispositif é&lectronique nous pouvons
piioter Te mouvement du vérin sous asservissement déformation totale entre 2 limites
de déformation plastique de 1'éprouvette.

Les essais ont &té réalisés a des fréquences de 0,1 & 1 Hertz.

b) Montage des éprouvettes

Les éprouvettes ont des tétes filetées qui sont vissées dans les mors et
bloquées par des contre-écrous. L'ensemble est aligné verticalement grdce & une
poche d'alliage de Wood (Figure II-3).

Monocristaux

Pour les monocristaux d'aluminium deux montages ont été réalisés :
- un premier montage comporte deux tétes filetées en acier XC38 a
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1'intérieur desquelles on vient coller les &prouvettes monocristallines, i 1'aide
d'une colle structurale 3M (R&f. : 2214). ' .

- 1'autre montage est mécanique, il permet de tenir 1'éprouvette par
serrage des tates et de supporter des capteurs de déformation (Figure II-4).

Le premier montage &tait.plutdt utilisé pour les faibles déformations, et le
second pour des déformations plus élevées.

c) Mesure des efforts et déformations

Les efforts sont mesurés & 1'aide d'une cellule de charge & jauges de déformation,
placée au bout d'un amarrage de 1'éprouvette. Notre cellule a une classe de mesure de
0,2 %.

Les extensométres que nous avons utilisés pour mesurer la déformation axiale
sont des capteurs inductifs (type HBM WITM = 1 mm) fix&s & 1'aide de supports sur
les collerettes des éprouvettes. Un &talonnage préalable d 1'aide de capteurs d
lames montés directement sur 1'éprouvette est nécessaire afin de déterminer la
Tongueur utile équivalente de 1'éprouvette. Cette technique nous permet de réaliser
des essais & une amplitude d'allongement plastique de = 0,2 um. L'erreur est de

quelques % sur la mesure de la longueur utile.

Des appareils de mesure enregistrent les valeurs de Ta force et des déplacements ;
ce sont : _ |
" - une table tracante en continu x(temps)
- une table tracante X-Y.

(II1) Méthodes d'observation et d'analyse

a) Microscopie optique
Les éprouvettes ont &té examinées aprés fatigue & 1'aide d'un microscope Reichert

ou de loupes binoculaires.

Nous avons réalisé sur la machine de fatigue un montage de microscopie optique
in situ, afin d'observer 1'endommagement superficiel en cours d'essai.

Ce montage est constitué par :

- un microscope Olympus BHMJ, avec contraste interférentiel.

- des objectifs (x10, x20, x50) & grande distance focale (plusieurs mm).

- un boitier Olympus automatique monté sur la colonne du microscope.

- un support 3 mouvement croisé sur lequel est monté Te microscope, permettant
ainsi un déplacement dans 3 directions orthogonales. Ce support est vissé sur la
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table de la machine de fatigue. (Voir montage & la Figure (II-5)).

Sur les éprouvettes testées avec ce montage,nous avons usiné un méplat pour
une meilleure observatijon.

b) Microscopie &lectronique
Une &tude systématique de 1'état de surface des éprouvettes cyclées en fatigue
a 8té réalisée sur le microscope électronique & balayage de 1'Ecole des Mines, afin

d'observer les sites d'amorcage des fissures et la distribution du glissement dans
les grains.

Nous avons en outre réalisé des observations sur lames minces avec un micros-
cope électronique a transmission & 100 KV : JEM7 ou JEOL 100C. Les différentes
étapes de préparation des lames minces sont les suivantes :

- orientation de 1'@prouvette (dans le cas de monocristaux) par la méthode de
Laue aux rayons X.

- découpage par &lectroérosion de lames d'épaisseur 0,3 & 0,2 mm, & 1'aide d'un
fil de molybdéne de 80 um de diagmétre. Le découpage est réalisé parallélement au plan
(17 1) ou (5% 5) pour les monocristaux, et perpendiculairement a 1'axe de solli-
citation pour les polycristaux.

- polissage mécanique sur papier 600, Tubrifié & 1'eau ou au kéroséne, pour
obtenir une lame d'épaisseur inférieure a 0,1 mm.

- découpage de rondelles de diamétre 3 mm d 1'aide d'un poingon.
- polissage &lectrolytique pour amincir 1'éprouvette, en utilisant la méthode

Ténupol , avec un &lectrolyte composé de 80 % de méthanol et 20 % d'acide nitrique,
opérant & -30°C entre 10 et 15 V.
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(I) Revue de la fatigue des métaux purs cubiques & face centrés

a) Ecrouissage cyclique des monocristaux

Les monocristaux c.f.c. présentent dans les premiers cycles de fatigue un dur-
cissement important, par exemple, d'aprés la Figure I1I-1, de 10 & 30 MPa pour le
cuivre (dont Ta limite &lastique est inférieure a 5 MPa). Au cours de ce durcisse-
ment initial,une structure de veines dipolaires [12] va se former dans certains
métaux, tels que le cuivre et le nickel (Figure III-2). D'aprés les essais de

Neumann [13] effectués d ¢ augmentant [13], i1 apparait que la structure de veines
est instable.

Le durcissement initial est suivi d'une saturation de Ta contrainte, qui peut
étre atteinte, dans certains cas, aprés un Téger adoucissement [14,15]1 (voir Figure
I1I-1).

Sur la courbe d'écrouissage cyclique du cuivre (cission & saturation en fonction
de Ypa) nous distinguons 3 régions (Figure III-3).

(1) Yoa < 107", le matériau a une structure de veines et canaux. La dé&formation
plastique est probablement accommodée par le mouvement de va et vient des boucles
de dislocations selon le modéle proposé par Feltner [161].

(ii) 107" < Ypa < 10'2, la contrainte d saturation est indépendante de 1'amplitude
de la déformation plastique. La microstructure se compose alors, d'une part d'une
matrice dure de veines et canaux, et d'autre part de bandes de glissement persis-.
tantes (BGP) ol se concentre la déformation. Les BGP ont une structure en échelle
dans le plan (12 1) [1] : elles sont constituées de murs de dislocations coins
allongées dans la direction [1 7 11, délimitant des canaux & forte densité de
dislocations vis (Figure II1I-2). Cette structure en échelle est relativement plus
déformable. Elle se développe & partir de la matrice, mais les mécanismes exacts
de cette transformation sont encore mal connus [17,18].

(111) vy > 1077
I1 y a glissement multiple et une structure de cellules de disTocations [19].

Modéle de Winter [20]

A partir d'observations réalisées sur monocristaux de cuivre, Winter a développé
un modéle reliant le comportement microstructura! du matériau a son comportement
mécanique en fatigue plastique, dans le domaine du plateau de la courbe d'écrouissage
DB et YoM les amplitudes de déformation plastique dans les BGP et

la matrice, supposées constantes. La déformation plastique totale, Yp’ est donnée

cyclique. Soient vy

par la relation linéaire :



p

145x1072
, 5.0 x1073
25x1073
15 x1073
15x 1074
26x107D
15x1072
0 5 10 5 20 25 30

Tpeum=4N-Yp

FIG. III-1 - Consolidation cyclique de monocristaux de cuivre [21].

FIG. II1I1-2 - Microstructure du cuivre monocristallin aprés fatigue

5 _ -3
a Ypa = 1,5 x 10 * [71].
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Yp = f YpB + (1-f) YpM

ot f est la fraction volumique de BGP dans le matériau et qui varie de 0 a1
d'un bout d& 1'autre du plateau. '

A ce modéle plusieurs nuances ont &té apportées :

- la structure de la matrice, donc YpM’ varie avec Ypa £211,
- la fraction volumique f, augmente 1&gérement avec le nombre de cycles,
(Basinski et al, [227 ),

- le glissement secondaire augmente avec la déformation cumulée et peut aboutir
3 la formation de cellules et & 1'apparition de durcissement secondaire (Wang et
Mughrabi [231).

" Malgré ces réserves,le modéle de Winter semble bien décrire en premiére appro-
ximation le comportement en fatigue de nombreux métaux monocristallin (Cu, Ni, Ag).
La validité pour les cristaux d'aluminium n'a pas &té, & notre connaissance, confirmée

Monocristaux d'aluminium

En 1963 Snowden [24] a réalisé des essais de fatigue en déformation plastique
imposée sur des monocristaux d'aluminium orientés pour glissement simple, d des
niveaux &levés de déformation : 2 x 107° < Ypa < 10”'. I1 a observé un durcissement
initial important suivi d'une saturation, sauf a Ypa =2 x 1077 ol le durcissement
est plus lent mais permanent (Figure III-4a). La contrainte & saturation augmente
avec la déformation, donc, il n'observe pas de plateau. Mais i1 faut remarquer que
ces résultats sont limités 3 des déformations relativement &levées et un nombre

de cycles inférieur a 1000.

Lors d'une étude sur cristaux d'aluminium sollicités en flexion alternée
(nombre de cycles important mais déformations faibles),Mitchell [251 a observé
une structure de cellules de dislocations sur laquelle se superposaient des bandes
de glissement, disparaissant au cours du cyclage (Figure III-4-b). Aucune structure
en échelle ou en veines n'a &té observée.

b) Ecrouissage cyclique des polycristaux CFC ’
Le matériau le plus largement &tudié en fatigue et qui sera présenté ici, est
le cuivre polycristallin [26-30].

Des courbes d'é&crouissage cyclique du cuivre polycristallin sont données a la
Figure III-5. Elles ne présentent pas différemment du cuivre monocristallin,
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FIG. III-4a : Courbe de durcissement cyclique de 1'aluminium monocristallin

cyclé a déformation plastique imposée [24].

5
FIG. III-4b : Microstructure d'un monocristal d'aluminium aprés 10 cycles,
cyclé en flexion alternée.
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de plateau, mais un changement de pente pour €pa ~ 10" ° ; au-dessous de cette valeur .
la pente de la courbe est faible.

Les différents types de mic?ostructure observée sont :

(1) epg < 3.107° : dipo]es et veines

(i1) 3. 107° < p < 107° : veines et BGP & structure en édchelle, en surface et
3 coeur ; les BGP se transforment en structure labyrinthe [301, ou en cellules r23]

pour des amplitudes ou des déformations cumulées importantes.

(ii1) ©pa > 107° : cellules équiaxes.

