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INTRODUCTION

D'une maniére assez générale, la limite &lastique et le durcissement
d'une solution solide diluée et complétement désordonnée augmentent avec la con-
centration en atomes de soluté dissous. On interpréte actuellement ce phénoméne
par l'interaction des dislocations avec les atomes de soluté. Malgré 1'age véné-
rable de la métallurgie cette interprétation est récente et, il y a cinquante ans
4 peine, Rosenhain [11 [21 disait simplement que les atomes de soluté "rendent
les plans de glissement du cristal plus rugueux".

L'étude des réarrangements électroniques et ioniques qui accompagnent
1'introduction d'un atome &étranger dans un cristal devrait permettre, en prin-
cipe, de calculer l'énergie d'interaction dislocation-impureté. Cependant, 1'état
actuel de nos connaissances 8tant insuffisant pour résoudre ce probléme, on
divise artificiellement l'interaction totale en plusieurs contributions : effets
€lastique, électrique et €lectrochimique, Dans le cas des métaux, ce sont les
interactions élastiques et &lectrochimiques qui sont prépondérantes, sauf cas
trés exceptionnels. Nous ne parlerons donc pas de 1'effet &lectrique dans cette
étude.

L'interaction élastique s'étudie en admettant que la matrice et l'atome
de soluté sont des milieux élastiques, continus, isotropes et homogénes. On pra-
tique alors dans la matrice un trou sphérique de volume Vm représentant l'atome
de solvant et on y insére une sphére de soluté de volume Vi représentant 1'atome
d'impureté, puis on recolle le tout sans laisser de vide. On a ainsi un probléme
3 symétrie sphérique, que 1l'on simplifie en distinguant deux effets :

- 1'effet de taille, lorsque les comnstantes élastiques um et ui de la
matrice et du soluté sont égales, malis les volumes Vm et Vi sont
différents.

- 1'effet de module lorsque Vm = Vi mais Wy et W, sont différents.

Ces deux effets sont caractérisés par des énergies 8lastiques d'inte-
raction entre une dislocation et un atome de soluté ; le plus souvent, 1l'énergie
d'interaction de l'effet de taille est plus importante que celle de 1'effet de
module.

D'autre part, 1l'interaction &lectrochimique est due essentiellement
4 1'existence des fautes d'empilement qui interagissent avec les atomes de soluté,
Suzuki a, le premier, &tudié ce phénoméne dans les structures cubiques & faces

centrées, en considérant la faute d'empilement comme une petite phase hexagonale



dans 1la matrice C.F.C. [3] [éja Le potentiel chimique des atomes de soluté est
différent dans les deux phases ce qui entralne une ségrégation de ces atomes
d"une phase vers 1'autre. Cette ségrégation est rapide car elle concerne les
atomes de soluté les plus proches de la faute, ce qui permet de séparer cet effet
de 1'effet &lastique dans 1'é@tude du vieillissement.

En réalité le probléme est plus compliqué et il s'agit d'une interac-—
tion électronique plutdot que chimique. En s'appuyant sur le mod&le de l'interac-—
tion de paire et sur la théorie des pseudopotentiels dans un cristal, on peut
calculer, dans une approximation grossiére mais sans doute qualitativement cor-
recte, l'énergie d'interaction entre un défaut plan et un atome de soluté [5]

?6} , On suppose que cet atome est &quivalent & une charge ponctuelle Ze, Z &tant
égal 3 la valence électronique de l'atome. On trouve alors une énergie d'inter-
action oscillante en fonction de la distance atome de soluté - défaut plan ,
mals gardant une valeur appréciable jusqu'a une dizaine de plans atomiques de

la faute environ. Le premier minimum de l'énergie se trouve sur le défaut ou

dans les plans plus proches voisins. La ségrégation est donc quand méme rapide
comme le prévoyait Suzuki.

Nous limiterons notre &tude au cas des alliages substitutionnels di-
lués, de structure cubique & faces centrées et nous ne tiendrons compte que de
l'effet de taille. Nous supposerons toujours que les atomes de soluté sont ini-
tialement répartis au hasard dans la matrice. Nous nous intéresserons en outre
essentiellement au cas des dislocations dissociédes.

Nous rappellerons d'abord, dans le premier chapitre, lL'action d'une
impureté (atome de soluté&) sur une dislocation parfaite en nous appuyant sur

deux modéles :

a) le modéle de Tchernov - Indenbom p]. Nous 1'appliquerons dans le
cadre de l'approximation de la "force concentrée" pour en déduire la limite &las-
tique et nous ferons une place particuliére au cas de la dislocation presque vis

dont 1'énergie d'interaction avec une impureté est mal connue.

b) le modéle de Friedel l?] est moins rigoureux (il utilise une forme
d'équilibre posée a priori) mais il est mathématiquement plus simple et il se
préte bien aux généralisations.

Dans le chapitre 2, nous &tudierons l'énergie d'interaction d'une dis-
location dissociée avec une impureté caractérisée par son effet de taille et nous
en déduirons les lois du vieillissement que nous comparerons i celles déj3 obte-

nues pour des dislocations parfaites.



Dans le chapitre 3, nous nous intéresserons 4 la limite &lastique des
alliages contenant des dislocations dissocides. Pour cela, nous giénéraliserons
le modéle de Friedel pour obtenir les paramétres caractérisant les configura-
tions d'équilibre, puls nous éiudieromns le comportemsn: des dislocations disso—
cides sous l'action d'une contrainte extérieure.

Enfin, dans le chapitre 4, nous comparerons la limite élastique éva-

luée pour des dislocations (dissociées ou non) aux résultats expérimentaux.



- CHAPITRE 1t -~

INTERACTION D'UNE DISLOCATION PARFAITE AVEC UNE IMPURETE

1 . 1 - LE MODELE ELASTIQUE DE L'EFFET DE TAILLE

Ce mod&le est maintenant bien &tabli [9] [lO] [:l 1] [12] . Nous en rap-

pellerons simplement les grandes lignes.
Lorsqu'on remplace la sphére de volume Vm par la sphére de volume Vi’
on provoque dans tout le cristal supposé infini le champ de déplacement

.+
u= C

(1.1)

HUJH+

et on déduit immédiatement de cette équation les champs de déformation % et de
. 3z, . . . P

contrainte o introduits par le centre de dilatation placé 4 l'origine des coor-

données. C est une constante d'intégration de 1'équation de Navier ; on la dé-

termine en évaluant la variation de volume contenu dans une surface fermde arbi-

traire £, contenant l'origine

av” =” G, ds =4mC (1.2)
z
0
Un cristal n'étant jamais infini on peut tenir compte des forces ima-

ges sur la surface extérieure ; la variation de volume du cristal vaut alors,

(les constantes &lastiques de la matrice et de l'impureté étant égales)

AV = V, -V =Y AV (1.3)
1 m
avec
_ A+24 - 1-y
Y=3 3X+2u 3 1+v (1.4)

A, W et v &tant respectivement les deux coefficients de Lamé et le coefficient

de Poisson de la matrice.

Soit d'autre part une solution solide de métal M2 contenant des atomes
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du métal M1 avec la concentration c¢ . Si Q] et 92 sont les volumes atomiques
de M] et MZ’ le volume du cristal sera, s'il y a N atomes

Vo= NRQ, + cNAY (1.5)
et le volume atomique moyen V/N sera fonction de la concentration. Dans 1'appro-
ximation de 1'élasticité linéaire, on peut développer f(c) au premier ordre en

(G

\) - _
7 Q(e) c Ql + (1-¢) 92 (1.6)
et la quantité
Q.- Q-8
1 dQ 1 72 1 2

est indépendante de la concentration ; c'est une grandeur intéressante pour
caractériser l'effet de taille. On l'appelle "facteur de taille volumique" et

on a donc :

AV = Ql - Qz=nQ] (1.8)
n est généralement de l'ordre de 30 3 50 7 pour les alliages substitutionnels
habituels,

On a proposé diverses définitions du facteur de taille [151 El@]qui
sont toutes trés proches les unes des autres, et nous donnons dans 1'annexe I
les valeurs numériques des facteurs de taille d'un certain nomhre d'alliages
de structure C.F.C.

D'autre part, on sait que l'énergie d'interaction de deux défauts A

et B vaut :

. o
pint 2B av - FL I L (1.9)
v

lorsque A est une dislocation et B une impureté&, on a [lﬂ

gint o -%nsz Tr g’f (1.10)



34 . “~ . . , . )
oi étant le tenseur des contraintes dU & la islocation d et évalugé au cenrre
de 1'impureté 1i.

Pour une dislocation recriligne, paralléle 3 Oz on a =n un poin: de

coordonnées polaires r, ¢

1. gd _ P ey sing (111
3 31 1=v r o

bC étant la composante coin du vecteur de Burgers de la dijlocation. On a dong

int c l1+v  sing
n ——— i ——_
3w 1-v T

(1.12)

On voit que dans le cadre de cette approximation (effet de taille
et dislocation rectiligne) l'interaction d'une dislocatior purement vis avec
une impureté est nulle.

Pour une dislocation coin, les équipotentielles, P - constante,
sont des cylindres de révolution tangents & x o z suivant Oz. Les lignes de
force sont donc des cercles paralléles 4 x o y et tangents 3 y o z selon Oz

{figure 1.1).

Figure 1.1 - Lignes &quipotentielles (trait plein) et lignes de force
(trait pointillé) pour l'effet de taille autcur d'une
dislocation coin (le sens des lignes de force est iandiqué

pour n > o).
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En outre, les impuret&s qui provoquent une dilatation (n>0) sont attirées par
les régions dilatées créés par la dislocation, tandis que les impuretés i fac—
teur de taille négatif sont attirées par les régions comprimées,

Notons enfin que les positions les plus stables pour les impuretés
(Eint

de dislocation. Dans cette région, les lois de 1'élasticité linéaire n'étant

minimum) se trouvent dans le plan y o z, & proximité immédiate de la ligne

plus valables, nous remplagons la formule (1.12) par

. ub
int c 1+v 1
= Q ———— a—— 1
E max 3m " I=v (1.12")

ol r, est le rayon du coeur de la dislocation. Comme le rayon du coeur n'est
pas connu avec précision, qu'il dépend du cristal considéré, de la nature de la
dislocation etc ...,, nous le supposerons par la suite &gal 3 la distance réticu-

laire ( soit a V3/3 pour les plans (111) du réseau C.F,C. de pas a). On définit
int
E

alors l'énergie de liaison W par W = » l'impureté étant placée en

__a’3 a V3
Yo 3 3
conditions, l'énergie de liaison W est une quantité toujours positive

max

si n est positif et en y, =+

si n est négatif. Dans ces

W o= - H bc Q 1+v 1
37 " YTy Yo

(1.13)

W est de 1'ordre de quelques dixieémes d'électron-volt. Il existe de nombreuses
méthodes de mesures de 1'énergie de liaison dislocation-impureté [12]. Citonms
par exemple les expériences de frottement interne sur différents alliages dilués
a base de cuivre {15] [16] dont les résultats sont résumés dans le tableau 1.I.
Dans la troisiéme colonne, nous avons porté les valeurs théoriques de 1l'énergie
de liaison calculées 3 partir de la relation (1.13),

Les écarts observés s'expliquent, en partie du moins, par le fait que

dans le calcul de W nous n'avons tenu compte que de l'effet de taille

théorique
et négligé tous les autres effets.



TABLEAU 1.I.

Comparaison des valeurs théorique et expérimcutale de I'énergie de liaison W

alliage n Wthéoriqueen eV wexpcen eV [Sf]
=4

Cu Si 0,06 0,06 0,16 £ 0,02

Cu Ge 0,25 0,24 0,22 + 0,05

Cu Sn 0,85 0,80 0,40 + 0,1

Il est intéressant de comparer l'énergie d'interaction (1.12) due a
1l'effet de taille & celle provenant de la différence de constantes élastiques
(effet de module) la calcul de En est assez long ; on trouve [17][18] [19]

ui‘um Q

8w2 K r

(1.14)

Io‘
[ )

K est une constante dépendant du caractére de la dislocation rectiligne (K=1
pour une dislocation vis et 1-v pour une dislocation coin) ; b est le module du
vecteur de Burgers de la dislocation et Hy et Mo sont les modules de cisaille-
ment du soluté et du solwvant.

On voit que Eu varie comme l/r2 et qu'il est donc rapidement négligea-—
ble devant Eint. Dans le cas de la dislocation vis Eu peut &tre relativement

important ; nous reviendrons sur ce point au paragraphe 1 . 3.

1 . 2 ~ ANALYSE DU FRANCHISSEMENT D'UN OBSTACLE

C'est la multiplication des dislocations qui est responsable de la
déformation plastique. La limite &lastique est donc atteinte lorsque les dislo-
cations peuvent franchir les obstacles qu'elles rencontrent dans leur plan de

glissement, et se multiplier. Nous allons donc étudier le mouvement des dislo-
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cations en présence d'impuretés. Pour cela, aprés avoir situé le probléme
(& 1 . 2 . 1) nous rappellerons le modéle de Tchernov-Indenbom {ﬂ

(& 1 . 2 . 2) qui permet de trouver numériquement les configurations d'é-
quilibre d'un segment de dislocation soumis a un champ de contrainte exté-
rieur et a4 celui d'une impureté. Puis nous retrouverons l'essentiel de ces
résultats de fagon analytique en utilisant 1'approximation de la force con-
centrée (& 1 . 2 . 3). Nous rappellerons également le modéle de Friedel &ﬂ
(& 1 . 2 . 4) et nous en déduirons la limite élastique résolue d'un alliage
dilué a 0°K. Enfin dans le paragraphe ! . 2 . 5 nous comparerons les résul-
. 2 .4,

tats fournis par les deux modéles des & 1 . 2 . 3 et |

1 .2 .1 - Position du probléme

L'expérience montre que la limite élastique d'un alliage varie
généralement avec la température suivant l'allure représentée sur la fi-
gure 1.2. L'augmentation de la limite élaétique dans la région des basses
températures est beaucoup plus marquée pour un alliage que pour un métal
pur. Dans cette région, l'activation thermique joue un rOle important. Pour
simplifier notre étude, nous ne tiendrons pas compte des possibilités d‘'ac-

tivation thermique et nous évaluerons la limite &lastique i O°K.

