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- le durcissement lié à l'addition d'un élément en solution solide
n'est plus un "fait" expérimental, mais son interprétation reste le sujet de
cont roverses .
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La recherche actuelle est dominée par les moyens technologiques mis
à sa disposition: ordinateur, automatisation, ... Des progrès considérables
ont ainsi été réalisés dans la connaissance des phénomènes observés, et ce-

pendant des mécanismes apparemment simples n'ont pu être explicités de façon
définitive. C'est ainsi que la déformation plastique des métaux reste un su-

jet d'étude très important car, malgré des techniques de pointe telles que
la microscopie électronique, de nombreuses questions restent soulevées. Dans
ce domaine particulier des propriétés mécaniques des métaux, les publica-
tions actuelles font état de nombreux travaux consacrés à des sujets souvent
supposés "connusll :

- de même, l'origine de la forte augmentation des propriétés mécani-
ques, qui est caractéristique du comportement des solutions solides de struc-
ture cubique centrée à basse température, est toujours très controversée.

Ces deux exemples illustrent bien le paradoxe et la disproportion
existant entre les techniques mises en oeuvre et les résultats obtenus; si,
dans ces deux cas, l'observation et la caractérisation des phénomènes ont
été améliorées, elles n'ont pas débouché sur l'identification des mécanismes
mis en jeu. Ceci nous amène à considérer notre travail et nos connaissances
avec modestie et humilité.

Une étude bibliographique des problèmes posés par la déformation
plastique des matériaux de structure cubique fait apparaître une importante
lacune: les solutions solides cubiques centrées substitutionnelles ont
jusqu'ici été relativement peu considérées. Nous pensons que cela est lié a
trois raisons principales:
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- aux températures plus élevées par un "durcissement".
;'
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- aux températures inférieures a la température ambiante, par un
"adouci ssement".

- dans le cas des solutions solides cubiques a faces centrées substi-

tutionnelles, l'étendue le plus souvent très notable du domaine d'existence

des solutions solides considérées permet aux expérimentateurs de faire varier

la composition en soluté dans une large mesure; par suite les essais peuvent

être multipliés sans difficulté. En outre, des éléments comme l'aluminium ou

le cuivre, et leurs alliages sont flcilement élaborés et ont été largement

développés pour des applications industrielles.

- l'autre type de solutions solides très étudiées est celui des so-

lutions interstitielles de structure cubique centrée. Là, c'est le développe-
ment des aciers et le rôle prépondérant des atomes en insertion, (comme le

carbone ou l'azote) qui expliquent l'intérêt porté à ces alliages.

- au contraire, les éléments en substitution dans ce dernier type de

solution solide ont le plus souvent une limite de solubilité faible, et leur
influence est fréquemment masquée par celle des insterstitiels présents.
C'est pourquoi il a fallu attendre la dernière décennie pour voir se dévelop-
per les travaux qui leur sont consacrés.

L'analyse de ces propriétés a permis de mettre en évidence trois ty-
pes de phénomènes; l'addition au solvant fer du soluté titane se traduit en
effet :

L'étude qui nous a été confiée, avait donc pour but de déterminer
les propriétés mécaniques des solutions solides substitutionne1les de struc-
ture cubique centrée fer-titane et de contribuer à leur interprétation.

Par ailleurs, il n'est pas possible de transposer, a priori, les
théories proposées pour l'interprétation des propriétés d'une catégorie d'al-
liages, à celles d'une autre catégorie. D'une part, les solutions solides in-
terstitielles sont caractérisées par des distorsions de symétrie tétragonale
introduites par la présence de soluté au sein d'un réseau cubique centré,
alors qu'un atome en substitution crée des perturbations de symétrie sphéri-
que. D'autre part, les deux types de réseau, cubique centré et cubique faces
centrées, sont par définition différents et leurs propriétés peuvent n'avoir
aucun lien entre elles.
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- par ailleurs, dans un certain intervalle de températures (supérieu-
res A l'ambiante), un phénomène de "vieillissement dynamique" a été observé.

a) En ce qui concerne les propriétés mécaniques à basse tempé-
rature des matériaux de structure cubique centrée, le fait caractéristique
généralement signalé est la forte augmentation de la composante thermique T*

de la contrainte critique de cisaillement réduite T lorsque la température de-

vient sensiblement inférieure à une certaine température T ý 0,2 Tf (Tf' tem-

pérature de fusion). La limite élastique à 77 oK peut ainsi être 5 à 6 fois
plus élevée qu'elle ne l'est à la température ambiante. De nombreux travaux
ont été consacrés à ce sujet, apportant autant d'hypothèses bien souvent con-

tradictoires. Trois modèles s'en dégagent cependant:
- l'un est basé sur les propriétés extrinsèques du matériau, les im-

puretés présentes au sein du réseau interagissent avec les dislocations et
contrôlent leur déplacement.

les deux autres font appel aux propriétés intrinsèques du réseau
d'une part, le déplacement des dislocations peut être traduit en termes de
contrainte de PEIERLS ; d'autre part, les dislocations sont considérées com-
me dissociées, et leur mobilité est alors conditionnée par un processus de re-

combinaison.

Bien que toutes ces théories prévoient un durcissement lorsque la te-

neur en soluté croit, l'adoucissement observé (qui reflète en fait la diminu-
tion de T*) n'est pas contradictoire avec chacun de ces processus: soit que,
dans le cas d'alliages substitutionnels,un mécanisme de piégeage des intersti-
tiels par le soluté diminue l'influence de ces insterstitiels, soit que le so-

luté abaisse la contrainte de PEIERLS du fait des distorsions introduites dans
le réseau, soit encore que le soluté influe sur le processus de dissociation
en le rendant plus difficile sinon impossible.

Autant d'hypothèses que nous avons envisagées à la lumière de nos ré-

sultats et de ceux relevés dans la littérature.

b) Pour ce qui est du durcissement observé quelle que soit la
température d'essai, ce phénomène affecte la composante athermique Tý de la
contrainte T. Bien que de nombreuses recherches aient été effectuées, c'est
essentiellement dans ce contexte que les interprétations et les modèles théo-
riques spécifiquement adaptés aux solutions solides cubiques centrées
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substitutionnelles sont três limités. týus avons cependant tenté de confronter

nos résultats 4 ceux prévus par les modèles existants.

c) Lorsque la température croit, l'activation thermique favori-

se la diffusion des atomes de soluté et donne naissance aux phénomènes de

vieillissement dynamique (effet PORTEVIN - LE CHATELIER) ou statique. C'est

ce qui est classiquement observé dans le cas du fer-a et des aciers faiblement

alliés avec pour conséquences caractéristiques une augmentation des propriétés

mécaniques accoýpagnée d'une perte de ductilité. Cependant l'origine du phéno-

mène reste imprécise; s'il est admis que, dans l'exemple précité, les inter-

stitiels sont responsables de l'effet PORTEVIN - LE CHATELIER, les mécanismes
invoqués peuvent être remis en question par un certain nombre de résultats ré-

cents, dont ceux que nous avons obtenus: de fait, un effet semblable a été
mis en évidence dans le cas des solutions "libres d'interstitiels", ce qui

confinne que les interprétations "classiques" ne peuvent être retenues. Nous
avons donc essayé de voir quelle pouvait être la part des substitutionnels
dans les processus envisagés.

Nos expériences ont été effectuées sur des solutions solides fer-ti-
tane. Nous avons choisi le fer comme élément de base afin de bénéficier dlun
maximum de données de référence, ce matériau étant par ailleurs fortement in-
fluencé par la présence d'interstitiels. Le choix du titane a été dicté par
les raisons suivantes:

- le titane est l'un des éléments d'alliage du fer à fort effet "dur-
cissant",

- les propriétés mécaniques des alliages fer-titane ont été três peu
étudi ées,

- le titane est couramment inclus dans la composition des aciers, et
en particulier dans celle des aciers du type" maraging". Il était intéres-
sant de connaitre les caractéristiques mécaniques de l'alliage binaire Fe-Ti,
pour tenter de distinguer ultérieurement entre les ;'nfluences respectives
exercées par chacun des éléments présents dans ces aciers où les constituants
en faible teneur jouent un rôle important.

- enfin et surtout, le titane est le "getter" le plus efficace. Une
faible teneur en cet élément sert généralement â piéger les éléments intersti-
tiels tels que le carbone ou l'azote sous forme de composés complexes; un
excès de titane permet donc d'étudier l'effet spécifique de ce solutê. Ce fait
mý entra'ne un inconvénient puisqu'une indétermination existe quant I la

I
t
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teneur en titane susceptible d'être efficace, c'est-A-dire sur la fraction
de soluté ne participant pas au piêgeage. Nous avons vérifié A l'instar de
nombreux auteurs, que la concentration nécessaire, et suffisante, A l'élimi-
nation de l'effet des interstitiels, était sensiblement de 0,15 % at Ti.

Nous exposerons notre travail en quatre parties. Dans une première
partie, nous reviendrons sur le choix du titane et nous décrirons les carac-
téristiques des solutions solides fer-titane. Par ailleurs, chacune des mé-
thodes expérimentales et les conditions dans lesquelles elles furent utili-
sées seront développées.

La deuxième partie sera consacrée aux propriétés des alliages consi-
dérés à basse température. L'exposé de nos résultats précèdera une discussion
critique des diverses interprétations envisageables.

L'effet PORTEVIN-LE CHATELIER fera l'objet de la troisième partie.
Après en avoir donné les diverses caractéristiques, nous tenterons d'analyser
les différents mécanismes mis en jeu et leur répercussion sur les propriétés
mécaniques aux températures supérieures à l'ambiante.

Enfin, dans une quatrième partie, nous nous attacherons à préciser
l'origine du durcissement lié à l'addition du titane, et nous essayerons d'é-
tablir une relation entre les diverses propriétés observées 4 basse et 4 hau-
te température.
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CHAPITRE I.

MATERIAUX UTILISES ET CONDITIONS EXPERIMENTALES.

I - Choix du matériau.

la validité de notre étude repose sur l'absence d'éléments "libres"
en insertion dans les alliages considérés. Le choix du titane comme soluté
s'impose dès lors que celui-ci est très avide des éléments concernés, c'est-
a-dire essentiellement le carbone ou l'azote. (On considère en effet généra-
lement que l'oxYgène n'intervient pas dans le phénomène de vieillissement dy-

namique du fer-a [1] ; en position substitutionnelle, il peut - sous certai-
nes conditions - donner lieu à un écoulement plastique discontinu [2] ; ce-

pendant, cette hypothèse est rarement retenue). De plus, une étude comparati-
ve [3] de l'effet des différents solutés susceptibles d'être ajoutés au fer
a montré que le titane était l'un des éléments les plus durcissants. Cepen-
dant, la teneur en titane doit être inférieure a celle délimitant le domaine
de solubilité afin d'éviter tout phénomène de précipitation dont les effets
pourraient perturber les mécanismes étudiés et, par la-même, rendre leur in-

terprétation difficile.

A - Le titane "getter".----------- ------
Les conséquences,dans certains cas, néfastes du carýne et de l'azo-

te en solution dans le fer et les aciers (notamment la fragilité au bleu) ont
incité a rechercher des "getters", éléments qui, en se combinant aux inter-
stitiels éliminent les inconvénients dûs â leur présence. Les divers travaux
effectués dans ce dOOlaine ont permis d'établir une "échelle" des éléments les
plus actifs quant a la formation de carbures ou de nitrures. Dans l'ordre
d'efficacité croissante, on peut citer d'après [4,5] : Mn, Cr, Mo, V, Nb, Ti.
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Cependant, seuls le niobium et le titane interagissent a la fois
avec le carbone et l'azote, les autres éléments ayant moins d'affinité pour
le carbone.

Des publications antérieures il ressort en outre que, d'une part la
grande stabilité des carbures et nitrures de titane permet d'éviter tout ris-

que de dissociation ou de remise en solution aux températures moyennes (c'est
a-dire vers 600 - 750 °K),d'autre part qu'un rapport TilC égal à 4 est suf-

fisant pour éliminer tout carbone libre dans la solution [4]. Ce dernier
point a été confirmé notamment par LESLIE [6] dont les études sur les solu-
tions solides de fer-a ont été effectuées sur la base d'un fer "purifié" qui
était en fait un alliage Fe-O,15 % at Ti.

Nous ne nous intéresserons ici qu'à la solution solide a, donc à la

partie du diagramme correspondant à des concentrations en titane inférieures
a 10 % at, qui est reproduite dans la figure I-I, d'après HANSEN [7] ; les
éditions ultérieures de ce diagramme nlont pas apporté de sensibles modifica-
tions. Il semble en fait que la limite de solubilité du titane dans le fer-a
soit connue avec assez peu de précision: à la température eutectique
(ý1613 K) elle est dlenviron 7 % pds (8,07 % at), mais elle ne dépasserait
pas 2,5 % pds (2,9 % at) à l'ambiante. Quant à la boucle y, la teneur maxima-
le se situerait vers 0,8 % pds (0,93 % at).

Cependant, quelques travaux ont conduit à des valeurs différentes.
C'est ainsi que MOll et al. situent la limite de la boucle y à 0,65 % pds
(O,16 % at) [8] - SPEICH [9] obtient, par trempe depuis 1553 K d'un all iage
a 8,8 % pds (10,10 % at) de titane une solution solide homogène; cette der-

nière est ensuite le siège dlune précipitation de la phase Fe2Ti au cours
d'un revenu ultérieur. Par suite, dans ces deux cas, le domaine a est "agran-
di" et il est difficile de trancher sur la valeur précise de la teneur maxi-
male en titane susceptible d'être en solution solide a. Il faut noter que,
dans la plupart des alliages considérés, certains éléments a l'état de tra-
ces ne sont pas mentionnés et que leur influence reste a déterminer.

Nous avons donc été amené a procéder en deux étapes dans 1 e choi x

de la concentration de nos alliages.ý\.£ _'1 (d
r, "... ..

I
,.',. ... -: ,ýto

... !:. {' ...
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Une première série d'alliages a été élaborée afin de réaliser les
essais préliminaires de l'étude devant permettre de définir plus précisément,
d'une part les problèmes envisagés, d'autre part les conditions expérimenta-
les. Le tableau 1-1 regroupe les analyses de ces différents alliages.

I-----------------------T----------T----T-----T-----.
Composition 1 1

1 Ti % pds 1 C N 0
I Référence

622 I 37 1 10 I 310 1

623 0,45 I 65 I 14 64 I

624 0,82 " 71 1 10 , 53 ,

625 2 , 85 1 10 35 ,

626 3,74 1 69 , 28 , 126 ,

---------------------------------------------------
TABLEAU 1-1.

Ces alliages ont été élaborés par simple fusion sous vide dans un
four H.F.

Seul l 'alliage le plus chargé s'est révélé biphasé: les'précipités,
visibles en microscopie optique (fig. 1.2), ont été identifiés par diffracto-
métrie X comme étant du type Fe2Ti. Par ailleurs, nous avons pu constater
l'effet de piègeage des interstitiels (fig. 1.3) : à l'ambiante, la limite
élastique de l'alliage à 0,45 % pds est nettement inférieure à celle du fer
non allié. Ces premiers résultats [10] nous ont amené à poursuivre notre tra-

vail sur les matériaux suivants
- un alliage à 0,12 % pds de titane pouvant être considéré comme un

fer "pur", ou à défaut "épuré",

- un alliage contenant 3,14 % pds de titane, teneur proche de la li-

mite de solubilité aux températures maximales envisagées pour nos essais à

chaud.
- un alliage de composition intennêdiaire se situant sensiblement au
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TABLEAU 1-2.

milieu de cette gamme de concentrations contenant 1,86 % pds de titane.

C

0,12 , 229 ± 20 , 14 ± 2 , 18 ± 2 I

1,86 , 200 ± 20 , 18 ± 2 , 25 ± 2 ,

3,14 , 210 ± 20 , 16 ± 2 " 40 ± 4 I---------------------------------------------------

, Alliages (% pds Ti)

(teneurs exprimées en ppm).

Nous confirmerons par la suite que ces alliages répondaient bien
aux conditions que nous nous étions fi xé ; en effet:

- d'une part tous ces matériaux se sont comportés comme exempts
d'interstitiels (absence de décrochement à la limite élastique à la tempéra-
ture ambiante, et aucune trace de pic du type Snoek en frottement interne;
nous reviendrons plus en détail sur cet aspect du problème dans le 3ème cha-
pitre).

---------------------------------------------------

Cette deuxième série a été élaborée par fusions multiples, sous vi-

de, pour assurer une plus grande homogénéité des lingots. Le tableau I-2 re-

groupe l'analyse de ces matériaux.

- d'autre part, les observations en microscopie électronique n'ont
révélé aucune précipitation dans l'alliage à 3,14 % pds de titane comme le
montre la figure 1-4. Aucun contraste pouvant être attribué à la présence de
précipités n'est visible sur les images en fond clair. Ce fait est corroboré
par l'absence de taches sur le diagramme de diffraction en dehors de celles
correspondant au réseau du fer-a. Les clichés de la fig.I-4 ont été réalisés
à partir d'échantillons déformés en traction, ce qui explique l'existence de

nombreuses dislocations dont la configuration est étudiée au chapitre Il.

Enfin, l'interprétation des résultats obtenus aux températures su-

périeures à l'ambiante nous a imposé des essais complémentaires qui ont por-
té sur un fer non allié ayant pour teneur en impuretés: C : 170 ppm,
N : 30 ppM, 0 : 330 ppm ".

oituJS ýI IIJb 2 .ý'" ltn""'''t'! _ ý . J . Qiý

:T .\,t. V.£ ý .=.
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Fig. I - 4 - Différents aspects de la solution solide

Fe - 3,14 % Ti



II - Conditions expérimentales.

Une des méthodes les plus classiques de caractérisation des proprié-
tés mécaniques consiste à solliciter en traction les matériaux à étudier. La
mise en oeuvre de ce type d'essais est relativement simple, dès llinstant où
lion dispose dlun appareillage suffisamment élaboré, donc relativement coûteux;
il est alors possible de couvrir un très large intervalle de températures et
des expériences ont pu être réalisées dès la température de 4,2 K" [IlJ jus-
qu'au-delà de 1200 K [12] .

Les problèmes d'isolation thermique inhérents aux températures les
plus basses sont bien connus et sont résolus sans trop de difficultés. Aux
températures élevées, la contamination éventuelle de lléchantillon est évitée
en plaçant le dispositif expérimental dans une enceinte étanche au vide, ce
qui est facilement réalisé sur les machines de traction.

L'essentiel des résultats expérimentaux a donc été déduit d'essais
de traction. Bien que le nombre d'informations recueillies par ce moyen d'in-
vestigation soit très important, nous avons complèté notre étude par des ex-

périences de frottement interne, et par des mesures du module d'Young. Enfin,
nous avans précisé les caractéristiques structurales des matériaux mis en
oeuvre par des mesures de paramètres et des observations en microscopie élec-

tron i que.

Nous présenterons donc successivement ces différentes techniques,
en précisant dans chaque cas les grandeurs mesurées et par là-même la signi-

fication des symboles utilisés dans la suite de notre exposé.

A.l - Appareillage utilisé

Nous disposions de deux machines INSTRON. La première de type
TT - CM - L, était équipée du montage permettant de réaliser les essais "à

chaud". Sur la seconde, de type H 1223, ont été effectués les essais "à froid"
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A.l.l. Dispositif lia froid"

Le dispositif a été conçu [13] afin d'éviter les inconvénients des

procédés basés sur l'immersion des échantillons dans un bain (alcool, acétone,

isopentane) refroidi par une circulation d'hélium ou d'azote liquides: d'une

part, la régulation de la température du bain est alors assez imprécise - et

il en est donc de même de la température de l'éprouvette -
; d'autre part, cer-

taines réactions peuvent affecter la surface de l 'échantillon et modifier les

propriétés mécaniques.

Nous avons donc préféré utiliser un cryostat à atmosphère gazeuse
d'azote; l 'admission d'azote liquide dans une préchambre de détente s'opère
depuis une bouteille classique, par l 'intermédiaire d'une canne de transfert
isolée; à l'extrémité de cette canne se trouve une électrovanne qui s'ouvre
lorsque la température de la sonde de régulation est inférieure à la tempéra-
ture affichée sur le régulateur. La gamme des températures disponibles s'étend
de 293 K à 77 K. Des expéri ences ont été réa li sées A 20 I( sous hydrogène
liquide [14] ,mais les conditions de sécurité draconiennes nécessaires dans
ce cas (moteurs de la machine de traction non équipés de dispositifs anti-
déflagrants) ne nous ont pas permis de renouveler ces essais.

A.1.2. Dispositif "à chaud".

Un groupe de vide est adapté au dispositif de traction [ 15). les pres-
sions obtenues, inférieures à 2 .

10-6 torr, assurent une excellente protection
contre les risques de contamination (particulièrement sensibles pour le fer)
dans 11 i nterva 11 e des tempéra tures compri ses entre 293 et 1200 !(, 00 nous a-
vons utilisé cet appareillage.

A.1.3. Précision des mesures de températures.

liA froid", les températures visées sont atteintes après un maintien
de l'ordre de une heure à la température désirée afin d'assurer une bonne homo-
généité de ce paramètre dans l'ensemble de l'enceinte. la température de l'es-
sai est alors assurée à ±2 K.

liA chaud", le maintien préliminaire en température est d'environ 3 h,
car l'inertie thermique de l 'équipage est très importante. le gradient de tem-
pérature le long de l'éprouvette est alors pratiquement nul, et la précision de
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la mesure est aussi de ±2 K. Ces mesures ont été effectuées A l'aide d'un
thermocouple placé au contact de l'(prouvette.