. Aluminium polycristallin

Les courbes de consolidation cyclique de 1'aluminium polycristallin de pureté
commerciale établies par Tomkins et Biggs [31] sont reportées a 1a Figure III-6.
Pour toutes les amplitudes de déformation i1 y a durcissement initial ; puis durcis-
sement ient, mais permanent pour les fortes amplitudes ; ou saturation, puis durcis-

sement secondaire pour les plus faibles déformations.

De nombreux auteurs (Grosskrentz et Waldow [32]1, Kayali et Plumtree [331],
Krejci et Lukas [341, ainsi que Konig et Blum [35] ont observé une microstructure
de cellules de dislocations & tout niveau de déformation p1ast1que D'aprés Konig
et Blum [35] cette structure de cellules est pratiquement identique a celle observée
dans 1'A1 déformé par fluage & 200°C. La seule publication qui ait révéle 1' ex1stence
" de bandes de glissement est celle de Krejci et Lukas [34] o 1'on voit une bande
mal définie dans une lame mince prélevée prés‘de la surface.
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(2) Résultats

. Monocristaux d'aluminium
La Figure III-7 présente des courbes de consolidation cyclique &tablies par
nous-méme a 1'ambiante (donnant T, cission sur le systéme primaire de glissement
en fonction de la déformation plastique cumulée, chum)’ pour les monocristaux
d'aluminium, & différents niveaux de déformation plastique.

Aprés durcissement initial, toutes les éprouvettes présentent un adoucissement,
(= 1 MPa) suivi, soit d'un durcissement secondaire pour des monocristaux cyclés a
des déformations AP 5 5 x 10°%, soit d'une saturation pour des déformations plus
faibles.

Dans le cas du cuivre et du nickel monocristallin [14,15] un petit adoucissement
a aussi été observé aprés durcissement initial, pour certaines déformations
(Ypa > 5.10—3). La fin de 1'adoucissement, pour ces métaux, correspond 3 1'établisse-
ment d'une structure caractéristique de fatigue (BGP), la contrainte & Ta fin du
stade d'adoucissement nous a semblé &tre une caractéristique importante de 1'essai.

C'est pourquoi nous avons établi une courbe d'écrouissage, T contrainte a la

o (
fin du stade d'adoucissement) en fonction de Ypa* Cette courgén(Figure I1I-8)
présente :

(i) pour 5.107° < Ypa < 3.107°, un plateau ; la contrainte est pratiquement
min = 3,6 + 0,5 MPa.

a > 3.107°, la contrainte croit avec la déformation plastique.

indépendante de la déformation plastique, T

(ii) pour yp

Ainsi, comme dans le cas du cuivre [41], nous observons un plateau de la contrain-
te sur la courbe d'écrouissage cyclique pour de faibles déformations plastiques.

Nous avons établi une autre courbe d'écrouissage cyclique, au vu des différents
comportements mécaniques des monocristaux apreés adoucissement. Nous avons reporté
la cission Ts9 , obtenue aprés une déformation cumulée de 50, en fonction de vy
(Figure 1I1I-8). Cette courbe (en pointillée) présente deux régions :

pa

(1) Ypa < 3.107% : 1a courbe présente une pente faible,
(i) Ypa > 3.10"° : la contrainte croit rapidement avec la déformation.

A partir.de ces courbes nous avons reporté Te durcissement secondaire,

Ty = Tso = Toios €N fonction de Ypa' Cette courbe est donnée & la Figure III-9
on observe que le durcissement secondaire augmente avec la déformation plastique
(de 0 @ 5 MPa), la pente devenant beaucoup plus importante pour Ypa > 3.107°.

Dans le cas du cuivre un durcissement secondaire apparait pour des déformations,
Yoo > 4,10'3 [47], plus importantes que pour 1'aluminium, et plus tardivement au

cours du cyclage ( > 150), mais les amplitudes de durcissement sont du méme ordre

Yocum
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de grandeur (pour le cuivre,d Ypa = 7,5.10"3,TH = 2 MPa [231 ;pour 1'aluminium,
d'aprés la courbe TH(Ypa), Ty = 2,1 MPa). '

I1 faut souligner que nous n'avons trouve, pérmi les travaux antérieurs,
qu'une étude de Snowden [24], sur 1'écrouissage cyclique de 1'aluminium monocristal-
1in en fatigue & déformation plastique imposée. Les résultats de Snowden sont trés
Timités de par le nombre de cycles (N < 1000 cycles) de ses essais et Ta gamme de

déformations choisie (y,. > 2.10’3), mais si Snowden n'observe pas d'adoucissement,

pa
il est intéressant de remarquer cependant un assez bon accord dans les niveaux de
contrainte (Tmin pour nous et t au bout de 50 cycles de Snowden) en fonction de vy
dans les deux cas i1 n'y a pas de plateau pour cette gamme de déformation (voir

Figure III-4-a).

pa



- 39 -

wniutunie,p xneisiaoouow 9p anby|2Ad 8bessIN0423 B-111 514

auojouow - - : -C




- 40 -

10

FIG. III-9 : Durcissement secondaire de monocristaux d'aluminium
en fonction de la déformation plastique.
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. Polycristaux d'Aluminium
Des courbes de conso]idatibn cyclique de 1'aluminium (99,98 %) polycristallin,
a différentes amplitudes de déformation plastique, sont données i la Figure III-10.

Pour des déformations, epa >107%, 41 y a durcissement rapide initial suivi d'un
durcissement plus lent, mais permanent, jusqu'a rupture.

Pour des déformations plus faibles, e,.<10" " on observe un 1éger adoucissement

pa _
aprés le durcissement initial, suivi d'un durcissement secondaire Jjusqu'd rupture.

Les résultats de Tomkins et Biggs [31] (Figure III-6) sur 1'Al polycristallin
sont assez différents des ndtres, & savoir : durcissement permanent pour les fortes
déformations, trois stades apparaissent pour les plus faibles déformations (apa<10 v)
durc1ssement saturation, et durcissement secondaire.: Ces différences (saturation
au lieu d'adoucissement, changement de comportement mécanique apparaissant plus tot)
peuvent s'expliquer par les conditions d'essais : Tomkins et Biggs ont réalisé des

essais d déformation totale imposée ; de plus la pureté de Teur aluminium n'est pas
précisée.

La courbe d'écrouissage cyclique représentant la contrainte maximale au
cours du cyclage en fonction de Eéa est donnée a la Figure III-11. Elle ne présente
pas de plateau de contrainte, mais un changement de pente pour ¢__ = 107", Rappelons

pa
que dans le cas du cuivre polycristallin, la courbe d' écrouissage cyclique os(e pa)
a la méme allure (voir Fig.III-5)avec cependant un changement de pente pour une

déformation plus importante (epa = 107° [271).

A partir de la courbe‘d'écrouissage cyclique obtenue, nous pouvons déduire pour
T'Aluminium polycristallin la loi empirique approximative : osa:140(spa)o’21
(Polak et al [36] ont trouvé : Ty = 168(epa)0’23 et Tomkins et Biggs :

_ 0,23
gsa = ZOO(Epa) )E

. Corrélation polycristaux-monocristaux

Afin de mieux cohprendre le comportement mécanique des polycristaux et des
monocristaux nous avons reporté les courbes d'écrouissage cyclique des monocristaux,
et celles des polycristaux modifiées selon Tes modéles de Sachs et Taylor. (Figure
I11-12).

Pour ramener la contrainte axiale o et la déformation axiale € d'un agrégat

cristallin d des cissions et des cisaillements résolus sur un systéme de glissement,
nous utilisons les relations suivantes :
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Al polycristal

(MPa)a
4o |
2 ™ Aep L3
—==10
2
Bep _g g
2
T [ . [ ‘l >
25 50 75 100 epcumulé
AG (MPa) .
2 i
15 L

/ é-%P_:MO‘S

100 200 300 780 gpeumulé

FIG. I11-10 : Consolidation cyclique de polycristaux d'aluminium
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po]y et vy

po]y - = M.e

poly ~ pa

M est un coefficient qui dépend de la distribution de 1'orientation des grains dans
1'agrégat, et de 1'incompatibilité de déformation entre grains.

Le modéle de Taylor [37] suppose que le grain subit la méme déformation que
1'agrégat (incompatibilité maximale) et exige 1'activation de plusieurs systémes
de glissement. Pour ce modéle : M = 3,07 pour les métaux CFC.

Le modéle de Sachs [38] suppose que le grain subit la méme contrainte que
1'agrégat, les grains se déforment indépendamment les uns des autres, il y a alors
glissement simple sur le systéme ayant le plus fort coefficient de Schmid. Pour ce
modéle M = 2,24 pour les métaux CFC.

La comparaison des courbes Tg (v) de polycristaux et de monocristaux devrait
se faire sur un matériau d composition identique. Or, pour des raisons pratiques,
(voir chapitre 2) nous avons utilisé des monocristaux 99,996 % Al et des polycristaux
de 99,98 % Al. La plus grande pureté des monocristaux aurait tendance i faire baisser
les valeurs de Tg du monocristal par rapport au polycristal. Nous pensons que 1'effet
de Ta pureté serait relativement faible dans Ta mesure ot la plupart des courbes
d'écrouissage cyclique de 1'aluminium polycristallin d'origines différentes (Figure
[1I-11) sont assez proches, donc pratiquement 1ndependantes de la teneur en impu-
retés (du moins pour les puretés supérieures a 99,9 % Al).

Compte tenu de ces remarques, la fig. III-12 indique que pour T1'aluminium Te
modéle de Taylor décrit mieux le comportement du polycristal en termes de monocris-
tal, y compris aux faibles Epa' A premiére vue ceci peut paraitre surprenant, car,
pour Te cuivre, le modéle de Sachs est le plus représentatif aux faibles déformations
[27]1 (Figure III-13), 13 o0 un seul systéme de glissement suffit pour accommoder la
déformation plastique. La meilleure corrélation obtenue pour 1'aluminium avec le
modéle de Taylor implique 1'activation de plusieurs systémes de glissement dans les
monocristaux, aussi bien que dans les polycristaux.

b) Evolution de 1'état de surface. Amorcage des f1ssures Durée de vie.