Ao’g/mm2

900 +
6 004 Ag 4% In
o
3004
\_ Ag pur °
0 T T T T T ’T K
200 400 600 800 1000
Figure 1.2 — Variation de la limite élastique en fonction de la

température pour un alliage Ag In d'aprés Rogansh [20].



Dans ces conditions, ce sont les mpuretés supposées fixes qui
jouent le rdle d'obstacles que les dislocat ons doivent franchir. Sous 1'ac-
tion d'une contrainte extérieure, une dislocation saute d'une configuration
stable x](z) 4 une autre configuration stable x3(z) en passant par une posi-
tion de col xz(z) - le plan de glissement de la dislocation étant x o z -
La barriére d'énergie & franchir est AF = F, - F_ si on appelle Fi 1'énergie

2 1
libre du cristal correspondant 3 la configuration xi(z) (figure 1.3).

A Energie

Fol - -

N - - - - - e e -

Fal ..o - Lo
]
Frf-- |
' X Position
i h o
1 3
Figure 1.3 - Représentation schématique de 1l'énergie d'une dislocation en

fonction de sa position (la dislocation interagit avec des

impuretés fixes).

La partie 1+2 du processus de franchissement est réversible tandis
que la partie 2+3 est irréversible. On peut donc décrire le franchissement 3
1'aide d'une force de frottement due & l'impuret& et qui s'oppose au glisse-
ment de la dislocation ; le sens de cette force s'inverse lorsqu'on inverse
le sens du mouvement de la dislocation. En outre, les impureté@s &tant réparties
de fagon aléatoire dans la matrice, les configurations stables 1 et 3 corres-~
pondent en moyenne 3 la méme énergie libre et la force de frottement a la
méme valeur dans les deux sens possibles du mouvement de la dislocation. Cette
force a bien toutes les caractéristiques d'une force de frottement et on défi-
nira la contrainte moyenne résolue de frottement og par le travail‘e qu'il

faut dépenser pour franchir l'obstacle.



- o; b || ds 6. FyoF, = b o ds
1 1
‘2
ou Oa ds
/7
T (1.15)
ds

0@ étant la contrainte résolue appliquée.

C'est o qui intervient dans le frottement intérieur. Par contre,
lorsqu'on cherche la limite élastique, il faut plutdt évaluer OM’ la valeur
maximale prise par 0® dans 1'intervalle 1-2, car c'est pour cette valeur que
la dislocation peut se détacher définitivement de 1'impureté&. On peut d'ail-~
leurs représenter schématiquement la variation de o® avec la position de la
dislocation ; celle-ci rencontre fréquemment des impuretés lors de son dépla-

a . . e s ..
cement et ¢° est une fonction sensiblement périodique de la position de la

dislocation (figure 1.4).
od

A

Om

O¢

S ey
-

[
]
]
: Position
3

Figure 1.4 - Représentation schématique de la contrainte appliquée
a . L . .
o en fonction de la position de la dislocation.

En trait pointillé, l'approximation de Friedel [8].



Nous verrons que Friedel [8] remplace la variation de o® dans 1'in-
tervalle 1->2 par une constante ce qui lui domnne une limite é&lastique résolue

i 0°K

%? =0 (1.16)

%Friedel 2 £
b ds

Tchernov et Indenbom [7] par contre, dé&duisent UM de la connais-
sance des configurations d'équilibre x(z) de la dislocation.

Considérons maintenant un arc de dislocation AB : A(o,0,8) et
B(o,0,~f) plongé dans le champ de contrainte %D d'un centre de dilatation
D (1'impureté) auquel se superpose un champ de contrainte extérieur ga
constant. Nous supposons pour simplifier que D est dans le plan médiateur

du segment AB, en un point de coordonnées (o,yo,0) (figure 1.5).

1PY

/
B/c/
/
/7
X
Figure 1.5

Nous obtiendrons les configurations d'équilibre de 1'arc de dislo-

—

cation AB en minimisant l'énergie libre du cristal contenant l'arc de dislo-

cation et le centre de dilatation. Cette &nergie libre vaut :
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F=F +| EdL - b .
~
AB 5

(1.17)

+£ x

=F + Edl -| dz{ dx{b_ o +b_ o }
o A X Xy z “yz
AB -£ ‘o

ol I est la surface comprise entre l'axe oz et la courbe x(z) , E est 1l'énergie

par unité de longueur de la dislocation (on suppose qu'elle est toujours définis~

sable et qu'elle ne dépend que de 0, l'angle de la ligne de dislocation avec son
D a . .

v = 0. + . = "] R

i3 013 013 (i et j=x, v cuz)

En appliquant les méthodes classiques du calcul variationnel, on ob-

vecteur de Burgers) ; enfin ona o

tient 1l'équation :

d 3
r ;;7 (E /1+x'2) |+ b, oxy(z,x) +b, cyz(z,X) =0 (1.18)

Si 1l'on pose :

3/
2 2, 12
t= E + Q—% et R = - L1¥xT) (1.19)
do X
on peut réécrire l'équation (1.18) sous la forme bien connue
== b_o_+b o
R X Xy zZ vz (1.20)

C'est une &quation différentielle dont le second membre contient les

termes
D 6 ucC Xy, D 6 ucC Y 2
o B — et o} = ——c (1.21)
xy 2 2 2./2 yz 2 2 2.7
(x +y° +27) (x +yo +z7)

que‘l'on déduit de 1'équation (1.1) apr&s un changement d'axes (voir 1'Annexe II).
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1 .2 +«2-Le modéle de Tchernov -~ Indenbom

Tchernov et Indenbom [7] supposent que la temsion de ligne 7 est cons—
tante ; cette approximation est bien justifiée pour un arc de dislocation peu
courbé ;3 dans ces conditions ils assimilent &galement le rayon de courbure ® i
- 1/x". 1Ils posent en outre, pour simplifier au maximum, b, =0 (la dislocation

rectiligne AB serait purement coin) ; 1'équation (1.20) devient :

1 a%x 3 2 2212
- m—— = = L X (14X"+L°Z7) + 2R =0 (1.22)
o 2 2
az
avec
a
o b. Ly
o = wzz ;gL X0 -2 x=%.1=% (1.29)
Tyo 2 W yo yo

W est l'énergie de liaison de 1'impureté avec la dislocation rectiligne AB (1.13)

b b
- - d Ik . S X
W 37 T " Q - 4 uc - (1.24)

-
Lorsque la contrainte extérieure est grande devant 3D , le second terme de 1'é-
quation (1.22) devient négligeable et on a plus simplement :

-;- X" + 28=0 (1.25)

Compte tenu des conditions aux limites qui s'&crivent X(1) = 0 et X'(0) =0

(X(Z) est une fonction paire), la solution générale de (1.25) est
2
X= qop (1-27) (1.26)

C'est une parabole.

Hormis ce cas particulier, l'équation (1.22) n'admet pas de solution
analytique. Tchernov et Indenbom l'ont résolue numériquement et ont tracé les
courbes X(Z) pour différentes valeurs des paramétres o et B . Seules certaines
de ces courbes correspondent & des énergies de liaison pouvant décrire des im-
puretés substitutionnelles caractérisées par leur effet de taille. Elles pré-
sentent alors une courbure assez faible, méme pour des contraintes extérieures

de l'ordre de 3.]0—3u ; ceci justifie les hypothéses simplificatrices faites



sur T et sur R.

Par contre, pour des énergies de liaison plus importantes, de 1l'ordre
de quelques eV (correspondant par exemple 3 des précipités) et pour des con-
traintes appliquées plus élevées (~ 3,]0—2u), les courbes présentent une grande
courbure et un pincement accentué au milieu de l'arc de dislocation (figure 1.6).
Les approximations sont alors moins justifiées ; mais ce cas ne correspond pas

i celui que nous étudions (impureté substitutionnelle).

0 X /Yo

Figure 1.6 - Allure d'une dislocation coin au voisinage d'un centre

de dilatation attractif d'aprés Tchernov et Indenbom [7]
C) Le centre de dilatation est une impureté substitutionnelle.
c> L'énergie de liaison et la contrainte appliquée sont trés

grandes.

D'autre part, Tchernov et Indenbom caractérisent leurs solutions par
la fléche f = X(0) au milieu de 1l'arc AB. Suivant les valeurs de a et 8 ils
trouvent une ou trois valeurs possibles de f donc une ou trois solutions
X = X(Z,f). Ils montrent alors, en étudiant la stabilité que, lorsqu'il y a
trois solutions, les deux extrémes sont stables tandis que 1'intermédiaire est
instable. La dislocation franchit l1'obstacle lorsque la contrainte appliquée,

c'est-3-dire B, est telle que les deux premiéres solutions (l'une stable et



1'autre instable) sont confondues.

REMARQUE : Plusieurs auteurs ont &tudié le probléme de l'équilibre d'une
dislocation soumise & une contrainte exté@rieure constante et & un champ
de contraintes internes (dues & un précipité, une impureté en substitu-
tion etc...) [21] [22] [23] [24]. Ils obtiennent tous une &quation du
type (1.22) en faisant diverses hypoth@ses simplificatrices sur la ten—
sion de ligne, le rayon de courbure .... Ces &quations ne sont intégra-
bles que numériquement, sauf celles de De Wit et Koehler [2[] qui &tu-
dient le fonctionnement d'une source de Frank-Read, en l'absence de

contraintes internes.

On peut retrouver 1l'essentiel des résultats précédents en faisant des
approximations supplémentaires qui permettent de résoudre analytiquement 1'équa-
tion (1.,22) et de calculer la contrainte de franchissement.

Suivant Teutonico, Granato et Licke [25] nous supposons que l'action
de 1l'impureté sur 1l'arc de dislocation AB est équivalente 3 une force unique F
appliquée au milieu de AB et égale & la résultante des forces exercées sur toute

la dislocation. Cette force concentrée vaut (voir annexe III)

+£
D 2W X
F=0D0 o (x,2) dz = = = —r (1.27)
e Yo (1+x2)

REMARQUE : Certains auteurs [26] [27] [28] utilisent une autre appro-

ximation qui consiste & poser simplement

BEint
F = Max de (1.28)
5%/ y=y
)
g™t Gtant l'énergie d'interaction d'une dislocation rectiligne paral-

léle a 0z, dans le plan xoz, avec une impureté fixe située en D(O,yo,O).
L'approximation de la force concentrée nous semble plus cor-—

recte qu; (1.28). En effet cxg varie le long de la dislocation suivant

la loi ——-'}-’2-9———2——'5

(x7+yy +27)

o Do a/z5 i grande distance de l'impureté, dont l'action est surtout

Xy —~
sensible au milieu de l'arc AB. Cette approximation ne modifie 1'allure

5/, c'est 3 dire, puisque X et y, sont toujours petit,
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de la courbe x(z) qu'au voisinage immédiat du point d'application
de F. Par contre, l'expression (1.28) ne tient compte ni de la cour-
bure de la dislocation ni de la répartition du champ de contrainte
9glnt
. . . L1 . .
le long de la ligne de dislocation ; l'expression F=—§;—- serait
tout 4 fait correcte pour décrire 1'action de la dislocation sur

1'impureté.

Dans le cadre de l'approximation de la force concentrée, nous pou=-

vons réécrire l'équation (1.22) sous la forme

2
% §~§ - ___EQSTZ §(z) + 28
dz (1+X2)

1]
o

(1.29)

ol 8(Z) est la fonction de Dirac. On peut remarquer que (1.29) est la forme
asymptotique de (1.22) pour £ > » ., L'approximation de la force concentrée
est donc convenable lorsque %g est petit.

Les conditions aux limites &tant X(*1) = 0 on intégre (1.29) dans
les intervalles O0<Z<l et -15Z2<0. Les solutions sont représentées dans chaque

intervalle par les paraboles
X(z) = £+ |z] La B (1-z]) - f} (1.30)

f représente toujours l'ordonnée au milieu du segment, que l'on détermine en
8crivant 1'équilibre de ce point soumis aux tensions de ligne et i la force F

(figure 1.7).

Figure 1.7

Pour de faibles courbures, on peut confondre siny et tgy ; on a donc

dx
0 =2 1 si + F H#F 2 &——) + F 1.31)
T siny "{z) =0 (



soit encore, en utilisant (1.23) et (1.27)

f f
ot ___2 = 8 - — (1032)
(1+£2)
On résout graphiquement l'@quation (1.32) en coupant la courbe
g = f /(1+f2)2 par les droites de pente 1/q et d'ordonnées & l'origine 8.
{figure 1.8).

I1 suffit d'étudier la région f>0 car la fonction £ est impaire.

On retrouve encore, suivant la valeur de g, une ou trois valeurs
de £, donc une ou trois solutions. Il y a trois solutions ldrsque 8]<B<82 .
la solution intermédiaire &tant instable . Dans cette régiom 1l'activation ther-—
mique permettrait de faire sauter la dislocation de la configuration représen-
tée par la premiére solution (f') & celle représentée par la troisiéme solu-
tion (f"') en passant par la position de col représentée par la solution inter-
médiaire (f"). La probabilité de ce saut dépend évidemment de la barriére d'é-
nergie F2-F1 et de la température.