A.2. Conditions mises er oeuvre lors des essais de traction.

A.2.1. Echantillons.

Nous avons utilisé des éprouvettes plates de section égale à 2 mm2
environ pour une longueur utile de 1,5 mm (fig. 1.5). Elles ont été découpées
dans une tôle de 1 mm d'épaisseur. Les conditions de recristallisation ont été
déterminées afin d'assurer une taille moyenne de grains sensiblement identique
dlun type d'échantillon à l'autre: pour cela, les alliages ont été maintenus
4 heures à 1123 K sous un vide inférieur à 3 .

10-6 torr, tandis que pour le

fer non allié considéré, le traitement a été de 3 heures à 973 K, également
sous vide. Après ces traitements, les matériaux considérés présentaient unifor-
mément une taille de grains moyenne de 40 microns environ.

L'homogénéité de l'état de surface des éprouvettes a été assurée au
moyen dlun polissage mécanique préliminaire au papier 600. Un soin particulier
a été pris pour que ne subsiste aucune rayure dans une direction différente de
llaxe de traction susceptible de constituer une amorce précoce de fissure.

A.2.2. Vitesses de déformation.

Les essais ont été réalisés à une vitesse de traction de 0,1 cm/min
ce qui correspond à une vi tesse de déformation moyenne de 1,1 .

10-3s -1. Le

choix de cette vitesse a été dicté par les valeurs couramment trouvées dans
la littérature et qui sont voisines de ce chiffre; de plus, elle se situe au

milieu de la gamme des vitesses disponibles sur la machine INSTRON.

A.3. Définitions et mesures des paramètres étudiés en traction.

A.3.1. La courbe de traction.

Les courbes effort-déformation obtenues lors de nos essais sont de

deux types :

- les premiêres, schématisées sur la fig. 1.6 (a), sont caractéristi-
ques du comportement des matériaux étudiés A basse température: elles com-

portent notamment une nette discontinuité A la limite élastique suivie dlun
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(1.1 )

limite élastique

ýlp
+ý) contrainte à la rupture, où ýlp

o

. ý. .;;.

- les secondes (fig. 1.6 (b)) observées aux températures supérieures
à la température ambiante (abstraction faite des discontinuités éventuelles
liées au vieillissement dynamique, Cf. ch. III) ne présentent aucun "yield
point" et traduisent une striction totale de l'éprouvette avant la rupture.

10 et So sont respectivement la longueur et la section initiale de l'éprouvette.

palier,
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tes

Ces courbes permettent la détermination des grandeurs vraies suivan-

est l'allongement total de l'éprouvette correspondant à la charge maximale;
ýl

EM = Log (1 +
':) allongement uniformément réparti,

où ýlM est l'allongement plastique correspondant à la charge maximale
ýlR

ER = Log (1 + -r-) allongement à la rupture
o

Nous avons également évalué la contrainte d'écoulement correspondant
FSCW' ýlS%à un allongement de S % : Os %

= b (1 + ). Nous avons, par ailleurs,
So 10

caractérisé la consolidation de chaque matériau par le taux de consolidation

h = (ý), défini pour un allongement donné E ; ce taux est évalué directement
EE

sur les courbes expérimentales en utilisant la formule suivante:

Dans le cas où il existe un "yield point", il est possibýe de défi-
nir deux limites élastiques (fig. 1.6 (a) :

00 les indices V et A se rapportent respectivement aux valeurs vraies et ap-
parentes de chaque grandeur considérée.
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limite élastique supérieure

limite élastique inférieure

Au chapitre Ill. nous serons amené à canparer les amplitudes des

décrochements a la limite élastique observés. Pour cela, nous définissons

llcrL = crE
-

crE . En outre, le palier qui fait suite au "yield point", appelé
S I

généralement palier de Lüders,a été caractérisé par l'allongement correspon-

dant à 1 a déformation maximale hétérogène cL = Log (1 + ý).
o

A.3.2. Les composantes de la contrainte critique de
cisaillement réduite.

L'interprétation des propriétés mécaniques a basse température néces-
site de ne considérer que la composante thermique T* de la contrainte critique
de cisaillement réduite T (c.c.c.r.).

Nous verrons en effet que les solutions solides de structure cubique
centrée se caractérisent par une forte augmentation de la limite élastique
lorsque la température est abaissée. La figure 1.7 représente cette variation
fréquemment observée expérimentalement. La c.c.c.r. T peut être décomposée en

*
une composante thermique T (fonction de la température et de la vitesse de

déformation) et en une composante athermique TW évoluant très peu avec la tem-

pérature (et ce parallèlement aux variations du module de cisaillement ý, dloù

la signification de l'indice utilisé).

Cette décomposition se justifie a postériori en considérant la nature
des obstacles au mouvement des dislocations. En effet, lorsque la température
est supérieure à Tc (fig. 1.7) les fluctuations thermiques auxquelles sont
soumises les dislocations sont suffisantes pour leur permettre de surmonter
les obstacles à courte distance; seuls restent actifs les champs de con-
trainte s'exerçant à longue distance: la contrainte appliquée est alors égale
à TU' Lorsque la température est abaissée (T < Tc)' l'agitation thermique est
diminuée, et une contrainte T* est nécessaire pour surmonter les obstacles a

courte distance; on peut alors écrire:
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tion

A.3.3. Les paramètres d'activation.

(1. 3)

(1.4 )

* *
Ê = v exp(-H (T )jkT)

D'après ces définitions de la c.c.c.r. et de ses composantes, nous
avons adopté pour valeur de (2T ), la valeur à l'ordonnée du palier observéu
sur les courbes représentant les variations de la limite élastique en fonction
de la température. Nous avons de plus négligé, dans l'intervalle considéré
(0 < T < 750 K) l'influence de la température sur le module de cisaillement et,
par conséquent, admis que la composante TU y était constante.

La variation de H* avec la contrainte est appelée volume d'activa-

T = t*(T, t) + Tý (1.2)

T est la température à laquelle t* s'annule et T = T . T correspond doncc lJ u
à la partie linéaire, de pente d'ailleurs faible, de la courbe T = f(T). Nous
remarquerons que Tc peut éventuellement se situer au-dessus de la température
de fusion du matériau utilisé et dès lors, cette partie linéaire peut ne pas
exister.

Nous avons considéré la c.c.c.r. comme étant égale à la moitié de la
limite élastique inférieure. Cette valeur nous semble mieux rendre compte des
propriétés élastiques de l'éprouvette; par contre, la limite élastique supé-
rieure est plus aléatoire, puisque sensible à divers types d'hétérogénéités
de contrainte (état de surface, forme de l'éprouvette o "" ).

Au paragraphe précédent, nous avons souligné le caractère thermique-
ment activé de la déformation plastique. Il est donc théoriquement possible
de décrire le phénomène par une relation de type Arrhenius

v* # _
dH* (T*)

dT*

H* * .
1 1 é .

bl d 1 défet v diffèrent respectlvement se on e m canlsme responsa e e a or-
mation, et leur évaluation expérimentale peut permettre de différencier le
mécanisme mis en jeu parmi les divers mécanismes possibles.

où l'enthalpie d'activation H*('r*) diminue avec la contrainte appliquée (161.



I Contrainte de Peierls

*
Nous avons reproduit dans le tableau 1.3 les valeurs de v données

par CONRAD [17] pour quelques processus classiques.

- --------------------------------
---------------ýý::ýý:m: I

v*/b3

I 10 - 102 I

I Glissement dévié I 10 - 102 I

I Intersection des dislocations de la Forêt I 102 - 104 ,

, Mouvement non conservatif des crans
, Montées des dislocations

I 102 - 10' I

1

--------------------------------------------------------

TABLEAU 1.3.

L'expression 0.3) permet d'écrire

tf ( *) - - k [3 (LO, Ë) lT -
a (1 T) _

soit, pour des essais a vitesse de déformation constante

Le volume d'activation correspondant est égal a

(I.5)

(1.6)

(I. 7)

La détermination expérimentale de ces paramètres repose donc sur la
connaissance des grandeurs

eý). et
("

Log. Ë)
£ aT "

Les variations de T*. avec la température donnent immédiatement (aý )Ë. Le ýe-
cond facteur (dL09*£) a été déterminé en l'assimilant au rapport (2 Aýas E)

at

Plr ailleurs, le coefficient de sensibilité a la vitesse de
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déformation est défini conventionnellement de la façon suivante

(1.9)

( 1.8)

0t 1 doSOl m ý - ----
cr d(Log Ë:)

m = a(Log 0)

a(Log Ë)

et.. ,

de plus, si l 'énergie d'activation du processus mis en jeu varie
peu, les différentes valeurs susceptibles d'être prises, peuvent être rempla-
cées par une valeur unique équivalente.

CIS relations sont en fait équivalentes à celles de CONRAD, si on

LI (18] a basé son raisonnement sur la variation de la vitesse des dis-

locations v en fonction de la contrainte effectiveTý la température T et la

pression P (c'est-à-dire la composante hydrostatique de la contrainte). Il a

défini l'enthalpie d'activation ýH et le volume d'activation ýV du processus

par les relations suivantes :

les paramètres d'activation peuvent donc être facilement déterminés,
mais il nous faut cependant souligner que leur définition repose sur les hypo-

thèses suivantes :

le mécanisme contrôlant la déformation est supposé unique,

REMARQUE: les définitions de CONRAD des paramètres d'activation rappelées ci-

dessus sont celles retenues par la majorité des auteurs. Cependant d'autres

approches. peut-être plus rigoureuses, du problème ont été proposées sans pour
autant changer le formalisme obtenu; nous n'en donnerons ici qulun seul exem-

ple.

De la même façon, nous avons assimilé m à ! ýcr où apparaft la possibi-
cr ý(Log Ë:)

lité d'évaluer la valeur numérique du rapport cherché.

Le coefficient m a été calculé à partir des valeurs de ýcr observées
lorsqu'une variation brutale de la vitesse de déformation (d'un facteur 10

-3 -1
par rapport à l a vi tesse de base choi sie £0 = 1,1 . 10 s ,c I est-à-di re
" -2 -1. -4 -1
cl = 1.1 . 10 s ou £2 = 1,1 .10 s ) est imposée.
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1ntrodui t les relations d'OROWM :

et de JOHNSTON et al. :

(1.10)

(1.11)

00 b est le vecteur de Burgers des dislocations, p la densité de dislocations

mobiles et a un facteur gêométrique.

B - Mesure du rrodul e de YOUl'ýG.-------------------------

Les données relatives aux variations du module de cisaillement ý,

tant avec la température, qulen fonction de l'addition d'un élément en solu-

tion solide sont très rares. En particulier, nous n'avons trouvé aucune pu-

blication faisant état de mesures, directes ou dérivées de ý dans les allia-
ges Fe-Ti.

Nous avons donc évalué w en mesurant le module de YOUNG E de nos

échantillons, et en utilisant la relation classique existant entre ý et E, ti-

rée de la théorie de l'élasticité, soit:

E = 2w (1 + v) (1.12)
(où v est le coefficient de POISSON), car E est plus facilement accessible
expérimentalement. Une première méthode consiste à déduire E de la pente de
la droite représentant le domaine élastique, puisque l'effort a et la défor-
mation E sont liés dans ce domaine par la relation de HOOKE: a = [E. Cepen-
dant, les facteurs d'erreur sont très nombreux: rigidité de la machine, dé-
faut d'axiabilité des mors, faible précision sur des échantillons polycris-
tallins, etc ... Nous avons donc choisi une seconde méthode, faisant appel aux
propriétés de transmission acoustique au sein des échantillons.

B.l. Principe.

La méthode est basée sur la mise en résonance d'une éprouvette cylin-
drique, sollicitée par des vibrations longitudinales. Si l'éprouvette, de lon-
gueur 1, vibre en demi-onde a la fréquence No' la longueur d'onde À est égale
I À = 21 = ý. la vitesse V de propagation d'une onde longitudinale dans le
aatériau, es¥ liée au module d'élasticité E de ce matériau et I sa masse volu-
.ique p par la relation:
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Le calcul exact donne:

(1.13)

(1.14)
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v = (E/p)1/2

E = 4p 12
Ný

B.2. Appareillage.

i""'".

L'appareillage a été mis au point par MOUTURAT [19J. Nous reprodui-
sons le schéma de montage sur la figure 1.8. L'éprouvette E est soumise a des
vibrations longitudinales par l'action d'ondes ultra-sonores émises par un gé-
nérateur G. Lorsque l'éprouvette vibre en demi-onde, les extrémités sont des
ventres de vibration détectés par le crayon en graphite. le signal recueilli
est renvoyé sur un oscilloscope O. la recherche de la résonance correspond a
celle de l'amplitude maximale du signal recueilli et visualisé sur l'oscillos-
cope.

Cette équation ne tient pas compte des vibrations transversales aux-

quelles est également soumis l'échantillon.

Un four permet de réaliser ces mesures entre la température ambiante
et 800 K environ. sous atmosphère d'argon.

Nous avons choisi les dimensions de nos échantillons afin de pouvoir
négliger le terme correctif, c'est-a-dire en rendant le rapport f suffisamment
petit, soit: 1 ý 80 mm et r ý 5 mm.

A partir des valeurs de ce module de YOUNG "expérimentales·, nous
avons donc calculé le module de cisaillement ý par la formule (1.14), oQ nous
avons considéré v constant et égal a 0,28 [20].

222
E = 4p 12

H2o (1 +
2w v r

)
À2

où r est le rayon de la section circulaire de l'éprouvette et v le coefficient

de POISSON.

On obtient donc
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(1.15)

C - DisPQsitif de mesure du frottement intérieur.--- ----------------------------------------

avec

Notre but n'était pas de réaliser une mesure absolue du paramètre de

chaque alliage. Tout en nous attachant à travailler avec soin, nous avons es-

sentiellement cherché à évaluer les variations du paramètre a en fonction de
la teneur en titane. Ainsi, bien que disposant de diverses anticathodes (Co,Mo,

Cr) dont la plus adaptée est l'anticathode de cobalt - car elle permet d'évi-

ter au mieux le phénomène de fluorescence - nous avons choisi d'utiliser une
anticathode de cuivre pour laquelle un monochromateur était disponible. L'en-

semble de l'appareillage employé (monochromateur et montage diffractomêtrique)

00 : 61+f et T2 sont respectivement le décrément et la période des oscilla-
tions de llensemble fil + lame,

6f et Tl sont respectivement le décrément et la période des oscillations
du fil de longueur (la + 11) pincé aux deux extrèmités,

To est la période des oscillations du volant d'inertie, le fil inférieur

11 étant libre.

Les mesures de frottement intérieur ont été effectuées sur un pendu-
le de type inversé, dit pendule de COLLETTE (schématisé sur la fig. 1.9). Le
dispositif permet de solliciter les éprouvettes en torsion a une fréquence de
l'ordre de 1 Hz. Les éprouvettes sont plates (parallépipédiques) de dimen-
sions 50 x 5 x 0,5 mm. Un groupe de pompage assure un bon vide primaire dans
l'enceinte, autorisant les expériences entre 300 ý et 800 K. Les oscilla-
tions, enregistrées par un suiveur de spot, sont traitées par une baie élec-

tronique qui fournit conjointement les valeurs de la température, de la pé-

riode et des amplitudes Al et An de la première et de la nième oscillation,
(n ayant été préfixé) [21]. Le dépouillement de ces données a été effectué,
selon les indications de COLLETTE [22] par la formule:
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E.l. Préparation des lames minces.

intensité: 24 mAtension : 40 kV

Les nombreux avantages de cette méthode sont notamment la rapidité
de l'amincissement (de l 'ordre de 1 à 2 minutes) et la reproductibilité des
essais. Elle a cependant présenté dans notre cas un inconvénient majeur, inhé-
rent à la nature du matériau examiné; en effet, nos alliages sont ferromagné-
tiques et la masse magnétique, que constitue la lame mince obtenue, provoque
la déviation du faisceau et par là-même un décentrage du microscope en fonc-
tion de la position de l'échantillon. Ce fait a constitué un handicap impor-
tant à l'observation fine des défauts linéaires en limitant notamment les pos-
sibilités de "tilt" de la platine porte-objet.

Nous avons donc adopté la méthode dite "de la fenêtre". L'éprouvette
de dlpart est une languette de 70 mm de long sur 8 a 10 mm de large et 1/10 mg

La technique la plus récente utilisée pour la préparation des lames
minces observables au microscope électronique est la technique du double jet.

Une pastille de 3 mm de diamètre est découpée dans l'échantillon dont l'épais-
seur est de l'ordre de 1/10 mm. Elle est ensuite placée dans un porte-échan-
tillon, et l'ensemble est plongé dans un électrolyte, entre deux buses portées
à un potentiel négatif, la pastille étant en position d'anode. Les buses as-
surent une projection symétrique de 1 'é1ectrolytý sur chacune des deux faces.

La formation dlun "micro-trou" lorsque la pastille est assez mince est détectée
par un système optique, et le courant est instantanément interrompu.

la prise en compte des erreurs systématiques affectant la mesure du

paramètre conduit à une variation linéaire du rapport sin2e/N2 en fonction de

cos2 8/sin 8. Le paramètre exact a été calculé en extrapolant la droite obte-

nue pour 8 = n/2

les échantillons sont â l'état recristallisé. Après un polissage mé-

canique terminé â l'alumine, ils ont été polis électrolytiquement dans le

bain utilisé pour la précipitation des lames minces et décrit ci-dessous.

était placé sur un générateur SIEMENS, utilisé dans les conditions suivantes
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d'épaisseur. Ces cotes nous étaient imposées par le dispositif de traction
adapté à ces échantillons. La lame est polie électrolytiquement après que
ses côtés aient été vernis, afin dléviter les effets de bord. Elle est sortie
périodiquement du bain pour contrôler le polissage et l'amincissement. Dès
qui un trou est formé, il est "bouché" par du verni s. Cette opération est ré-

pétée jusqu'à ce que l'ensemble de la surface ait été utilisé. Il suffit alý
de récupérer au fonddu bain les "débris", généralement suffisanment minces
pour l'observation.

Cette méthode permet d'obtenir des lames de petites tailles ne dé-

passant pas quelques dizièmes de millimètres qui n'ont pratiquement aucune
influence sur le faisceau électronique.

Cependant, son utilisation s'est révélée fastidieuse car l'amincis-
sement de la languette est très long (de l'ordre de 2 à 3 heures). De plus,
nous n'avons pu éviter la formation d'une couche d'oxyde qui a considérable-
ment gêné nos observations.

Les deux méthodes présentent donc conjointement avantages et défauts.

Nous les avons utilisées parallèlement, la première pour la possibilité de

multiplication des échantillons, la seconde pour l'exploitation de ceux-ci,
en particulier la détermination du vecteur de Burgers des dislocations obser-
vées.

Pour la technique du double-jet, la composition de l'électrolyte

employé était la suivante
- 950 cc d'acide acétique

50 cc d'acide perchlorique

Les conditions d'utilisation étaient les suivantes: température : ý 17 oC,

tension: 70 V, intensité : ý 0,9 A, débit de l'électrolyte: lent. Le rinça-

ge est effectué au méthanol. (Les clichés réalisés sur les échantillons obte-

nus par ce procédé sont repérés par la lettre S).

Dans le cas de la méthode de la fenêtre la composition de l'électro-

lyte employé était la suivante:
- 100 9 dlanhydride chromique
- 540 cc diacide acétique
- 100 cc dleau

Les conditions dluti1isation étaient les suivantes température ý 10 oC,
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tension: 17 V, densité de courant : ý 0,2 A/cm2" Le rinçage final est effec-

tué dans l'acide acétique, puis dans du méthanol.

Les observations ont été faites a l'aide d'un microscope électroni-

que JEOL, type 100 C.

E.2. Détermination du vecteur de Burgers.

On montre théoriquement [23, 24] par le calcul de 1 lintensité diffrac-

tée que le contraste dlun défaut en microscopie électronique dépend dlun fac-

teur de déphasage, a = 2n 9 . R (1.16), où R est le vecteur déplacement dû a

la présence du défaut, et 9 le vecteur réciproque de la famille de plan dif-
_.

fractant. Il est clair que lorsque ce facteur a est nul (notamment lorsque 9

et R sont perpendiculaires) il n'y a aucun contraste et le défaut est invisi-

ble.

Le vecteur déplacement R associé à une dislocation-vis est parallèle
... ... 7

au vecteur de Burgers b ; la relation (1.16) devient a = 2n g . 0 (Ll7). Donc,

lorsque le plan diffractant est tel que 9 . b = 0 (1.18), il n'y a aucun con-
traste et le défaut est invisible. Par ailleurs, le vecteur R associé à une
dislocation-coin peut se décomposer en deux termes: R1 parallèle à b, et ý2
perpendiculaire au plan de glissement. Dans ce cas, lorsque 9 . b = 0, il sub-
siste un contraste résiduel dû à R2. C'est là un critère de distinction entre
le caractère vis ou coin des dislocations.