. Monocr1sta1

Nous avons étudié, au microscope optique, la distribution des glissements sur
la surface des éprouvettes monocristallines aprés fatigue. La Figure III-14 présente
quelques exemples d'@tat de surface a différentes déformations plastiques.

D'aprés les observations microscopiques, il y a un plan de glissement prépon-
dérant, le plan primaire (111) ; sur quelques éprouvettes des traces peu prononcées
de glissement secondaire ont &té observées. L'espacement entre les traces des lignes
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N - Cu polycristaux

7
Tg / et _monocristaux
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’
7 “;5’

Monocristaux
/‘;( MUGHRABI 1978 )

A N--=A Poly mmono, M=2.24 g MUGHRABI et
A—A . M=307 | WANG (1981)
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- : 0,2mm
- —_—
Vpa 102  -aA
FIG. III-14 - Micrographies optiques montrant 1'état de surface de monocristaux
d'aluminium aprés fatigue & 2 niveaux de déformation.
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FIG. III-16 : Etat de surface d'un monocristal cyclé & vy 1073 pendant

25 000 cycles.

pa
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de glissement primaire diminue lorsque Ypa augmente. Nous avons mesuré su% diffé-
rentes é&prouvettes la distance moyenne dans la direction [111] entre bandes de
g]issement sur (111). Cette distance a été reportée sur la Figure III-15 en fonc-
tion de la deformation plastique, en coordonnées linéaires. Deux régions apparais-
sent sur cette courbe : '

(1) 10'”<ypa<2.10'3, il y a décroissance approximativement linéaire de Tla
distance entre bandes avec la déformation plastique. Cette relation linéaire serait
une confirmation du modéle de Winter [36] pour T1'aTuminium.

(i1) v >2.10"% 1a distance entre bandes tend vers la largeur d'une bande
pa ,
(=2 um), les éprouvettes sont alors entiérement couvertes de bandes de glissement.

Des observations réalisées au MEB sur la surface de monocristaux aprés fatigue
prouvent 1'existence d'intrusions et d'extrusions dans les bandes (voir Figure III-
16), ce qui, d'aprés le modéle de Essmann et al [39], indique la présence de glisse-
ment dévié.

. Polycristaux .
Aprés fatique, et & tout niveau de déformation, la surface des grains présente

des bandes de glissement associées a des extrusions-intrusions (Figure III-17). Les
sites d'amorcage des fissures dépendent de 1'amplitude de la déformation plastique :

(i) pour Epa$5 107"* les fissures s'amorcent dans les bandes de glissement des.
grains (voir Figure III-17). '

(i1) ppur'S 10'L*<epa<10'3 1'amorcage des fissures est & la fois transgranulaire
et intergranulaire (Figure III-18), accompagné d'un état de surface chahuté.

(iii) pour spa>10"3 1'amorcage des fissures est essentiellement intergranulaire,
il y a décohésion des grains entre eux et un effet de relief trés prononcé (Figure
I11-19).

Nous n'avons pas essayé de quantifier le relief de la surface des éprouvettes,
mais, des observations au microscope optique et & balayage, il ressort que :
- le relief est plus prononcé avec des déformations plus importantes,
- 1'effet de relief s'accentue avec la déformation cumulée.

Les différentes orientations des grains du polycristal par rapport a 1'axe de
sollicitation entrainent des déformations différentes d'un grain a T'autre jusqu'a
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FIG. III-18 : Etat de surface d'un polycristal cyclé a ¢ a = 6 x 107"

d rupture.
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FIG. III-19 : Etat de surface d'un polycristal cyclé d e _ = 1073
a rupture.
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formation d'un relief. Ce phénoméne conduit & la formation de fissures intergra-

nulaires.

Les observations d'amorcage de fissures de 1'aluminium sont cohérentes avec
celles effectudes sur le cuivre polycristallin [21,40],c'est-a-dire un amorcage
intergranulaire pour de fortes déformations, transgraﬁu]aire pour de faibles
déformations et mixte dans une gamme intermédiaire (10'”<ep<10?3[213-

La courbe de durée de vie de 1'aluminium pur polycristallin est donnée & la

Figure I1I-20, on en déduit la relation de Manson-Coffin :
_ -0,63
€pa * 0,64 (NR)

Les résultats d'autres études [31,41-43 ] se répartissent de chaque cOté de
notre courbe et confirment donc la validité de nos résultats. En coordonnges loga-
rithmiques, nous obtenons une droite qui ne présente aucun changement de pente dans
la large gamme de déformations &tudiées. Ainsi, le fait de changer de mécanisme
d'amorcage des fissures, des fortes déformations aux plus faibles,n'implique pas de
discontinuité de la pente sur la courbe de durée de vie.

¢) Microstructures

. Monocristal
Nous avons effectué des observations microscopiques sur des monocristaux cyclés
i différentes amplitudes de déformation ; précisons d'emblée que sur toutes les
James nous avons observé des cellules de dislocations.

(i) Au début.de notre &tude nous avons &tudié la microstructure d'un monocristal
cyclé a Ypa = 3.107° pendant 24000 cycles (chum = 288, stade de durcissement secon-
daire). Les lames ont &té prélevées parallélement & la face possédant la composante
la plus importante du vecteur de Burgers (dans ce cas le plan (621)). Comme Te montre
la Figure III-21, la structure se compose de cellules &quiaxes de taille 2 um environ.

(i1)-Sur un monocristal cyclé pendant 17000 cycles a Ypa = 1,6 107°
(Yp cum = 109, stade de durcissement secondaire) nous avons prélevé des lames minces
parallélement au plan (12 1), perpendiculaire au plan de glissement primaire (1 1 1).

Les observations (Figure III-22-a) et III-22-b)) révélent des bandes de glisse-
ment selon la direction de glissement du systéme primaire [T 0 11, remplies de cellu-

Tes qui ont tendance & s'allonger dans la méme direction. Les parois des bandes,
dans ce plan, sont souvent finas.
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Cellules de dislocations, de 1'Al monocristallin cyclé a

- - -3 —
pa = 3x 10 °, N = 24 000 cycles.

FIG. III-21 :
€

| plan (621)
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L

Mais nous n'avons pu indexer les dislocations des murs, méme sur des lames relati-
vement épaisses, examinées dans un microscope é&lectronique de 200 KV @ 1'INSA de
Lyon (GEMPPM). L'espacement de ces bandes en volume varie de 3 & 6 um, ce qui est

en bon accord avec la distance calcul@e & partir des observations en microscopie
optique de la surface (Figure III-15), § =5 = 1 um.

Qutre le glissement sur le systéme primaire,on constate parfois des traces de
glissement cristallographique sur un systéme secondaire de glissement .

Nous avons noté de plus un décal age entre bandes a 1'&chelle microscopique
(Figure III-22) ; les bandes prennent une configuration en escalier, elles sont
liées par des marches dont la hauteur correspond & peu prés & 1'espacement des
bandes. Nous pensons que cette configuration est une manifestation d'un glissement
dévié di & un mouvement d'ensemble de dislocations lorsque celles-ci sont bloquées
par des barriéres dans la bande de glissement.

Nous n'avons observé ni structure de veines ni de structure de bandes en é&chelle
(BGP du cuivre par exemple).

La mise en évidence de cette structure en bandes de 1'aluminium aprés faﬁigue
nécessite des lames minces possédant une importante surface observable (supérieure ici
3,100 um?) avec des grossissements trés faibles pour la M.E.T. (~ 2000 fois). Cette

structure en bandes est trés ‘difficile 3 caractériser & des grossissements plus importar
et explique pourquoi elle n'a pas été observée antérieurement.

(iii) Nous avons_examiné une éprouvette cyclée a Ypa = 4.107" pendant 600 cycles
(Yb cum = 1, fin de 1'adoucissement). Les lames ont été découpées parallélement au
plan (1 Z 1). Elles révélent (Figure III-23) des cellules équiaxes et quelques ban-
des mal définies. I1 semble donc que,dans 1'aluminium,une structure de cellules et de
bandes apparait trés vite en fatigue. ‘

L'existence de deux structures apparemment différentes sur cette deuxiéme éprou-
vette : cellules et bandes i coeur des lames minces, et 1'observation de bandes de
glissement en surface, suggére qu'il pourrait y avoir une différence de structure a
coeur et prés de la surface des éprouvettes.

(iiii) Pour répondre & cette question,nous avons effectué des observations sur
des lames prélevées parallélement & la face B.d'un monocristal cyclé a Yba = 510"
pendant 48000 cycles (yp cym = 96, stade de durcissement secondaire), d'une part,






FIG. III-22-a - Monocristal d'aluminium cyclé a ¥
17 000 cycles plan (1 2 1).

g = 1,6.107° pendant

P






- 63 -

FIG. I111-22-b - Monocristal d'aluminium cyclé a Ypa = 1,6 x 10" ® pendant

17 000 cycles plan (1 Z 1)
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(56 5) prélevée a 50 um de la surface dans un monocristal

g =5 x 107" pendant 48 000 cycles.

cyclé a Yp
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FIG. III-25 - Cellules dans un monocristal d'Al, cyclé a Yp
pendant 48 000 cycles
Plan (56 5) & 1 mm de la surface.
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prés de la surface (= 50 um) et, d'autre part, @ 1 mm de la surface. Prés de la
surface la structure observée est composée de cellules équiaxes ou allongées selon

la direction [T 0 1] (Figure III-24). A coeur, la structure ne comporte que des
cellules équiaxes (ngure I1I-25). I1 faut noter que les superficies observées sur
ces lames &taient moins importantes que sur la Figure III-22. Nous avons 1'impression

que prés de la surface les cellules ont tendance a s'allonger, mais on ne peut conclure
définitivement.

Sur aucune éprouvette d'Al monocristalline nous n'avons observé la structure de BGI
caractéristique du cuivre aprés fatigue dans la région du p]ateau (10° <Yba<1o )
A 1'ambiante 1'Al monocristallin a donc un comportement microstructural en fatigue
totalement différent des autres métaux purs CFC é&tudiés jusqu'a maintenant.

. Polycristaux
Trois éprouvettes ont &té observées aprés fatigue en microscopie électronique
4 transmission : deux éprouvettes & grande déformation cumulée, mais cyclées a deux
amplitudes trés différentes et une éprouvette d trés faible déformation cumulée.