Comme nous ne tenons pas compte de la possibilité d'activation
thermique, nous prendrons comme limite &lastique & 0°K la valeur Oy de Ox;
correspondant 3 32. La droite g-f/a est alors tangente i la courbe £(f) au point
P. Nous simplifierons encore le calcul, sans perdre de précision, en confondant
les points P et P' (en effet, la pente % de la droite est faible car £ est

grand - voir la formule (1.23) ).



On a dg¢/df = O pour f = l//g, ce qui donne

3V3 W
X o]

On a donc obtenu Oy la contrainte de franchissement d'un défaut.
Nous comparerons ce résultat 3 celui qui se d&duit du modéle de Friedel, au

&t .2.5.

1.2 . 4- Le modéle de Friedel

Friedel [3] suppose que la forme d'équilibre de la dislocation coin

est un zig zag (fig 1.9).

Figure 1.9 - Représentation schématique d'une ligne de dislocation

dans une solution solide.

La dislocation est épinglée aux points A B C .... Sous l'action d'une contrainte
extérieure ca, la dislocation saute de la configuration ABC & la configuration
AB'C en passant par la configuration AB'"C (dislocation rectiligne). L'amplitude
x du zig zag s'obtient en minimisant 1'énergie de la configuration ABC compte
tenu de la concentration c¢ en impuretés, qui est une constante ; la limite élas-
tique 3 0°K se déduit du travail nécessaire pour passer de ABC i AB'C.

Pour trouver x, on raisonne sur l'unité de longueur dans la direction
moyenne du zig zag. Il y a un épinglage tous les z correspondant i une énergie
de liaison W, car on ne considére que l'action des atomes d'impuretés trés pro-
ches du plan de glissement de la dislocation. D'autre part, la forme zig zag
entraine une augmentation de longueur [/x2+22 - ] par longueur z.

En supposant 1'énergie de ligne constante et &gale i ub2/2, on trouve

une énergie libre par unité de longueur moyenne :

_ ub2 Vx2+22—z W ub2 x2 W
BEs o (I m 2 "3
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La concentration, qui est une donnée, impose une relation entre x et
z. En effet, les atomes d'impuretés sont répartis au hasard dans tous les plans
cristallographiques. Soit N, le nombre de sites atomiques contenus dans la sur-
face S d'un plan quelconque et soit n le nombre de sites occupés par des impu-
retés. La concentration atomique ¢ = n/N est indépendante de S et égale i la
concentration moyenne si on a choisi une surface suffisamment grande. Friedel
€value la concentration sur une surface longue et étroite le long du zig zag,
2z étant le pas moyen du zig zag. On obtient, en tenant compte de la répartition

des sites atomiques dans le plan de glissement (plan (111) du réseau C.F.C.)
2
8c xz= V3 a (1.35)

a étant le pas du réseau cubique.
En reportant le ré&sultat (1.35) dans l'expression de l'énergie (1.34)

on obtient :

2 2 4

B = ug 1 432¢ 4x _ 82c W x (1.36)
3 a a‘ V3
et 3£ est nul pour
9% 1/3
V3 W

ll rxves (1.37)
L'énergie de liaison W de l'impureté avec la dislocation est donnée

par la relation (1.13), avec y, = - 233 si n est positif, soit :

W=-;,-T—-—l:-\')' Qm '3'77““1’ (1.38)
ce qui, reporté dans (1.37) donne :
1/3
% * | - b (1.39)
4dre

Pour un alliage de facteur de taille volumique n = 0,4 (Cu Ag ou Cu As par exem—

3, 1'amplitude du zig zag est de l'or-

ple) et de concentration atomique ¢ = 10
dre de 3b,

Une contrainte assez forte peut arracher la dislocation des impuretés ;
évaluons alors le travail dépensé par la contrainte appliquée o pour faire passer

la dislocation de ABC a AB'C.
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On a

(1.40)

L'intégrale double est étendue 3 la surface contenue dans le triangle ABC puis-—
que la dislocation saute automatiquement en AB'C dé&s qu'elle a atteint la confi-
guration rectiligne instable AB'"C.

Friedel admet que o® est constant pendant le désépinglage ce qui. lui

donne une limite &lastique théorique & 0°K

' 2 2
_ 1 T xT) 1 W
°F T bxz (v 2z > bxz 2 (1.41)
Soit encore, en remplagant W par sa valeur (1.38)
oL m-2 une (1.42)
F 37

Ce modéle conduit donc & une limite &lastique & 0°K proportionnelle i
la concentration atomique moyenne ¢ et au facteur de taille n qui sont deux gran-

deurs connues § on peut donc vérifier cette loi expérimentalement.

1 .2 .5~ Comparaison des_deux modéles - Limite élastique d'un _al-

Pour pouvoir comparer le modéle de Friedel i celui de Tchernov et

Indenbom, il faut faire intervenir la concentration dans la relation (1.33) don-

, . ~ ~3/3 W .
nant la contrainte de franchissement du défaut , Oy = 8bx 2;: . Ceci ne peut

se faire que de fagon approchée. En effet ﬂyo représente bien une surface, mais

qui ne contient pas un nombre suffisant de sites atomiques pour pouvoir relier

simplement le nombre d'impuretés qu'elle contient 3 la concentration moyenne C .
Il est raisonnable d'admettre qu'il y a en moyenne une impureté dans

une surface 4£y0 du plan zoy (plan 110 du C.F.C.), de sorte que

a?/7

8 ¢

ﬂyo = (1.43)

et la contrainte de franchissement GM devient

. 32
O’M— -ZTTF-UT] c (1-44)
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On trouve, dans ce cas, Oy légdrement supérieur 3 dp 5 ce résultat est
normal étant donné que le modéle de Friedel sous estime la limite élastique en

prenant un ¢ moyen au lieu de o maximum.

REMARQUE - Notons que certains auteurs relient la concentrationc et

la distance £ entre deux impuretés de fagons différentes ; par exem-

ple £ = T‘:—m 28] , 4= 7%.—5 [29] [30] [31] ou encore &= :‘,17;[32] ,
ce qui conduit 3 une limite élastique proportionnelle & cl/Z ou cl/3.
En fait, pour de faibles concentrations, il est trés difficile expéri~
mentalement de se prononcer en faveur de 1l'une ou l'autre de ces lois
(o proportionnel i c, cl/2 ou c1/3). Nous revenons sur ce point, avec

des exemples précis, dans le chapitre 4.

1 . 3 - CAS DE LA DISLOCATION VIS

Le modéle élastique de l'effet de taille ne donne pas d'interaction
impureté ~ dislocation vis rectiligne. En fait, l'énergie d'interaction impureté
dislocation vis n'est pas nulle ; on peut distinguer quatre contributions dif-

férentes 3 cette énergie :

- Il y a tout d'abord l'effet de module dont nous avons déji parlé

au paragraphe 1 ., 1 . L'énergie d'interaction est, d'aprés (1.14) [17] [18] [19]

. U, = W 2
EVYS = —-*-—-——‘,)_—-E Q -b-f (1.45)
H 8n r

- D'autre part, dans la théorie &lastique de 1'effet de taille, nous
avons supposé que le probléme avait une symétrie sphérique. Certains auteurs
ont traité le probléme élastique dans le cas de défauts produisant des distor-
sions a symétrie quadratique [33] [34] et trouvent alors une énergie d'interac-
tion non nulle avec une dislocation vis.

~- Stehle et Seeger [35] ont montré, par un calcul &lastique poussé au

deuxiéme ordre, qu'une dislocation vis rectiligne produit une dilatation non

2
nulle &gale 3 —EE- E§ , de sorte que trace (g) %0 , Il existe donc une éner-
47

gie d'interaction par effet de taille entre une impureté et ume dislocation vis

rectiligne [36]

. 2
vis o Mk 1+y _1_)__
E2° ordre 6 7 T-2v N a rZ (1.46)
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ol k est une constante numérique qui dépend des forces de liaison interatomi-
ques dans le cristal (0,3 < |k| < 1). k est généralement négatif, de sorte
que la dislocation vis attire 1'impureté.

- Enfin, on peut tenir compte du fait que 1'impureté exerce sur la
dislocation vis un couple qui tend 34 la faire tourner vers l'orientation coin.
Nous disposons des équations qui permettent de calculer la configuration d'un
segment de dislocation presque vis plongé dans le champ de contrainte %D
d'une impureté. Nous pouvons donc évaluer l'énergie d'interaction dislocation
vis-impureté due 34 la déformation de la ligne de dislocation astreinte & glis-—
ser dans le plan zox (figure 1.10).

Pour cela, nous posons bx =0 et ¢° = 0 dans l1'équation (1.20), qui

devient :

T .
- b o (1.47

R et Oyz gtant donnés par les formules (1.19) et (1.21).

Figure 1.10 - Torsion d'une dislocation vis au voisinage d'un

centre de dilatation D .

Si nous supposons la tension de ligne constante, nous pouvons écrire

1'équation (1.47) sous la forme

3/
2 2|72 ~5/9
L 4dX . 5 h +&E (1+x2+2% =0 (1.48)
o de dZ
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avec

Q
]
>
It
%Ix

z
H Z = = 1.49
y ( )

L'équation (1.48) est impaire et les conditions aux limites sont :

X = 0 pour Z = 0
(1.50)
X

i

0 pour A

i

i+

=

]

1+
%Iha

)

L'équation différentielle (1.48) n'admet pas de solution analytique ;
nous l'avons résolue numériquement avec o = 0,28 (qui correspond 3 un alliage
de facteur de taille volumique n¥ 0,4) et L = 50 ( qui correspond i une con-
centration atomique moyenne de 1l'ordre de 10 ) Nous obtenons la courbe repré-
sent@e sur la figure (1.11) ; la pente 3 l'origine est &gale a 0,0915 et reste

pratiquement constante et inférieure & 0,1 lorsqu'on augmente L,

X

®
(o]

50 36 10 20 30 "40 s0 Yo

Figure 1.11 - Configuration d'équilibre d'une dislocation vis épinglée
en A et B, plongée dans le champ de contrainte d'un centre
de dilatation placé i la hauteur ¥, sur 1'axe Oy

(1'8chelle suivant Ox est dilatée 200 fois).



- 25 =

2

On peut simplifier (1.48) en remarquant que (%% est toujours petit

devant | et que X2 est petit devant Zz+l.'La‘forme d'équilibre de la dislocation

est alors solution de 1'équation simplifiée :

d X o Z

—— = -

(1.51)
SN P L

On trouve alors par intégration directg)compte tenu des conditions

(1.50) :
X@z) =3% [ — (1.52)
3 [ /TR /T2

La courbe représentative de 1'équation (1.52) coincide, avec une excel~
lente précision, avec la solution exacte de la figure (1.11). Les approximations
faites sont donc bien justifiées et nous pouvons considérer que la relation
(1.52) représente la configuration d'équilibre de la dislocatiom vis en présence
d'un centre de dilatation. Nous sommes donc capables, en principe, 3 1'aide de
la formule de De Wit [37], de calculer la trace du tenseur des contraintes %
du & cet arc de dislocation AB ; le calcul serait cependant trés compliqué et
on aura un bon ordre de grandeur en admettant que seule la partie CC' (autour
de 1'origine 0) contribue 3 1l'énergie d'interaction, avec une composante coin

du vecteur de Burgers égale 3 :

dX - o
zZ®0
En prenant en outre, T = EEZE b ='2£Z et C = 3—2-112 on ob-
P ' 2 ' Tz 2 127 1=y °?
tient l'énergie d'interaction :
. \ 2 2.2
Ev1s . < U 14y Y (1.54)
torsion 2 1=y 3
97 yo

Si on place 1l'impureté dans le plan atomique immédiatement voisin du
plan de glissement (yo = a/3/3 , on obtient une énergie de liaison de quelques
centiémes d'électron-volts (0,037eV pour un alliage Cu Ag par exemple).

Comparons les différentes contributions 3 1'énergie de liaison d'une

dislocation vis avec une impureté. On a, d'aprés les résultats (1.45) et (1.54)

E

: : uv—u
vis vis s 1 i 'm 1
u // torsion 3 (1.55)
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Dans un cas extréme, celui de l'alliage Al Si par exemple, qui présente
une grande différence de constantes élastiques et un facteur de taille faible, ce
rapport est &gal 3 40 ; par contre, pour l'alliage Cu Sb caractérisé par un grand
facteur de taille (n = 0,9), l'énergie de liaison due 3 la torsion est cinq fois
plus grande que celle due & 1l'effet de module.

Nous pouvons aussi comparer l'effet de torsion i l'effet du deuxiéme

ordre (1.46) ; on a :

Egtzrdrel///Ezzision = 3 %' (1.56)

Ce rapport est de l'ordre de 0,6 pour l'alliage Cu Sb tandis que dans
le cas du Cu Ni, il est voisin de 20.

On voit que l'importance relative de ces différents effets est trés
variable suivant l'alliage considéré.

Nous avons porté dans le tableau l.II,les ordres de grandeur des diver=-
ses énergies de liaison entre un atome de soluté et une dislocation (vis ou coin)
pour un cas moyen, l'alliage Cu Ag, ainsi que pour les cas extrémes cités en
exemple précédemment : Cu Sb (trés grand effet de taille et effet de module fai-

ble), Cu Ni et Al Si (grand effet de module et effet de taille trds faible),

TABLEAU 1.II

Tableau comparatif des diverses contributions 3 1'énergie de liaison

on a souligné pour chaque alliage et chaque type de dislocation (coin ou vis),

l'effet le plus important.