En pratique, la détermination du vecteur b est réalisée en recher-
chant. à partir d'Une image en fond clair, révélant la présence de disloca-
tions, les plans diffractants correspondants pour lesquels les dislocations
sont invisibles (ou très peu visibles, s'il s'agit de dislocations "coin");
c'est-à-dire en réalisant une série de micrographies en fond noir en utili-
sant successivement les différentes taches du cliché de diffraction les plus
proches de la tache centrale. Les vecteurs 9 correspondant à ces taches per-
mettent de détenminer le vecteur b en calculant le produit 9 . b, compte-tenu
également que b est essentiellement de trois types dans le cas des solutions
solides de structure cubique centréE, soit 1/2[111], [lOOJ et [110J (2ý.
Nous donnons sur la figure 1.10 deux exemples de cette détermination:
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Fig. I _ 10 a

Fe - 0.12 % Ti- -
b = 1/2 [111]
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Fig. I _ lOb

Fe - 3,14 % Ti- -
b = 1/2 [111]



a) dans le cas de l'alliage Fe-0,12 Ti (Fig. 1.10 (a)).
les dislocations sont invisibles uniquement

-+

à g::- 10111. Ceci nous a permis de déduire le

On peut considérer que

sur le fond noir correspondant
vecteur b = 1/2 [ 11Tl .

b) dans le cas de l'alliage Fe-3,14 Ti (Fig. 1.10 (b)).
l'invisibilité totale des dislocations est obtenue sur le fond noir

réalisé à partir de la tache de diffraction 9 = [01fJ ; b est alors égal à

1/2 [ 1T11 .

Ceci correspond bien aux résultats de DINGLEY et al. [23] qui ont
noté la prépondérance des dislocaticns de vecteur b du type 1/2 [1111.

la figure 1.10 illustre de plus la difficulté moyenne à laquelle
nous nous sommes heurté. Comme nous l'avons évoqué ci-dessus, nous nlavons
pas pu éviter une légère oxydation de nos échantillons et la couche dioxyde
formée, si mince fut-elle, diminuait notablement le contraste des défauts;
de ce fait, la distinction entre le caractère vis ou coin des dislocations
devient plutôt aléatoire. Il semble malgré tout que la plupart des disloca-
tions observées aient un caractère vis.



CHAPITRE I I.

PROPRIETES MECANIQUES AUX TEMPERATURES INFERIEURES A
LA TEMPERATURE AMBIANTE.

I - Résultats.

Alors que, pour la vitesse de déformation de base choisie,
(Ë: = 1,1 .

10-3s-1), les courbes effort-déformation ne présentent pas d'anoma-
lie à la température ambiante, il apparaît une discontinuité à la limite élas-

tique, suivie d'un palier, dès que la température d'essai devient inférieure
à 273 K (fig. II.1). Les amplitudes respectives du crochet de traction 60L
et du palier 6L, reportées dans le tableau 1, diminuent d'autant plus que la
concentration en titane, ou la température, augmente.

, Fe-O,12 Ti ' Fe-1,86 Ti ' Fe-3,14 Ti ,

, T K * *
, 60

,

EL '6o '
EL

' 60 EL
, L , L, , L,

, 298
, 273 0,6 ' 0,5 ' , 0,2

I 248 2 , 0,6 , 0,4 , 0,35 , , 0,25 I

I 203 3 , 1,3 ' 1 ' 0,6 ' 0,7 I 0,5

I 163 7,5 , 3,6 , 2,5 , 1,2 , 1,8 I 0,9
I 123 I 12** , **, 4 , 1,5 I 3,9 I 1,3

,
14**

:

**'
277 I , 6 I 4,1 ,

,---------------------------------------------
* 6aL est exprimé en hbar, EL en % .

... les valeurs de 60L sont des valeurs extrêmes précédant une
rupture prématurée de l'éprouvette (ER < EL)

TABLEAU II-I.
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B - ç2rýçýýriýýigýýý_Qý_12 déformation.- ------------

Lorsque la température décroit, il se produit,d'une part une forte
diminution du coefficient de consolidation, d'autre part une évolution du
type de rupture dont le faciès, primitivement ductile,devient fragile. Alors
que la striction est pratiquement totale à l'ambiante, la valeur de cette
caractéristique diminue d'autant plus que la température est basse, et que
la concentration en titane est élevée.

La déformation s'opère essentiellement par glissement; en effet, â

77 K, nous n'avons pu observer que de façon très limitée le déclenchement de
macles (faibles décrochements sur les courbes relatives à l'alliage le moins
chargé) ; parallèlement, on constate que la courbe traduisant l'évolution de
la limite élastique superleure 0ES en fonction de la température présente
une nette inflexion en-dessous de 123 K : point Q (fig. II.2).

Les observations en microscopie optique ne font apparaître qu'un
seul système de glissement, sauf peut-être aux températures voisines de l'am-

biante et pour de fortes déformations (E > 5 %) (Cf. paragraphe I.F).

c - ý2ri2tiQDý_9ý_12_1iýitý_ý12ýtigýý.

La figure II.2, dans laquelle sont représentées les variations de
la limite élastique 0ES et de la contrainte à la rupture aM en fonction de

la température, met en évidence que:
a) la limite élastique augmente nettement lorsque la température dé-

croît; conjointement, l'aptitude à la consolidation décroît. En effet, on

peut remarquer que la courbe aM = f(T) tend vers la courbe 0E = f(T) lors-

que la température s'abaisse (point P, par exemple, pour l'alfiage â 0,12 %)

b) l'addition de titane exerce deux effets: d'une part, le change-

ment de pente traduisant l'accélération de l'accroissement de 0ES se pro-

duit â des températures plus basses lorsque la teneur en titane est plus éle-

vée ; d'autre part, à température donnée (T < 300 K), la valeur absolue

(d:Es) de la pente de la courbe crES
= fIT) est plus faible lorsque l'allia-

ge èst plus chargé. En fait, le phénomène d'adoucissement ainsi décrit affec-

te uniquement la composante T* de la contrainte critique de cisaillement ré-

duite t.
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Des essais de traction I chaud (T < 900 K) nous ont permis de déter-

miner les valeurs suivantes de T (tableau II.2) (Cf. chapitre III).
u

----------------------------------

C % pds Ti 0,12 1,86 3,14

TlJ (hbar) ,2,3 ,4,1 ,6
----------------------------------

TABLEAU II.2

Le tableau II.2 montre que l'augmentation de la teneur en soluté pro-

voque aux températures supérieures à l'ambiante, un durcissement de la solu-

tion solide. L'adoucissement observé aux températures inférieures à l'ambian-

te (évoqué ci-dessus) est mieux mis en évidence en traçant les courbes
T* = f(T) (fig. 11.3, partie A) : compte tenu du fait que T*=T - TlJ, l'abais-
sement de T est accentué par l'augmentation paraTIèle de TlJ en fonction de la

teneur en titane.

Remarquons cependant qu'aux températures voisines de l'ambiante, la
*composante T est au contraire accrue par l'addition de titane (fig. II.3, par-

tie B).

o - Sensibilité à la vitesse de déformation.----------------------------------------
Le coefficient de sensibilité à la vitesse de déformation conserve

une valeur très faible dans le domaine de température envisagé (m < 0,1) ;

on peut malgré cela noter que la courbe obtenue présente un maximum (fig. II.
4 (a» : les valeurs des coordonnées définissant cet extrêmum sont d'autant
plus notables que le métal solvant est moins allié. Sur la fig. II.4 (b) ont
été représentées, à titre indicatif, les variations du rapport [6o/6(Log Êl]T
intervenant dans le calcul du volume d'activation qui va maintenant être con-
sidéré.

E - Paramètre d'activation.----------------------

a) Volume d'activation.
"'

Les variations du volume d'activation ont été représentées sur la
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fig. II.5. Deux faits sont a noter:
- aux faibles valeurs de la contrainte effective

le volume d'activation v· est élevé (v· > 50 b3), d'autre

" "
appl iquëe tr <10 hbar)

part, ce paramètre

I·

.
;:1:

augmente lorsque la teneur en soluté croft. " " "
- au contraire, aux valeurs plus élevées de T , salt T > 10 hbar,

v· est faible (v· < 20 b3) ; par ailleurs, v· a tendance à diminuer lorsque

la teneur en titane augmente.

b) Enthalpie d'activation.

les courbes représentatives de l'évolution de l'enthalpie d'activa-

tion H* en fonction de la température (fig. II.6) montrent qu'il y a lieu de
distinguer deux domaines:

- de 0 K à une température Tt ' variable selon la teneur en soluté,
1 *

l'enthalpie d'activation suit une loi linéaire H = C.T. la valeur de la pen-
te C est d'autant plus faible que la teneur en soluté est élevée.

- de T à l'ambiante, la loi de variation reste linéaire, mais la
t1

pente des droites obtenues est sensiblement plus élevée. Il est cependant dif-
ficile de préciser l'influence de l'addition de titane dans ce domaine de
température. Cette rupture de pente est probablement l'indice de l'interven-
tion d'un second mécanisme contrôlant la déformation.

lorsque la température devient supérieure à l'ambiante, l'enthalpie
diminue brusquement, ceci est particulièrement net pour l'alliage le plus
chargé en soluté.

F - QQýêryýýiQDý_SiçrQýçQQigýýý.

les résultats obtenus en microscopie optique sont illustrés par la
figure II.7. Après une déformation en traction, les échantillons présentent
un fin réseau de lignes, sensiblement parallèles et plus ou moins sinueuses
(fig. II.7 (a». lorsqu'un second système de glissement est sollicité, ce ré-
seau peut être traversé par d'autres lignes (fig. II.7 (b»).

Deux facteurs peuvent être caractérisés par ces observations: la
teneur en soluté et la température. l'influence de la température est parti-
culièrement nette si l'on compare les figures II.7 (b) et II.7 (c), ou Il.7(d)
et Il.7(e) : lorsque la température est abaissée, les lignes de glissement
sont plus grossières,moins denses et plus rectilignes. De la même façon.
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Fig. II _ 7a

Fe _ 3,14 0/. Ti

E = 2 %

T = 298 K

Fig. II _ 7b

Fe - 3,14 % Ti

E = la %

T = 298 K

Fig. II _ 7c

Fe - 3,14 '10 Ti

E = 10 '10

T = 103 K
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Fig. II.7d Fe - 0,12 ·/0 Ti

e: = la 0/.

T = 298 K

Fig. II.7e Fe - 0,12 % Ti

e: = la -i;
T = 103 K



Fe - 0,12 % Ti

E = 2 %

T = 123 K

Fe - 0,12 % Ti

E = 2%

T = 298 K
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Fig. II. 8 b

Fig. II. 8 a



r
- 46 -

"

0,25 .,

Fig. II _ 8 c

Fig. II _ 8 d

Fe - 3,14 Ofo Ti

e: = 2 %

T = 298 K

Fe - 3,14 Ofo Ti

e = 3 %

T = 123 K
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T = 298 K

T = 223 K

Fig. II _ 9 _ Fer non .. gettered "



ý
.

- 48 -

lorsque la teneur en soluté est diminuée, le nombre de plans de glissement

activés semble abaissé, aux températures voisines de l'ambiante, puisque les

lignes deviennent plus grossières. (fig. II.7(b) et II.7(d)).

Les observations faites en microscopie électronique sont moins ty-

pées que celles effectuées en microscopie optique et l 'influence des divers
facteurs est moins visible. Le réseau de dislocations apparaît, dans tous

les cas, constitué de courtes dislocations rectilignes et parallèles (fig.ll.

8) contrairement au cas d'un fer "non-getteredll donné à titre d'exemple
(fig. 11.9). Les effets de la température, ou du soluté, sont moins marqués
qu'en microscopie optique. On peut cependant noter une légère diminution de
la densité de dislocations lorsque la température diminue (fig. II.8{a) et

1I.8(b)ý ou lorsque la teneur en soluté diminue (fig.I1.8 (b) et 1I.8(d». Nous
avons également pu noter une augmentation légère de la longueur des segments
de dislocation lorsque la température est abaissée (fig. II.8(c) et Il.8(d)).
Enfin, nous avons déterminé le vecteur de Burgers des dislocations prenant
part à la déformation.

Le vecteur b est du type 1/21111] dans la quasi-tota 1 ité des cas.
Pour quelques rares exceptions, nous avons pu noter conjointement un deuxième

.,..vecteur b du type 1100].

G - çQýýýrýiýQý_ýyýç_!ýý_rýýýl!ýýý_ýýýýriýYrý.
Outre le phénomène bien connu de la forte augmentation des proprié-

tés mécaniques des solutions solides cubiques centrées lorsque la température
est abaissée, nous avons mis en évidence un adoucissement lié à l'addition de
titane. Ce comportement est analogue à celui de nombreuses solutions solides
c.c. de type substitutionne1, dont le solvant est le fer-a, comme notamment:
Fe-Mo

[ 25-27] , Fe-Ni 128-31] , Fe-Pt [ 32) , Fe-Cr
[ 33,34) , Fe-Si [ 35-37] , Fe-Re

[27J, Fe-V [38,39], Fe-P (40), Fe-Ti [41) . Clest également le cas de solu-
tions de type i nsterti tie 1, cosme Fe-N

[ 42, 43] ou Fe-C
[ 44] . Cette énlllléra-

tion, non exhaustive, montre bien que le fer a été très étudié malgré les dif-
ficultés que présentent de telles études dans le cas des alliages de type
substitutionnel où 1 'inf1uence des interstitiels est très néfaste, quand elle
nlest pas prépondérante. Cependant, d'autres solutions c.c. ont été retenues
et présentent le même comportement: Ta-Re [45-47] , V-Ti [28-48] , Nb-Ta [49,
50) , Mo-Ta et Mo-W [51] et même un a11 i age terna ire Nb-Mo-W [ 52] "

f
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Quelques travaux faisant état d'observations en microscopie optique
[38, 42, 46) ou électronique [53-56) sont en plein accord avec nos propres
investigations. Dans certains cas, les auteurs semblent avoir affronté les
mêmes difficultés que nous-même pour l'élaboration de lames minces et présen-
tent des cl i chés de qua l Hé moyenne [ 53-57]. Toutes ces études ont apporté de
nombreux éléments positifs pour la compréhension et la détermination du(ou
des)processus impliqué(s) dans la déformation à basse température. Cependant,
leur nombre même suffit pour montrer que de nombreuses divergences subsistent
et restent à éclaircir. Sans prétendre aplanir tous les problèmes subsistants,
nous les avons abordés en considérant les différents types d'interprétation
proposés jusqu'ici, et en tendant de les appliquer à nos résultats.

II - Détermination du mécanisme contrôlant la déformation à basse température.

A - !DýrQQyçýiQD.

Les divers résultats expérimentaux conduisent à trois principales
conclusions, à savoir qu'il se produit:

- une forte augmentation de la limite élastique lorsque la tempéra-
ture d'essai diminue, et, lorsque la teneur en soluté croît,

- un adoucissement du matériau aux températures les plus basses,
- un durcissement ýux températures voisines de la température am-

biante.

Nous avons dégagé des travaux antérieurs deux types de modèle propo-
sés pour l'interprétation de résultats similaires

- ceux dits extrinsèques, fondés sur les intéractions entre impure-

tés et dislocations [58]. Ils sont la base des interprétations de l'adoucis-
sement, liés au "piègeage" des interstitiels par le soluté, explication rete-

nue après les premières observations de ce phénomène [49].

- ceux dits intrinsèques, considérant la résistance propre du réseau
au déplacement des dislocations, reliée, soit aux variations de l'énergie de

ligne de ces défauts (forces de Peierls) [59] soit à la transformation sessi-

le - glissile des dislocations-vis [6ý.

Les modèles dits extrinsèques ont été maintes fois évoqués, car la

logique veut que, si des impuretés interstitielles contrôlent le mêcanisme de
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déformation du fer non allié, l'addition d'un "getter" diminue cette influ-

ence, sinon l'anýule : ce qui se traduit par un adoucissement. Or, d'une

part, cette hypothèse nlest plus valable dans le cas de l 'adoucissement ob-

servé sur des alliages de type substitutionnel très propres, ou dans le cas

d'alliages de type interstitiel; d'autre part, ces modèles concernent des

défauts de symétrie quadratique, c'est-à-dire essentiellement les intersti-

tiels dans le cas d'une matrice de structure cubique centrée.

De plus, comme nous l lavons déjà indiqué, nous avons été amené a

négliger l'influence des interstitiels en considérant que ceux-ci étaient

piègés, sous forme de composés complexes, par une fraction des atomes du so-

luté titane ne dépassant pas 0,15 %.

Nous avons donc envisagé les modèles faisant intervenir certaines
propriétés intrinsèques du réseau.

Le plus ancien modèle et le plus classique est celui de PEIERLS (61).

Il a été largement invoqué pour justifier de nombreux résultats expérimen-
taux [62, 6ý et il a fait l'objet de nombreux aménagement successifs. DORN
et RAJNAK [59] ont reconsidéré les bases de ce modèle en déterminant l'in-

fluence de la contrainte appliquée sur l'énergie de nucléation d'une paire de
kinks. ARSENAULT [67) a complèté ce travail en tenant compte de la longueur
de la dislocation, et de l'interaction entre les deux kinks qui tend à les
rapprocher et qui doit être surmontée pour que leur propagation se produise
cet auteur a également montré que l'énergie de nucléation était indépendante
de la longueur et que l'énergie d'interaction était négligeable. GUYOT et
DORN [68] ont amélioré la formulation du modèle en considérant divers pro-
fils de la colline de PEIERLS. D'autres approches [69-71] ont également été
tentées qui nlont pas apporté de modification notable: ainsi le modèle de
DORN et RAJNAK rend compte du comportement mécanique de nombreux alliages
étudiés, mais il ne prévoit pas l'allure dissymétrique des variations de la
limite élastique des monocristaux de structure cubique centrée, en fonction
de leur orientation, dissymétrie observée expérimentalement [72-741.

De ce fait, d'autres modèles ont été Proposés, qui sont basés sur la
dissociation des dislocations-vis, une telle configuration leur confèrant un
état sessile. Un accord satisfaisant entre les observations expérimentales et
les prévisions théoriques a pu être mis en évidence dans le cas de métaux
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B.l. Théorie.

B - Modèle de dissociation.----------------------

* *
sont les suivan-Les relations U (T ) et T (T) établies par ESCAIG,

U(T*
)

_ (ib3u3/2) I A
(11.1)= -- 100 TI

.... *
T T

"
(

2b3) (u31 2) (I) B
(I I. 2)r (T) =!tmrr . r:K

. T
=

T

T T
00 U = [ - (25 ý + log (1 - 25 ý))1 (11.3)

u ý

purs ; cependant. même dans ce cas des objections subsistent. Nous considère-
rons donc successivement ces deux modèles en dêgageant leurs qualitês et
leurs failles.

ESCAIG (6S a donc cherché à relier les variations de 0E en fonc-
tion de la température. au blocage des dislocations-vis au cours de la micro-
déformation qui se produit avant d'atteindre 0E ; à cet effet, il a supposé
que, pour des contraintes inférieures à cette valeur, les dislocations-vis
se dissociaient, ce qui les plaçaient dans un état d'énergie minimale et les
rendaient sessiles. Pour que ces dislocations puissent redevenir mobiles, il

est donc nécessaire qu'elles subissent ultérieurement une recombinaison au
moins partielle. Si cette hypothèse est fondée, l'énergie d'activation de ce
processus de recombinaison (qui a été évaluée théoriquement par ESCAIG) doit
être similaire à celle du mécanisme mis en jeu lors de la déformation, la-

quelle peut par ailleurs être calculée d'après les mesures expérimentales.

Il a été montré que la limite élastique macroscopique 0E est précé-
dêe d'une limite élastique microscopique 0E [6m. Récemment. SOLOMON et al

(3ý ont confirmé qui une prédéformation. mettant en jeu une contrainte com-
prise entre 0E et 0E' a pour effet d'uniformiser la nature des dislocations
présentes qui tendent alors à acquérir essentiellement un caractère vis.

tes

(les autres paramètres ayant les significations antêrieurement dêfinies).
De plus dans la relation (11.3). to est la valeur prise par t* à 0 K. Par
ailleurs. ESCAIG a montré que le facteur C demeure sensiblement constant et
êgal à 45. Ces formules sont approximatives et valables seulement si T> 10 K.
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B.2. Application du modèle de dissociation aux résultats
expêr i mentaux.

Les courbes des figures II.10 (a et b) font apparaître la possibili-
té de trouver un domaine de température dans lequel les relations linéaires
* *

L = f(l/T) et U = f(l/L ) semblent satisfaites. Cependant, on constate un
écart a la linéarité très net aux faibles températures, alors que c'est es-
sentiellement dans ce domaine de température que i'on devrait s'attendre a

observer le meilleur accord; en effet, lorsque la température s'élève, les
dislocations ont toutes chances de se recombiner simplement par activation
thermique.

Le tableau II.3 regroupe les valeurs théoriques et expérimentales
correspondant aux pentes des droites prévues par les relations (11.1) et
(11.2) ; les calculs ont été effectués en utilisant les données suivantes

" pour l'alliage à 0,12 % pds de titane:
L = 67 hbar ý = 8,54 . 103 hbar (*) b = 2,48 .

10-7 mm.o

" pour l'alliage à 3,14 % pds de titane:
L = 50 hbar ý = 7,89 .

103 hbar (*) b = 2,48 "
10-7 mmo

Il Il

, C % pds Ti Il Ath I Aexp Il Bth Bexp
Il Il

Il Il 3 '

. 103
'

0,12 Il 0,717 2,92 Il 0,185 . 10 6,35
Il Il 3 ' 3 '

3,14 Il 0,309 5,10 Il 0,079 . 10 3,325 " 10
Il Il

------------------------------------------------------

A est exprimé en (eV. hbar) ; B est exprimé en (hbar. K)

TABLEAU 11.3.

Il n'y a pas accord entre les deux groupes de valeurs, même a un

ordre de grandeur près. Ce modèle n'est pas satisfaisant et ne selb1e pas

adaptê a nos résultats expérimentaux.