(1) Sur un polycristal cyclé a €pa " 9.107° pendant 10 ®cycles (80 % de 1la
durée de vie) on constate des cellules de dislocations équiaxes aux parois fines,
de dimension, 2 & 3 um. (Figure III-26).

(i) Dans un polycristal cyclé a €a = 9.107° pendant 630 cycles (rupture)
nous avons de méme observé des cellules équiaxes aux parois bien définies, de
taille environ 2 ym. (Figure III-27).

(ii1) Nous avons prélevé des lames.sur un polycristal cyclé a Epa 3.10°
pendant 10 cycles (Epcum‘= 0,12). La microstructure est déja cellulaire, avec ;
des parois mal définies ;les cellules sont apparament en cours de formation, leur

taille est environ 3 um. (Figure III-28).

La structure en cellulesest bien une structure caractéristique de fatigue de

1*Aluminium, et elle s'édtablit trés vite au cours du cyclage.

Kayali et Plumtree [33] ont aussi observé une telle structure aprés fatigue,
et ont tentéd de démontrer que la taille des cellules diminuait quand la contrainte
et la déformation augmentaient (Loi de Hall-Petch extrapolée). Nous ne trouvons, de
notre coté, aucune différence notable de taille de cellules sur nos éprouvettes,
saturation varient de 14 MPa a 47 MPa selon la défor-

alors que les contraintes a
mation imposée. Le mécanisme durcissant ne semble donc pas 1ié au balayage de la



FIG. III-27 - Cellules dgns un polycristal cyclé a e . = 9 x 1073

pendant 10 cycles

p

FIG. 1II-26 - Cellules dans un polycristal d'Al cyclé d € a = 9 x 1073

a rupture.
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FIG. III-28 - Cellules dans 1'Al polycristallin
pendant 10 cyc]es.'
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cellule par les dislocations puisque cette aire ne varie pas sensiblement-avec ca.

Nous n'avons pas constaté sur nos lames des bandes de glissement comme celles
observées sur les monocristaux. I1 est possible que les bandes de glissement ne se
forment que dans les grains superficiels de 1'aluminium en fatigue. La seule obser-
vation, jusqu'd maintenant, de bandes dans 1'aluminium polycristallin est celle de
Krecji et Lukas [34], justement sur des lames prélevées prés de la surface. Ceci
concorde avec nos conclusions sur les monocristaux ol les bandes semblent se former

plutdt en surface qu'a coeur des éprouvettes.

d) Discussion _
. Comportement mécanique des monocristaux N
Le_durcissement_initial observé sur 1'aluminium monocristallin (de 2 & 7 MPa)
est nettement plus faible que celui du cuivre monocristallin (10 & 30 MPa). En effet,
il se développe dans le cuivre Tors de cette phase durcissante une structure dure
de veines, alors que dans 1'aluminium apparaissent des bandes de glissement et des
cellules plus déformables. La formation de cette structure moins dure, dans 1'alumi-

nium, serait due essentiellement 3 sa forte énergie de défauts d'empilement.

En effet, au cours d'une déformation plastique les dislocations glissent et
s'empilent sur des obstacles (barriéres de Lomer-Cottrellpar exemple). Une telle
structure se relaxera d'autant plus aisément que le glissement dévié sera plus
facile (et donc 1'E.D.E- plus importante) ; les dislocations pouvant alors éviter
Te blocage en changeant de plan de glissement, par activation de systémes secondaires.
Un tel phénoméne se produisant & 1'échelle de groupes de dislocations entrainera la
formation de cellules, d'énergie plus basse. La fatigue semble favoriser cette confi-
guration de cellules, d'une part lors du durcissement initial par la création d'une
densité relativement importante de lacunes qui augmente la vitesse de montée de
dislocations et, d'autre part, a saturation,en raison des grandes déformations plas-
tiques cumulées (de 1'ordre de 10 & 1000).

Adoucissement

La courbe d'écrouissage cyclique établie avec la contrainte & la fin de 1'adou-
cissement (voir Figure III-11) présente un plateau, comme dans le cas d'autres
métaux purs CFC tels que le cuivre, le nickel ou 1'argent. Pour ces 3 métaux,
Mughrabi [44] a noté que la cission norma]isée,Tp/G (Tp’ cission du plateau, et
G,module de cisaillement) est une constante que caractédrise 1'&tablissement de la

structure de BGP.



Nous avons repris-ces valeurs en y ajoutant celles de 1'aluminium dans le
tableau suivant.
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Métaux 17p (MPa) G (GPa) jz;
G
Cu 27,5 42,3 6,5 107"
Ni 52 78,8 6,6 10°*
Ag 17,5 26,5 6,6 10 "
Al 3,5 27 1,3 10°*

La faible valeur de la cission normalisée de 1'aluminium confirme que les
mécanismes d'écrouissage en fatigue de 1'aluminium différent de ceux des autres
métaux CFC.

Deux paramétres au moins pourra1ent expliquer la faible va]eur de 1a cission
pour 1'aluminium ; la température /T et 1'EDE.

[N

(i) La température ambiante représente 0,31 T pour 1'aluminium. Une

température équivalente pour le Cuivre serait de 4§§Sé?nNous n'avons pas trouvé
parmi les travaux antérieurs une étude.de la fatigue du cuivre monocristallin &
température supérieure d 1'ambiante. Basinski et al [45] ne se sont intéressé qu'a
une gamme de température de 293 K &

entre contra1nte d'écoulement et température ; nous ne pouvons donc pas extrapoler.

4,2 K et i1s n'ont trouvé aucune relation simple.

Abdel-Raouf et al [46] ont notd une décroissance de la contrainte d'écoulement avec
la température sur du cuivre polycristallin (Figure III-29) de 1'ordre de 20 % entre
25°C et 300°C. L'effet de la température semble donc assez limité, mais i1 serait
dangereux de s'avancer, compte tenu de la faible quantité d'informations dont nous
disposons. ’ |

(ii) L'énergie de défauts d'empilement : de 1'ordre de 150 md/m? pour 1'alumi-
nium alors qu'elle n'est que'de 50 mJ/m2 pour le cuivre. Comme nous 1'avons souligné
dans la discussion du durcissement, une forte EDE facilite le glissement initial
dévié, et par 13 empéche la formation d'une structure dure de veines. La structure
de fatigue plus molle entraine donc des contraintes d'&coulement plus faible pour
1'aluminium.
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Durcissement secondaire

Les monocristaux d'aluminium présentent un durcissement croissant avec ypa,
la déformation plastique. (Figure III-9). Un tel comportement a &té observé sur
le cuivre, mais i1 est, dans ce cas, plus limité (ypa>4,10_3) et plus tardif
[23, 471.

Une cause de ce durcissement est 1'activation de systémes secondaires de glis-
sement. En effet, les bandes de glissement créent localement des champs de contrain-
tes qui peuvent interférer, si les bandes sont suffisament proches, et activer
ainsi d'autres systémes de glissement. L'espace entre bandes &tant une fonction
décroissante de la déformation plastique (Figure III-15), nous voyons donc, que
le durcissement augmente quand la distance entre bandes diminue.

Wang et Mughrabi [23] ont d'autre part observé sur le cuivre, monocristallin
et polycristallin, qu'une déformation cumulée importante accentue le glissement
multiple dans les BGP et conduit & un durcissement secondaire pour des déformations
ypa>quelques 107 °.

La plus grande importance de ce phénoméne dans 1'aluminium traduit une plus
grande facilité & 1'activation de glissement secondaire.

. Microstructure
Nous avons observé dans 1'aluminium, polycristallin et monocristallin, aprés
fatigue, une structure cellulaire. Une structure de cellules a déja été observée
dans 1'aluminium [32-35]. Mais, jusqu'a présent, personne n'avait mis en évidence
T'existence de bandes de glissement remplies de cellules, dans 1'aluminium mono-
cristallin ; cela n'ayant &té possible que grdce au grand domaine d'observation que

nous avions sur certaines lames.

Des cellules de dislocations constituent une structure de fatigue souvent
rencontrée dans les métaux purs CFC [47, 48T, mais le plus souvent & forte
déformation plastique (ypa.>10_2 pour le uivre monocristallin et yba>10_3 pour
le cuivre polycristallin), ou & haute température [50-1 (7>98,4 Tf pour le cuivre
polycristallin & faibles déformations). I1 est donc remarquable de trouver une
structure cellulaire sur des &prouvettes cyclées & température ambiante, a de
faibles déformations (v, = 5.107" pour Tes monocristaux et € . 9.10"° pour les
polycristaux). Rappelons ici que le modéle de Taylor semble donner la meilleure corré-
lation pour les relations contraintes-déformations du monocristal et du polycristal,
3 faibles déformations, impliquant donc 1'activation de plusieurs systémes de
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glissement & faibles amplitudes dans les monocristaux. Ce ph&noméne s'explique par
les raisons décrites précédemment : forte énergie de défauts d'empilement, champs
de contraintes locaux et effet de la température.

. Mééanisme de durcissement

D'aprés nos observations microscopiques sur les polycristaux d'aluminium, il ne
semble pas que la taille des cellules évolue beaucoup avec la contrainte, ni avec
1'amplitude de la déformation plastique. Kayali et Plumtree [33] ainsi que Grosskreutz
et Waldow [32], ont interprété leurs résultats sur la base d'une relation entre la
contrainsﬁ)é saturation Ogq et la taille de la cellule, A, de la forme :
0sa-oo =5 ou ob:est la contrainte de friction, A une constante et b le vecteur de
Burgers. Non seulement nous n'avons pas constaté de variation de taille des cellules
(~ 2 um), mais Tes résultats expérimentaux de Kayali et Plumtree (Figure III-30) sont
groupés autbur d'une taille moyenne de cellule de 2 um environ, un seul point s'en
éloignant pour une faible contrainte. De plus, Grosskreutz et Waldow [32], notent
qu'au-dessus d'une déformation totale de e, =2.10"°%, 1a taille des cellules semble

constante.