Type de Effet ENERGLES DE LIAISON EN eV
dislocation | considéré Cu Ag Cu Sb Al Si Cu Ni
(n=0,4) (n=0,9) (n=0,12) (n=0,025)
efﬁzilge 37 1072 85 102 9 102 2,4 1072
COIN
effet de 3,7 1002 |5,9107% | 14 1072 5,6 1072
module S AL .., e
ei::ﬁige 2,5 102 [3,8102 | 9,5 102 | 3,6 1072
effet de taille -2 -2 -2 -2
VIS ot e et ilely,s 10 1110 0,11 10 0,3 10
effet de 3,7 102 |18 1002 | 0,26 1072 | 0,014 1072
torsion ———————
VIS DISSOCIEE effet de -2 -2 -2 -2
Y erter 11 10 25 10 2,6 10 0,7 10
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Nous voyons que pour une dislocation vis, les &nergies de liaison
restent assez faibles ; pour des alliages 4 facteur de taille non négligeable
(comme Cu Ag et Cu Sb) la contribution la plus importante vient de la dissocia-
tion d'une dislocation vis en deux partielles, que nous &tudions au chapitre
suivant, mais dont nous portons, dés maintenant, les résultats i la fin de ce

tableau comparatif.
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- CHAPITRE 2 =~

INTERACTION D'UNE DISLOCATION DISSOCIEE AVEC UNE IMPﬂRETE

2 . 1 - CALCUL DE L'ENERGIE ELASTIQUE D'INTERACTION

Frank et Nicholas [38] ont &tudié en détail les possibilités de disso-
ciation des dislocations parfaites. Nous utiliserons la notation trés commode
du tetraddre de Thompson [39]| pour préciser les orientations des vecteurs de
Burgers. Soit, figure 2.1., une face ABC du tetraddre de Thompson, de centre §.
ABC représente un plan (111) dans le réseau C.F.C.

Une dislocation parfaite rectiligne paralléle a& Az, ayant le vecteur
de Burgers b = AB se dissocie en deux dislocations partielles, paralléles a
1'axe z distantes de d, et de vecteurs de Burgers g(l) = A3 et 3(2) =3 B.

X
C
I
A B
0
Z
Figure 2.1 -~ Dissociation d'une dislocation dans la représentation

du tétraédre de Thompson.

Pour calculer 1'énergie d'interaction de la dislocation dissociée avec

une impureté caractérisée par son effet de taille, il suffit de superposer les
. ; . . . . Z(1
champs de contrainte des deux dislocations partielles et d'evaluer<% Tr (3( )+

3(2)

) au centre de 1'impureté. (on néglige l'action du ruban de fautesur 1'im—
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puret&). Si on repére l'impureté par ses coordonnées polaires (r,$) a partir

du milieu du ruban de faute (figure 2.2), on a :

P =-;- Tr [§(])(M) « 32 (M)}
(n (2)
- - ubc 1+v y _ ubc 1+v ¥y (2.1)
37 1-v (X_'%)Z:yz 3n I=v (x_%)2+y2 .
ALY
M
r
¢
L L L » X
) ° @)
L4 ]
s >

Figure 2.2

b(l) et biz) étant les composantes coin des vecteurs de Burgers g(l)

c
des deux partielles, comptées positivement dans le sens des x croissants.

>(2
et b( )

En passant en coordonnées polaires et en introduisant la grandeur
sans dimension p = 2r/d , on obtient :

B3(1)+b§2)} (pz+]) + 2p cosd [béz)-b(l)]

C [+

—

+\)£p_
-v d

P (p,¢) = - ':%?F sing 2.2)

—

04_ 2p2 cos 2¢ + 1

Si on appelle O l'angle qui améne en tournant dans le sens direct la
. . . . - _> 3 .
ligne de dislocation orientée sur le vecteur de burgers b de la dislocation

parfaite, on trouve les relations géométriques suivantes :

b(]) + b(2) = b sin ©
c c
(2.3)
b(z) - b(]) = - EZE cos O
c c 3



On peut donc ré&écrire (2.2) sous la forme :

p sin¢[;02+l) sin0 - Zéz pcos@ cos%]

2 1+v b
P = o W T (2.4)
(o 9) 31 1-v d p@'_ sz cos 26 + 1
et on en déduit l'énergie d'interaction
int p sind [(p2+l) sinf - Egi pcosd cos¢J
e 7 5 (2.5)
p — 20 cos 2¢ + 1
avec
I b
A = F= qo M Q7 (2.6)
On peut tracer les &quipotentielles g'nt - constante en prenant

Eint 1

= On obtient ainsi.les réseaux de courbes des figures 2.3, 2.4 et

A 2 K .
2.5 tracées pour diverses valeurs de K (donc de Elnt) e

t de ©. Les courbes ca-
ractérisées par K < O se déduisent des courbes K > O par symétrie par rapport
a Ox.

Pour 0=30° on a béz) = 0 et le probléme se raméne d l'interaction
d'une impureté avec une seule dislocation coin. Ce cas a déja été étudié damns
le chapitre I.

Pour 0=0, la dislocation parfaite était de caractére purement vis ;
ce cas s'étudie avec les mémes équations mais 1'énergie d'interaction (2.5)

prend la forme simplifiée

sin 2 ¢

= - P
B = -8 5 (2.7)
0 =20 "cos2¢ +1
avec
2 I+v b
Begzzvn® 15 4 (2-8)

Dans ce cas, l'équation générale des lignes de force (lignes orthogo-
8

nales aux é&quipotentielles) est :

1 - p2 cos 2 ¢

> = constante (2.9)
¢ = 2p7 cos2¢ +1

On a tracé, figure 2.6 le réseau de courbes représentant les &quipo-

tentielles et les lignes de force pour la dislocation vis dissociée.
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N®W
M 10 @ g
Figure 2.3. Courbes équipotentielles pour I’effet de taille autour d’une
dislocation dissociée. On a indiqué les valeurs du rapport
EiNt/A,
a) Dislocation coin dissociée (6 =90°)
/EUP
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x/d

Figure 2.4. b) 6 = 60°
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9=16°
) wvd

0,018

X/d

16°

Figure 2.5, c) ©




v

x/d

-4 -

Figure 2.6. Courbes équipotentielles (trait plein) et lignes de force
(trait pointillé) pour I'effet de taille autour d’une dislocation
vis dissociée. On a indiqué les valeurs de rapport E'"t/B -

. AU
et le sens des lignes de force pour n > 0. ( 17[15
NG



Notons encore que pour &=

90° (- béz) ; les courbes montrent

on a b
c

qu'3d une distance grande devant la largeur d de dissociation celle-ci n'est

plus sensible tandis qu'a une distance petite devant d les dislocations par-

tielles réagissent sur les impuretés comme des dislocations isolées de vecteurs
n (2)
ou b .
c c

Le cas B=16° est intéressant car il correspond 3 une grande dissymé-—
24 ym

de Burgers b

trie ; si on considdre un alliage vieilli, on peut admettre que les impuretés

ont une répartition d'équilibre gouvernée par la ioi de Boltzmann
q

) - - Eint\
XN = A’O exp (—‘A\—T—_li (2.10)

Comme en outre dans un a.liage pinaire, toutes les impuretés ont le
méme facteur de taillie, ia figure 2.5 montre que 1'une des deux partielles
sera entourée d'un grand nuage d'impuretés et donc fortement épinglée, 1'autre

trés peu.

2 . 2 - ENERGIE DE LIAISON DISLOCATION DISSOCIEE - IMPURETE

. 3
. . int : . e s
On a tracé, figure 2.7 les courbes 'E (x,y)| pour y donné inférieur
. t
34 d la largeur de dissociation. Ces courbes présentent des maximas prononcés
d - . . i . _
pour X = %t -— ; les posltilons les p.us stables pour les impuretés se trouvent

<L

done dans les plans x = = au voisinage immédiat du plan de dissociation

Y
&

{et de glissement) »o0x.

8-’ %

E int
A

}

E int
A

Figure 2.7 - Courbes EElntE en fonction de x, 1'impureté étant 3 une

hauteur y = %5 au dessus du plan de glissement.



_36-.

On montre en outre, en étudiant le rapport bélb/ b§2) que le maximum
maximorum de lElntl se trouve toujours au-dessus de la partielle 1 (avec les

conventions de la figure 2.1 et dans 1l'intervalle 0 5 O < g). Plagons donc une
— . L'énergie d'inter~
Yo

impureté en x = -<% s ¥ = Yo et appelons D le rapport D

action (2.5) vaut alors

(D2+2) sind® + éé D2 cos®

o D2 + 1

}—f:’j (2.11)

‘<:|c‘

Soit WK la valeur maximale de IEintllorsque l'impureté est attirée par
I3 . -~ L > L -
la dislocation, c'est-i-dire lorsque Yo = ¥ a/3/3 pour n < O (l'impureté se trouve

alors dans le plan immédiatement en-dessous ou au-dessus du plan de glissement)

WZ (o,D) = M £ (0,D) (2.12)
avec

M = 2l %—:’; (2.13)

21 V6
°r 2 D2
(D°+2) sin® + 73 cos®
f (6,D) = 5 (2.14)
D + 1

La figure 2.8 représente la variation de £(0,D) avec D donc avec d, la
largeur de dissociation. On voit que £(0,D) tend trés rapidement vers une cons-
tante, dés que D > 5 , c'est-d-dire dé&s que d est supérieur i 5b environ. On
appellera alors &nergie de liaison la limite de WK lorsque D tend vers l'infini

soit
cosd
)

W = M (sin® +
/3

(2.15)

On peut constater, & l'aide des relations (1.38) et (2.3), que ce ré-

(N

sultat est justement l'énergie de liaison W d'une impureté avec la dislocation
partielle (1) seule.

En considérant l'atome de soluté au-dessus de la partielle (2), on

aurait trouvé W(z), l'énergie de liaison de l'impureté avec la dislocation par-
tielle (2) seule et on a toujours W(z) < W(l)
) B g & | @
W 3 kln] a2 1 |% (2.16)

On a tracé en outre, figure 2.9, les variations de £(©,D) avec O,

pour diverses valeurs de D.
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Figure 2.8. Variation de I'énergie de liaison W) avec la largeur de dissociation d
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On peut voir que l'énergie de liaison W = M , £(0,D) varie beaucoup
moins avec O lorsque la dislocation est dissociée que lorsqu'elle est parfaite
(D=0).

Dans le cas d'un alliage Cu Ag, on trouve M =~ 0,2 eV ce qui conduit
3 w(i) = 0,2 eV pour une dislocation coin dissociée et a w(i) = 0,11 eV pour
une dislocation vis dissociée. On voit que l'énergie de liaison d'une impureté
avec une dislocation dissociée est toujours plus faible que l'énergie de liai-
son avec une dislocation coin parfaite. Par contre, l'effet de dissociation est
généralement l'effet le plus important dans le cas d'une dislocation vis (voir
le tableau comparatif 1.II, & 1 . 3). Les effets de torsion et de taille du
deuxiéme ordre sont plus petits. Seul l'effet de module peut produire une éner-—
gie de liaison du méme ordre que l'effet de dissociation pour des alliages de

grand facteur de module et de petit facteur de taille.

2 . 3 - APPLICATION A L'ETUDE DU VIEILLISSEMENT

Sous l'action de la force

F o= - ngd (Eint) 2.17)
1'impureté va diffuser avec la vitesse

vo- 23
kT (2.18)
oi k est la constante de Boltzmann, T la température et P le coefficient
de diffusion qui varie avec la température suivant la loi D = Do exp (- %T ),
Q étant l'énergie d'activation du phénoméne.

Pour étudier d'un point de vue théorique, la cinétique de la diffusion
des impuretés vers une dislocation dissociée, il faut donc intégrer 1'équation
(2.18). Dans le cas général, l'expression de EINt ost trés complexe aussi procé-
derons-nous de la fagon suivante :

- les impuretés proches de la dislocation dissociée vont diffuser vers
une partielle (i) en suivant la loi du vieillissement de Cottrell et Bilby [}0]
établie pour des dislocations parfaites : si ny est le nombre initial d'impu-
retés (réparties uniformément) par unité de volume, le nombre N d'impuretés qui

ont rejoint l'unité de longueur de la dislocation (i) au bout du temps t est :

. >1/3 AD ;]2/3

N(t) = 3 no( 5 7T (2.19)

avec .
A = Z pn@ b(l)

pm c (2.20)
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Nous pouvons évaluer approximativement le temps nécessaire i la
. . . - - . . d
diffusion des impuretés réparties dans un cylindre de rayon R, = 3 autour

de chaque partielle (figure 2.10)

S 23 KL 11 9
t = 21" Ry 0 na 3% exp 17 (2.21)
Figure 2.10

Pour un alliage Ag Cu a 830°K par exemple, avec D = 6.10—5 cmZ/S
et Q~ 1 eV [Aﬂ on trouve
S/d\)3

t = 5.10 |3 (2.22)

ce qui, pour une dissociation de l'ordre de 102 donne ¢t = 5.10—3 secondes ;
ce processus est trés rapide et il est négligeable devartla diffusion des
impuretés 3 grande distance dans 1'&tude du vieillissement.

-~ Nous allons donc envisager la diffusion des impuretés &loignées
des dislocations, c'est—3-dire situées 3 une distance du ruban de faute grande
par rapport d la largeur de dissociation d. On étendra pour cela la méthode
que Novotny et Kroupa [42] ont utilisé@e pour un dipdle infinitesimal.

Etudions tout d'abord le cas d'une dislocation vis dissocide. On
peut considérer avec l'approximation envisagée, que p >> 1 ; l'expression

(2.7) de l'énergie d'interaction devient

gint ©,9) = B 31n22¢
2° (2.23)
ou gint (r,6) ~ - B %_ sin 2¢
r2

Les trajectoires suivies par les impuretés sont des courbes d'équation

cos 20 _ constante (2.24)
qui s'é@crivent auisi
r2 = rﬁ cos 2¢ (2.25)
ol ) est la distance maximum d'un point de la trajectoire & l'origine des

coordonnées.