----------------------------------------------------------------------------

(*) Les valeurs de ý utilisées sont celles déterminées au chapitre IV.

l
I
1

i

;
;

!
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B.3. Discussion du modèle de dissociation.

Le modèle de dissociation rend compte de quelques résultats obtenus

sur le fer-a (75). Des modifications [76] ont été apportées pour tenir compte

des écarts observés aux températures supérieures de l'intervalle de tempéra-

ture considéré (intervalle où nous avons au contraire une correspondance ac-

ceptable entre les valeurs expérimentales et théoriques, ainsi que l'avaient

également constaté GUYOT et al [681). En outre, plusieurs schémas de di ssocta-
tion ont été proposés permettant de multiplier les applications du modèle.

Cependant, deux Objections peuvent être formulées:

- l'énergie de faute d'empilement dans les matériaux cubiques cen-

trés est élevée, notamment par rapport aux valeurs trouvées pour les maté-

riaux cubiques à faces centrées (tableau II.4) ; de ce fait, si les disloca-
tions sont dissociées,d'une part la largeur de la faute est faible, d'autre
part les dislocations partielles se recombinent facilement, et par suite la

longueur de la faute est limitée. Dans ce cas, le modèle ne donne qu'une
description approximative de la structure du coeur de la dislocation.

---------------------------------------------------
, , , , ,

, Matériau , Au , Inox , Lai ton , Cu , Nb , Fe
'-I '--I

,
erg/cm2

,

y 10 20 30 50 100 , 140

, référence , 77 , 77 77 , 60 , 78 , 60 ,

---------------------------------------------------

TABLEAU I1.4
Valeurs de l'énergie de faute d'empilement dans divers
matériaux.

- la variation de la limite élastique en fonction de la teneur en
addition (qu'elle soit de nature interstitielle ou substitutionnelle), n'est
que très rarement considérée. De plus, les conséquences déduites thêorique-
.ent de la présence éventuelle d'impuretés sont inverses de celles observées.
En effet. WUTHRICH et al [79] prévoient un durci ssement aux très basses tem-
pératures où le facteur prépondérant est la contrainte appliquée, et un a-
doucissement lorsque l'activation thermique devient importante, c'est-I-dire



- 55 -

pour les températures proches de la température ambiante.

Il faut donc admettre que cette théorie nlest valable que dans de

rares cas où 11énergie de faute est relativement faible. Pourtant, les modè-
les basés sur cette théorie expliquent la dissymétrie des variations de la
limite élastique évoquée ci-dessus. Sur ce point, pour lever l'objection
formulée a l 'égard des modèles traduits en termes de forces de PEIERLS, DORN
et al [80] ont proposé une général isation du mécanisme de PEIERLS qui suppo-
se une asymétrie du coeur de la dislocation, par suite d'une "tendance" à

une dissociation asymétrique de la dislocation-vis. DORN et al parlent alors
de"pseudo-dissociation" qui se traduit par une légère variation de la colli-
ne de PEIERlS. Cette modification n'affecte pas sensiblement le formalisme
mathématique du phénomène, établi dans une première publication de DORN et

RAJNAK [59].

Les deux types de théories, d'une part celles basées sur la disso-
ciation des dislocations-vis, d'autre part celles fondées sur le mécanisme
de PEIERLS, sont donc très proches, puisque la limite entre la "pseudo-dis-
sociation" du modèle de PEIERLS généralisé, et le type de dissociation con-
sidéré par ESCAIG reste assez floue. Comne le soulignent CONTE et al [75],

il s'agit d'une nouvelle façon d'exprimer le même effet du réseau. Ces théo-

ries conduisent d'ai11eurs à des variations parallèles de 1 'énergie d'acti-

vation en fonction de la contrainte.

le "pseudo-mécanisme" de PEIERLS, proposé par DORN et MUKHERJEE [80]

nous semble cependant mieux adapté au cas des métaux cubiques centrés, qui

ont donc une énergie de faute élevée. De plus, dans le cadre du mécanisme de

PEIERlS, 11action spécifique d'un soluté sur la germination et la propagation

des décrochements a été envisagée et développée par SATO et MESHII [81]. Nous

allons donc montrer que le modèle de DORN et RAJNAK (puisque la modification

ultérieure de DORN et al nlen change pas le formalisme mathématique) est ap-

plicable aux alliages, comme 11avaient fait GUYOT et DORN sur des alliages

Fe-Mn, mais qu'il reste incomplet; au contraire, le modèle de SATO est sus-

ceptible de rendre compte de nos résultats expérimentaux de façon satisfai-

sante.
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C - Modèle de PEIERLS.-----------------
C.1. Modèle de DORN et RAJNAK.

C .1.1. Thêorie.

Ce modèle est basé sur l'hypothèse suivante [61] : lors de son dêpla-
cernent dans un plan de glissement, une dislocation doit sunnonter des "cols"
énergêtiques (rc - ro) (fig. II.11), correspondant aux rangêes atomiques les
plus compactes. Ce déplacement nlest possible que si la contrainte appliquêe
permet la formation dlun élément de boucle stable ADB. Les segments AD et BD
ainsi formês (kinks ou décrochements) se propagent ensuite latéralement le
long de la colline et la dislocation atteint une nouvelle position dléquili-
bre AlBI. La contrainte critique pour que ce déplacement se produise à 0 K
est appelêe contrainte de PEIERLS : Tp. Dans la plupart des matêriaux cris-
tallins, Tp est faible; au contraire, dans le cas des matériaux de symétrie
cubique centrêe, Tp peut devenir suffisamment grande et contrôler le mêcanis-
me de la dêformation aux basses tempêratures.

Après avoir analysé et discutê divers profils de la colline de
PEIERLS, GUYOT et DORN [68] ont soulignê que le rapport Un/2Uk (de l'énergie

Un d'une paire de décrochements, à l'énergie Uk du dêcrochement isolé) ne dê-

pend que du rapport T*/Tp. De plus, le calcul de la fonction Un = f(T) mon-

tre que, pour une vitesse de dêformation constante, et en supposant une va-

riation nêgligeable du module de cisaillement en fonction de la tempêrature,
on a sensiblement :

(11.4)

Tp étant la température pour laquelle T* s'annule.

Les courbes thêoriques traduisant la variation de Un/2Uk en fonc-

tion du rapport T/Tp" tracêes par DORN et RAJNAK peuvent donc s'appliquer a

tous les matériaux métalliques monophasês, le comportement de chaque maté-

riau étant simplement caractêrisê par des valeurs propres de 2Uk ýt de Tp.

C.1.2. Application aux rêsultats expérimentaux.

Nous avons évalué la contrainte de PEIERLS Tp par extrapolation
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Comparaison entre les valeurs exp'rimentales et les courbes th40riques
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---------------------------------------------------------------

(11.5)
Ct 2 lTV

(Ct 4 lTV
[ ý

+ co s ý
- l' cos ý)J

---------------------------------------------------------------
, Alli age , Tp hbar , Tp ( K) , 2Uk (eV) , Ttl ( K) , T

t2 (K) ,

, Fe-O,12 r; 67 300 0,98 230 230

, Fe-1,86 Ti 55 300 0,84 220 210

, Fe-3,14 Ti 50 310 0,86 195 200

graphique des courbes T*=f(T) représentées sur la fig.(11.3). Nous avons en-
suite estimé empiriquement la valeur de Tp permettant d'obtenir le meilleur
accord entre les points expérimentaux déterminés et les courbes théoriques
T/Tp = f(T*/Tp)' On peut constater (fig. II.12 a, b, c) que, pour les trois
alliages considérés, les courbes théoriques et expérimentales sont respec-
tivement confondues, sauf aux températures élevées (Tt2/Tp > 0,75 environ) :

les températures de transition Tt2 ainsi trouvées correspondant sensible-
ment aux températures Ttl observées sur les courbes H* = f(T) (fig. II.6 et
tableau 11.5).

TABLEAU I I. 5

Valeurs déduites de l'application du modèle de DORN et RAJNAK.

Il faut toutefois noter que, dans le cas des alliages a 1,86 et
3,14 % de titane, l'accord n'a été possible qu'en considérant une valeur
a = -1 (alors que la valeur Ct = 0 a été utilisée pour l'alliage contenant
0,12 % de titane). Ce-facteur Ct caractérise en fait le profil de la colline
de PEIERLS dans l'expression :

a étant la période du réseau
r et r , les valeurs maximale et minimale de l'énergie de ligne de la dis-

c 0

location (fig. II.11).
les courbes théoriques de DORN ayant été tracées pour différentes valeurs
de a, a savoir -l, 0 et +1.

Par ailleurs, la relation (11.4) définit la valeur de la pente de
la droite traduisant la variation de Un en fonction de la température, soit
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C = 2Uk/Tp' En adoptant pour Un' les valeurs H* de l lénergie dlactivation
déterminées expérimentalement (fig. II.6), nous avons estimé la valeur de
(2Uk)· Le tableau II.5 regroupe les valeurs successivement déterminées

contrainte de PEIERLS
température critique correspondant à T* = O.

énergie dlun décrochement
et Tt2 températures de transition observées respec-

tivement sur les courbes H* = f(T) et
T* I P

= f (T IT p) .

Les valeurs de Uk et Tp étant connues, il est possible de tracer
la courbe Un = f(T*), qui nlest autre que la représentation graphique de
llexpression (11.4) et de la comparer à la courbe définie par les points ex-
périmentaux que lion peut déduire des graphiques respectifs T*= f(T) (fig.
II. 3) et H* = f(T) (fig. II.6) : cette comparaison est représentée sur la
figure II.13. Pour les valeurs de a considérées, l'accord n'est satisfaisant
que si la contrainte T* est suffisamment élevée (T* ý 8 hbar) ; en outre,
les calculs théoriques prévoient une valeur du volume dlactivation comprise
entre 5 et 50 b3 [13],une telle valeur a été effectivement trouvée aux bas-
ses températures (T ý 200 K) (voir figures II.3 et II.5).

Le modèle considéré reflète donc de façon satisfaisante
- l'évolution de la composante thermique T* de la contrainte cri-

tique de cisaillement réduite en fonction de la température,
- la variation de l'enthalpie d'activation en fonction de la con-

tra inte T*,

(du moins tant que la température d'essai n'est pas trop proche de
11 ambiante).

Il ne faut cependant pas oublier que l'effet spécifique d'un soluté
n'est absolument pas pris en compte dans le modèle. Clest pourquoi, lorsque
les auteurs interprètent leurs résultats en terme de forces de PEIERLS, ils
associent l'adoucissement observé à une diminution de la contrainte de
PEIERLS. sans pour autant expliciter le mécanisme de cette diminution [67).

Compte tenu de cette lacune, nous avons été amené à considérer
le modèle suggéré par SATO et MESHII [81] qui est le seul à envisager cette
influence.
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C.2. Modê1e de SATO et MESHII.

C . 2 . 1. Théo rie.

Un atome de soluté,introduit dans le réseau du solvant, perturbe un

certain volume avoisinant et cette distorsion influe de deux façons sur le

double décrochement considéré dans le modêle de PEIERLS:

- d'une part, l'interaction qui se produit entre une dis1ocation-

vis et le champ de contraintes associé à la zone déformée par les atomes de
soluté se traduit par une force agissant sur la dislocation, laquelle favori-

se la germination de la boucle donc d'un double décrochement: il en résulte
alors un adoucissement de la solution solide par rapport au solvant pur,

- d'autre part, la zone déformée par les atomes de soluté offre une
plus grande résistance au déplacement des deux kinks formés.

L'importance relative de ces deux mécanismes (germination plus aisée
des décrochements et difficulté accrue de leur déplacement) a permis aux au-

teurs du modèle d'interprèter à la fois l'adoucissement observé aux basses
températures et le durcissement constaté aux températures plus élevées.

SATO et MESHII ont en effet considéré, en fonction de la température,
les variations respectives de la contrainte TN nécessaire à la germination
d'un double décrochement, et de celle TS suffisante pour qu'un décrochement
surmonte l'obstacle constitué par un atome de soluté; ils ont ainsi montré
que tN varie davantage que TS en fonction de la température. Ainsi, comme
aux basses températures, la déformation est contrôlée par la valeur de

tN(tN> tS} - laquelle est abaissée lorsque les atomes de soluté sont pré-
sents - il en résulte que l'on doit observer un adoucissement de la solution
solide comparée au solvant pur. Inversement, aux températures plus élevées,
la contrainte TS est supérieure à TN et elle est augmentée lorsque des atomes
de soluté sont présents: dès lors, il doit en résulter un durcissement de
la solution solide par rapport au solvant pur.

SATO et al ont calculé l'énergie d'activation nécessaire pour que
s'effectue la déformation; leur calcul les a conduits â une relation simi-
laire a celle trouvée par MIFUNE [82] dans un modê1e décrivant le mouvement
des dislocations dans les réseaux de symétrie cubique â faces centrées. L'é-
quation proposée :
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TABLEAU 11.6

(11.6)

Il est apparu qu'il existait plusieurs définitions de ce défaut de taille
£ ainsi que du rayon atomique des éléments (rayon de Go1dchmidt et rayon
de Friedel). Nous avons envisagé les différents cas et leurs conséquences
en annexe 2.

-------------------------------------------------------------------
£ = 0 c = 0,05

, Alliage.
I ,

, Bth , Bexp , E , Eo ' Bth , Bexp , E , Eo '°th exp, °th exp,

, ,

" Fe-O,12 Ti " 1,24, 1,29 , 0,64 , 0,99 , 1,37, 0,86 " 0,45 " 0,85 ,
" ,

" Fe-l,86 Ti " 1,24. 1,67 I 0,64 I 0,88 I ..!..J2.. 1,40 " 0,45 , 0,83 ,

" I

" Fe-3,14 Ti I 1,24. 2 I 0,64 " 1,1 I 1,37, l,55 " 0,45 " 0,95 "

C.2.2. Application du modèle.

-------------------------------------------------------------------

Comparaison des valeurs expérimentales et théoriques déduites du
modèle de SATO.

Un bon accord a été obtenu pour S, tandis que les valeurs trouvées
pour Eo sont assez différentes de celles prévues théoriquement (tableau II.6).

est d'ailleurs compatible avec celle dérivant du modèle de DORN et RAJNAK.
(voir annexe 1). les valeurs de Eo' TC' a et B correspondant ý différents dé-
fauts de taille £ ont également été évaluées par SATO et al.

Nous avons calculé en annexe 2, le défaut de taille correspondant
ý 1 atome de titane en substitution dans le fer, soit £ = 0,097(*). En choi-
sissant les valeurs de a et TC données par SATO et MESHII correspondant à un
défaut de taille £ = 0,05, valeur la plus proche de la valeur calculée, ou
en l'absence de défaut £ = 0, nous avons déterminé les valeurs de Eo et de B

et nous les avons comparées aux valeurs théoriques.

(* )

----------------------------------------------------------------------------

De plus, l'accord sur B correspond, d'une part à £ = 0 pour l'alliage ý

0,12 % Ti, d'autre part a £ = 0,05 pour les deux autres alliages. La concor-
dance pour £ ; 0 corrobore le fait quel pour l'alliage le moins chargý en
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titaneý il 11 a VNisembl.ablement tHs peu reinon pas) d'atomes de eatutëe U-

bpes dans la solution solideý ces atomes étant essentiellement combinés aux
interstitiels présents.

Comme nous l'avons déjà indiqué, nous avons été amené à négliger
l'influence des interstitiels en considérant que ceux-ci étaient piègés, sous
forme de composés complexes, par une fraction des atomes du soluté titane.

Le fait que nous ayons considéré le modèle de PEIERLS pour tenter
d'interpréter nos résultats s'est révélé justifié en ce sens qu'un accord sa-
tisfaisant a été trouvé entre les courbes théoriquement prévues par le modèle
de DORN et RAJNAK et celles déduites de nos valeurs expérimentales, sauf aux
températures les plus élevées du domaine exploré. D'autre part, l'application
du modèle de SATO et al a montré que les valeurs expérimentales des paramè-
tres B et Eo sont de l 'ordre de grandeur des valeurs théoriquement prévues.

Par ailleurs, le modèle de SATO et al, qui est en réalité une ex-
tension du modèle de PEIERLS prévoit que l'addition d'un soluté dans un ré-
seau de symétrie cubique centrée doit entraîner un adoucissement aux basses
températures et un durcissement à partir d'une température voisine de Tp ;

nos observations expérimentales corroborent précisément ces prévisions, Tp
ttant de l'ordre de 210 K.

L'ensemble de ces observations inciterait donc à conclure que la
défonnation aux basses températures dans les alliages de fer-a est bien con-
trôlée par la contrainte de PEIERLS étendue au sens large du terme, c1est-
a-dire compte tenu des différents types d'atomes présents dans un alliage
donné. Il nous semble cependant nécessaire de faire quelques réserves sur
les points suivants :

- la contrainte de PEIERLS dans l'alliage contenant 0,12 % de tita-
ne est élevée (67 hbar), si on la compare aux valeurs publiées par divers
auteurs aussi bien pour le fer pur que pour certains de ses alliages, valeurs
que nous avons regroupées dans le tableau II.7. De même la valeur de
2Uk = 0,9 eV trouvée pour l'énergie d'une paire de décrochements est égale-
ment supérieure I celles antérieurement déterminées, qui se situent vers
0,6 eV (tableau Il.7).
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---------------------------------------------------------
Alliage I Tp (hbar) I TP (K) I 2Uk (eV) I Rêf. I

Fe-Ti 67 300 0,98
55 300 0,84
50 310 0,86

Fe 55 0,55 I [59] I

55 I 0,55 - 0,6 I [83] I

59,2 I [63] I

Fe-Mn 45 0,62 I [68] I

Fe-Mo 49 0,58 I [68] I

Fe-Cr 60 I [67] I

I

Fe-P
I 0,87 a 0,62 .) [40] I

I Fe-P-0,15 Ti
, 0,81 a 0,68 I)

Fe 46 210 0,72 , [75] ,

Fe-Ti· 34 0,75 I [84] I

,

, * monocristaux.
---------------------------------------------------------

TABLEAU I I .7

Comparaison des valeurs de Tp et Uk déterminées dans le cas
de divers alliages de symétrie cubique centrée.

- par ailleurs, nous n'avons obtenu un accord satisfaisant entre nos
résultats expérimentaux et le modèle de PEIERLS qu'en considérant différentes
valeurs du paramètre a. Nous nlavons relevé cette variation de a que dans 3

publications:
- dans l'une [62], les auteurs obtiennent un accord dans le cas d'al-

liages Fe-Mo en considérant a = +1 ;

- dans les deux autres, au contraire, un résultat analogue au nôtre
a été obtenu pour des alliages Fe-P et Fe-P-Ti [40] et pour des monocristaux
de Fe-0,15 Ti [84]. On peut cependant supposer que cette variation de a (qui

traduit une modification du profil de la colline de PEIERLS (équation Il.5>>

est la conséquence de la présence des atomes en substitution, et par la-même,

on peut s'étonner de ne pas observer plus souvent cette variation de a. On

peut d'ailleurs constater que la courbe théorique correspondant a a " -1
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donne des valeurs de T*'Tp inférieures à ce qulelles sont lorsque a = 0

on peut ainsi prévoir 1ladoucissement. Clest ce fait même qui (4 notre sens)

est implicitement pris en compte dans la théorie de SATO et MESHII ;

- enfin, si le modèle de SATO et al nlest pas pleinement vérifié

expérimentalement, il est le seul rendant actuellement compte de 11effet spé-

cifique dlun soluté substitutionne1 dans un solvant de symétrie cubique cen-

trée.

Notre interprétation est au contraire confirmée par nos observations

en microscopie électronique:
- la présence de dislocations rectilignes, sensiblement parallèles

entre elles, dans les échantillons déformés à basse température est la consé-

quence de 11existence des vallées de PEIERLS : le déplacement de la disloca-
tion est alors contrôlée par la nucléation dlune paire de kink, donc une
dislocation quittera une "vallée" pour retomber dans la suivante.

- par contre, à température moyenne, la nuc1éation est aisée, tandis
que les substitutionnels gènent la propagation des kinks; plusieurs nuc1éa-
tions peuvent alors se produire avant que les décrochements puissent se dé-

placer; ce fait confère aux dislocations un aspect plus sinueux ou, tout au

moins, des portions rectilignes moins importantes. Toutefois, aussi bien
11influence de la température que celle du soluté sont plus évidentes en mi-
croscopie optique, comme nous l lavons souligné au paragraphe I.F. Clest ainsi
que lorsque la nucléation est difficile le nombre de plans de glissement ac-
tivés est plus faible: les lignes de glissement apparaissent alors plus
grossières et plus rectilignes (fig. II.7e). Au contraire, à température plus
élevée, la nuc1éation est aisée et un nombre plus grand de plans de glisse-
ment est activé: les lignes sont plus fines et plus nombreuses; parallèle-
ment la propagation des kinks ou le déplacement des dislocationsýoin esta1-
téré par la présence du soluté, les lignes sont plus sinueuses (fig. II.7(a
et b)). Ces résultats ont été confirmés récemment par des observations in si-
tu pendant 1 a déformation [85].

Pour nous résumer, notre étude nous a conduit aux résultats suivants:

" Lladdition de titane au fer, dans la limite de la solution solide
a, provoque non seulement une diminution de la composante thermique T* de la
contrainte réduite T de cisaillement critique, mais aussi, aux températures
les plus basses, une baisse conjointe du coefficient de sensibilité I la
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vitesse de déformation et de l'énergie d'activation .