Si la taille des cellules est indépendante de 1a contrainte d'écoulement,cela
signifie que le balayage de 1'aire de la cellule n'est pas le seul mécanisme durcissant.
Le phénoméne fondamental du durcissement pourrait étre alors 1'échappement d'une
disTocation de la paroi de la cellule. Ce mécanisme a &té décrit par Kuhlmann-Wilsdorf
[51] et peut é&tre schématisé par une source de Frank-Read : quand une dislocation
rencontre la paroi d'une cellule, elle doit "se faufiler" a travers un trou du

.réseau, puis elle avance, sous forme de boucle s'élargissant, jusqu'é la paroi

prochaine (voir Figure III-31). Dans ce mécanisme,la contrainte de Frank-Read est

donnge par la formule. e +'§2 1/2
o n P
ol T_ est la contrainte de friction, G le module de cisaillement,

0

b la vecteur de Burgers, n une constante proche de 3, et p 1a densité de dislo-
cation dans la paroi, qui est une fonction croissante de la déformation.

Ce modéle rend compte a Ta fois du durcissement dii & une augmentation de la
déformation plastique, aussi bien que du durcissement secondaire, car & chaque
cycle,la densité de dislocation augmente dans les parois et accroit la contrainte
de Frank-Read. (Voir Figures III-27, III-28).
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10 |~

‘FIG., III-30: Vériation de diamétre de 1a cellule en fonction de Ta contrainte
appliquée, dans 1'aluminium po]ycrista]]in[33]7

FIG. III-31-Schéma du mécanisme de déformation dans 1'aluminium [517.
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e) Conclusions

En fatigue plastique 1'aluminium monocristallin présente certaines similarités,
mais de nombreuses différences de comportement avec les autres métaux purs
c.f.c. déja étudiés, et en particulier le cuivre. Parmi les différences, citons la
phase d'adoucissement'cyc1ique a toute amplitude de déformation, Te durcissement
secondaire pour de faibles déformations, la structure de bandes et cellules, et les
faibles contraintes. On trouve néanmoins, 1'existence d'un plateau sur la courbe
“initiale" d'écrouissage cyclique.

_ L*aluminium polycristallin présente aprés fatigue, & toute amplitude, une struc-
ture de cellules de taille pratiquement constante. Le mécanisme prépondérant du
durcissement de 1'aluminium est probablement 1'échappement d'une dislocation de la
paroi d'une cellule. La courbe d'écrouissage cyclique de 1'aluminium polycristallin
a Ta méme allure que celle du cuivre.

Les sites d'amorgage de fissures sont identiques @ ceux d'autres métaux purs
CFC ductiles, & savoir : joint de grains 3 fortes déformations, bandes de glissement
a faibles déformations, mixte pour des déformations intermédiaires. La courbe de
durée de vie de 1‘a1um1niﬁm a été établie sur une gamme de déformations de plus de
deux ordres de grandeurs, elle ne présente pas de changement de pente dans ce domaine.
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1 - INTRODUCTION

Nous présenterons tout d'abord les principales caractéristiques mécaniques des
alliages binaires A1-Li ; puis nous exposerons les résultats antérieurs sur la fatigue
des alliages CFC (solution solide et précipités cisaillables). A 1'issue de cette
revue bibliographique,nous présenterons nos résultats sur la fatigue d'alliages
binaires Al-Li, et nous les discuterons.

(a) Propriétés mécaniques des alliages Al-Li

Microdureté : Des essais de microdureté réalisés sur 3 compositions d'alliage binairel3
(Figure IV-1) révélent [3] :

(1) une dureté croissant avec la fraction volumique fv de précipités &'

(11)une duretéd croissant avec le temps de vieillissement, jusqu'd un maximum,
puis une décroissance.

Traction : Les essais de traction effectués sur les alliages Al-Li [1 .3.1, confir-
ment 1'influence du traitement de revenu, ainsi que de la composition, sur la résis-
tance mécanique de ces alliages. On remarque :

(i) une augmentation de la limite &lastique et de la contrainte a rupture en
 fonction - de la teneur en Li,

- de la durée du traitement de revenu.
(ii) une chute de la ductilité avec 1'augmentation de : - Ta teneur en Li

- Ta durée du revenu
(Figure IV-2)

Mécanismes durcissant :

Le durcissement des alliages Al-Li est di essentiellement [3 1 aux mécanismes

sujvants :

- pdur la solution solide, un effet de module (variation des constantes
d'élasticité entre la matrice et le soluté). A

- pour les alliages & précipités &' cisaillables,la création de parois
d'antiphase dans &',dues au cisaillement par une dislocation. La paroi d'antiphase
peut &tre éliminée par le passage dans le méme plan de glissement d'une seconde
dislocation de méme vecteur de Burgers. Le couplage en paires des dislocations est
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FIG. IV-2 - Courbes rationnalisées ¢ = f (o) : en pointillé, solution solide
(0,7 Li) et en traits pleins, binaire 2,5 Li pour différentes du-
rées de revenu isotherme a 200°C [31]:
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énergétiquement favorable, et caractéristique de ce mécanisme.

- pour les alliages é précipités non cisaillables (en particulier quand
la taille des &' est importante) une interaction des dislocations & longue distance,
résultant du mécanisme de contournement des précipités.

Ductilité :

Les alliages Al-Li & précipités présentent aprés revenu une rupture intergra-
nulaire fragile [ 1- 3]. Plusieurs mécanismes ont &té proposés pour expliquer ce
mode de rupture :

(1) rupture 1iée & la formation de marches dans le joint de grains [ 3,52].

(ii) rupture de type "microductile" dans les zones dénudées le long des joints
de grains [1 ,3 ., 53].

(i1i) rupture par dé&cohésion aux points triples

(iiii) glissement intergranulaire [54]

IT semble que 1'on constate souvent une combinaison de ces différents modes
de rupture. ‘

(b) Propriétés en fatigue d'alliages d'aluminium - Influence des &léments d'alliage

" en solution solide

Les &léments en solution solide influent sur 1'écrouissage cyclique d'une part
a cause de leur action sur 1'EDE, et d'autre part & cause des interactions directes
soluté-dislocations.

Energie de défauts d'empilement
Les &léments d'addition peuvent faire varier 1'EDE d'un alliage, et modifier

ainsi radicalement son comportement cyclique. Ainsi, 1'étude systématique des

alliages Cu~ATl monocristallins [55]1, montre qu'au deld d'un taux d'a111age'proche

de 5 % (atomique) d‘aluminium les BGP sont remplaces par des bandes de glissement
planaires.En dessous de cette limite les caractéristiques du matériau en fatigue

sont trés voisines de celles du cuivre. Ainsi 1'influence de 1'EDE sur les carac-
téristiques des BGP n'est pas progressive (I'=50mJ/m? pour le Cuivre et I'=5md/m?

pour Cu-5A1). IT semble plutét qu'il y ait un seuil au dela duquel les BGP évoluent
lentement, et au dessous duquel ne peut se former une structure de bandes de glis-
sement planaire, la formation des BGP étant empéchée par 1'absence de glissement dévié.

Interaction soluté-dislocation

L'influence des atomes interstitiels tels que le C ou le N sur le comportement
des dislocations en fatigue des aciers est bien connu

De méme,dans certains alliages d'aluminium les atomes de Mg en substitution
empéchent la formation de cellules de dislocations et favorisent ainsi le dévelop-
pement d'une importante densité de boucles de dislocations, due a la forte énergie
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d'interaction atome de Mg-dislocation [56]. Le magnésium a ici un rdle durcissant.

Nous n'avons pas trouvé dans la Tittérature une étude de 1'influence du Tithium
en solution solide sur les propriétés en fatigue de 1'aluminium.

Influence des précipités

-

Les alliages d'aluminium & précipités durcissants présentent, en fatigue, comme
en déformation monotone, un comportement différent selon le type de précipités :

- précipités ordonnés et cisaillables par les dislocations

- précipités ordonnés mais non cisaillables, le franchissement de ces précipités
se faisant par contournement.

- précipités non ordonnés tels que les zones G.P.

Les alliages & précipités ordonnés et cisaillables, correspondent au cas (Al-Li)
que nous avons étudié. Le comportement en fatigue de ce type d'alliages est présenté
en détail ci-dessous :

Ecrouissage cyclique -

=

La plupart des alliages monocristallins & précipités cisaillables présentent,
dans les premiers cycles, un durcissement suivi, & partir d'une contrainte correspon-
dant 3 la formation des BGP, d'un adoucissement dii & une localisation de la déforma-
tion dans les BGP. Cet adoucissement a &té observé sur des monocristaux d'alliage
Al-Cu [571, Al Zn Mg [58] et Al Zn [591 (Figure IV-3).

La courbe d'écrouissage cyclique de monocristaux Al-ZIn-Mg et Al-Cu (Figure IV-4)
présente un plateau dans un domaine de déformations plastiques correspondant &
1'existence de BGP [57, 581. Ces BGP n'ont pas la structure en échelle du cuivre
(Figure IV-5) ; de plus, elles sont plus fines et peuvent accommoder une déformation
plastique locale qui peut &tre 100 fois plus grande que pour le cuivre (A1-Cu [60]).

La formation de BGP, la 1ocalisation de la déformation dans celles-ci ; ainsi
que 1'adoucissement qui s'en suit, impliquent une dégradation des précipités.

A T1'heure actuelle deux mécanismes sont considérés possibles pour interpréter ces
phénoménes : )

(i) Dissolution des précipités [61], due au cisaillement répété par les dislo-
cations, qui fait chuter le rayon des précipités au-dessous du rayon critique de
stabilité thermodynamique.

(i1) Perte locale d'ordre par cisaillement [62]. La perte de Ta contribution de
1'ordre au durcissement expliquerait 1'adoucissement.

De méme des polycristaux d'alliage & précipités cisaillables présentent aussi un
adoucissement lors du cyclage (A1-Cu [63]). Mais, réciproquement, des BGP peuvent se
former dans les grains superficiels des polycristaux, sans qu'apparaisse une phase
d'adoucissement mesurable macroscopiquement (Al-Zn Mg [641).
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Fig. IV-6 a) : Courbes de durée de vie de 1'alliage Al - Zn - Mg
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Durée de vie
La Figure IV-6 présente les courbes de durée de vie pour différents alliages

d'aluminium.

Lavcourbe de durée de vie de 1'alliage Al-Zn-Mg Cu [65] présente un change-
ment de pente pour €5 = 10-2, au-dessous de laquelle i1 y a détérioration de la
- résistance en fatigue. Ce changement brusque de pente se retrouve dans d'autres
alliages (7075 [64] par exemple) et son interprétation est complexe.