Les équipotentielles et les trajectoires sont dans ce cas, représen-

tées sur la figure (2.11) (ce sont des lemniscates de Bernouilli).
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L'équation (2.18) donne, 3 l'aide de (2.23) et (2.25)

2
d¢ _ D Bd ]
=2 = XL " (2.26)
2 r cos 2¢

Le temps mis par une impureté pour aller de I en J sur la trajec-

toire (1) (figure 2.12) est :

T
4 (Y%
2k T Ty
t = — cos 2¢ dé
DBd
T
4
(2.27)
4
i 2k T rM
DBd2

Figure 2.12
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Pendant ce temps t, toutes les impuretés contenues i l'intérieur de
la trajectoire (1) sont arrivées dans la petite région proche des dislocations.
Mais, en plus de celles-ci, une impureté de coordonnées polaires R et o (sur la

trajectoire (2) ) a eu le temps d'arriver &galement si

2t 4 |4
t = — RM cos 2¢ do¢ (2.28)
DBd
o
avec
R2 = RM2 cos 2u

ce qui permet de trouver l'équation de la courbe (c) limite de la région qui

s'est vidée de ses impuretés pendant le temps t. On obtient :

2 _ 2 T
R®™ =2 ry cos (4 o) (2.29)

Cette courbe (c) enferme l'aire

+
2 /4 T 2
S = Ty cos CZ - a) dao = Iy (2.30)
-7y
Donc, au total, &tant donné la symétrie du probléme, une aire 4 rM2

s'est vidée de ses impuretés pendant le temps t. Le nombre d'atomes d'impuretés
arrivés sur l'unité de longueur de dislocation est :
= 4 2
n(t) = ry Do (2.31)

c'est-a~-dire, en dé&duisant er de 1l'équation (2.27)

1/
n(t) = 2/2 ng [-k—l%] 2 gl2 g /2 (2.32)

On obtient donc, pour une dislocation vis dissociée, une loi de vieil-
lissement en tl/z.

Envisageons maintenant le cas d'une dislocation coin dissociée; on
voit (figure 2.3) que les courbes équipotentielles, et donc les trajectoires,
sont pratiquement des cercles, comme dans le cas d'une dislocation coin non
dissociée.

L'énergie d'interaction dislocation coin dissocide = impureté (2.5)

vaut . "
E1nt ~ A d sin ¢

5 ” (2.33)
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On trouve alors, dans ce cas, le résultat de Cottrell et Bilby [mﬂ

1/ g 2/3
") > (AD) t2/3 (2.34)

a(t) = 3 g (5 £

Il faut noter que l'accumulation d'impuretés produit un gradient de
concentration dont nous n'avons pas tenu compte dans nos calculs et qui a pour
effet de freiner le vieillissement. Ce ralentissement n'est négligeable qu'au
début du processus (concentration uniforme).

En conclusion, nous obtenons une cinétique de vieillissement en t]/2
pour une dislocation vis dissociée et en tz/3 pour une dislocation coin disso-
ciée ou non. Il faut donc s'attendre & trouver des lois de vieillissement expé-
rimentales en t* avec n < 1 ; c'est bien ce que l'on observe : Hendrickson et
Fine [45] sur des alliages Ag Al trouvent une loi en t" avee n = 0,73 au début
du vieillissement , puis m = 0,39 ; Russel et Ve%7 [44] sur des solutions solides

de Cu Sn trouvent une loi de vieillissement en t 3, de méme que Beshers [}5]

sur divers alliages de Cu.
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~ CHAPITRE 3 -

COMPORTEMENT D'UNE DISLOCATION DISSOCIEE SOUS L'ACTION D'UNE CONTRAINTE EXTERIEURE

3 . 1 - CONFIGURATIONS D'EQUILIBRE D'UNE DISLOCATION DISSOCIEE EN PRESENCE
D'IMPURETES

On peut en principe trouver les configurations d'équilibre x(])(z)
et x(z)(z) des deux partielles en présence d'impuretés en minimisant 1'énergie
2 .2).
(z) et

libre du cristal comme on l'a fait pour la dislocation parfaite (& 1

)

On doit obtenir un systéme de deux &quations différentielles dont x
x(z)(z) sont les solutions. En fait, cette méthode est mathématiquement inextri-
cable et nous chercherons les configurations d'dquilibre en généralisant le mo-
déle de Friedel [8]. .

Les impuretés étant réparties de fagon aléatoire dans le cristal, on
ne tiendra compte que de 1l'action des impuretés trés proches de 1'une ou de
1'autre des deux partielles. On suppose qu'en l'absence de contrainte extérieure
les partielles ont une forme de zig zag dont 1l'amplitude se détermine en minimi-
sant 1'énergie libre du cristal contenant la dislocation dissociée et les impu-
retés.

Les diverses contributions & 1'@nergie libre, en 1'absence de con-
trainte extérieure sont

- 1'énergie de faute d'empilement We
~ l'énergie d'interaction élastique entre les deux partiel-
les we

- 1'énergie d'interaction dislocation - impuretés wimp

~ l'énergie de tension de ligne due au zig zag Wt

On a donc

= + .
F FO + Wf + we + wimp wt (3.1)

ol Fo est une constante sans intérét pour notre probléme.
En toute rigueur, le nombre d'épinglages par unité de longueur n'est
pas le méme pour les deux partielles ; en effet, si la dislocation est assez

dissociée, les deux partielles se comportent comme des dislocations indépendantes
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et l'on a, pour la partielle (i), d'aprés (1.35) et (1.37)

11)
) _[/3‘»:(1)} 3

(1) L) _ /3a’

8¢ 2 G2
LD
or =ry peut varier de 1 3 4 environ, de sorte que l'on a toujours
W
X(z) < X(l) < 1,5 X(z). Nous admettrons pour simplifier le calcul que
X(l) = X(z) = X et donc Z(l) = 2(2) = Z, ce qul modifie tr&s peu l'énergie
libre (3.1).

Considérons alors une tranche de dislocation dissociée de longueur Z

dans le plan de glissement (et de dissociation) zox, ol Z est la distance moyen—

ne entre deux épinglages le long des partielles (figure 3.1).

Figure 3.1 - Configuration d'une dislocation dissociée en présence d'impuretés.

L'énergie de faute d'empilement correspondante est

- X
We= 2Y2Z (15 + %) (3.3)

Y étant la densité superficielle d'énergie de faute d'empilement.
Pour évaluer We il faudrait en toute rigueur appliquer la formule

de Blin [46]. En fait, si X est petit devant r, et Z, l'une des deux partielles
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apparait rectiligne pour un petit &lément de l'autre et on suppose avec Stroh [ﬁ?]
que 1'on peut décomposer le segment oblique AB en une suite de segments infinité-

simaux dz, paralléles 3 Oz et distants de (ro + % z) de Oz.

Lorsque la distance entre deux dislocations paralléles, de vecteurs:de

g (bél) bél)) et 502 (béz) , b((:z)

Burgers ), passe de r, ad r, leur énergie

)
d'interaction varie de [48]

RPN T G I COR N €D I €2 I
LV v (]

2m I=v c r
a
(3.4)
127K 8T
avec
_]. = -]— + 0820 + -——]—- ( ~l— - COSZ@) (3-5)
K 2 I-v 2

© étant 1l'angle du vecteur de Burgers de la dislocation parfaite avec 0Oz. Si
v= 1/3, K est compris entre 4/7 (pour ©6=90°) et 4/3 (pour 0=0).
L'énergie élastique d'interaction entre les deux partielles vaut donc

pour la tranche Z envigée

2 (% 20r.+ 2 2)
w & . ._Ll_l_)__ Lo ————(.)_—E——_— dZ
e 127K g ra
0
(3.6)

2 2(x +X) 2r

. b Z ° - _°_

~ TSR 3 (ro+X) Log ra r, Log ra X

D'autre part, nous avons supposé qu'il y avait en moyenne un épinglage

par partielle dans la tranche Z de dislocation dissoci&e mais les énergies d'inter-

action de ces deux épinglages sont différentes car en général bél) # béz). Nous
prendrons donc
_ Elnt(l) . Elnt(Z) (3.7)

imp.
Elnt(J) dtant 1'énergie d'interaction de la partielle (j) avec l'impureté qui
1'épingle ( elle est égale et opposée & l'énergie de liaison W(J) (2.16) ).
Enfin, 1'énergie de tension de ligne étant sensiblement constante et
égale & 1 pour chaque partielle, si le zig zag n'est pas trop prononcé, nous

avons

2
Y 4 S 1+ 2 (3.8)
. -
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Avant de minimiser l'énergie libre pour trouver l'amplitude X du zig
zag des partielles, il faut trouver une relation liant X & Z ; cette relation
est fournie par l'évaluation de la concentration c. En prenant les mémes hypo-

thdses qu'au & 1 . 2 . 4 , on obtient

2
ﬁ_ﬁg (3.9)

L'énergie libre du cristal contenant la dislocation dissociée et les

impuretés qui 1'@pinglent vaut alors, par unité de longueur de dislocation,

) "
_ X, _ _ub Lo 2rg + X 2ro }
£=£ + 2y (ro *3 ) TR (ry + X) Log - r  Log T X
a a 4
. 22 5
e L T R N R e (3.10)
a“v3 P 3a

On obtient la configuration d'éguilibre en minimisant f, c'est-i-dire

en annulant af/Bro et 9f/3x . La premidre condition conduit 3

ub2 r, + X
¥ © g Los T =0
o
soit (3.11)
r -—————-—xu-.-—-—-—-—
o e2X/do -
d, étant la largeur du ruban de faute & 1'&quilibre, en 1l'absence d'impuretés
2
- kb
dO = IZFKY (3-]2)
' 3f _ .
D'autre part, 35X 0 donne la relation
d - r +X 2.3
1 + “% L Log “E_X—_ - X + “Egg_ im + gééigz§"— =0 (3.13)
X a“vvy3 P 3a
d

ce qui, compte tenu de (3.11) et du développement limite de r, - 52 ,

o

L
N

»
B~

X
I e - (3.14)
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conduit 3 l'équation du troisiéme degré

2
851c - Y 1 X3 . Y X .
a4 45 d03 3d,

2w,
a;.‘/'é' imp

fl
e}

(3.15)

1
-t

Le terme Y/45 d03 est négligeable devant §§£E~ pourvi que db > 5 b si
- -4 - a
c> 10 3 et dy > 15b si iG <e<10 3. Dans ces conditioms, 1'équation

(3.15) s'écrit plus simplement

4 .6 2

e 2Ly, b W =0 (3.16)
Kte™ d, e

On voit que pour une concentration c¢ donnée, l'amplitude X du zig zag
dépend de la largeur de dissociation d, en 1l'absence d'impuretés (c'est & dive
de Y) et de la nature de la dislocation parfaite qui s'est dissociée (par l'in-
termédiaire du facteur K défini dans la formule (3.5) et de 1l'énergie d'inter-

action W. ).
imp
Dans tous les cas , X est inférieur i

1/3 KS?Q&
b2 S

=€‘ ‘W. (3.17)

T
.

qui est la solution de (3.16) lorsque le terme linfaire en X est négligeable

(dp grand, c'est & dire Y petit).

W

On voit que notre calcul n'a de sens que si X b ce qui, avec les

ax
valeurs habituelles de wimp impose la condition ¢ g 10 ?.

1

Pour un alliage de facteur de taille volumique n = 0,4 1'amplitude du

zig zag est de l'ordre de :

-3
X v 3b pour ¢ ~ 10
max
-t
X N 6b pour c v 07
max
dans le cas d'une dislocation coin dissociée, tandis que pour une dislocation vis
dissociée, X est légérement plus faible (X v 2b pour ¢ v 10-3 et X ~ 5b
max max

pour ¢ Vv 10—4).

En rapprochant ces résultats de ceux trouvés au & 1 . 2 , 4 dans le cas
d'une dislocation coin parfaite (X ~ 3b pour c " 10--3 et X~ 7b pour c EON&}
nous en concluons qu'ils sont tout & fait comparables, mais toujours plus faibles

pour une dislocation coin dissociée que pour une dislocation coin parfaite.
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3 . 2 - ACTION D'UNE CONTRAINTE EXTERIEURE SUR UNE DISLOCATION DISSOCIEE

3.2

. 1| = Bilan des forces

i . e e S i et P o e

. . -~ a .
Lorsqu'on applique une contrainte homogéne % » le bilan des forces

par unité de longueur agissant sur une dislocation partielle s'établit ainsi :

> - . .
. Fr force de répulsion entre les deux partielles

> . . . .
. F, force d'attraction due 3 l'existence de la faute d'empilement

. fa force due 3 la contrainte extérieure appliquée

. ¢ force de frottement due 3 1'épinglage par les impuretés.

(1) )

X

Figure 3.2

On suppose que, sous l'action de la contrainte appliquée, les dislo-

cations se déplacent a vitesse uniforme (régime d'écoulement permanent), en

sautant d'une configuration zig zag 3 une autre. L'amplitude du zig zag &tant

toujours faible,
(figure 3.2), de
0x interviennent
(i) (représentée

vitesse lente et

on assimile les partielles 3 des droites paralléles i Oz

sorte que seules les composantes des différentes forces suivant
dans 1'étude du glissement. Lorsqu'une dislocation partielle
schématiquement par sa ligne droite moyenne) se déplace i

uniforme, il y a équilibre entre les forces motrices et les

forces résistantes.



o ()

tentiel, on ne peut donc pas raisonner sur les énergies.

(1)

est toujours une force résistante ; elle ne dérive pas d'un po-
, P

D'autre part, ¢ ~“n'atteint sa valeur maximum que lorsque la disloca-

tion (i) est en mouvement. Nous écrirons donc

G _ @) @)
¢ o o max (3.18)
avec -} s’a(l) £+1 et Q(l)max se déduit de la contrainte Iy nécessaire pour
désépingler la dislocation partielle (i) supposée seule, Q(l)max = Oy bél), soit
1) - (i)
o max - Gunec bc (3.19)

le facteur G valant%":/-Z dans le modéle de Tchernov - Indenbom (relation 1.44)

et 2/3n dans le modéle de Friedel (relatiom (1.42) ).