" Après avoir écarté la possibilité d'un adoucissement simplement dû
A un phénomène de piégeage des interstitiels, nous avons d'abord considéré,
parmi les modèles proposés pour rendre compte des propriétés mécaniques à bas-

se température des métaux cubiques centrés, ceux basés sur la dissociation des
dislocations-vis. Aucun accord satisfaisant n'a pu être obtenu entre nos ré-

sultats et ceux prévisibles théoriquement. Nous avons ensuite appliqué les mo-
dèles basés sur l'influence d'une contrainte de PEIERLS : l'accord entre l'ex-

périence et la théorie ne s'est avéré satisfaisant qu'aux températures suffi-

samment basses .

" Enfin, le modèle plus élaboré de SATO et al a permis de rendre
compte de l'influence spécifique des atomes de soluté présents. Dans ce cas,
la confrontation des valeurs trouvées expérimentalement avec les valeurs de
certains paramètres caractéristiques théoriquement estimés, conduit à un ac-

cord raisonnable, mais non parfait.

Il parait donc plausible de suggérer que le comportement mécanique
des solutions solides de symétrie cubique centrée de fer-a, à basse températu-
re ( 8"210 K) est vraisemblablement contrôlé par une force de PEIERLS, modi-
fiée par la présence des atomes de soluté, modification se traduisant par un

adoucissement.

En ce point de notre analyse, nous avons rapproché trois faits:

- nos résultats ne concordent pas avec le modèle de DORN et RAJNAK
au-delà d'environ 210 K;

- cette température correspond par ailleurs à une modification de la

variation de l'enthalpie d'activation pouvant signifier un changement de méca-
nisme ;

- enfin, et surtout, SATO et MESHII considèrent qu'aux températures
les plus élevées du domaine considéré, il y a interaction entre les atomes de

soluté et les dislocations (ces atomes jouant le rOle d'obstacle) . dès lors,

cette interaction se traduit par un durcissement. Ce raisonnement implique
donc un processus de base semblable à celui retenu dans le cas des modèles ex-

trinsèques évoqués dans l'introduction de ce chapitre .
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Nous nous sommes donc attaché à reconsidérer les résultats que nous

avons obtenus entre 200 K et la température â laquelle t* s'annule, et a en-

visager la possibilité d'un mécanisme contrôlant la déformation basé sur

l'interaction entre le soluté et les dislocations.

III - Détermination du mécanisme contrôlant la déformation aux températures

intermédiaires.

L'étude de l'interaction impuretés-dislocations a été maintes fois

abordée dans le but dl interpréter le durcissement d'un métal lié à l'addition

d'un élément d'alliage. Clest aussi dans cette optique que nous analyserons

dans le dernier chapitre toutes les hypothèses proposées et nous verrons qu'

il s'agit alors d'interactions à longue ou moyenne distance. Pour le moment, il

suffit de nous limiter au fait qu'à une température assez basse, une disloca-
tion mobile voit son déplacement géné par un obstacle ponctuel, dans le cas

présent un atome en substitution: il y a alors interaction à courte distance.

FRANK [58) a développé un modèle, basé sur les interactions élasti-
ques à courte distance se produisant entre les dislocations et les distorsions
de symétrie tétragonale créées autour des interstitiels pour rendre compte de
la forte augmentation des propriétés mécaniques à basse température: il a ob-

tenu un bon accord entre les prévisions théoriques de son modèle et les résul-
tats expérimentaux observés dans le cas du fer-a chargé en interstitiels (86).

Toutefois il est certain que les distorsions introduites par la substitution
d'un atome - qui ont alors une symétrie sphérique - sont beaucoup plus fai-

bles que celles liées à la présence d'atomes interstitiels. Compte tenu de ces
réserves, nous avons cependant tenté dl interpréter nos résultats sur la base
de ce modèle en considérant que dans notre cas les distorsions - notamment
celles dues â l 'effet de taille - peuvent être suffisamment importantes.

B - Modèle de FRANK.---------------

Le calcul de FRANK [58] est basé sur l'évaluation de l'énergie d'in-
teraction entre le défaut et la dislocation pour en déduire la contrainte s'oý
posant au déplacement de la dislocation. Dans le cas de l'interaction entre
une dislocation-vis de vecteur b et un défaut ponctuel introduisant des distoý
sions de symétrie tétragonale, FLEISCHER [87] exprime l'énergie d'interaction
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A partir des variations de l'énergie ainsi définie en fonction de la

température et de la vitesse de déformation, FRANK traduit l'influence de la

température sur la contrainte nécessaire pour surmonter l'obstacle par les
équations suivantes:

où r et ý sont les coordonnées polaires du défaut dans le plan perpendiculai-
re au plan de glissement et le facteur ý£ représente la distorsion introduite
par le défaut ; ý est le module de cisaillement. la force maximum résultante
est du type Fmax = ýb2aý£

, a étant une constante introduite dans le calcul.

où 0 est une constante dépendant du type d'interaction mis en jeu, Ceff est
la concentration efficace de soluté, c'est-à-dire prenant part activement au
durcissement, N la densité de dislocations mobiles, vo est la fréquence de
Debye. L'enthalpie libre d'activation ýGo qui caractérise l'interaction en-
tre les distorsions de symétrie tétragonale et les dislocations, est liée à

*la température TF à laquelle T s'annule par la relation:
2Nb vo

ýGo = k TF log

A partir de ces équations, FRANK choisit la valeur de C de sorte que
l'on ait une droite dans un diagramme T -x(t*). La concordance entre cette
y.leur de C et celle calculée par la relation (11.10) constitue une preuve de
la plausibilité du raisonnement.
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permet d'écrire ýG/ýGo = T/TF (cf. annexe 3). Ce résultat est analogue à ce-

lui obtenu dans le cas du modèle de DORN et al (cf. paragraphe II.C.1).

(11.12)

(11.13)

(11.14)

ý = 1 - 2,953 (T*)2/3 + 1,953 (T*)
F TF TF

T
TF = (1,25)3 favec

Nous avons en premier lieu cherché a rendre ces équations plus expli-
cites. En nous basant sur le fonmalisme de DORN et al, c'est-a-dire en défi-
nissant une "contrainte de FRANK" TF' contrainte maximum slopposant au mouve-
ment de la dislocation à 0 K, nous avons abouti â l'expression suivante =

Le détail de notre calcul est reporté en annexe 3. Nous noterons que la com-

paraison entre l'équation (11.12) et l'équation donnant les variations de
l'énergie d'activation avec la contrainte appliquée déterminée par FRANK [58],

soi t :

L'équation (11.12) permet de tracer la courbe représentée sur la

figure II.14 en coordonnées réduites, à l limage des courbes théoriques de
DORN et al [59] . On peut remarquer une certa i ne ana logi e dans 11 a 11 ure de
ces courbes. Or, les modèles traduits par ces courbes sont conçus selon le mê-

me raisonnement: dans un premier temps, la contrainte nécessaire au déplace-
ment de la dislocation est déterminée en fonction des caractéristiques propres
du mécanisme mis en jeu (énergie de nuc1éation du double décrochement - éner-

gie d'interaction dislocation - défaut ponctuel), qui sont à 1 'origine de 11é-

cart observé selon un axe parallèle à 11axe des abscisses; dans un deuxième
temps, le processus est thermiquement activé et donc, une différence d'éner-
gie d'activation implique l'écart existant sur l'axe parallèle â l'axe des

températures, sans modifier substantiellement le profil des courbes obtenues.
L'analogie évoquée ci-dessus nous semble donc logique. Par similitude aux cal-

culs de Tp dans le cas du modèle de DORN et al, nous avons déterminé la con-

trainte TF' permettant d'obtenir le meilleur accord entre les valeurs expéri-
mentales et la courbe théorique dêdu1te de l'équation (11.12). tout en adoptant
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TABLEAU 11-8.

----------------------------------
I C % Ti TF TF , Tt I Tt I

F 2

0,12 I 35 , 473 , 300 , 230 I

1,86 , 36 , 523 , 220 I 210 I

3,14 , 37,S , 553 I 220 I 200 ,

Une bonne correspondance n'est obtenue qu'au-dessus d'une températu-
re Tt qui correspond par ailleurs sensiblement aux températures Tt relevées

F 2
sur la figure Il.12. Le tableau Il.8 regroupe les valeurs de TF' TF' Tt et

F
On remarque en particulier que TF estTt obtenues pour chacun des alliages.

2
inférieure à Tp ce point sera repris ultérieurement.

. *pour TF' la température à laquelle la composante thermlque T s'annule. Les
courbes théoriques calculées, sur lesquelles nous avons fait figurer les va-
leurs expérimentales trouvées pour chacun des alliages: 0,12 % (fig. II.15 a),

1,86 % (fig. II.15 b), et 3,14 % (fig. II.15 c) ont été tracées sur la figure
II.15.

----------------------------------

L'interaction dislocation-vis-défaut sphérique est faible si l'on

se réfère à toutes les recherches effectuées sur le sujet: seul un effet du

second ordre peut résulter de la présence d'un tel défaut et se traduire par
une légère interaction [88] . En se basant sur les calculs de STEHLE et al

[89J qui montrent que la présence de la dislocation-vis se traduit, pour un

élément de volume V situé à une distance r de la dislocatiýn de vecteur b

par une dilatation relative de volume égale à
ý

= 4!Z (ý) . FLEISCHER [881

Malgré les nombreuses hypothèses que nous avons été amené à faire,
l'accord obtenu entre les prévisions du modèle de FRANK étendu aux alliages
c.c. substitutionne1s et les résultats expérimentaux est très satisfaisant.
Nous avons donc examiné la validité de nos résultats avec un maximum de ri-

gueur.



t
l'

- 74 -

a montré qu'il pouvait exister une interaction très limitée. Il nous para't

peu probable que cet effet puisse gêner substantiellement le déplacement

d'une dislocation-vis.

Dans le domaine de température considéré, SATO et al soulignent que

le mécanisme contrôlant la déformation est le déplacement des décrochements.

leur nucléation étant aisée. Or le kink a une composante coin l'interac-

tion peut alors être effective. Si d'autre part, toujours selon SATO, il se

produit deux ou trois, voire quatre nucléations avant la propagation du dé-

crochement, le caractère coin de l 'élément de dislocation en sera d'autant

plus accentué.

De plus, aux températures supérieures à 300 K, la contrainte de
PEIERlS peut être considérée comme nulle, et nous pouvons supposer que la dé-

formation se trouve contrôlée par le déplacement des dislocations-coin. Un
mécanisme purement extrinsèque devient alors plausible.

la connaissance de TF permet de déterminer une valeur de 6Go puisque
ces deux grandeurs sont liées par l'équation (11.11). Toutefois, si TF est
connue avec une assez bonne précision, la densité de dislocations N entrant
dans le calcul de 6Go est difficile à évaluer et la valeur de 6Go peut être
entachée d'une imprécision importante. Nous avons choisi N = 107 cm-2, valeur
utilisée par FRANK dans ses investigations [76] . Nos calculs conduisent aux
valeurs de 6Go regroupées dans le tableau II.9

---------------------------------------------
N

, C % Ti

0,12

1.86

3.14

0.72

0.80

0.85

0.82

0,90

0,96

i.oi

i.n
1.18

---------------------------------------------
TABLEAU I I. 9

L'influence importante exercée par la valeur de N sur le résultat
trouvé est illustrée dans ce tableau (les valeurs N = 108 cm-2 et N = 1010cm-2

'I
I
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ayant êtê parallèlement considêrêes).

Ma1grê tout, les valeurs ýGo obtenues semblent êlevêes et il parait
a priori difficile de les relier a un phênomène simple mettant en jeu les
substitutionnels. En effet, l'évaluation de l'énergie d'interaction disloca-
tion-coin - distorsion sphérique est particulièrement délicate; elle peut
avoir principalement deux origines: un effet de taille et un effet de module.

Nous avons retenu deux formalismes du calcul de cette énergie [88,89)

dont nous donnons les détails en annexe 4. Les deux approches considérées con-

duisent à des valeurs différentes de Etaille et Emodule' (respectivement éner-
gies d'interaction dues à l'effet de taille et à l'effet de module) et ce
d'autant plus que leurs auteurs donnent pour la distance d'interaction maxima-
le deux valeurs différentes, soit rmax =

ý pour FRIEDEL [90] et rmax = b

pour BULLOUGH et al [91]. Enfin, nous avons tenu compte des deux définitions
possibles du rayon atomique (déjà évoquées au paragraphe II.C.2.2). Les divers
rêsultats obtenus sont regroupés dans le tableau 10.

FRI EDEL BULLOUGH

rmax 2b/3 b 2b/3 b

,
Eta i lle (eV) F(* ) 0,771 , 0,514 0,676 ' 0,451 ,

,

G (*) 0,641 I 0,427 0,544 , 0,363 ,

: ýdule (eV)
F 0,052 , 0,023 0,051 , 0,023 ,

G 0,035 , 0,016 0,035 ' 0,015 '

Il F 0,823 I 0,537 0,727 , 0,474 '

,
Etotal (eV) Il ----------

Il G 0,676 I 0,443 0,579 ' 0,378 '

"
------------------------------------------------------
* les indices F et G réfèrent respectivement aux rayons

atomiques de FRIEDEL et de GOLDSCHMIDT.

TABLEAU 11.10.

L'examen de ce tableau nous amène a formuler trois remarques:

" en premier lieu, l'énergie d'interaction due a l'effet de module
est pratiq'uement nêgligeabl. i

." .' '_!)'
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" en deuxième lieu, les résultats auxquels conduisent respectivement
les deux modêles présentent un écart important ;

" en troisième lieu, la valeur de la distance rmax retenue influe
notablement.

Nous serions tenté de choisir la valeur de rmax = ý, pour laquelle
les énergies d'interaction obtenues sont du même ordre que celle déterminée
expérimentalement. Cette hypothèse serait d'ailleurs étayée par le fait que
le décrochement envisagé ayant été nucléé au voisinage immédiat de l'atome,
la distance d'interaction doit être très faible.

Nous nous bornerons cependant à constater la difficulté de la déter-
mination de E, et nous retiendrons que le modèle de FRANK (étendu au cas d'un
défaut de symétrie sphérique créé par un soluté à fort effet de taille) nous
parait plausible en effet

- d'une part, déjà dans le cas du modèle de DaRN et al, les valeurs
des énergies d'activation calculées étaient élevées,

- d'autre part, un accord très satisfaisant a été obtenu entre les
valeurs théoriques déduites de l'équation (11.12) et les valeurs expérimenta-
les.

IV - Conclusion.

Les propriétés mécaniques à basse température des solutions solides
cubiques centrées Fe-Ti, caractérisées par les variations de la composante*
thermique T de la contrainte critique de cisaillement réduite T, présentent
trois caractéristiques essentielles:

*- une forte augmentation de T , lorsque la température est signifi-
cativement abaissée,

un adoucissement qui résulte de l'addition du soluté aux três bas-
ses températures,

- un durcissement qui est, au contraire, observé aux températures
voisines de l'ambiante quand des atomes substitutionnels sont introduits.

Notre étude nous a permis de distinguer trois comportements possi-
bles des alliages considérés, illustrés par la figure II.16, qui permettent
de rendre compte des variations évoquées ci-dessus :
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" dans le domaine III, la déformation est contr01ée par le déplace-
ment des dislocations-coin qui interagissent fortement avec les atomes de
soluté; lorsque la température est abaissée, la part de l'activation ther-

*
mique diminue et la composante T croit; par ailleurs, lorsque la concen-

*tration en soluté augmente, le nombre d'obstacles croit, et T est accrue:
il y a durcissement.

" dans le domaine II, les forces de PEIERLS deviennent plus notables,
la nuc1éation des décrochements est aisée, et le déplacement des dislocations-
vis est alors contrôlé par la contrainte nécessaire à la propagation latérale
des décrochements, ces décrochements étant en fait des composantes-coin
clest donc toujours le mécanisme de FRANK qui est prépondérant.

" dans le domaine I, la contrainte nécessaire à la nucléation d'un

décrochement devient notable et sa valeur excède celle nécessaire pour fran-

chir l'obstacle représenté par un atome de soluté (ainsi à 0 K, on a TF < Tp);
par suite, dès que la nucléation se produit, le décrochement se propage aussi-
tôt. Là aussi, lorsque la température s'abaisse, la part de 11activation ther-

mique décroit et la contrainte T* augmente; au contraire, lorsque la concen-

tration croit, la contrainte T* diminue car la présence d'un atome de soluté
favorise la nuc1éation : il y a alors adoucissement.

Les propriétés mécaniques des solutions solides cubiques centrées ap-

paraissent donc comme relevant de la compétition entre deux mécanismes, comme
le propose la méthode de SATO et MESHII :

" d'une part, le mécanisme de PEIERLS, dans lequel SATO et al ont
introduit l'effet spécifique d'un soluté

" d'autre part, le mécanisme de FRANK, qui traduit l'interaction dis-

location-soluté, celui-ci jouant le rôle d'obstac1e.

Le premi er de ces mëcant smes est prépondérant aux températures 1 es

plus basses.

Le comportement théorique de nos alliages ainsi défini reflète de fa-

çon très satisfaisante les résultats expérimentaux obtenus. Cet accord est il-

lustré par la figure II.17 (a, b, c).
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CHAPITRE III.

PROPRIETES MECANIQUES AUX TEMPERATURES SUPERIEURES
A lA TEMPERATURE AMBIANTE.

1ère partie.

l'effet PORTEVIN - lE CHATELIER.

A - Résultats obtenus aux températures supérieures à l'ambiante.

les essais de traction réalisés dans les conditions définies au cha-

pitre I ont mis en évidence l'existence d'un vieillissement dynamique se tra-

duisant par la présence de décrochements réguliers et périodiques sur les

courbes effort-déformation.

Nous avons regroupé sur la figure 111.1 quelques exemples de courbes
expérimentales effort-défonmation caractéristiques du comportement mécanique
des matériaux étudiés. Elles correspondent à une vitesse de défonmation
ý = 1,1 .

10-3 s-l.

Nous avons observé trois types de comportements au cours de ces es-

sais ils correspondent respectivement au fer non allié, à l'alliage à

0,12 % de titane et aux alliages plus chargés.

A.l.l. Fer non allié.

les courbes (F, ýl) obtenues sur le fer non allié présentent un dé-

crochement à la limite élastique, suivi d'un palier, aux températures inférieures
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FIG. m _1_ Aspect des différentes courbes de traction obtenues en fonction de

la température.
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à ,573 K. Ce comportement nia rien de particulier en soi et il traduit des
faits bien connus [ 9ý :

- d'une part, le piégeage des dislocations pré-existantes par les
solutés interstitiels, qui se produit lors des différents traitements ther-
miques subis par le matériau au cours de sa mise en oeuvre. La densité de
dislocations mobiles nécessaire pour que la déformation puisse se produire
est alors insuffisante; la création de nouvelles dislocations demande une
contrainte plus importante, d'où une limite élastique supérieure [93] .

Les discontinuités, dont les caractéristiques seront évoquées dans

le paragraphe A.2, apparaissent dès 350 K et disparaissent vers 550 K.

TABLEAU II LI.

Amplitudes du décrochement à la limite élastique et du palier de Lüders en
fonction de la température - Cas du fer non allié.

,
675

I 0,2

,3,5 I 2,2

, 2,05 , 3,15 , 1,85 I 1,7

, 2,25 I 2

. ' .' .' .' .1
,380 ,396 ,442 ,483 ,535 I 565

, 5,4, 1

298 ,332

1

6,45 , 4,25 , 1,8

" températures auxquelles il existe un vieillissement dynamique.

- d'autre part, la propagation des bandes de déformation créées slo-
père tout au long de l'éprouvette pour une contrainte sensiblement constante,
d'où une limite élastique inférieure [94]. On peut noter que les amplitudes
respectives de ce décrochement, ýaL' et du palier Cl' définis au chapitre I,
décroissent lorsque la température croît (tableau 111.1), l'activation ther-
mique rendant alors le piégeage moins efficace .

A.1.2. Fe - 0,12 % Ti.

Dans le cas de l'alliage à 0,12 % de titane, les courbes (F,ill) ne
présentent aucune discontinuité, tant à la limite élastique que dans le do-

maine plastique. Seul, un très faible pseudo yield-point peut-il être mis
en évidence à l'ambiante, mais sans doute faut-il le relier au décrochement
observé à basse température et évoqué dans les chapitres précédents.
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A.l.3. Alliages de teneurs supérieures à 0,12 % Ti.

Il existe une différence fondamentale entre les courbes relatives

aux alliages de teneur supérieure à 0,12 % de titane et celles relatives au

fer non allié: les premières sont exemptes de tout décrochement a la limite

élastique dans le domaine de température considéré, notamment entre environ

550 K et 790 K, intervalle où sont, par contre, visibles des hachures carac-

téristiques d'un vieillissement dynamique.

Nous avons regroupé dans le tableau 111.2 les températures d'appari-

tion T et de disparition Td, des hachures pour les différents matériaux
a pp l S P " - 3 -1

considérés et pour une vitesse de déformation E = 1,1 . 10 s,

--------------------------------------------------------

, C % pds I 0,45 I 0,84 , 1,86 , 2
fer

, 3,14 , non allié'

I Tapp K , 653

I Tdisp K I 723

I 583 I 560 I 563 I 550

I 788 I 790 I 783 I 770

360

550

--------------------------------------------------------

TABLEAU 111.2

Températures d'apparition et de disparition des hachures
en fonction de la concentration en titane.