Les "deux courbes concernant Tes alliages Al-5,8 (% at) Li et A1-8,9 (% at) Li
(Figure IV-6b) illustrent 1'importance des mécanismes microstructuraux d'amorcage
des fissures sur la durée de vie.
D'aprés Sanders et Starke [1 1, la déformation beaucoup plus localisée dans 1'alliage
A1-8,9 Li conduit & une amorce précoce des fissures et une chute de la durée de vie.

Dans la suite de ce chapitre nous’présenterons nos résultats sur la fatigue
plastique d'alliages binaires Al-Li et nous les discuterons.

2 - RESULTATS. Fatique plastique d'alliages binaires Al-Lj

a) Ecrouissage cyclique des alliages Al-Li

solution solide - A1-0,7 % (poids) Li
Les courbes de consolidation de 1'alliage A1-0,7 Li & différents niveaux de
déformation sont données & la figure IV-7. Pour des déformations faibles,
Epa. < 5.107%, i1 y @ durcissement rapide initial suivi d'un petit adoucissement,
et d'une saturation. Pour des déformations, Epa > 5.10'”, il y a durcissement
rapide initial, puis un durcissement plus lent, mais permanent Jjusqu'd rupture.

Ce comportement rappelle celui de 1'aluminium polycristallin : durcissement
permanent aux fortes déformations, et apparition d'un petit adoucissement aux plus
faibles déformations.

La courbe d'écrouissage cyclique de 1'alliage A1-0,7 Li donne la contrainte a
saturation, ou, s'i1 n'y a pas de saturation, la contrainte maximale au cours du
pa: (Figure IV-8). Pour des déformations, spa<10-q ilya
une nette diminution de Ta pente, mais aucun plateau de contrainte n'apparait.

cyclage, en fonction de ¢

Cette courbe est similaire & celle de T'aluminium, avec un changement de pente

pour une méme déformation.
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FI6.IV-8 : Ecrouissage cyclique de polycristaux d'Al 0,7 Li.
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Al 2,5 Li miri & 1*'ambiante

Des courbes de consolidation cyclique de 1'alliage AT 2,5 Li mlri sont données .
d la Figure IV-9. I1 y a, & toute déformation, durcissement lent, mais permenent,
jusqu'a rupture. I1 n'apparait ni saturation, ni adoucissement, contrairement au
comportement de 1'alliage Al-Cu [63]. |

Al 2,5 Li vieilli & 200°C, 1 heure

Des courbes de consolidation cyclique de 1'alliage vieilli sont présentées
i la Figure IV-10. I1 y a durcissement permanent au cours du cyclage jusqu'a
rupture. I1 n'y a pas d'adoucissement, mais la rupture de cet alliage survenant

a des niveauxfaibles de déformation cumulée, ol 1'on trouve encore un durcissement
pour tous les alliages d'aluminium, on ne peut rien conclure d'une comparaison entre
alliages. Les courbes d'écrouissage cyclique, ¢ max (epa) de 1'alliage Al1-2,5 Li,
miri et vieilli, sont données & la Figure IV-11. L'alliage vieilli présente un
niveau de contraintes 100 MPa plus &levé que celui de 1'alliage miri, mais 1'allure
des deux courbes est globalement similaire. '

b) Amorcage des fissures. Durée de vie.

Al 0,7 Li

Pour des déformations . <5x10'4,1iamorgage des fissures dans 1'alliage &

€

pa
solution solide a lieu dans les bandes de glissement (Figure IV-12). Les bandes
de glissement sont accompagnées d'extrusions et d'intrusions, et n'apparaissent

que sur quelques grains, les mieux orientés.

Pour des déformations epa>5x10-“,1es fissures s'amorcent dans les joints de
grains et les bandes, mais les fissures principales sont intergranulaires &
1'amorcage (Figure IV-13) et IV-14). La Figure IV-14 représente 1'é@volution de

1'état de surface d'une éprouvette cyciée a = 10"° jusqu'd rupture, observée

pa
au microscopie optique in situ. Le relief de plus en plus prononcé avec la défor-

mation cumulée conduit & 1'amorgage d'une fissure intergranulaire.

Nous retrouvons avec la solution solide Al 0,7 Li, les mémes types d'amor-
cage que dans le .cas de 1'aluminium polycristallin.

_ La courbe de durée de vie de 1'Al 0,7 Li est donnée & la Figure IV-15. Elle
est & peu prés paralléle 4 celle de 1'aluminium et trés proche d'elle. I1 n'appa-
rait pas, non plus, de changement de pente sur cette courbe. On en déduit la rela-

tion empirique : 0.6
€pa = 0,31 (Np)
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FIG. IV-12 - Etat de surface de 1'alliage Al 0,7 Li cyclé a ©oa = w0t
pendant 7,5 X 10° cycles. ‘
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A1 2,5 Li miri & 1'ambiante

L'alliage Al 2,5 Li miri présente :

(i) pour apa>2x10'% un amorcage des fissures intergranulaire (Figure IV-16),
avec quelques microfissures dans les bandes de glissement des grains.

(1) pour gpa<2x10'u, un amorcage des fissures (Figure IV-17) sur les
défauts de surface (rajnures). Sur les éprouvettes cyclées a des déformations
faibles, trés peu de fissures secondaires ont été observées aprés cyclage.

A toute amplitude de déformationsnous avons observé, sur tous les grains, du
glissement réparti de facon homogéne sur la surface (Figure IV-18).

Sur les éprouvettes observées in situ (dans une gamme 5x10'“<epa<5x10'3),11
apparait peu de fissures secondaires.

La courbe de durée de vie de 1'alliage Al 2,5 Li miri & 1'ambiante est donnée
Figure IV-19. Elle présente pour une déformation epézZXlO'“, un changement de pente ;
au-dessous de cette déformation i1 y a perte de résistance en fatigue. Cette dét rio-
ration des propriétés peut étre liée & la grande sensibilité de 1'alliage aux défauts
de surface, ainsi qu'a Ta localisation de la déformation qui s'en suit . L'équation
de Manson-Coffin déduit de la courbe pours:p~‘.:1>-2x10'l+ est :

- 0,39 (N,) 008
Pa ’ R

Al 2,5 Li vieilli & 200°, 1 heure )
L'amorgage des fissures de 1'alliage vieilli est toujours intergranulaire

(Figure IV-20). Le faciés de rupture présente des microcupules sur les joints
de grains (Figure IV-21), mais nous n'avons pas observé . de précipités a 1'inté-
rieur. La rupture est donc microductile. '

Trés peu de fissures secondaires apparaissent sur les &prouvettes. Le glisse-
ment n'est observé que sur quelques grains.

La courbe de durée de vie de 1'alliage A1 2,5 Li vieilli est donné a la Figu-
re IV -19. I1 n'y a pas de changement de pente. L'alliage vieilli présente une
perte de résistance en fatigue par rapport a 1'alliage miri de deux ordres de

-~ -3
pa = 10 7, NR
NR miri = 6500 cycles. Cette déterioration est probablement due & la fragilité

grandeurs (en cycles & rupture) : pour € vieilli = 60 cycles et

intergranulaire de 1'alliage vieilli. L'équation de Manson Coffin déduite de la

courbe est :
_ -0,76
Epa = 0,023 (NR) .
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FIG. IV-16 : Etat de surface de 1'Al1 2,5 Li miri cyclé
= - il TR
a Epa =8 x 10 * @ rupture.
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FIG. IV-18 - Etat de surface de 1'Al 2,5 Li mari cyclé & epa = 10"
a rupture,
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FIG. IV-20 - Etat de surface de 1'A1 2,5 Li vieilli 1 heure & 200°C
cyclé a e = 107" 3 rupture.

P
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FIG. IV-21 - Faciés de 1'AT 2,5 vieilli 1 heure a 200°C cyclé a

€oa 3x107° a rupture (7 cycles),
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Les résultats obtenus par Sanders et Starke [1 ], sur un alliage Al é.9 (% at) Li,
vieilli 4 heures a 200°C, sont différents des ndtres : ils observent un amorgage
transgrand]aire pour toute déformation,ainsi que des durées de vie plus longues
(un ordre de grandeur). Cette différence peut s'expliquer de facon directe par la
plus grande fragilité intergranulaire de notre alliage, des différences notables exis-
tant entre 1'alliage é&tudié par Sanders et Starke et le ndtre : Sanders et Starke
obtiennent des précipités &' de plus faible diamatre (110 R) et des grains non
équiaxes, allongés dans la direction d'extrusion.

c) Microstructure

A1 0,7 Li

Les lames minces d'Al1 0,7 Li avant fatigue, observées en microscopie &lectro-
nique en transmission 100 KV, ne présentaient pas sur Tes clichés de diffraction
de taches de surstructure: il s'agit donc bien d'une solution solide.

Aprés fatigue, quelle que soit la déformation, nous avons observé, comme pour
1'aluminium, des cellules de dislocations.

Pour une déformation, epa=2.10'3.(Figure Iv-22), des lames minces prélevées
perpendiculairement & 1'axe de contrainte révélent une structure cellulaire homo-
géne, avec toutefois des parois moins bien formées que dans 1'aluminium. Les |
cellules sont équiaxes et de taille moyenne environ 3 um.

Pour une déformation € = 10"3,nous avons observé des cellules essentiellement
allongées (Figure IV-23). C%tte structure rappelle celle de 1'aluminium monocris-
tallin aprés fatigue. '

Nous n'avons observé aucune structure de veines ou de bandes en échelle, mais
une structure similaire d celle de 1'aluminium polycristallin ou monocristallin
apras fatigue.

Al 2.5 Li mlri & 1'ambiante
Nous avons prélevé sur des éprouvettes des lames minces perpendiculaires a

1'axe de contrainte.