Les intensités des autres forces sont pour l'unité de longueur.

(i) . MW, @ . 1, (D). @
1) = -—-—[bv bV +-l':-\-)-bc bC ]

r 2nd
' bg : ' (3.20)
127K d
| avéc 1ol cos20 + ( J_ cosé@) (3.21)
o K vl : 2 s ’

I=v
d est la distance de dissociation et b le module du vecteur de Burgers de la

dislocation parfaite.

D'autre part, on a

F, = Y _ (3.22)

et . iy .
o i) 4 (@) (i)
Fa cyx bc + oyz bv (3.23)

% et o, étant deux composantes du tenseur des contraintes appliquées e [49].
En 1'absence de contrainte extérieure, il y a équilibre entre la force
de répulsion &lastique F_et la force d'attraction F, due & la faute d'empilement.
Si on néglige la configuration en zig zag, l'équilibre des forces conduit & une
largeur de ruban d, (c) qui est fonction de la concentration par l'intermédiaire
‘de Y )
) = e (3.24)

Si on tient compte de la configuration zig zag, la largeur moyenne d du ruban

est différente de d, ; on a, d'aprés (3.14)



2
PN e . X 4 oo
die) H dgole) + RG] (3.25)

Vi{o)y Etant 1'amplitude du zig zag.

Dans le cas d'un aliiage Ag Sn de concentration atomique ¢ = 10 ~ on
obtient

de) - 9

do(c) v 2% (3.26)

. . . -2 .
cette variation relative serait de 1'cydre. de 0,2 % pour ¢ * 10 3 on voit donc
que 1'influence du zig zag est petite.

D'autre part on a, d'aprds (3.24)

dg (e} ~ dgy(o) Y(0) =~ Y(c) _ &Y
d_(o) y(c) Y

H

(3.27)

I.'énergia de faute Y est plus faible dans l'alliage que dans le métal pur {§d];
él est de l'ordre de 10 % pour un alliage Ag Sn de concentration c v 1072 [51].
1'influeice de 1a concentration peut donc étre plus importante que celle de 17~
piaglage. cependant, comme nous &tudions des solutions trés diluées, nous négli-
gerong par la sulte ces variations de d et nous prendrons, comme largeur de

ruban & ! '#quilibre, en 1l'absence de contrainte, la valeur.

2
a = A0

5} 121K Y(o0) (3.28)

Nous &tudierons le comportement d'une dislocation dissociée sous 1'ac-
tion d'une contrainte appliquée en envisageant tout d'abord le cas particulier
au o est nul. Nous détaillerons ce cas pour mettre en évidence les diverses
pcsslbilités de mouvement des partielles (& 3 . 2 . 2). Nous examinerons ensuite
plus rapidement le cas général (& 3 . 2 . 3) et nous synthétiserons les résul-
tats dans un tableau récapitulatif. Nous en dé&duirons enfin (& 3 . 2 . 4) la 1i-

mite 8lastique théorique & O°K d'un alliage contenant des dislocations dissociées.

3.2 . 2~ Btude du_cas_particulier o , =20

La force appliquée Fa(l) sur la partielle (i) (due a la contrainte
*g .
o) vaut alors simplement

= o p D (3.29)
a yxX ¢
(1) (1). On a donc quatre

Le sens de Fa dépend du signe de ¢ x et de celui de b

Y (1)

c
possibilités suivant les valeurs relatives de bc et bc(z) (c'est 3 dire suivant
les valeurs de ©). Elles sont représentées schématiquement sur la figure 3.3 et

nous étudierons successivement les différents cas :
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) Q)

(LS8
%

4} 2 ) @

]

ny
-

Figure 3.3. Forces appliquées & une dislocation dissociée soumise & une contrainte
extérieure.
(a), (b) : bcm ot bc(z) de méme signe (les forces F, (1) sont de

m sens) .
(o), (d) : bV et b2} de signes opposés (les forces F, i) sont de

sens contraire)

Les doubles fldches raprésentent fe sens du mouvement.
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. %-< 0 g g- bél) et béz) sont de méme signe

.0 <0< %- bél) et béz) sont de signescontraires
S R

. 0= %’ béz) = O (FiZ) est nul)

3.2.2.1~- bc

- e e W s e er e W e Em e Ee me mm m e e M s e wm

(n et biz)

Ce cas est illustré par les figures 3.3 (a) et (b).
La dislocation partielle (i) commence i glisser dés que Fgl) = Qmii) c'est & dire,

compte tenu de (3.19) et (3.29), dé&s que

= o =Gu In|e (A =1o0u?2 (3.30)

|o
yx
les deux partielles glissent dans le méme sens (celui des forces Fa(l)) et le
ruban peut sortir du cristal ou se multiplier, contribuant ainsi & la déformation
plastique. La largeur de dissociation dynamique dl reste égale 3 la largeur d'é-

quilibre statique do'
3.2.2.2-=D

Ce cas est moins simple car les forces appliquées sur les deux

(n (2)

partielles Fa et Fa sont de sens opposé (figure 3.3 (c) et (d) ).

Si d est la largeur du ruban & un instant quelconque au cours du

mouvement, on peut &crire, compte tenu de (3.20)

d
F,o= Y -% (3.31)

L'équilibre des forces sur les deux partielles est alors décrit

par le systéme d'équations

d _ -
- ()

cyx o Gunece

~ ~

; , . (3.32)
b P =0
Loyx . .

b (0 = 0
c

<
D-IO
1
<
H

N RPN

o4

<
alo
|
<
i+

c

Le signe + correspond 4 des forces appliquées ayant tendance a

glargir le ruban (figure 3.3 (c) ) tandis que le signe - correspond a des forces

- (i)

qui tendent i le resserrer (figure 3.3 (d) ). o est défini par (3.18) et ca-
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ractérise 1l'intensitéd et le sens de la force de frottement ¢(1).
Etudions le cas correspondant 4 la figure 3.3 (c).
Les deux partielles ne peuvent jamais se d@placer en sens contraire

m . @ (l)! - bc(2) 5

c'est 3

(ce qui correspondrait a o = + | sauf si ’bc

dire pour une dislocation vis dissociée : nous &tudions ce cas au & 3 . 2 . 2 . 3)
n (2)

b 12 o0

le mouvement commence toujours par le glissement de la partielle (1) dans le.

(1

tée par FY et le ruban se déplace dans son ensemble sous l'action de la contrainte

. - i
Avec les conventions adoptées ( 0 £ 0 ¢ 3 ou

sens de F
a

. Lorsque oyx augmente, la partielle (2) glisse i son tour sollici-

appliquée onxr = g, avec la largeur d2 3 0, et d2 sont solutions du systéme.

d (1)
Y2 -y P’ -Gun c] 'b i =0
d2 2 c
q (3.33)
o _ ‘ (2)
de Y +[2+Gunc] ibc i 0
soit
6]
o, = (So14- S [n] e (3.34)
V3
do
dy = T
avec
c= GuU In|] ¢ b (2co0s20 -1)

6 Y sin®

que l'on peut aussi écrire, en remplagant y par son expression en fonction de

d° (3.12),

d

- ) (2c0820~1)
€ = 2 G'n!c N K ~sino (3.36)

REMARQUE : Dans la formule (3.35), € > 1 correspond au cas oii la par-
tielle (1) est sortie du cristal avant que la partielle (2) n'ait com-

mencé 4 glisser, formant ainsi une faute d'empilement semi infinie.

Ceci ne peut se produire que si

Y ¢ (3.37)

Gu |n| ¢ b (2cos26-1)
6 sin@

et sous l'action de la contrainte oy

b
c

Y
03 = T—Y-]T‘- + G u lnl c (3.38)



..56..

Cette Eventualité ne se présente que pour des angles O petits
(dislocation parfaite presque vis). Dans le cas d'un alliage Ag Sn,

avec ¢ = 10 2, y est de l'ordre de 25 ergs/cm2 et ce phénoméne se pro-

duit si © < 5°, sous l'action d'une contrainte de l'ordre de u/100.

Envisageons maintenant le cas de la figure 3.3 (d) oll les forces appli-
quées ont tendance a resserrer le ruban. Le raisonnement est le méme ; le ruban
< 1 .
se déplace dans son ensemble (dans le sens de Fa( )), avec la largeur dynamique

d4 et sous l'action de la contrainte 9

- _ cotgd
o o, = Gun| ¢ (3.39)
4 1 /3
do
% = Tre (3.40)

£ étant donné par (3.36).

3.2.2.3- Cas_de_la dislocation vis_dissocide. 0=0°
.y @
c

On a alors bc et la répartition des forces sur les deux

. s .Y . . . .
partielles est parfaitement symétrique. Les deux dislocations partielles glis-
sent en sens inverse dé&s que |ny| 2 Gy ]n| ¢ ; la largeur du ruban est liée

3 la contrainte appliquée par la relation:

_ 2y V3 _ do
Oy = GV ] ¢ + - (1-=) (3.41)

-~

le signe + correspondant & un élargissement du ruban et le signe - & un rétré-

cissement.
Pour former une faute infinie il faut appliquer la contrainte
V3
s 2 Y3

|nyl = 0, = Gy In| ¢ T (3.42)

Le terme G u n c étant d'ailleurs négligeable devant l'autre qui, pour 1'argent
est de 1l'ordre de u/100.
Pour repincer le ruban presque complé&tement (d = 2b) il faut appli-

quer une contrainte encore plus grande de l'ordre de u/20.

3.2.2. 4-casonbeP =0 (6= D

F (2) est nul. D'autre part, on a &galement d'aprés (3.19) ®(2) = 0,

a max
En fait, nous avons établi la relation (3.19) en ne tenant compte que de 1l'effet

-~

de taille, ce qui est tout 3 fait légitime tant que les autres effets sont

négligeables. Tel n'est plus le cas ici. Il faut donc tenir compte
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maintenant de l'effet de module, de torsion etc ... pour la partielle (2) qui
est purement vis, de sorte que l'on peut &crire, pour un alliage tel que Cu Ag

par exemple,

(2

1 1 (1) / 2%
o} max T Gune bc {3.43;

qui est un ordre de grandeur correct (voir tableau 1.II).

Dans ces conditions le ruban glisse dans son ensemble sous 1'action de

la contrainte appliquée ’ny! = 0, avec une largeur dynamique dg
% = LI Gune (3. 44)
d S b
6 1 ¢! (3.45)
avec q
37 o .
v e 20 —_—
€ = Gne 5 (3.46)
' -2 . -2 .
Pour Ag Sb, ¢’ ~ 5.10 © pour une concentration ¢ = 10 ; la largeur dynamique

est donc dans ce cas, sensiblement &gale & la largeur d'équilibre do.

Les divers cas étudids conduisent 3 deux possibilités de défor-

mation plastique :

a) les deux partielles glissent dans le méme sens avec une largeur d
égale ou non i do’ et gous l'action d'une contrainte qui est de l'ordre de

Guneclest a dire de 10_3 u.

b) le ruban de faute s'élargit infiniment et 1'une des partielles sort
du cristal, contribuant &galement 3 la déformation plastique. Ce phénoméne se
produit pour une contrainte appliquée de l'ordre de 10-2 U. Il a déj3 été observé
en microscopie électronique [EZJ.

Nous ne tiendrons pas compte de ce deuxiéme mécanisme pour évaluer la
limite lastique car il exige des contraintes appliquées beaucoup plus grandes.

D'autre part, nous avons trouvé que les dislocations presque vis
(0<30°) peuvent se déplacer avec une largeur de dissociation dynamique;d4<do,
sous l'action de la contrainte 9, (relations (3.39) et (3.40). Illustrons ce
résultat par quelques ordres de grandeur : Si 0=10° , ¢ = lO-—2 et n= 0,9, un

ruban de largeur d'équilibre d0=12b (matrice d'argent par exemple) glisse avec
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une largeur dynamique d, = 5b, sous l'action d'une contrainte de l'ordre de

3.]0--3 He.

4

La possibilité de rétrécissement du ruban a lieu également dans le
cas des dislocations vis dissociées. D'aprés la relation (3.41), le ruban a une

largeur d moitié de sa largeur d'équilibre do pour une contrainte appliquée

o A 20N

3
yX b

(3.47)

qui est de 1'ordre de u/100 dans l'argent.

Le cas particulier cyz = 0 nous a permis de détailler les divers méca-
nismes de glissement de la dislocation dissociée. Envisageons maintenant le cas

général. La force appliquée sur la partielle (i) est [49]

F SO o b 1) + 0C b (1)

a Xy c yz v (3.48)

Posons

= ¢ cos y HEN o = g sin y

0xy vz (3.49)

o 8tant positif et l'angle Yy &tant compris entre O et 2m (Notons que le cas par-
ticulier précédemment &tudié correspond & ¢y = O ou m).

On peut réécrire l'expression de la force appliquée sous la forme

F DL b3 csin(@+wt-g-)

a 3 (3.50)

le signe + correspond & la partielle (1) et le signe - & la partielle (2).

D'autre part, la force de frottement maximum vaut

(i) _ bY3 . T
e = G In| e 5 |sin (@ £ ¢) (3.51)

Les mécanismes de glissement sont les mémes que ceux étudiés dans le cas parti-

culier o__ = 0.
vz
(i)
max
glisser, dans le sens de la force Fa(l), 1'autre dislocation restant immobile ;

. G uinlec sin (0 * &+ )'
CO I - - 6 (3.52)
ls1n CIE I E’)}

- dés que x> @ , la dislocation partielle (i) commence 3

P ()
a

la contrainte de démarrage vaut




- Lorsqu'on augmente o , la seconde dislocation glisse i son tour
et le ruban se déplace, sous l'action de la contrainte appliquée o', avec ume
largeur dynamique d'. On trouve o' et d' en écrivant 1'équilibre des forces
sur chaque dislocation (les forces de frottement &tant maxima). Suivant les va-
leurs de © et de Yy , et par suite le sens des forces appliquées, ces Equations

pourront avoir quatres formes condensées dans les &quations

« o) (i=1ou2 (3,53

g )
a max

On trouve, tous calculs faits, les résultats suivants regroupés dans le tableau
(3.1).