Il apparaît que 1 'effet Portevin - Le Chatelier existe a des tempé-
ratures plus élevées dans le cas des alliages (le fer non allié étant pris
comme base de comparaison). De plus, pour ces alliages la température d'appa-
rition tend à diminuer lorsque la teneur en soluté croît, alors que la tempé-
rature de disparition semble passer par un maximum.

Par ailleurs, lorsque la vitesse de déformation augmente, l'inter-
valle de température d'existence des hachures est reporté vers les hautes
températures, et ce quelle que soit la concentration de titane de l'alliage
(tab 1 eau II I. 3) "

.",,'
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FIG m_ 2 _ Aspect des diff'rents types de discontinuiti sur les courbes de traction.
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-----------------------------------------------------
l ' -4 ' -3 ' -2 '

£(s-) 1,1.10 1,1.10 1,1.10

, Fer ' 330 - 535 ' 360 - 550 ' 395 - 570 t

, Fe - 1,86 % Ti '520 - 760 ' 560 - 790 ' 600 - 840 '

, Fe - 3,14 % Ti '510 - 750 ' 550 - 770 ' 590 - 810 '

,-----------------------------------------------------
(températures expérimées en K)

TABLEAU 111. 3.

Domaines d'existence de l'effet P.LC en fonction de la
vitesse de déformation utilisée.

Enfin, tous les matériaux se déforment par glissement; la rupture

est ductile et intervient après une striction pratiquement totale de l'é-

prouvette.

Nous avons distingué deux types de hachures que nous dénommerons A

et B. Ils se caractérisent comme suit:
- les hachures de type A (fig. 111.2 (a)) sont régulières, espacées

et situées au-dessus de la courbe de consolidation normale; elles deviennent
irrégulières au voisinage du maximum de la courbe. Un écrouissage minimal

(Ec)A est nécessaire au déclenchement du premier crochet. L'amplitude de la

chute de contrainte ýaA' et l'espacement entre crochets 6EA' augmentent lors-
que la déformation croît. Quand la température d'essai s'élève, (Ec)A diminue,

ýaA augmente et ýEA diminue. Enfin les hachures disparaissent avant la stric-

tion pour un allongement (EM) d'autant plus important que la température est
élevée.

- Les hachures de type B (fig. 111.2(b)) sont plus rapprochées et

régulières, et se situent au-dessous de la courbe de consolidation moyenne. Un

écrouissage minimal (EC)B est également nécessaire à l'apparition du premier
crochet. L'amplitude ýaB et la période des décrochements varient peu avec la
déformation. Par contre, ýaB et (£c)B augmentent avec la température. Ces ha-
chures se poursuivent pendant la striction.

Lorsque l a tempéra tu re augmente, nous avons no tê une êvo 1 utioft .
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Le tableau 111.4 regroupe les températures limites approximatives
des différents domaines pour Ë = 1,1 .

10-3 s-l.

- de même, aux températures les plus élevées du domaine d'existence
des hachures, seules celles de type S sont observées (fig. 111.2 (b)) ;

, Domaine 1 , Domaine 2 , Domaine 3 IAlliage

, Fer-1,86 % en poids de Ti '560-650 '650-745 '745-790
I Fer-3,14 % en poids de Ti '550-635 '635-720 I 720-770

- au contraire, entre les deux domaines extrêmes, les deux types de

hachures existent (fig. 111.2 (c)). Entre les crochets du type A, apparais-
sent des décrochements du type S, de très faible amplitude 60S' laquelle aug-
mente avec la déformation; ces décrochements persistent pendant la stric-

tion. Aux températures les plus élevées de ce domaine 60S augmente, alors que
les crochets du type A deviennent moins réguliers et sont progressivement
masqués par ceux du type S. Finalement, on n'observe plus qu'une "modulation"
de la courbe (qui est le fait des discontinuités de type A), cette dernière
continuant pour autant de présenter les décrochements de type S.

continue des décrochements d'un type à l'autre. Nous avons ainsi été amené
à distinguer trois domaines:

- le premier correspond à un intervalle de températures de valeur
assez basse. où n'existent que les hachures de type A (fig. 111.2 (a)) ;

(températures exprimées en K)

TABLEAU 111.4.
Températures-limites des domaines d'existence des différents types

de hachures.

D'une façon générale. l'augmentation de la teneur en titane se tra-
duit par une amplification des hachures. A peine visible lorsque la teneur
est de 0.5 %, la chute de contrainte 60B atteint environ 2 hbar pour c = 3.14%.
Par ailleurs. lorsque la vitesse de déformation est égale à 1.1 .

10-4 s-l.

les différents caractères évoqués ci-dessus sont amplifiés i par contre pour
Ë = 1.1 .

10-2 s-l. les hachures sont très irrégulières et difficiles à carac-
tériser.
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Le fer non allié et les alliages de teneurs supérieures à 0,12 % pré-

sentent un effet P.LC. Cependant l'exposé précédent des divers résultats expé-
rimentaux fait apparaitre des divergences notables dans le comportement en

traction de ces deux types de matériau :

- les courbes (F, 61) relatives aux alliages considérés ne présen-
tent aucune discontinuité à la limite élastique;

- les températures d'existence des hachures sont très différentes
dans les deux cas (tableau 111.2). Toutefois, il est toujours possible de dis-
tinguer deux modes de décrochement. Par ailleurs, dans le cas du fer non al-

lié, aucune hachure n'a été observée dans le domaine de striction;
- enfin, exclusivement dans le cas des alliages le premier décroche-

ment est précédé d'une déformation homogène. Cet "écrouissage critique" EC
varie en fonction de la température, selon les courbes représentées sur la

figure 111.3. Cette figure met par ailleurs en évidence, d'une part les trois
intervalles de température évoqués ci-dessus, d'autre part l'influence de la

concentration en soluté.

Il apparaît donc déjà au vu de ces observations, que l'origine du
phénomène est différente dans le cas des alliages et dans celui du fer non al-

lié; pour ce dernier, il est maintenant établi que les atomes responsables
de l'effet Portevin-Le Chatelier sont les interstitiels (carbone et ýzote).
Les divergences relevées ci-dessus corroborent notre hypothèse de travail qui
est que les alliages sont"1ibres" d'interstitiels et que les phénomènes alors
observés doivent être liés à la présence des atomes de soluté substitutionnel.
Nous avons d'abord cherché à nous assurer, par des essais complêmentaires, de
cet effet de piégeage.

A.4.1. Frottement intérieur.

Les essais correspondants ont été réalisés sur des échantillons préa-
lablement trempés à l'eau glacée après un maintien de 1 heure à environ 1100 K,
sous atmopshère d'argon. Les principaux résultats obtenus sont regroupés sur
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FIG. m_' _ R'sultats obt.nus en frottement int'rieur.
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la figure 111.4. On peut noter qu'aucun pic de SNOEK n'a pu être mis en évi-

dence sur les alliages (fig. 111.4 (a,b)), alors que pour le fer non allié
(fig. 111.4 (c)), un pic observé vers 313 K dénote la présence d'éléments en

insertion. Nous n'avons pas poursuivi ces expériences, le sujet ayant été am-

plement traité antérieurement; on peut cependant souligner que les deux pics
correspondant respectivement à l'azote (vers 298 K) et au carbone (vers 315 K)

confirment les résultats indiqués dans la bibliographie. Il résulte de ces
essais que les alliages sont bien dépourvues d'interstitiels libres, et ce dès
que la teneur en titane dépasse 0,12 % pds.

Nous pouvons ici revenir sur l'adoucissement observé aux basses tem-

pératures et traité au chapitre II. Il est clair que si le phénomène de pié-

geage est total dès que la teneur en titane atteint 0,12 % pds, une addition
supplémentaire de titane ne saurait contribuer à accentuer le processus de
"scavenging", et donc, rendre compte du fait que, parallèlement, l'adoucisse-
ment s'accuse.

Il nous faut par ailleurs signaler la présence sur la courbe d'un
maximum vers 430 K dans le cas de l'alliage à 0,12 % de titane, ce dernier
étant très certainement lié à un déplacement des parois des domaines magné-
tiques [96] . En effet, le four util isé est à enroulement simple et le champ
magnétique induit par la mise sous tension de l'élément chauffant favorise
l'orientation des domaines. La régulation de la température se traduit donc
par l'existence (four sous tension) ou la non-existence (four coupé) d'un
champ magnétique. Nous supposons qu'un phénomène de résonance entre les os-

cillations des dislocations et celles des parois des domaines magnétiques se
produit vers 430 K et donne alors naissance au pic observé. Il faut souligner
que l'amplitude de ce pic diminue lorsque la teneur en titane augmente, tra-

duisant un blocage des parois des domaines par le titane en substitution et
la disparition du pic. Nous avons parallèlement observé sur les courbes (F,6l)
du même alliage (à 0,12 % de titane) des "marches" coïncidant avec la régu-
lation de température; nous relions ceci à l'influence du champ magnétique
induit sur les propriétés mécaniques, phénomène qui a été étudié par ailleurs
[ 97] "

A.4.2. Recuit sous hydrogène.

Dans le but de nous assurer de la présence éventuelle d'interstitiels
,,ý ." e.drn .... ,
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FIG. M_ 5 - Influence d'un recuit sous hydrogéne cas du fer non alti'

Courbe V _ Recuit 24 h d 1020 K sous vide-
Tract ion à 450 K sous vide

Courbe H _ Recuit 24 h d 1020 K sous hydrogéne

Traction à 450K sous vide

Courbe A - Echantillon .. H" déchargé puis tractionné à l'ambiante.
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libres dans les éprouvettes préalablement normalisées, nous avons effectué
des recuits sous hydrogène dynamique; dans une telle atmosphère, il est en

effet possible d'éliminer tout ou partie des atomes de carbone non combinés
et par conséquent de faire disparaître les effets qu'ils provoquaient.

Après un maintien de 24 heures à 1020 K SOus hydrogène, le fer non

allié ne présente plus de décrochement à la limite élastique, ni de vieillis-
sement dynamique (figure 111.5) ; les caractéristiques mécaniques sont en ou-

tre diminuées. Le méme traitement appliqué aux alliages à teneur supérieure
ou égale à 0,45 % pds Ti n'entraîne pas de modification en ce qui concerne le

vieillissement dynamique. On peut donc en conclure que pour une teneur en ti-

tane suffisante il n'y a effectivement plus d'interstitiels libres.

Par ailleurs, si lion tient compte du fait qu'un traitement sous vi-

de ne modifie en rien, ni le comportement du fer, ni surtout celui des allia-
ges (pas d'amplification des hachures), on en déduit en outre que ce type
d'atmosphère n'entraîne aucune pollution supplémentaire en interstitiels
(susceptibles d'intervenir).

A.4.3. Essais de vieillissement.

Il est possible de déterminer les cinétiques de formation des atmos-
phères en suivant l'évolution de l'amplitude du "yield point" consécutif à

un vieillissement sous ou sans contrainte [98] . Tel n'était pas notre propos,
mais la comparaison entre le comportement du fer non allié et celui des allia-
ges était susceptible de nous permettre de mieux comprendre le phénomène ob-

servé.

Deux types d'essais ont été mis en oeuvre:
- déformation d'environ 3 % à la température ambiante, suivie d'un

recuit à une température où se produit un vieillissement dynamique; après
quoi l'échantillon est à nouveau déformé à l'ambiante ;

- déformation de l'éprouvette chauffée préalablement à température
donnée, puis maintien entre quelques secondes et 5 heures (avec ou sans con-
trainte) à cette température; après quoi la déformation est reprise .

" Dans le premier cas, le fer non allié présente un net crochet
lors de la reprise de la déformation. L'amplitude de ce crochet est important:
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elle croit avec la température et le temps de maintien [99] . Nous rappe-

lons que ce vieillissement se produit dès la température ambiante. Llalliage

à 0,12 % se caractérise, pour sa part, par 11absence de tout phénomène de

"strain-ageing". On observe, au contraire, aux températures de traitement

supérieures à 470 K, une contrainte d'écoulement (lors de la remise en charge)

inférieure à ce qu'elle était avant la décharge: cet adoucissement traduit

un début de restauration.

Pour l 'alliage à 3,14 % de titane, un vieillissement se produit au-

dessus de 560 K environ. Il reste très limité; on observe même, malgré le

"yield point", un léger adoucissement au-dessus de 680 K lorsque le temps de

maintien a été assez long (environ 5 heures). En outre, le décrochement nlest

visible que si l'échantillon a été prédéformé : un échantillon recristal1isê
nlest le siège d'aucun phénomène de ce type .

" Dans le second cas, nous avons opéré essentiellement sous con-
trainte afin d'amplifier les phénomènes observés. Les résultats corroborent
ceux obtenus à partir du premier type d'expérience : on n'observe aucune mo-
dification pour l 'alliage à 0,12 % de titane, tandis qulun vieillissement in-

tervient dans le cas du fer non allié et pour le fer à 3,14 % de titane (moins
important cependant pour ce dernier alliage). Ces essais permettent de faire
une remarque supplémentaire: dans le cas de l'alliage à 3,14 % Ti, lorsque
le maintien en charge et en température est effectué dans le domaine dlexis-
tence des hachures de type A, il s'ensuit un "yield point" très important. Par
contre, lorsque la courbe présente des hachures de type B, il nly a pas de mo-
dification sensible dý la courbe. On peut en dêduire, qu'alors les disloca-
tions sont saturées.

Comme principal résultat de ces essais nous retiendrons qulil nly a
donc pas d'interstitiels libres en solution dans la matrice ferritique, dès
que la teneur en soluté titane excède 0,12 % pds. Pour interpréter ces obser-
vations, nous avons été amené à considérer les diverses hypothèses suggérées
dans la bibliographie et à voir si elles se révélaient ou non satisfaisantes.

B - Détermination du mécanisme responsable de 1 'effet PORTEVIN-LE CHATELIER.

Clest en 1923 que PORTEVIN et LE CHATELIER [100] mirent en évidence
le phénomène auquel leurs noms restent attachés. Au cours d'un essai de trac-
tion sur un alliage Al-Mg, ces auteurs ont constaté que la courbe effort-

j
1

A

ý
.'-ý
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déformation présentait, dans le domaine plastique, des discontinuités périodi-
ques, d'amplitude notable, fonction de la vitesse de déformation et de la tem-

pérature: c'est l'effet PORTEVIN - LE CHATELIER (en abrégé: effet PLC).

L'effet PLC a fait l'objet d'un grand nombre d'études mais les syn-
thèses successives tentées par différents auteurs n'ont pas établi de façon
précise et exhaustive une interprétation du phénomène. Il faut certainement
attribuer les raisons de ces échecs à la grande complexité des mécanismes mis
en jeu, et au grand nombre de paramètres susceptibles d'intervenir. En effet,
s'il est communément admis que ces discontinuités de l'écoulement plastique
traduisent les interactions se produisant entre les atomes de soluté et les
dislocations, il est difficile - pour l'expérimentateur soucieux de caracté-
riser chacune des variables régissant ces interactions - de séparer les dif-

férentes contributions. Ainsi, la température - facteur prépondérant - augmen-
te la mobilité des solutés, mais parallèlement diminue l'effet d'ancrage. De
même, la teneur en soluté augmente la force d'interaction, mais par ailleurs
accroit la contraint2 interne, ce qui a pour effet de diminuer relativement
cette interaction.

Nous nous proposons donc d'exposer les travaux les plus marquants,
afin d'en dégager les résultats les plus intéressants et de les confronter à

nos propres observations.

B.l. Bêýýý1_QigliQgr2ýbigyý.

B.l.l. Théorie de COTTRELL.

Après avoir montré que le champ de contraintes entourant une disloca-
tion provoquait une ségrégation des atomes en solution dans une matrice de ba-

se et la formation d'une lia tmosphère" de concentra tion

U

(ý)c = Co exp
ýI

(II!.l)

Co étant la concentration en soluté de la matrice et Um l'énergie d'interac-
tion soluté-dislocation [101],

COTTRELL [102] a démontré que la compétition entre les mobilités respectives
du soluté et des djslocations pouvait justifier les discontinuités observées
en tractiofU.;tl"Ut!ý,.r ,:;,;\". 'ý""-CGql.? iýJ "&jiICJO[ ('9[: ;L,ý,ýý.tHL 'if, ''C;i'ý;;,ýrj:l'
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En effet, si les atomes de soluté sont suffisamment mobiles (fac-

teur température), et les dislocations assez lentes (facteur vitesse de défor-

mation), ces atomes peuvent ségréger et former des atmopshères autour des dis-

locations de sorte que ces dernières se trouvent freinées, puis bloquées. Il

est alors nécessaire d'appliquer une contrainte supérieure pour débloquer les

dislocations et poursuivre la déformation. COTTREll définit la condition d'ap-

parition du phénomène par la relation suivante, liant les deux facteurs évo-

qués ci-dessus :

£ = C exp -[ýJ (111.2)

"

où Q est l'énergie d'activation du phénomène, £ la vitesse de déformation et

C un facteur préexponentiel.

Seuls les atomes en position interstitielle dans les métaux cubiques
centrés satisfont la relation précédente. C'est ainsi que dans le cas du fer,

l'application de la relation (111.2) donne une température d'apparition des
hachures fixée par l'expression ý = 109 D (III. 2(a)), où D est le coeffi-
cient de diffusion de l'azote dans le fer [102] . L'expression (III.2a) a été
quelquefois utilisée pour déterminer l'énergie d'activation du phénomène PlC

observé dans le cas de solutions solides autres que Fe-N ; il est clair, d'a-

près la définition de D, que ce procédé est incorrect.

Le phénomène ayant été observé non seulement avec les solutions so-

lides cubiques centrées interstitielles, mais aussi dans le cas de certaines
ý

solutions solides cubiques faces centrées substitutionnelles, il est clair
que, dans le second cas, les coefficients de diffusion du soluté sont incompa-
tibles avec la relation (111.2). Pour autant, sur les courbes (F, ý1) expéri-
mentales correspondant aux solutions solides substitutionnelles, le déclen-
chement de la première hachure est toujours précédé d'une zone de déformation
horoogène. COTTRELL a alors rel i é cet "écroui ssage cri ti que" £ à 1 a créationc
du taux de lacunes nécessaires à l'accélération de la diffusion du soluté en
substitution [102J. la condition d'apparition de l'effet PlC s'écrit alors:

(111.3 (a))

où cl est la teneur en lacunes créées par l'écrouissage et Q1 est l'énergie
d'activation de diffusion des lacunes. En supposant que cL est proportionnelle
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a £m, soit cL = K £m, l'expression (III.3(a» devient

(111.3 (b»

L'interprétation de l'effet PORTEVIN-LE CHATELIER paraissait donc
simple

- les interstitiels créent des distorsions importantes dans les solu-
tions cubiques centrées, où ils sont très mobiles; ils peuvent donc migrer
vers les dislocations et les bloquer: ce sont bien les conditions à remplir
pour observer un vieillissement dynamique;

- dans le cas des alliages cubiques faces centrées, au contraire,
ce sont les substitutionne1s qui perturbent le réseau de façon importante;
les lacunes d'écrouissage sont nécessaires pour faciliter leur déplacement et
provoquer aussi bien un vieillissement dynamique.

Cependant ce schéma s'est révélé incomplet car de nombreux résultats
expérimentaux ont contraint à rechercher des explications plus approfondies.
Clest ainsi que se sont développés deux types de théories s'appliquant respec-
tivement à chacun des deux cas évoqués ci-dessus.

B.l.2. L'effet PLC dans les solutions solides substitution-
ne 11 es c . f . c.

C'est dans les alliages c.f .c. que l'effet PLC a été le plus étudié
ainsi que nous l'avons rappelé dans notre introduction. Le facteur essentiel
de cet intérêt étant la possibilité pour l'expérimentateur de ne pas se sou-

cier de l'action dlun autre soluté, pour autant que celui-ci reste à l'état
de traces. Nous verrons ultérieurement que ce n'est pas le cas des solutions
c.c. substitutionnelles, où il est important de s'affranchir de l'influence
des interstitiels.

Comme nous venons de l'évoquer, c'est COTTRELL qui dans ce cas a le
premier proposé une interprétation du phénomène, et en justifiant en particu-
lier l 'existence d'un écrouissage critique £c sur les courbes (F. 61) obtenues
a partir d'alliages Al-CU. Ce nlýs.t que beaucoup plus tard que la théorie de
COTTRELL fut modifiée.
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b) Hypothèse d'un déplacement discontinu des dislocations.

(111.4)Ë:
= K . Eým+B)

. exp (-Ql/kT)

a) Influence de la variation de la densité de dislocation.

Cette hypothèse a été vérifiée par ses auteurs sur des alliages
Cu-Sn. En effet, après une prédéformation Ep' inférieure à EC' un recuit per-

met d'annihiler les lacunes introduites par l'écrouissage (fig. 111.6 a, b) ;

la remise en charge consécutive à un tel recuit fait apparaître un nouvel al-

longement critique Eý supérieur à ce qu'aurait été l'allongement critique EC
en l'absence de recuit (les allongements étant toujours mesurés par rapport
à la même origine). Par ailleurs, si, seules les lacunes étaient à l'origine
de cet écrouissage critique, la quantité (Eý - £p) devrait être égale à EC ;

en fait, les essais de HAM et al ont montré que la différence (Eý - Ep) est
inférieure à EC' Ceci justifie l'introduction du facteur densité de disloca-
tions Ea.