(1) avant fatigue, le matériau présente une fine précipitation homogéne de §'
(Figure IV-24) ; 11 n'apparait pas de zone dénudée de précipités aux joints de
grains, ni de précipité §. Le diamétre des précipités &' observés est d'environ
20 & 50 R, et Ta présence de quelques dislocations appariées indique qu'ils sont
cisaillables.
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FIG. IV-22 : Cellules dans 1'alliage Al 0,7 Li

cyclé a ¢__ = 107" pendant 7,5 x 105 cycles.

pa
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FIG. IV-23 - Cellules dans 1'alliage Al 0,7 Li cyclé & ¢
5100 cycles.
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(ii) Aprés fatigue, pour € a 8,5.107° (& rupture), nous avons observé de
nombreuses bandes de glissement ; le glissement est essentiellement plan (Figure
IV-25). La présence de dislocations appariées indique que Te mécanisme de franchis-
sement de &' peut &tre le cisaillement, mais nous n'avons observé aucune bande de
glissement dénudée de précipités, comme dans 1'A1-Cu [631, ou 1'Al Zn Mg [68]. '
La déformation semble relativement homogéne sur toutes les Tames observées. Nous
n'avons pu trouver 'de joints de grains sur ces lames, &tant donné 1'importante
taille desgrains de ces alliages.

(iii) Aprés fatigue, pour €pa " 5x107° (3 rupture), nous avons observé égale-
ment des bandes de glissement ; le glissement est essentiellement plan (Figure IV-26).
Les bandes de glissement sont plus intenses’qu'a Epa = 8,5x10'5. Malgré la présence de
dislocations appariées, nous n'avons pu observer de bandes dénudées de précipités, tra-

duisant le cisaillement de &'. Au niveau des joints de grains (Fig. IV-27), on constate
la présence d'importantes concentrations de contraintes dues a 1'empilement des
dislocations sur le joint (les champs de contraintes dans cette région perturbent
1'image et sont & 1'origine des taches noires de la Figu}e IV-27). Par ailleurs,

nous avons pu mettre en &vidence sur un joint de grains un début de précipitation
discontinue de &' (Figure IV-28), région plus molle que la matrice.

En résumé,1'alliage A1 2,5 Li miri présente, aprés fatigue, une structure de
glissement plan; i1 n'apparait pas de localisation importante de la déformation,
mais de forts champs de contrainte au niveau des joints de grains.

Al 2,5 Li vieilli & 200°C, 1 heure
Au vu de Tla courte durée de vie de 1'alliage Al 2,5 Li vieilli, nous n'avons &tudié
en microscopie &lectronique que des déformations faibles, ayant le plus grand nombre

=~

de cycles 3 rupture. En effet, une structure caractéristique de fatigue se forme

rarement d&s les premiers cycles, et il faut souvent attendre une certaine défor-
mation cumulée (par exemple gpcum >3 pour le cuivre) pour que cette structure
apparaisse.

(i) Avant fatigue; 1'alliage Al 2,5 Li vieilli 1 heure & 200°C présente (Figure
Iv-29) : '

- une précipitation homogéne §' de diamétre = 15-20 nm.

- sur le joint de grains, des précipités §, accompagnés d'une zone dénudée
de précipités §', de 0,1 um environ de Tlarge.
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FIG. IV-24 - Structure de 1'alliage Al 2,5 Li mari, avant fatigue.
Précipitation §'.
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FIG. IV-25 - Dislocations dans 1'alliage Al 2,5 Li mari, cycié a apa =8x10°
pendant 10° cycles.






FIG. IV-26 - Bandes de glissement dans 1'alliage Al 2,5 Li mlri cyclé a

-3
RN 5 x 10 pendant 3000 cycles. :

e
o

G
w”'v;fg'éﬁi— -

e

s
S
e o

FIG. IV-27 - Joint de grains dans 1'alliage Al 2,5 Li miri cyclé a

€na = 5 x 107 pendant 3000 cycles.
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FIG. IV-28 - Début de précipitation discontinue de §' au joint de grains d'un

alliage Al 2,5 Li miri cyclé a Epa =5 X 10_3 pendant 3000 cycles.
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- le long de certains joints, une précipitation discontinue §' a &té
parfois rencontrée. ' g

(ii) Sur une éprouvette cyclée a € a - 107" 3 rupture (660 cycles), des lames
minces ont été découpées perpendiculairement & 1'axe de contrainte : ‘
a. Dans le grain : les dislocations s'alignent suivant les traces des plans

{111}, les bandes de glissement sont en cours de formation (Figure IV-30). le
glissement est plan, et les dislocations appariées. Nous n'avons pas observé de

bandes dénudées de précipités &' ; la raison peut é&tre la faible déformation
cumylée au bout de laquelle 1'@prouvette a cassé, une structure de bandes ne

s'étant pas vraiment établie.

b. Sur le joint de grain (Figure IV-31), les dislocations s'empilent
contre les précipités &, et créent, de la sorte, des champs de contrainte importants
autour de . Le long du joint apparaissent des zones dénudées de précipités &' et,

parfois, une précipitation discontinue §' (Figure IV-31).

(iii) Sur une'éprouvette avec mép]at, cyclée a rupture a épa = 10'4, des lames

minces prélevées prés de la surface (50 a 100 um), révélent des dislocations tendant
a s'aligner suivant les traces des plans {111}, et, le plus souvent, appariées.

-

IT n'y a pas de différence notable avec la structure & coeur observée dans les
grains sur 1'éprouvette précédente (Figure IV-32).

En résumg, 1'alliage Al 2,5 Li vieilli 1 heure & 200°C présente aprés fatigue,
dans le grain, une structure de bandes de glissement partiellement établie. Sur les
joints de grains, des- champs de contrainte importants autour des précipités § ainsi
que des régions plus molles que la matrice le long du joint, ont &té mis en &vidence.

3 -Discussion

a) Al 0,7 Li

L'alliage A1 0,7 Li présente, aussi bien d'un point de vue mécanique (durée de
vie, écrouissage cyclique), que microstructural (cellules, amorcage des fissures),
une grande similitude avec 1'a luminium pur, dans son comportement en fatigue.
IT y a cependant quelques petites différences avec, pour la solution solide :

=~

un niveau de contraintes a saturation plus é&levé, des cellules aux parois plus

=

grossiéres, et une durée de vie l1égérement plus courte a €pa constante.

Au moins deux hypothéses ont &té proposées pour interpréter certains de ces
faits :
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FIG. IV-29 - Structure de 1'alliage A1 2,5 Li vieilli 1 heure & 200°C
avant fatigue.
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FIG. IV-30 - Dislocations dans 1'alliage Al 2,5 Li vieilli 1 heure
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FIG. IV-31 - Structure de 1'alliage Al 2,5 Li vieilli 1 heure & 200°C

cyclé d e = 10™" pendant 660 cycles.

p
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= Dislocations dans 1'alliage Al 2,5 Li vieilli 1 heure &
200°C cyclé a e = 107" pendant 450 cycles.
Lames prélevées & environ 75 um de la surface de 1'éprouvette.
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(i) un ordre & courte distance dans la solution solide (1'ordre atomique n'est
étendu qu'aux plus proches voisins) qui tend & durcir 1'alliage ; en effet le glis-
sement d'une dislocation entraine alors la création d'une "surface d'accolement”
[66:1 au travers de laquelle 1'ordre est détruit : ceci exige une certaine énergie,
donc une contrainte supplémentaire [67.] et rend plus difficile le glissement de
dislocations.

(i1) une énergie de défauts d'empilement plus faible pour la solution solide,
entrainant un glissement dévié plus difficile, et donc un durcissement plus impor--
tant, ainsi que des murs de dislocations p]us grossiers.

Les durées de vie presque identiques de 1'aluminium et de 1'A1-0,7 Li sont
proches parce que les mécanismes de durcissement cyclique et d'amorgage de fissures
sont trés similaires.

b) Alliages Al 2,5 Li
mécanisme de déformation
Sur toutes les lames minces de 1'alliage Al 2,5 Li, dans les deux é&tats, appa-

raissent des dislocations appariées, preuves du cisaillement des précipités &'.

Les &tudes précédentes indiquent que le cisaillement répété des précipités conduit,
en pratique, & la formation de bandes dénudées, et parfois & un adoucissement . Or
il n'apparait, dans notre alliage, aucune bande dénudée, et aucun adoucissement en
cours de cyclage ; de plus, dans le cas de 1'alliage Al 2,5 Li mlri, la déformation
en surface de 1'&prouvétte est homogéne (il est difficile de tirer des conclusions

sur 1'alliage vieilli vu sa faible durée de vie).

A vu d'une étude précédente, réalisée en traction monotone par Sainfort [ 3],
sur le méme alliage, le mécanisme de franchissement de §', dans les deux cas étudiés
ici, est le cisaillement par les dislocations.

A partir de cela nous pouvons apporter deux hypothéses pour interpréter 1'exis-
tence & la fois de dislocations appariées et 1'absence de bandes dénudées, aprés
fatigue dans notre alliage :

(i) pour 1'alliage Al 2,5 miri : le trés faible diamétre des précipités ¢', et
leur grande fraction volumique (15 %). En effet, Kralik et al [59], ont montré que
1'amplitude de 1'adoucissement dans les alliages Al-4 Zn, et donc la Tocalisation
de la déformation,décroit avec la taille des précipités. De plus, avec une fraction
volumique importante de précipités, les dislocations rencontrent beaucoup plus sou-
vent les précipités, et la formation de bandes dénudées de précipités est rendue
difficile.
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(i1) Pour 1'alliage Al 2.5 Li miri et vieilli, i1 peut exister une compétition
entre la dissolution de &', due au cisaillement par les dislocations, et la repréci-
pitation @ 1'ambiante de fins précipités §'. En effet, si le cisaillement de &'
semble bien &tabli, i1 est certain que &' se forme & 1'ambiante. Ces deux phénoménes
peuvent donc coexister en cours de fatigue. La reprééipitation peut d'ailleurs étre
favorisée par la déformation cyclique : Laird et al [68] ont observé un phénoméne
de précipitation induite par cyclage dans un alliage Al-Ag ; les lacunes créées en
fatigue peuvent accroitre la diffusion des atomes, et donc la vitesse de reprécipi-
tation. Cette compétition empécherait la formation de bandes dénudées de précipités
&', et par la méme, la localisation de la déformation dans les bandes. Cela signifie-
rait que, dans 1'alliage vieilli,existent & la fois des Brécipités de diamétre 150-
200 R et des précipités plus fins (20-50 R). Nous n'avons pas pu mettre en évidence

ce phénoméne, peut-étre parce que la structure de fatigue & saturation de 1'alliage
n'est pas complétement établie avant rupture.

mécanisme d'amorcage des fissures
1) Al 2,5 Li miri & 1'ambiante

L'alliage AT 2,5 Li mlri présente pour apa>2,1o'“un amorcage intergranulaire, .

a<2.10-”un amorcage localisé sur les défauts de surface.

et po
p Uf ep

L'amorgage intergranulaire dans 1'alliage mlri est probablement dd a 1'empile-
ment de dislocations sur le joint de grains, créant ainsi de forts champs de contrain-
te sur celui-ci (voir Figure IV-27). Selon le modéle de Tanaka et Mura [69], 1'empi-
lement de dislocations sur un joint de grains crée un facteur d'intensité de contrai-
te, K = - n/Z(ta - k)/Zafm, ol n est le nombre de cycles, K la contrainte de friction,
2a le diaméﬁre du grain, et ta la variation maximale de la contrainte au cours d'un

cycle.