TABLEAU 3.1

CONTRAINTE DE GLISSEMENT o' ET LARGEUR DE DISSOCIATION DYNAMIQUE d'.

O o" d'

cos® do

0 g0 < %- ﬁg G ulnje

lSln(O""P)i | - 21 Glne i?_ g [COS!P' 2¢cos (ZO-Hp)]
b Isin (o)
T ol G ulnlc sin® do
6 2 |sin(e+y)| | 1 - 27 V3 ¢|njc g-‘l K L

|sin (®+w)|

On voit que suivant les valeurs respectives de © et de ¥ , le ruban peut glis-
ser avec une largeur dynamique plus grande ou plus petite que la largeur d'équi-
libre 4 .

o

On a toujours

4 =20 | (3.54)
1-¢

et lorsque ¢ atteint la valeur 1, la faute s'élargit indéfiniment, la disloca-
tion qui a glissé la premiére &tant sortie du cristal avant que l'autre ne se

mette en mouvement.
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Lorsque sous l'action de la contrainte appliquée %a’ les deux dislo-
cations partielles glissent dans le méme sens et sortent du cristal, elles pro-
voquent un cisaillement dans le plan zox et dans la direction de B, vecteur de
Burgers de la dislocation parfaite. La limite &lastique est donc la contrainte

résolue sur le systéme de glissement défini par le plan zox et la direction b.

On a :

. o . n (3.55)

opl Roptt
N
®

> . .
n étant la normale unitaire au plan zox.
L'expression (3.55) s'écrit encore, avec les conventions adoptées pré-

cédemment :

g = g sin® + o cos0
Xy yz

o sin (O+y) (3.56)

D'aprés les résultats du tableau 3.I on a donc deux expressions dis-

tinctes de la limite élastique

_ : r r
o, = G u‘nl ¢ sin0® pour A < 0 % > (3.57)
et
/3 ™
o0 = 3 G u|n| ¢ cosd pour O £ 0 < z (3.58)
tandis que pour O = %- on a d'apréds (3.44) :
o, = 0,55 G unlc (3.59)

( 11 faut dans ce cas tenir compte des effets de module, de torsion ete...).

I1 est intéressant de comparer ces résultats 3 ceux que l'on obtient

pour des dislocations parfaites (00 =G u[n\c sin® pour 0 < 0 = % et

o, * %5 G uln\c pour O = 0).



La figure 3.4 résume la situation. On a tracé en trait plein la limite de glis-
sement pour une dislocation dissociée et en pointillé, celle que 1l'on obtient

pour une dislocation parfaite, en fonction de © , 1'angle de la dislocation par-
faite avec son vecteur de Burgers. Ces courbes tiennent compte de la petite cor-
rection due 3 1l'effet de module lofsque la dislocation est de nature vis, ou

presque vis. On voit que la dissociation augmente de fagon marquée la limite de
glissemept des dislocations presque vis (0 < %0 de sorte que cette limite varie
peu avec O. On peut donc définir une limite de glissement "moyenne', de 1l'ordre

de -% Gunec, indépendaqte de 0.

ﬁ o-o/Gy.nC

075

0,5 4

0 FVé n/3 n/2 6

Figure 3.4 - Variation de la contrainte de glissement g, en fonction de ©
pour une dislocation parfaite (trait pointillé) et pour une

dislocation dissociée (trait plein).
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CHAVITRE 4 -

COMPARATSON AVEC L'EAPERLENCE

4 . 1 - POSITION DI PROBLEME

(n a utilisé deux modéles th8oriques pour évaluer la iimite élastiqus

a 0°K ( sans activation thermigue ; d'un alliisge dilué et comp.étement désordon-

wn

ﬂ)/

né. Ces deux modéles ne tiennent compte que de 1'effet de taille des atomes do

aoluté er ils condulsent &

. T
o] = Gunc sin @ pour = < 0 =
o} o]
— 4,
ot - ( v 05 O -9« T e
= e = LOos bsli e S N
o BT 3 - ¥ 6
solt 3
o = G unc
o] 4

dans le cas des dislocstions dissociées ; (pour des dislocations parfaites on
a o= Gunec sin 0 pour O quelconque compris entre O et #/2).

o~

Le coefficient G wvaut respectivement

Cp = 5 (4.2)

dans Le moudéle de Friedel [81 et

7
G‘I‘ = -74—“ [ Z GF (4- 3)

dans le modéle de Techernov -

Ces coefficients sont évalués en supposant que les impuretés qui épin-
glent les dislocations sont situées dans le plan immédiatement au-dessus du plan
de glissement. Il a fallu en outre faire une hypothése supplémentaire pour rvelier
la concentration moyenne aux autres paramétres du probléme dans le modEie de
Tchernov — Indenbom ( ¢f & 1 ¢ 2 . 5),

Il vy a en fait une grande divergence d'opinions sur la forme de la loi
o= 0(c) provenant en partie des hypothéses faites sur la répartition des impuretés

dans le plan de glissement. Il ne s'agit pas seulement d'un probléme académique ;
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en effet, la loi (4.1) s'obtient en supposant que

(a) les impuretés sont réparties de fagon aléatoire dans tout le cris-
tal, y compris au voisinage immédiat des dislocations.

(b) i1 n'y a qu'une seule sorte d'impuretés

(¢) il n'y a pas d'activation thermique

(d) 1'effet de taille est le seul effet important

(e) ce sont les interactions impuretés — dislocations qui provoquent
l'accroissement de limite é&lastique avec la concentration et non d'autres inter~
actions. Le cristal ne doit donc pas avolir &té &croul avant manipulation.

Ces restrictions impliquent des conditions expérimentales qui peuvent
ne pas étre simples & réaliser.

(A) Il ne faut pas que l'alliage ait €té vieilli car alors les impure-
tés se répartissent de fagon préférentielle autour des dislocations. Ce point
n'est pas toujours bien précisé par les auteurs de travaux expérimentaux.

D'autre part, il ne faut pas qu'il y ait d'interaction entre les impu-
retés. En principe, dans un cristal infini, la théorie &lastique prévoit qu'il
n'y a pas d'interaction entre deux centres de dilatation caractérisé&s par leur
effet de taille seulement, mais ceci cesse d'€@tre vrai au voisinage d'une dislo-
cation; (en outre, il existe €galement une interaction de type électronique entre
impuretés). Le plus slir moyen d'éviter ces interactions est de se limiter aux
alliages de faible concentration. Cette derniére condition est d'ailleurs imposée
également par le modéle d'épinglage. Nous avons vu en effet, que l'amplitude du
zig zag dans le modéle de Friedel [8] variait comme c_l/3 de sorte que ce modéle
perd son sens pour les concentrations &levées, l'amplitude X du zig zag devenant
de l'ordre de b pour c = 10_2. La littérature expérimentale ne fournit malheu-
reusement pas toujours des mesures faites sur des alliages de concentration ato-
mique inférieure 3 10_2.

(B) Une impureté supplémentaire i gros facteur de taille, dont on
ignore la présence dans l'alliage, peut complétement perturber les mesures, sur-—
tout aux basses concentrations. La pureté des constituants de l'alliage est domnc
un facteur important qui est rarement spécifié par les expérimentateurs.

(C) La loi (4.1) n'est en toute rigueur comparable qu'a des mesures
faites a4 0°K, puisqu'elle ne tient pas compte des possibilités d'activation ther-—
mique. Les mesures faites & 4°2K (température d'ébullition de 1'h&lium liquide
sous pression normale) peuvent donc étre comparées i la loi (4.1), malheureuse-—

ment un grand nombre de mesures est fait 3 des températures supérieures ou égales
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¢ celle de 1'azote liquide (78°K). Il faut alors extrapoler les courbes o(T)
jusqu'au zéro absolu. Cette extrapolation est plus ou moins précise. En tout
cas, elle n'est généralement pas complétement dépourvue de sens car il semble

que la courbe ¢(T) ait, quelque soit le cristal, l'allure schématisée sur la

figure 4.1.
* dg/m m?
J
\
'
'
\
900
I
600+ T
|
It
300+
©
0 T T T T T - K
200 400 600 800 1000
Figure 4.1 - Variation de la limite &lastique en fonction de la t° ;

exemple de 1l'alliage Ag In [20].

Si la partie I est bien amorcée i 78°K, on peut extrapoler et obtenir
un ordre de grandeur probable de ¢(0°K).

Dans certains cas, nous avons utilisé pour 1'étude comparative o (78°K)
plutdt que o extrapoléd, soit parce que l'extrapolation nous semblait trop incer-
taine, soit parce que nous ne disposions pas de la courbe o(T) mais seulement
de la valeur o(78°K).

(D) L'effet de taille est le plus souvent prépondérant. Il peut le
rester méme si le facteur de taille est petit, 4 condition que les autres effets
soient également petits. Par exemple le facteur de taille de 1l'alliage Ag Au
est faible (n = 1%) mais le facteur de module est Egalement trés petit

H. = U
——20a - 0,07). Il faut remarquer en tout cas que l'effet de module provoque

m
également une force de frottement et il conduit donc également 3 une loi o(c)

qui peut €tre linéaire mais dont la pente n'est pas celle prévue par (4.1).



(E) La relation (4.1) donne la contrainte minimum nécessaire pour
amorcer le glissement des dislocations. Il faut donc comparer o, a la con-
trainte pour laquelle 1l apparalt une déformation plastique. En fait, cette
grandeur étant difficile & évaluer, les expérimentateurs adoptent souvent une
valeur conventionnelle pour la limite élastique (contrainte correspondant i
une déformation plastique ¢ = 0,25 Z ou 1 %Z ou 2 72 ou méme 5 %).

Certains alliages présentent un durcissement initial trés important
de sorte que la grandeur mesurée dépend considérablement de la convention
adoptée. La figure 4.2 illustre ce point ; elle représente un jeu de courbes
effort-déformation pour le Nickel pur et l'alliage Ni-Fe 3 diverses concentra-

tions, d'aprés Parker et Hazlett i}3j.

| ° kg/m m?
10% Fe
20 - 5°/o F'e
2,5°/o Fe
Ni
15 4
10 4
S 4
0 L d ll-e
002 004

Figure 4.2 - Courbes effort-déformation de 1'alliage Ni Fe pour

. . - 3
diverses concentrations !53;.



- 65 =

Les auteurs ont adopté, comme valeur conventionnelle de la limite élas~
tique la contrainte pour € = 2 7, or on voit sur les courbes que la déformation
plastique s'amorce pour une contrainte sensiblement quatre fois plus faible.
L'absence d'une convention universelle est sans doute responsable de certaines
divergences entre les pointés expérimentaux donnés par des auteurs différents.
Elle peut également fausser 1'é@valuation de la pente de la courbe o(c). Les dif~
ficultés expérimentales dans la détermination de la limite &lastique et la diver-
sité des conventions adopt@es sont probablement des causes importantes d'erreurs
ou d'incertitudes dans la vérification expérimentale de la loi (4.1).

Nous avons reporté sur les figures 4.3 3 4.26 les courbes o(c) i la
température la plus basse possible pour un certain nombre d'alliages de struc-—
ture C.F.C. décrits dans le tableau 4.I.

TABLEAU 4.1
DIFFERENTS ALLIAGES ETUDIES

Matrice Soluté Références Courbes £igure
In %% ?;;]s B4 [l 03, 4.9, 4.10
Zn [58] [59] 45
Ag Al l60] bt
Au [61] [62] 4.6
Sn [56] 4.8
Mg [63] [64] 4.11 )
Zn [63] [64] 4,12
Al cu [63] [64] 4.15
Ag [63’]' [64] 4.13
Ge [63] [64] 4. 14
Cu [65] 4.16
N Co (53] 4.17
Fe (53] | 4.18
Al [66] [67] 4.22, 4.23
Zn [68] [69] | 4,19, 4.20, 4,21
Cu Ni [65] 424 |
Ag - [70] - 4.25
Sb [71] 4.26
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Certains auteurs ont tracé les courbes ¢ en fonction de»c':l/2 ou c2/3
qui leur semblaient tre des droites. Nous avons pour notre part placé les points
expérimentaux sur le diagramme .o~ ¢ et nous trouvons que, compte tenu de la dis-
persion, o(c) - o(o) est toujours, approximativement au moins, linéaire (voir
courbes).

La théorie ne peut donner qu'un ordre de grandeur pour le facteur G,
par contre il importe que G ne dépende que des caractériétiques de la matrice }
il faut donc que la pente des droites o(c) soit proportionnelle au facteur de
taille n. C'est ce que nous avons essayé de vérifier, les résultats &tant con-
densés dans le tableau 4.1II.

Enfin, il reste 3 déterminer si la théorie que nous-avons &tablie
permet de séparer le cas dés‘diélocatidns'dissoéiées du cas des dislocations par-
faites. On voit;sﬁr la figure 3.4 que c'est un facteur numérique compris entre
1 et 5 qui sépare les deux cas. Etant donné les hypothéses et les approxima-

tions faites, nous pouvons donc dire que notre théorie donne le méme ordre de

grandeur nour la limite €lastique que les dislocations soient dissociées ou non.