En plus des lacunes introduites par COTTRELL, HAM et JAFFREY (103]

ont considéré l'incidence de la variation de la densité des dislocations en

fonction de la déformation croissante. L'écrouissage critique correspond a-

lors, d'une part à la création du taux de lacunes, d'autre part au fait que
la densité de dislocations p nécessaires à l'apparition des décrochements
doit être atteinte. L'équation de COTTRELL (111.3 (b)) devient en explicitant
le facteur AI et en posant p = NEa:

Les travaux des auteurs précités [103] ont été corroborés par les ré-

sultats de SOLER - GOMEZ et rýc TEGART [104] sur des alliages Au-In, par
GUILLOT et al [105] sur A l-t1g, DANKOU et al [106] sur Al-Cu, Mc CORMICK [107]

sur Al-Mg-Si, WIJLER et al [l08] sur Au-Cu, MOHAMED et al [109] sur CU3 Au.
Malgré ces nombreuses justifications expérimentales, une modification fonda-
mentale a été apportée à ce modèle: clest l'introduction par Mc CORMICK de
l'hypothèse du blocage de dislocations temporairement immobilisées.

Après avoir rendu compte de façon satisfaisante de ses résültats ex-
périmentaux par le modèle de HAM et al, Mc CORMICK [110] constate que celui-
ci ne 1"'-1 permet cependant pas d'expliquer l'écart existant entre, d'une part

'; ýb··,. ,.7;', .';'ý AI-' .... -t':,;i: t;; 'J
ý(.

ýýý ,ý

C

\,1
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le taux de lacunes et la densité de dislocations respectivement requis pour

satisfaire les conditions de température et de vitesse de déformation expri-

mées par la condition (111.4). d'autre part les valeurs de ces mêmes fac-

teurs déterminées expérimentalement. Il est ainsi amené à expliciter la

constante B de la relation (111.4).

Se basant sur le fait que. lors de la déformation du matériau. le

déplacement des dislocations s'opère de façon discontinue - notamment à cau-

se de la répartition hétérogène des contraintes - Mc CORMICK suggère que.

seules, les dislocations temporairement immobilisées peuvent être bloquées.

Il n'est alors ý us nécessaire d'imaginer la diffusion des atomes vers les

dislocations en mouvement et la formation d'une atmosphère freinant puis
bloquant la dislocation; il Y a au contraire diffusion vers un défaut fixe.

La condition d'apparition des décrochements dépend alors en fait de l'éga-

lité possible entre le temps d'arrêt moyen des dislocations et le temps de

vieillissement nécessaire à leur blocage.

Soit ta le temps d'arrêt moyen et td le temps de déplacement d'une
dislocation; la vitesse moyenne vd de celle-ci s'exprime donc par:

où Lest l'espacement moyen entre obstacles.

La vitesse vd est

superleure à td . On peut
défonnation :

donc fortement conditionnée par ta qui est três
d ëcr t

L.onc crlre vd ý
ý SOlt. en terme de vitesse de

a

"

b b.p.L d"E = .p.vd =
ta " ou t = b.p.L

a "
c

Pa rai 11 eurs , d' aprês FRI EDEL [111] " le temps de vi ei 11 i ssement né-
cessaire pour que la concentration cl nécessaire au blocage de la disloca-
tion soit atteinte est:

cl 3/2
k T b2

tv = ý} 3 D 0o m

où a est une constante égale à 3, b le vecteur de Burgers de la dislocation
et Um l'ênergie d'interaction soluté-dislocation.
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L'êgalitê ta = tv conduit a la relation

(IlLS)

L'intérêt principal de cette théorie est de ne pas remettre en ques-

tion les résultats acquis. En effet, à température constante, on retrouve

bien une expression du type de celle donnée par la relation (111.4) en con-

sidérant l'identité de Qm et de Ql dans un mécanisme lacunaire. Cependant,

si la prise en compte de la formation de l'atmosphère elle-même (par le

terme Um/kT) modifie quelque peu l'influence du paramètre température, cet-

te différence est insuffisante pour nous permettre de trancher entre l'une

et l'autre des thêories en nous basant uniquement sur le formalisme mathé-

matique. Toutefois, comme nous le verrons dans le paragraphe consacré aux

solutions c.c. interstitielles, d'autres auteurs ont proposé indépendamment

un modèle reposant sur la même hypothèse de base que Mc CORMICK et tradui-

sant convenablement les phénomènes observés. De plus, contrairement aux ré-

sultats de HAM et al évoqués ci-dessus, les travaux de DECERF et al [112]

et de LLOYD et al [113] ont montré que dans 1 eurs expéri ences un recui t con-

sécutif à un préécrouissage ne modifiait pas la valeur de EC' Ce fait sou-

lignerait donc le rôle prépondérant des dislocations aux dépens de celui

des lacunes.

Toutes les théories que nous venons d'évoquer, ainsi que celles qui

peuvent en dériver, n'explicitent pour autant pas un résultat que nous dé-

velopperons dans la deuxième partie de ce chapitre, à savoir que la contrain-

te d'écoulement augmente avec la température ( ý
> 0), tandis qu'elle dé-

croit lorsqu'on augmente la vitesse de déformation (ý< 0). Ces faits ont

amenê quelques auteurs à proposer des modèles différents susceptibles de

justifier ces observations.

c) Autres modèles .

" DECERF et BAUWENS [114] ont considéré que la déformation plastique

est due au déplacement simultané de dislocations libres et de dislocations

ancrées par une atmosphère d'atomes de soluté. Ces auteurs ont proposé une

relation reliant les contraintes nécessaires au déplacement de ces deux ty-

pes de dislocations. De plus, en supposant que ces déplacements sont
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thermiquement activés, ces auteurs prévoient l'instabilité de la déformation
(c'est-à-dire l'existence des décrochements) et la variation concomitante de

la contrainte d'écoulement qui, dans le domaine, où les décrochements se

produisent, diminue lorsque la vitesse de déformation augmente. Ce modèle ap-

paraît cependant incomplet car il précise les conséquences de l'effet PLC en

postulant a priori son existence au lieu de tenter de le justifier .

" AUBRUN [115) présente un modè 1 e qui a l'avantage de ne fa i re i n-

tervenir aucun paramètre spécifique : structureý type de ýoluté ... etc ".

La généralisation de la théorie de CAHN et de LUCKE et STUWE sur la recris-
ta11isation permet à AUBRUN [116) de définir une zone d'instabilité mécani-

, . , do 0 t do 0 l t' . ttl .que caracterlsee par or < eaT> , re a lons eX1S an orsque se man1-
feste l'effet PLC. Cependant, nous considérons que ces relations sont des
conséquences et non des conditions de l'effet PLC. Nous verrons pour preuve
de cela, dans la deuxième partie du chapitre, que ces inégalités peuvent
être satisfaites sans pour autant observer de discontinuités sur les courbes
effort-déformation.

Parallèlement à ces études sur les solutions solides c.f.c. substi-
tutionnelles, les travaux consacrés aux solutions solides c.c. interstitiel-
les ont suscité des interprétations qui, bien qu'élaborées indépendamment,
rejoignent celles évoquées ci-dessus.

B.l.3. L'effet PLC dans les alliages c.c. à soluté de nature
interstitielle.

Les solutés interstitiels dans les alliages de structure c.c. se ca-
ractérisent par des coefficients de diffusion élevés et une énergie d'inte-
raction importante avec les dislocations. L'effet PLC résultant revêt, dans
ce cas, un caractère pratique très conséquent, car il a permis d'aborder
tous les problèmes liés au vieillissement, en particulier, la "fragilité au
bleu" des aciers [117): cette dernière se traduit par une forte augmentation
des propriétés mécaniques concomitante d'une perte de ductilité. Il a ain-
si été montré que le carbone et l'azote provoquent un vieillissement dynami-
que dans le fer-a, qui reste très étudié pour ses applications technologi-
ques, alors que dans les métaux comme le vanadium et le niobium, l'oxygêne
peut également intervenir [118, 119).
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Malgré le très bon accord constaté entre les résultats expérimentaux
et la théorie de COTTRELL, il est possible de trouver des approches diffé-
rentes ayant pour but de justifier les comportements observés. Clest notam-
ment le cas du travai l de BERGSTROM et al [120] ; de même Mc CORMICK [110]

a appliqué son modèle (décrit au paragraphe B.1.2. b)) au cas considéré ici.

a) Modèle de BERGSTROM et ROBERTS.

Ce modèle repose sur les variations de la densité totale de disloca-
tions en fonction du taux de déformation. BERGSTRm1 [121] considère que ces
variations peuvent intervenir dans quatre processus différents: la création,
l'ancrage, la remise en mouvement et l'annihilation des dislocations. A par-
tir de ce schéma et de l'observation par microscopie électronique de l'aug-

mentation de la densité totale des dislocations dans le domaine d1existence
des hachures, BERGSTROM et al [120] ont été amenés à retenir, sur la base
de llétude de BERGSTROM, 1 'hypothèse d'un blocage des dislocations temporai-
rement immobilisées.

Lorsqu'une dislocation est momentanément stoppée (par un précipité,
une inclusion, ou un joint de grains), la formation d'une atmosphère de
COTTRELL dimi nue la probabil Hé de son "redémarrage". La poursui te de la dé-

formation est alors assurée par la création de nouvelles dislocations.

Ce modèle permet à ses auteurs d'établir les résultats suivants

- le processus de vieillissement dynamique dans le fer-a se déroule
en deux phases; tout d'abord, la diminution de la probabilité de remobilisa-
tion des dislocations, ensuite le blocage des dislocations mobiles. Cependant,
le formalisme mathýlatique de ce modèle est très empirique. Son application
repose sur de nombreuses hypothèses (densité de dislocations, contrainte in-

terne, probabilité de remobilisation ... ) très aléatoires et par ailleurs peu
accessibles expérimentalement. La même hypothèse de base est utilisée par
Mc CORMICK, qui aboutit à une formulation plus classique.

b) Modêle de Me CORMICK.

Bien qu'étant plus spécifiquement destiné aux solutions solides c.f.c.,
llhypothèse de Mc CORMICK est valable dans le cas des solutions c.e "" Nous

avons montré au paragraphe B.l.2. b) que, selon cet auteur, les hachures
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apparaissent lorsque le temps dlarrêt moyen de la dislocation est égal a la

durée nécessaire à la formation d'une atmosphère. Le développement du cal-

cul aboutit à la relation (111.5).

Mc CORMICK a appliqué avec succès son modèle au cas dlun acier a bas

carbone (C < 0,08 %) "pressurisé" [122]. En effet, la "pressurisation" crée

une densité de dislocations mobiles initiales suffisante et permet de suppri-

mer la discontinuité à la limite élastique. Il est intéressant de noter que,

dans ce cas, il existe un écrouissage minimal EC nécessaire à l'apparition

de la première hachure. De plus, EC vérifie la relation (111.5).

Le modèle de Mc CORMICK nous semble donc convenir à une généralisa-

tion de l'interprétation du phénomène.

8.1.4. L'effet PLC dans les autres types de solutions solides.

a) Les solutions solides c.f.c. interstitielles.

Ces solutions offrent peu d'intérêt. Les interstitiels y sont très
mobiles et les énergies d'interaction entre défauts assez faibles. Nous nla-

vons relevé que quelques études concernant la phase y d'alliages ferreux, du

type Fe-Ni-C [123].

b) Les solutions solides c.c. substitutionnelles.

Celles-ci sont très difficiles à étudier, car l'influence des élé-

ments en insertion est telle qu'e11e perturbe fortement les mécanismes met-
tant en jeu le soluté substitutionne1 et les dislocations [124]. Néanmoins,
les travaux consacrés à ce type de solutions se sont développés sur la base
d'un alliage Fe-0,15 % Ti "1ibre d'interstitie1s" ("gettered") [125] . Ils
ont permis de mettre en évidence un effet PLC quand divers solutés sont a-

joutés: Ni [126] , Si [126]. CUDDY et al [127] font état d'un vieillisse-
ment dynamique dans les alliages "gettered" présentant un durcissement im-
portant, 1 'amplitude maximale des hachures étant proportionnelle au durcis-
sement. Cependant, des discontinuités ont été également observées sur des
alliages "non-gettered". Clest le cas des alliages Fe-Al [128], Fe-Mo [129],
Fe-Nb [13m. L'interprétation de tous ces résultats est le plus souvent basé
sur la théorie de HAM et al [103] et fait intervenir '1 interaction des ato-
mes de soluté et des dislocations. Mais elle nlest jamais pleinement sat1sý
faisante et les auteurs restent prudents.
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Nous avons donc cherché à appliquer les différents modêles retenus

afin de préciser le mécanisme qui est à l'origine des hachures observées. es-

sentiellement en appliquant les relations déterminées dans chaque cas, clest-

a-dire les relations (111.2), (111.4) et (111.5).

B.2. Détermination de l 'énergie d'açýiyýýiQý_Qý_ýbýDQSýDý·----------------------- ------
B.2.1. Application des relations théoriques .

Les énergies d'activation apparentes Q ont été évaluées a partirapp
de l'équation (111.2) en considérant les températures d'apparition du phéno-

mène, mesurées respectivement dans le cas du solvant de base puis avec deux
alliages (fig. 111.7). Dans le cas du fer de base, le résultat trouvé
Q = ° 79 eV est tout à fait comparable à la valeur couramment admise deapp ,

.l'énergie de diffusion du carbone et de l'azote dans le fer qUl est de l'or-

dre de 0,8 eV [131] . Au contraire, pour les alliages à 1,86 % et 3,14 % de
titane, les valeurs de Q , respectivement égales à l,54 et 1,49 eV sontapp
très supérieures.

L'évolution de l'écrouissage critique EC en fonction de la vitesse
de déformation à température constante permet de déterminer la valeur de
l'exposant de l'équation (111.4). Les droites obtenues, reportées sur la fi-
gure 111.8, donnent une valeur commune m + B = 1,40 ± 0,01. Cet exposant
étant connu, les variations de Log ý en fonction de liT devraient permettre
d'évaluer Ql à partir de la même relation; en fait, dans notre cas l'appli-
cation de cette méthode n'a pas conduit à des résultats cohérents.

Au contraire, l'équation (111.5) a permis de calculer Qm en repor-
tant les variations de l'expression [ (m + B) Log E - Log T] en fonction dec
liT. Les droites obtenues pour les quatre alliages considérés (fig. 111.9)
ont des pentes très voisines, dont la valeur conduit sensiblement à

ý1 = (1,40 ± 0,05) eV, chiffre par ailleurs voisin de ceux obtenus à partir
de l'équation (111.2). Par suite, si l'on considère que l'énergie d'activa-
tion du phénomène est sensiblement égale à 1,4 eV, quelle que soit la teneur
en soluté (pourvu que 0,12 < Co < 3,14 % Ti), on peut en déduire que les
interstitiels ne sont probablement pas à l'origine du PLC dans les alliages
étudiés, et s'interroger sur le rôle du titane dans le mécanisme impliqué.
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B.2.2. Signification de Q1.

Bien que la valeur de l'énergie de diffusion du titane dans le fer

soit connue avec une précision toute relative, elle semble être assez éle-

vée et se situer aux environs de 2,6 eV [132]. Il est donc tentant d'extra-

poler le modèle établi pour les alliages c.f.c. substitutionne1s, au cas des

c.c. substitutionnels : les atomes de soluté en substitution bloqueraient

les dislocations sous réserve de considérer que la diffusion de ces atomes

soit sensiblement accélérée par la présence de lacunes excédentaires créées

par l'écrouissage; toutefois, comme nous l lavons vu ci-avant, l 'énergie dé-

terminée expérimentalement devrait alors être celle caractérisant l'énergie

de migration des lacunes.

Il est hélas difficile de trouver une valeur précise de cette éner-

gie de migration Em des lacunes au sein des alliages considérés. Nous avons
pu relever quelques valeurs qui sont regroupées dans le tableau 111.5. Celui-

ci illustre bien l'incertitude liée à la détermination de Em et par 1 a-même de

Ef (énergie de formation des lacunes), liées par la relation:

où QFe est l'énergie d'autodiffusion du fer.

, Réf. I

--------------------------------------------------------------
,

TABLEAU 111.5
Valeurs (exprimées en V) de es énergies de formation E et de .1-
gration E d 1

F
m es acunes dans le fer, et d'autodiffusion du fer.

l ,--------------------------------------------------------------

4

134

135

136

137

I 131

, 128

, 1332.8

3 < QF e
< 3. 2 138

1.5

1.1 < Ef < 1.4

0,68

1 ± 0,15

1,2

< 0,95

1,1

1 < E <1.5
m

Fe-Al

Fe-Mo

I Fer

I Fer

I Fer-a

, Fe-Ti

, Fe-Cr

, Fer
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Cependant, il est bien connu que Ef est diminuée par l'addition,
au métal considéré, d'un élément de rayon atomique plus élevé. Parallèlement,
l'énergie d'autodiffusion augmente si l'interaction lacune-soluté est forte
(138]. Ainsi, QFe varie de 3 eV à environ 3,2 eV dans les alliages Fe-Ti,
lorsque la teneur en titane croit de 0,13 à 1,36 % at [13ý. Donc, si d'une
part Ef est diminuée, si d'autre part QFe est augmentée, Em = QFe - Ef doit
croître au delà de 1 eV. Il ne nous est pas possible, compte tenu des mai-
gres données numériques, d'évaluer les différentes variations de ces éner-

gies. Cependant les considérations précédentes rendent possible un mécanisme
de diffusion lacunaire.

Nous avons tenté de fournir une preuve expérimentale directe du rô-

le exercé par les lacunes. En effet, en maintenant des lacunes en sursýtura-
tion par trempe depuis des températures suffisamment élevées, il est théori-
quement possible de diminuer la valeur de l'écrouissage critique ¬c [104].
Or des essais de traction effectués après de telles trempes se sont avérés
inopérants, fait déjà constaté antérieurement par d'autres auteurs [13ý .

De tels essais ne nous semblent cependant pas décisifs en ce sens que:

" d'une part la température maximale de trempe pouvant expérimenta-
lement être considérée doit rester inférieure à 1200 K environ en raison de
la proximité de la boucle y (dans le cas des faibles teneurs en titane) .

" d'autre part, que la nature de l'atmosphère d'argon du disposi-
tif de trempe entraîne une contamination aux températures supérieures.

Pour ces raisons, l'excès de lacunes susceptible d'être maintenu à

l'ambiante risque d'être trop limité; sur un autre plan, le phénomène PLC

ne se manifeste qu'au-delà de 550 K et l'excès éventuel de lacunes peut être
au moins partiellement résorbé au cours de la mise en température de l'échan-

tillon. Ce point nous paraît d'ailleurs important, alors qu'il est ignoré
dans la majorité des cas. Notre dispositif de traction sous vide nécessite un
maintien préalable dans le four chaud, d'environ deux heures, au cours duquel
la teneur en lacunes doit atteindre l'équilibre thermique (à la température
considérée).

Par ailleurs, nous avons effectué des expériences de pré-écrouissage
schématisées sur la figure 111.6. Un recuit consécutif â ce pré-écrouissage

£p devrait penmettre d'annihiler la majorité des lýcunes d'origine mécanique
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et se traduire par une augmentation de EC (103] (fig. 111.6 a et b) : c'est

du moins ce qui est observé avec les solutions solides c.f.c. substitution-

nelles par exemple (pour lesquelles le rôle des lacunes est reconnu comme

essentiel) ; le recuit effectué après la déformation Ep accroit a lors nette-

ment l'écrouissage minimal EC jusqu'en Eý. Dans le cas des solutions solides
Fe-Ti ici considérées, aucune modification significative de la valeur de EC
n'a été constatée (fig. 111.6 c et d), résultat également ot -:IlU par [112]

et [113}

Pour autant, si ce résultat est contraire à celui observé dans les

solutions solides c.f.c., il peut également traduire le rôle prépondérant

exercé par les lacunes. En effet, nous avons signalé au paragraphe A.4.3

qu'aucun vieillissement statique ne peut se produire sans qu'une déforma-

tion ait été imposée, donc que la concentration de lacunes à l'équilibre

thermique n'est pas suffisante pour créer des atmosphères efficaces. Par con-

tre, une prédéformation doit créer un excès suffisant de lacunes pour qu'un

vieillissement statique puisse ultérieurement se développer, sous réserve
que ces lacunes ne soient pas éliminées; deux raisons rendent cette hypo-

thèse plausible

- nous avons montré au début de ce paragraphe que dans les solutions
solides de fer-a et en particulier dans nos alliages fer-titane, l'énergie
de migration des lacunes est élevée: il en résulte que - les températures
considérées se situant vers 550 K - l'élimination des lacunes doit être fai-
ble.

- en outre, la concentration de lacunes à l'équilibre thermique,
bien qu'insuffisante, est relativement élevée, le degré de sursaturation lié
à la présence de lacunes d'écrouissage doit donc être faible et cela ne peut
accélérer substantiellement l'élimination.

Ainsi lorsque la déformation commence, les dislocations mobiles créent
des lacunes lors de leur déplacement; ces lacunes favorisent donc localement
la diffusion des atomes de titane, préférentiellement vers les dislocations,
à cause des perturbations que ces dernières laissent dans leur sillage. Dès
qu'une dislocation s'immobilise, il peut se former une atmosphère de concen-
tration suffisante pour l'empêcher de repartir: de là, découle la nécessité
d'un écrouissage pour observer un vieillissement tant dynamique que statique.
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Par ailleurs, llhypothèse que les lacunes dlécrouissage ne slélimi-
nent pas pendant le maintien effectué après une prédéformation modérée, per-

met de justifier le comportement décrit dans la figure 111.6 c et d ; si le
paramètre EC traduit le fait qulun état structural tel que les nombres res-

pectifs dlobstacles et de défauts créés soient suffisants, doive être atteint:

- dlune part, au cours dlun arrêt transitoire de la déformation le
nombre de dislocations ne changera pas,

- dlautre part, il en sera de même pour la quantité des lacunes
dlécrouissage,
par suite, EC restera le même que 'Ion procède à la déformation de façon con-

tinue ou avec un arrêt intermédiaire.