K est donc une fonction croissante de la taille de grains, qui se trouve, dans

notre cas étre relativement grande.

Toujours selon ¢e modéle, la fissure s'amorce quand 1'énergie accumulée par
les dislocations atteint une valeur critique. Ce modéle suppose 1'irréversibilité
de glissement des dislocations, ce qui, vu 1'importante fraction volumique de §',
doit &tre au moins partiellement réalisé ; i1 est de plus cohérent avec Tles obser-
vations microscopiques effectuées sur cet alliage; le joint &tant d'autre part
fragilisé, par endroits, par la présence d'une faible précipitation discontinue &'.

Pour les faibles déformations (gpé<2.10-4) nous avons un amorcage des fissures
sur les défauts de surface. Ce fait, 1ié a 1'absence de fissures secondaires pour
ces déformations, prouve que la déformation est fortement localisée [701, et
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explique la perte brutale de résistance en fatigue obtenue pour € a<2 107" (cf courbe

de durée de vie, Figure IV-18).

P

On retrouve ainsi le schéma classique, pour la plupart des alliages CFC, de
1'amorcage des fissures : intergranulaire a forte déformation ; et transgranu]aire;

-~

avec localisation de la déformation & plus faible déformation.

Al 2,5 Li vieilli & 200°C 1 heure
Dans 1'alliage vieilli, 1'amorgage est toujours intergranulaire, et la durée

de vie est deux ordres de grandeur plus faible que celle de 1'alliage miri. Nous
pensons que la fragilité intergranulaire de 1'alliage vieilli provient de :

(i) la présence d'une zone dénudée de précipités &' Te long des joints de grains,
souvent associée @ une zone de précipitation discontinue §'. Ces deux types de régions

sont, en principe, plus molles que la matrice et par conséquent sont des sites privi-
1égiés de localisation de la déformation plastique.

(ii) la présence sur le joint de grains de précipités § non cisaillables sur
lesquels Tes dislocations vont s'empiler et créer des champs de concentration de
contrainte (voir Figure IV-31), la fissure s'amorcant quand 1'énergie accumulée
atteint une valeur critique. La fissure se prépage alors dans les régions ductiles
du joint de grains aboutissant a4 1'apparition de microcupules sur les joints (voir
faciés de rupture, Figure IV-23).°

Ainsi 1'existence & la fois d'un champ de contrainte important autour de §, et
d'une zone localement ductile sur les joints aboutit & rupture prématurée, en fatigue,
de 1'alliage Al 2,5 Li vieilli 1 heure & 200°C.
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4 - Conclusions

Nos travaux sur les alliages binaires Al-Li ont conduit aux résultats suivants :

(i) 1'A1-0,7 Li présente un.comportement cyclique trés proche de celui de
1'aluminium pur polycristallin.

(ii) 1'A1-2,5 Li apparait trés sensible au traitement thermique. Si, dans Tes
deux 8tats (mdri & 1'ambiante, et vieilli 1 heure & 200°C), 1'amorgage des fissures
est essentiellement intergranulaire ; par contre 1'alliage vieilli présente une

perte importante de résistance en fatigue, due & une plus grande fragilité aux
joints de grains.
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V - CONCLUSION GENERALE

‘ Ce travail nous a permis d'étudier le comportement cyclique d'alliages & base
d*aluminium allant progressivement du monocristal de métal pur au polycristal a
précipités durcissant.

Tous les essais ont été réalisés en déformation plastique imposée en traction-
compression. Une technique originale d'observation en micfoscope optique in situ de
1'évolution-de 1'8tat de surface, a &té développée. Nous avons établi,a partir de
nos résultats,une corrélation entre le comportement mécanique et microscopique en
fatigue des différents matériaux. Nous avons de plus proposé des explications
permettant d'expliquer 1'amorcage des fissures de fatigue sur ces alliages.

Notre &tude a permis de mettre en évidence les résultats suivants :

(i) A 1'ambiante 1'aluminium pur monocristallin et polycristallin se distingue
de tous les autres métaux purs & structure CFC déja tudiés par son comportement
cyclique. Les contraintes normalisées sont p]ys faibles. IT n'y a pas de structure
de BGP en échelle et de veines (comme observée dans le cuivre), mais des bandes de
glissement associées i des cellules de dislocations qui composent -la structure de
fatigue. La formation de cette structure est facilitée par la forte énergie de
défauts d'empilement de 1'aluminium qui favorise le glissement dévié. Il se super-
pose un effet d'activation thermique, mais dont 1'influence est moindre.

La éourbe d'écrouissage cyclique de 1'aluminium monocristallin présente un
plateau de la contrainte sur une gamme de dé&formations plastiques : 5.10'5<ypa<3.10'3

Pour des déformations ypa>10'“ on observe sur les monocristaux d'aluminium un
durcissement secondaire dii au développement du glissement secondaire ce qui accentue
les amplitudes des champs de contrainte locaux.

(ii) Les mécaﬁismes microstructuraux pouvant gouverner la déformation cyclique
dans 1'aluminium pur-monocristallin et polycristallin sont 1'arrachement d'une
dislocation de Ta paroi de la cellule (modéle de Khulmann-Wisdorf [511), et le
balayage de la cellule par la dislocation. Le modéle que nous proposons permet d'in-
terpréter le durcissement secondaire observé des déformations plastiques supérieures
a0 (1a densité de dislocations de la paroi des cellules augmentant avec la défor-
mation), ainsi que 1'invariance de la taille des cellules avec la contrainte.
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(iii) L'alliage polycristallin A1-0,7 Li (solution solide) présente ﬁn compor-
tement cyclique similaire & 1'aluminium pur polycristallin :"courbes de durée de vie
proches 1'une de 1'autre et quasinara11é1es ; amorgage desAfissures, intergranulaire
pour des déformations e a>10-3, et transgranulaires (dans les intrusions) & plus
faible déformation (epa<10'3), aprés fatigue structure de cellules de dislocation,
et méme allure de la courbe d'écrouissage cyclique avec, cependant, des contraintes
supérieures (de 10 M Pa environ) pour 1'alliage A1 0,7 Li. Ainsi 1'addition de
Tithium @ 1'aluminium en solution solide n'influe pas beaucoup sur le comportement
en fatigue de 1'alliage. ‘

(iiii) L'alliage polycristallin Al 2,5 Li & précipités durcissants, présente

dans les deux états étudiés (miri & 1'ambiante, et vieilli 1 heure 3 200°C) une
fragilité intergranulaire, toutefois plus prononcée pour 1'alliage vieilli.

Dans le cas de 1'alliage miri,elle est probablement due & T1a concentration de
contrainte résultant de 1'empilement de dislocations dans les bandes de glissement
sur le joint de grains. Le facteur d'intensité de contrainte induit est d'autant plus
élevé que la taille de grain est importante (modéle de Tanaka et al [68], entre'
autres). I1 en résulte que T1a résistance en fatigue de T'alliage miri & 1'ambiante
sera d'autant plus faible que la taille de grain sera grande.

La fragilité intergranulaire de 1'alliage revenu, beaucoup plus prononcée que
pour 1'alliage miri (résistance en fatigue deux ordres de grandeur plus faible),
est dii & 1'existence sur le joint de grains de précipités non-cisaillables § sur
lesquels viennent s'empiler les dislocations, et ainsi créer des concentrations
importantes de contraintes. De sucroit,il apparait le 1ong des joints de grains
des zones dénudées de précipités &', associées parfois a de la précipitation discon-
tinue §', ol la déformation va se localiser. Ces deux facteurs vont conduire a un
amorcage rapide de fissure le long des joints de grains.

Les résultats obtenus sur ces alliages peuvent étre complétés et poursuivis par
des études portant d'une part sur le comportement en fatigue d'alliages plus ductiles,
et, d'autre part sur 1'amorcage et la propagation de microfissures :

(i) D'aprés nos résultats, la mauvaise tenue en fatigue de 1'alliage Al 2,5 Li
dans les états miri et vieilli provient essentiellement :
- d'une taille de grain trop importante,
- de 1'existence de précipités § et de zones dénudées sur les joints de
grains.
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IT conviendrait donc, pour étudier 1'influence de ces deux facteurs~et observer
des structures de fatigue "achevées", de s'intéresser d des alliages plus ductiles,
c'est-a-dire, avec des traitements thermiques différents (revenu a 150°C, au lieu de
200 °C), ou moins thargés en Tithium (2 % en poids au lieu de 2,5 %), ou
avec des tailles de grains plus faibles. On pourrait également &tudier Te comporte-
ment d'alliages non recristallisés (par addition de zirconium) oli, en principe, les

joints de grains, moins bien définis, auraient une influence limitée.

(ii) A 1'aide du montage de microscopie optique in situ que nous avons réalisé
il devient possible de suivre, cycle par cycle, 1'évolution de 1'état de surface des
éprouvettes fatiguées. Cela permettrait d'étudier plus précisément les lieux d'amor-
cage des fissures, ainsi que la propagation de microfissures (voire leur fermeture),
et de déterminer les é&léments qui influent. sur la non--propagation, ou la propagation
des microfissures (joints de grains, fissures paralléles, etc...).

A partir de notre &tude fondamentale d'alliages simples en fatigue, on voit donc
apparaitre plusieurs axes de recherche pour 1'amélioration de la résistance en fatigue
des alliages Al-Li.
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