4 . 2 - RESULTATS EXPERIMENTAUX

4.2 . 1- Lin8arité

On remarque tout d'abord que la plupart des courbes o(c) sont bien li-
néaires et que, lorsque tel n'est pas le cas la courbe c(cllz) n'est pas. toujours
plus convaincante que la courbe o(c). On a en effet tracé o(c) et c(cllz) pour
1'alliage Cu Zn d'aprés les mesures de Mitchell et Thornton [69] ;s (figures 4.20
et 4.2i) la linéarité est mal vérifiée dans les deux cas. D'autre part, la pré-
cision des mesures ne semble pas tré&s bonne, en effet, les figures 4.19 et 4.20
coirespdndent au méme alliage Cu Zn et au méme intervalle de concentration, mais
les mesures ont &té effectuées par des auteurs différents([ﬁS] pour la courbe
4.19 et [69] pour la courbe 4.20) les écarts ne peuvent pas s'expliquer par une
différence de convention pour la détermination de 0, expérimental, car les ordres
de grandeur des pointés sont les mémes dans les deux cas. .

Par contre, les mesures de Koppenaal et Fine [66} faites sur l'alliage
Cu Al s'alignent mieux éur une droite lorsqu'on trace‘a(cllz) au lieu de o(c)
(voir figures 4.22 et 4.23) mais les concentrations sont alors élevées (c atteint
20 7).

D'autre part, Hammar et col] f56] fS?] ont mesuré la limite &lastique
de l'alllage Ag In pour de trés faibles concentrations (inférieures & 0,2 Z) et

ils constatent qu'en plagant ces mesures sur le méme graphe que celles de
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Rogaush [20], ils obtiennent une cassure trés nette dans la courbe o (c) (voir
figure 4.9) tandis qu'ils ont une meilleure linéarité dans la courbe 0=f(62/3)
(figure 4.10). En fait, cet argument ne nous semble pas trés convaincant car

les mesures faites 3 trés basses concentrations présentent une grande dispersion
(figure 4.7) et admettent aussi facilement la pente proposée initlalement que

la pente trouvée par Rogaush pour des concentrations plus élevées (droite tracée
en pointillé sur la figure 4.7).

I1 faut noter aussi que certalnes courbes g(c) sont trés peu précises.
C'est le cas notamment des alliages Al Ag, Al Cu, et Al Ge [63] sur lesquels les
mesures ont été faites pour des concentrations trés faibles ( c « 54,10_4 pour
Al Ag) @)~ 9(0) st alors trds petit.

Enfin? gien que trois pointés soient en principe suffisants pour véri-
fier une loi linéaire, la vérification est assez restreinte. C'est le cas notam—
ment de Ag Zn dans les mesures de Hendrickson et Tardiff [58] et surtout de
Al Ag [63] pour lequel les points sont en outre contenus dans un intervalle de
concentration trés petit (o - 5.10_4 atomique).

Compte tenu de ces remarques, on peut dire que la linéarité de o(c)

est bien vérifiée par l'expérience sauf a la rigueur pour Ag Zn et Cu Zn.

Pour faciliter cette étude on a tracé sur un méme graphique les droites
o (c) = o (o) correspondant 3 divers solutés dans une méme matrice et on a porté
le facteur de taille de 1'alliage sur la droite correspondante ; ce sont les fi-

gures 4.27, 4.28, 4.29 et 4.30.

La comparaison des o(0), qui aurait pu &tre un test de la pureté des
constituants utilisés, perd son sens &tant donné les diverses conventions, pas
toujours précisées, adoptées pour mesurer la limite élastique.(on trouve, sui-
vant les auteurs, une limite élastique de l'argent pur variant de 50g a 300g
[56] [57] [59]).

C'est sans doute pour cette raison de Ramaswami et coll [52] obtiennent
une valeur de 0(10_2) & 100°K plus &levée que celle trouvée par Kloske et Finel?ﬂ
3 4°2K, 3 la méme concentration sur le méme alliage Ag Au.

Cependant o (¢) - o (o) étant évalué sur un méme alliage par le méme au-
teur garde un sens, et on peut donc comparer les pentes de divers alliages, si
le durcissement ne varie pas trop d'un alliage 3 un autre.

On peut dire que les alliages & base d'argent vérifient assez correc-—

tement la loi (4.1) (voir figure 4.27 et tableau 4.1I).



On trouve un trés grand écart entre les pentes théoriques et expéri—
mentales pour Al Ag, Al Cu et Al Ge, mais nous avons vu que ces mesures ont
été faites 3 des concentrations extrémement faibles, de sorte que la pente de
o (c) - o (o) est trés imprécise (imprécision de 1l'ordre de 200 %). D'autre part,

Sherby,Ahderson et Dorn [631 évaluent la limite &lastique pour € = 5 7.

Tous les alliages & base de Nickel (Ni Co, Ni Fe, Ni Cu)ont des pentes
en complet désaccord avec la loi 4.1) ; or d'une part, ces pentes sont déduites
de mesures effectuées avec des concentrations élevées (10 a 30 %), d'autre part
les facteurs de taille de ces trois alliages sont petits, enfin le Nickel est
un métal de transition dont le comportement est moins simple que celui des mé-
taux normaux et il peut &galement se produire des phénoménes d'ordre qui modi-

fient la répartition des impuretés.

Les pentes des courbes o(c) pour Cu Ni, Cu Al, Cu Zn ne sont pas en
trés bon accord avec la loi (4.1) mais les mesures correspondent i des concen-
trations élevées (jusqu'd 30 % pour Cu Zn).

Si nous prenons les pentes définies par les premiers pointés (concen-—

trations faibles, droites tracées en pointillé) nous constatons que :

1°) les mesures de Mitchell et Thornton [69] et de Jamison et Sherril
[681 donnent la méme pente pour Cu Zn, pente qui est en meilleur accord avecr
4.1).

2°) pour ¢ < 5,10_2 les mesures faites sur Cu Al [66] s'alignent bien
sur une droite dont la pente est comparable 3 celle proposée par (4.1) pour cet

alliage.

On voit donc qu'en se limitant aux conditions de validité de (4.1)
(c petit) on retrouve un accord assez bon entre cette loi et les valeurs expé-
rimentales.

Nous avons résumé l'essentiel de cette discussion dans le tableau

4.11 de la fagon suivante :
pente expérimentale de g(c)
n
- la colonne 6 indique l'intervalle admissible pour % Gy d'aprés le modéle de

- la colonne 5 indique le rapport R =

Friedel (premiére valeur) ou de Tchernov - Indenbom (deuxiéme valeur).

-~

Les valeurs expérimentales (colonne 5) sont A comparer aux valeurs

théoriques (colonne 6).



La symbole 0°K dans la colonne 7 signifie qu'on a extrapolé la limite
élastique 3 partir de 78°K.
Enfin, on a souligné les alliages pour lesquels on a un bon accord

ent~e 1l'expérience et la théorie.

TABLEAU 4.11

! Pente ‘
expérim g Pentel 3 . 'T° mini-
Matrice {Soluté! n |des cour- n 5 4 5 male des observations
enZ (bes o(c) ((kg/mm™)| (kg/mm”) | mesures
en kg/mm2
In 25 |25 (ou 45)[100 0°K
(ou 180}
Zn 14 |24 170 0°K Linéaire d'aprés ES]
pour c < 107
| ag | AL | 9 |28 310 P00-830 | 4eox
! Au 1| 4 400 472K |effet de taille petit et
effet de module petit
Sn |33 |260 800 78°K
| Mg 32 {200 620 78°K
Zn 6 | 50 830 78°K
Cu 19 {700 3700 450-750 | 78°K grande imprécision
Al ' Ag 3 |1700 57000 78°K grande imprécision car
c<5010’4(3 points trés
rapprochés)
Ge 13 |300 2300 78°K grande imprécision-effet
de modﬁle trés important
i 'm
( = 1,35)
Cu 8 |15 190 0°K concentration?
élevées c>10 [ Nickel
Ni Co 2 |75 3800 1200-2100| 78°K linéaire mais 2 (métal de
mesures seulement|transi-
Fe |10 |300 3000 78°K tion
* o . 1/2
Al 20 (36 180 472K linéaire en c'’ 4pour
N o< c < 15,1072
Zn 20 |23 115 472K mauvaise linéarité pour
c o <c + 3.1071
“ Ni 8 |10 125 750-1350 | 0°K
Ag |41 |380 920 0°K
2 trés gros facteur de taille
sb 90 |1040 1150 78K bon accord avec la théory€ [,
( Jwy
“on a pris dans ce cas la pente pour les faibles concentrations. \ LILLE
S
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Figure 4.3. AgIn
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Figure 4.11. Al Mg

d‘aprés SHERBY et Coll.  [63]
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Figure 4.16. Ni Cu
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Figure 4.23. Cu Al
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Figure 4.25. Cu Ag
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Figure 4.27. Comparaison des pentes des courbes T (c)
pour les alliages a base d'Argent.
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Figure 4.29. Comparaison des pentes des courbes T (c)
pour les alliages a base de Nickel.
%o(c) -0©) kg/mm?
CuSb CuAg
N=o,m

21

1}

CuAl N=o0,2
CuZn n=o,2 CuNi
Nzo08 c At%
ry ’

0 1 2 )

Figure 4.30. Comparaison des pentes des courbes T (c)
pour les alliages & base de Cuivre.
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CONCLUSION

Nous avons essayé d'évaluer, dans ce travail, la limite &lastique
des alliages substitutionnels dilués de structure C.F.C. . Pour cela, nous avons
dtudié 1'interaction d'un atome de soluté avec une dislocation dissociée ou non
dans 1'approximation &lastique de 1'effet de taille.

Nous avons montré que, du fait de la dissociation des dislocations,
1'énergie de liaison d'une dislocation avec un atome d'impureté varie relative-
ment peu avec l'angle que fait la dislocation avec son vecteur de Burgers. Cela
explique notamment que 1'effet de taille joue un rdle important, méme pour les
dislocations vis.,

Nous avons pu évaluer la limite élastique 4 0'K des alliages dilués
et complétement désordonnés contenant des dislocations dissociées et nous avons
comparé nos résultats 3 un certain nombre de résultats expérimentaux.

Nous ne pouvons malheureusement pas expliquer les &carts observés
par le seul effet de la dissociation. Les anomalies sont probablement dues & 1'in-
suffisance du modéle de l'effet de taille.

Pour résoudre complétement le probléme de la limite €lastique des
alliages dilués, 1l faudrait tenir compte de tous les autres effets (effet de mo-
dule, &lectrique, chimique et d'ordre) et comparer les résultats i des mesures
de micro déformation.

Nous pouvons cependant affirmer que la loi ¢ * ¢ est assez bien vé-
rifiée, et lorsque l'effet de taille n'est pas trop faible, les résultats expéri-

mentaux sont généralement en bon accord avec notre modéle.



Facteurs de taille volumiques

ANNEXE I

de quelques alliages d'aprés King E4]

oS

Sy
8olvant

! . Cu Ag Au Al Ni
| Soluté ™.
N
Cu - 26,9 14,2 - 18,9 + 7,8 [72]
Ag 40,8 - 0,5 + 3 [72]
Au 47,9 1,0 -
Zn 19,9 13,8 14,5 - 5,9
Al 20,3 9,1 10,3 -
In 76,3 25,5 26,2
si 5,9 - 12,5
Ge 25,0 2,6 2,7 + 13,4
sn 85,6 33,1 31,0
Sb 89,0 45,4 38,7
Ni 8,0 15,9 -
Mg 51,0 7,7 + 32,2
Co + 1,7 [72]
Fe + 10,5 [72]

(laus

\

LILLE



ANNEXE 1II

Le champ de contrainte en un point P de coordonnées (Xl, X5 x3) dd

d un centre de dilatation situé i l'origine vaut

aidd

Le champ de déformation e

[

donné par la formule (1.1)

-
u =

On voit sur cette formule que © =
>

Le champ de contrainte ¢ vaut donc simplement :

c,.
ij
solt
011 = 2u
Ogp = 2W
°33 T

4y

Si le centre de dilatation

(x 2, X

2
X + X, 2x3
2 2 2\ 5/9
+ x2 + x3 >

AV 1 I+ nQ

we

1+v

Gr " 3 1-v  12n

1-v

>

Trace (g)

23

31

- 6u C

- 6u C

- 6u C

(AIL. 1)

se déduit du champ de déplacement U

(ATII.2)

est nul.

(AIII.3)

(AIII.4)

défaut qui vaut, d'aprés (1.3)

(AIII.5)

est placé en un point (a, b, ¢) on trouve

les expressions du champ de contrainte en un point P en faisant le changement

de wvariables

(AIL.6)



Ainsi, si l'atome de soluté est en

P du plan zox

I

22

33

(& 1.2)

2u C

2up C

o2 . yo2 . 2

s
KX2 . Y02 . 22) 575

D

(o, Yo o), on a, en un point

12

23

Xy,
6u C =
<X2 . yo2 . z2)5/2
y_ oz
6u C 2




ANNEXE TIIT

EVALUATION DE LA FORCE CONCENTREE

On veut évaluer l'intégrale

Q
[a W
N
1
o3
Q
[a R
N
]
[ex]
=
!
o
i
<
)

(ATII. 1)

Si on néglige les variations de x avec z (x(z) est une fonction symétrique

2

et x est petit) on aura simplement, en posant A2=x2+yo et

(+ﬂ/2
1| do
F = 6pChb xy —r
X o 4 2.\3/9
A ien)2 (l+tg ¢)
et J;"""TY/Z
} ¢ _ 4
| (1+tg%) %2 3
-/2
Soit finalement
e - 8uC bX X y0
" 2 2, 2
(x"+ vy
et, en passant 4 la variable réduite X = ?—
o

lliaison

z= A tg ¢

(AIII.2)

(AIIT.3)

(AIII.4)

(AII1.5)

(AIII.6)

et en tenant compte de 1'énergie de
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