En résumé, cette analyse montre que le phénomène est selon toute
vraisemblance contrôlé par un mécanisme faisant intervenir pour llessentiel
des lacunes d'origine mécanique.

Dans ce qui précède nous avons clairement montré qulil nlétait pas
possible d'interpréter nos résultats sur la base des modèles classiques pro-
posés par [102] et [103] ; de même, d'autres auteurs qui ont étudié des so-

lutions solides c.c. de nature substitutionnelle sont arrivés A la même con-

clusion [ý . Par contre, le modèle suggéré par Mc CORMICK semble être mieux
adapté pour décrire le comportement de ce type de solution solide.

En effet, dans la théorie de COTTRELL, 1 'interaction soluté-disloca-
tion nlest possible que si la mobilité des atomes de soluté est voisine de

celles des dislocations, ce qui suppose que le soluté migre assez rapidement
et sur de grandes distances. Au contraire, selon Mc CORMICK, la formation
dlune atmospýère autour d'une dislocation immobilisée ne nécessite pas une

mobilité importante du soluté, et elle ne met essentiellement en jeu que les

atomes localisés dans le voisinage immédiat de cette dislocation. Cette mobi-
lité doit cependant être suffisante pour que la concentration nécessaire A

llancrage soit atteinte avant la remobilisation du défaut linéaire. On con-

çoit donc aisément que ce schéma soit mieux adapté au comportement des sub-

stitutionnels dont les coefficients de diffusion sont sensiblement plus

" '_I.

'--,"}



- 112 -

faibles que ceux caractérisant les interstitiels.

Bien que nous ayons montré au paragraphe précédent la plausibilité

dlun mécanisme lacunaire (sur la base de la compatibilité entre llénergie

dlactivation mesurée et la valeur probable de llénergie de migration des a-

tomes de soluté), nous avons également envisagé la possibilité d'un ancrage

résultant d'un mécanisme de "pipe-diffusion" ; en effet, on peut imaginer

que le blocage des dislocations résulte d'une diffusion des atomes de solu-

té le long des dislocations ayant pour conséquence de créer une répartition

uniforme de ces atomes. Un certa i n nombre de mesures expérimenta l es [ 140]

ont montré que l'énergie associée à un tel phénomène était sensiblement moi-

tié de celle mise en jeu à la faveur d'une diffusion dans le réseau. En con-

séquence, si le mécanisme de "pipe-diffusion" contrôlait l'ancrage des dis-

locations, on devrait s'attendre à trouver une énergie d'activaticn appa-
rente associée de l'ordre de 1,3 eV; la valeur que nous avons expérimentale-
ment déterminée à savoir 1,4 eV est compatible avec une telle hypothèse;
cependant, la diffusion le long des dislocations suppose que les atomes mi-
grant sont constamment amenés sur ces défauts ce qui, dans le cas présent,
ne peut être réalisé que par diffusion en volume du soluté: en définitive.
on se trouve donc ramené à l'analyse effectuée en fin du paragraphe précé-
dent, c'est-à-dire à conclure que la diffusion lacunaire (mécanisme le plus
lent de ceux mis en jeu) contrôle le phénomène global dès llinstant où lion
admet une immobilisation de durée suffisante des dislocations primitivement
mobiles, par certains obstacles.

L'analyse des diverses hypothèses compatibles avec l'énergie d'ac-
tivation déterminée expérimentalement nous a permis de conclure à un piégea-
ge des dislocations par la formation de nuages d'atomes de titane dont là
diffusion s'opère par un mécanisme lacunaire. Nous avons par ailleurs supý
posé que ce piégeage intéressait les dislocations momentanément immobilisées.
Nous allons considérer dans les prochains paragraphes les conséquences de ce
blocage sur le comportement plastique des alliages étudiés. et notamment en
quoi elles peuvent expliquer les discontinuités observées sur les courbes
effort-défonmation.
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C - Détermination des mécanismes responsables des discontinuités.

C.I. Býýýýl_QjQljQgrýýbigýý.

Les discontinuités ont été a l'origine interprétées par COTTRELL en
termes d'ancrage et de désancrage des dislocations. La formation d'une at-
mosphère autour de la dislocation mobile freine celle-ci, puis la piège. Un
accroissement de la contrainte est alors nécessaire à l'arrachement de la

dislocation de son atmosphère. la répétition de ce processus donne lieu
aux discontinuités observées sur les courbes effort-déformation.

Cependant depuis les travaux de JOHNSTON (141] sur le décrochement
à la limite élastique et signalant une augmentation de la densité des dislo-
cations, il est acquis que la chute de contrainte observée (limite élastique
inférieure) ne correspond pas à un désancrage, mais à la création de nouvel-
les dislocations. Dlautre part un semblable accroissement du nombre de dis-
locations a été observé en microscopie électronique sur des échantillons dé-
fonmés à une température où 1 Ion observe des hachures: cette similitude de
comportement a suggéré de prendre en compte, pour interpréter les hachures,
un mécanisme dlancrage suivi d'une création de nouvelles dislocations.

On peut cons i dérer que c I est en premi er RUSSEll [142] qui a, en 1963,
distingué deux types de hachures pour lesquelles deux interprétations diffé-
rentes ont été proposées. Leur origine commune demeure évidemment l'interac-
tion soluté-dislocations, mais les décrochements se différenciaient par la
localisation des dislocations dans la bande de déformation qu'elles affectaient
Les hachures de type A ont été associées au vieillissement des dislocations
glissant derrière la bande de déformation: plus lentes, elles sont les pre-
mières a interagir avec le soluté. les hachures de type B, observées à plus
haute température, initialement par COTTRELL, ont été reliées par RUSSELL au
vieillissement de la tête de la bande de déformation composée de dislocations
pl us rapides.

D'autres auteurs ont par la suite distingué plusieurs types de décro-
chements

" repérés par les vocables A, B et C par WIJLER et al [1OS, puis sim-
plifiés en types A et B seulement (les types B et C étant très proches) ;

" dënonmës types I et I I pour GU I LLOT et al [105] ; .ý I.h .. 'I J ýl!t

" types A et B pour Mc CORMICK [1071 , . ;. j'1ý<rnu,
" types A, B et C pour MOHAMED et al [1091.
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En fait, dans tous ces travaux cités, les solutions solides étudiées

étaient de nature c.f.c. substitutionnelle et les caractéristiques des dis-

continuités étaient semblables à celles que nous avons observées. Nous pou-

vons également signaler la classification suggérée par YOSHlNAGA et al (143)

dans le cas des solutions solides interstitielles du vanadium, ý savoir

deux types de hachures A et B, le type B pouvant présenter deux aspects B et

C très proches. Clest par analogie à ces résultats que nouS avons dénommé A

et B les deux sortes de discontinuités observées au cours de ce travail.

Le modèle retenu pour llinterprétation de ces deux types peut être
schématisé ainsi :

En effet, aux basses températures où sont observées les hachures de
type A. le soluté trop lent ne peut pas suivre les dislocations qui sont an-

cýe8. Les décrochements correspondent alors à la création de nouvelles dis-
locations et à la propagation dlune bande de déformation.

- type A
- type B

hachures de blocage;
hachures de déblocage.

Les hachures de type B, observées aux températures plus élevées,
sont dues au désancrage des dislocations bien que celles-ci puissent, a cet-
te température, entraîner leur atmosphère.

Nos résultats corroborent assez bien ces hypothèses.

C.2. ýýçýniýSý_gýý_býçbýrýý.

Pour plus de simplicité, nous raisonnerons sur les courbes (F, Al)
enregistrées avec la machine dure utilisée et données a titre d'exemple
dans la figure III.l ; de la sorte, les phénomènes mis en jeu seront essen-
tiellement décrits sur la base de fluctuations de contrainte, indépendamment
des discontinuités dlallongement qui se produisent parallèlement.

a) Lorsque la température est telle que le soluté présente une mobi-
lité suffisante, il y a possibilité de blocage. Deux facteurs interviennent
alors: le temps dlarrêt moyen des dislocations et la concentration en lacu-
nes nécessaire à la diffusion du soluté. Or, au début de la déformation il
y a peu de défauts et le nombre d'obstacles au mouvement des dislocations
est faible: le temps d'arrêt moyen des dislocations est alors court et in-
suffisant pour que le blocage soit réalisé; lorsque la déformation croft,
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le nombre total de dislocations augmente, mais celui des dislocations mobi-

les reste sensiblement constant [144J : de ce fait, l'ensemble des disloca-
tions immobiles constituant des obstacles devient plus grand. Le temps d'ar-

rêt des dislocations immobilisées a tendance A être plus notable, de sorte
qu'il devient possible au soluté de provoquer le phénomène de blocage: un
écrouissage minimal (cA est donc nécessaire aux basses températures, pour
assurer un temps d'arrêt moyen suffisant.

Par ailleurs, comme nous l'avons montré au paragraphe B.2.2., les
lacunes créées au cours de la déformation favorisent la diffusion du soluté.
Un écrouissage minimal apparaît donc, là aussi, nécessaire A l'apparition du
phénomène. Cependant les récents travaux de JOURNAUX et CIZERON [145J ont
montré que le temps d'arrêt moyen des dislocations était sensiblenent cons-
tant au cours d'un essai de traction. Il semble donc que, seul, le second
facteur envisagé soit à l'origine de l'écrouissage critique.

Lorsque la température augmente, la mobilité du soluté est plus
grande, le blocage est donc réalisé plus rapidement; il est donc logique que
l'écrouissage critique ( décroisse lorsque la température s'élève.

cA

Les dislocations ainsi piégées ne peuvent plus se libérer et la

densité des dislocations mobiles (dont elles faisaient partie) diminue pro-
gressivement. La contrainte nécessaire à la poursuite de la déformation s'é-

lève jusqu'à une valeur telle qu'il y ait création de nouvelles dislocations;
le fait d'activer de nouvelles sources provoque alors une chute brutale de
contrainte. Le processus peut se répéter et il conduit aux hachures de type

A. On s'explique ainsi aisément que, la déformation croissant, la contrainte
nécessaire à la création des nouvelles dislocations augmente, d'où une am-

plitude ýoA de plus en plus notable.

b) Pour les hachures de type B, observées à température plus élevée,
la mobilité du soluté est devenue suffisante pour permettre aux dislocations
de se déplacer accompagnées de leurs atmosphères. De ce fait, dans le domai-
ne des températures où existe ce seul type de hachures, on observe d'abord
que la courbe de consolidation ne comporte pas de hachure; par contre, lors-
que la contrainte devient telle que les dislocations peuvent se désancrer,
des hachures apparaissent.

) '. ' I Î '1 i i \
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Lorsque le déblocage d'une dislocation se produit, cette dernière
ne demeure libre qu'un temps très court, car elle est immédiatement repié-
gêe par l'atmosphère de la dislocation qui la précédait, et ceci pour deux
rai sons

- la durée très brève de déplacement ne permet pas à 11atmosphère

qu'elle vient de quitter de se dissoudre, dès 11instant où une autre dislo-
cation vient interférer,

- la chute de contrainte correspondant au déblocage empêche la dis-
location temporairement désancrée de sauter le nouvel obstacle rencontré. Il

se produit donc apparemment une remise en charge lIélastiquell, correspondant
4 la courbure de la dislocation repiégée, avant que celle-ci nlentraine sa

nouvelle atmosphère. Il sien suit un court domaine de consolidation avant
que la contrainte nécessaire au processus dléchappement soit de nouveau at-

teinte. Ce phénomène est susceptible de se répéter et il conduit aux hachu-

NB de type B·

Il existe donc également un écrouissage critique EC avant que ne
B

soit appliquée la contrainte déclenchant la première hachure; cet écrouissa-
ge croit cette fois avec la température, car la mobilité des atomes de solu-
té augmente, les atomes peuvent accompagner plus facilement les dislocations
et la contrainte correspondant à la première hachure est observée pour un
allongement plus important.

L'analyse de llinfluence exercée par la teneur en titane sur les
caractéristiques des deux types de hachures, permet de faire deux remarques;
l'addition de titane se traduit en effet, toutes choses égales par ailleurs

" à la fois par un niveau de contraintes internes plus élevé i il
en résulte un durcissement de la solution solide lié aux distorsions engen-
drées dans le réseau (ce point sera développé dans le chapitre IV) i

" et par une densité plus importante des atmosphères.

Aux températures plus élevées, le facteur prédominant est la concen-
tration ýn soluté des atmosphères, puisque c'est le blocage 8es dislocations
qui intervient. Comme cette concentration varie avec Co exp iT (111.1), les
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hachures de type A apparaissent à une température d'autant plus faible que
l'alliage est plus chargé.

. 3" ..n' ý'<L.·_.::;;1:ý "j
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Au contraire, aux températures plus élevées, les dislocations étant
saturées, la teneur en titane ne peut influer sur le phénomène observé qu'en

raison de l'élévation du niveau moyen des contraintes résultant de la pré-
sence du soluté. C'est pourquoi. dans le cas où il y a davantage de titane,
et où les contraintes internes sont plus élevées, il sera plus facile à cha-

que dislocation de tirer son atmosphère et les décrochements du type B dis-

paraitront plus tôt.

D - Conclusion.

Nous avons, au cours de cette étude, relié l'effet PlC à l'interac-
tion se produisant entre les atomes de titane et les dislocations. Cette in-

teraction se manifeste essentiellement - selon la température - par deux ty-

pes d'anomalies. Toutefois la formation des atmosphères, qui permet l'ancra-
ge des dislocations, ne peut se faire que si un nombre suffisant d'obstacles
immobilisent les dislocations pendant le temps minimal nécessaire à la dif-

fusion du soluté. Celle-ci s'effectue par un mécanisme lacunaire, les dé-

fauts concernés étant d'origine mécanique.

Nous considérons dans la deuxième partie de ce chapitre, la réper-
cussion de l'effet PLe observé sur les propriétés mécaniques des matériaux
étudiés.



- 118 -

A - Résultats.

l'amplitude du maximum situé vers 713 K augmente lorsque la teneur

- pour les alliages peu chargés (0,12 % et 1,86 % de titane) on ob-
serve également un maximum qui est cependant moins net et situé I plus haute
tempéra ture,

- enfin, dans le cas de l 'alliage à 3,14 %, on peut noter deux ma-
xima dont le premier est peu accentué.

,'''''::

Les courbes de variation de la limite élastique 0E en fonction de

la température, pour différentes teneurs en soluté, sont rassemblées dans

la figure 111.10. Les courbes relatives aux alliages présentent un palier,
alors que celle relative au fer de base comporte seulement une anomalie dans
l'intervalle 400 - 600 K.

Les variations de la contrainte à la rupture oM en fonction de la

température, représentées par les courbes de la figure III.11(a) comportent
(au contraire de celles traduisant 0E = f(T)) des extrema:

- pour le fer non allié, il existe un maximum três prononcé,

2ème Partie CONSEQUENCES DE L'EFFET PORTEVIN-LE CHATELIER SUR LES

PROPRIETES MECANIQUES DES ALLIAGES Fe-Ti.

Les températures du maximum dans le cas des alliages peu chargés,
et celle du maximum le plus accusé dans le cas de l'alliage le plus chargé
(3,14 % Ti) sont sensiblement équivalentes (de l'ordre de 713 K) ; elles sont
par ailleurs três supérieures à celle du maximum constaté avec le fer non
allié (environ 553 K) .

.
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en titane croft.

On peut noter par ailleurs que l'évolution de la contrainte d'écou-

lement mesurée pour un allongement de S % (soit aS %) est similaire (fig.

III.11(b» à celle évoquée précédemment dans le cas de aM'

A - 3. Taux de consolidation.---------------------

Sur la figure 111.12, sont reportées les variations du taux de

consolidation ( ý) mesuré pour un allongement de 5 %. Dans le cas des al-

liages, deux maxima sont successivement mis en évidence, corroborant ainsi

ceux observés sur les courbes oM = f(T) et 05%
= f(T), dans le cas de l'al-

liage à 3,14 % de titane.

Si la température du deuxième maximum reste sensiblement constante
dans le cas des alliages, par contre celle du premier maximum a tendance à

diminuer lorsque la concentration en titane augmente; d'autre part, les

ordonnées des extrêma croissent en même temps que la teneur en soluté.

Il faut cependant noter que la Il surconsolidation" (c'est-à-dire
le surcroît de résistance à la déformation), traduite par les extrêma mis

en évidence sur les courbes de variation de °s % et OM reste limitée dans
le cas des alliages, comparativement à ce qui est observé dans le cas du

fer de base (comparer à cet effet les figures III-Il et 12).

Dans le cas du fer de base, et aux températures où il se manifeste,

le phénomène PLC se traduit par une perte notable de ductilité (fig. 111.13).

Au contraire, dans le cas des solutions solides Fe-Ti, l'allongement EM
reste sensiblement constant, et semble peu affecté par l'existence du vieil-

lissement dynamique. Tout au plus, peut-on différencier le comportement de

l'alliage à 0,12 % de titane, où un léger maximum apparaît vers 560 K.

La diminution de EM aux températures superleures à 800 K, dans le

cas du fer, est probablement liée à l'intervention du glissement intergranu-

laire. Cet effet semble moins marqué pour les solutions solides considérées,

bien que dans le cas de l'alliage à 0,12 % Ti il puisse se manifester à plus
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basse température. ce qui expliquerait le maximum observé "

" les températures caractérisant les différents extrêma sont re-

groupées dans le tableau 111.6. On constate que les températures correspon-
dant au maxima des courbes (ý) = f(T) sont inférieures a celle du maxi-ue:

5 %
mum unique ou principal des courbes oM = f(T).

------------------------------------------------
C % pds Ti 0 , 0,12 , 1,86 , 3.14 ,

,

[OM
= f(Týx '

553 , 713 , 713
' 718
, 578 I

:

!
(ý)

5 %

= f(Týx
' 498 ' 693 ' 663 , 683

, 583 , 523

TABLEAU III. 6

Températures (exprimées en K) des maxima des courbes

oM = f(T) et (do) = f{T)O£
5 %

" Les domaines où se manifeste un "surcroît de résistance" sont en

relation directe avec l'existence des hachures sur les courbes de traction.

Il nous faut cependant noter que dans le cas de l'alliage a 0,12 % de tita-

ne, les courbes de variation de °s %' OM et (ý) avec la température com-
5 %

portent des extrêma alors que les courbes effort-déformation correspondantes
sont exemptes de toute discontinuité. Un résultat semblable a été obtenu sur

des alliages Fe-Cr [129].

L'explication de cette absence de corrélation entre les hachures
et les anomalies observées sur les courbes de variation de contraintes avec
la température tient, a notre sens, dans la faiblesse des interactions entre
les atmosphères de soluté et les dislocations. En effet. il est admis que
cette interaction est à l'origine de la surconsolidation observée. Or. si
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celle-ci demeure modérée, que la teneur en soluté soit trop faible (cas de

l'alliage Fe - 0,12 % Ti), ou que les distorsions introduites par le soluté

soient limitées (cas des alliages Fe-Cr), elle est insuffisante pour dimi-

nuer notablement la densité de dislocations mobiles et provoquer l'appari-

tion de hachures (au moins d'amplitude décelable). Néanmoins, cette interac-

tion est réelle et peut donner lieu à une très légère surcons(llidation. Les

extrêma observés dans ces cas sont alors peu prononcés .

cr =
e:

(ý) > ° est vérifiée. Or, comme il n'existe aucune hachure sur les courbes

(F, ýl) correspondantes dans le cas du Fe - 0,12 Ti, et comme nous l'indi-

quions au paragraphe B.1.2.(c) de la première partie de ce chapitre, il nous

apparalt que la relation (ý) > 0 ainsi que la relation (ý) < 0 sont des

conséquences de l'effet PLC et non des conditions à son apparition; cette
conclusion est contraire aux hypothèses de base des théories exposées dans
le paragraphe rappelé ci-dessus.

B - Comparaison avec les résultats antérieurs.

Au phénomène PLC, correspond donc une augmentation des propriétés
mécaniques, plutôt modérée dans le cas des alliages présentement étudiés,
si on la compare à celle constatée pour le fer non allié. Cette conséquence
du vieillissement dynamique est bien connue, puisqu'elle se manifeste, par
exemple, par le domaine de la "fragilité au bleu" des aciers doux [4, 117]

déjà évoqué. Cependant, il s'agit là de solutions solides c.c. intersti-
tielles ; or les exemples de surconsolidation dans les autres types d'allia-
ges sont plus rares. Dans le cas de solutions solides c.e. substitutionnel-
les, nous avons relevé que ce phénomène a été observé dans les alliages sui-
vants : maxima des courbes oM =f(T) pour les alliages Fe-Mo [129 - 145 -

147], Fe-Cr [129J, Fe-Nb [148J, ou des courbes 0E = f(T) pour Fe-Ni [126] ou
Fe-Si [125] . De plus, dans le cas d'alliages Fe-Al [128J ou Fe-Cr [147],
il est fait état d'un vieillissement dynamique qui n'altère pas le palier
des courbes 0E = f(T), résultat conforme à nos propres observations.

L'interprétation de cette surconsolidation nia été abordée que
dans le cas des solutions solides c.c. interstitielles, où ses conséquences
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sont très importantes: c'est ainsi que, dans le cas du fer non allié, la
contrainte à la rupture est presque doublée en son maximum (fig. 111.11(a))
et la ductilité est pratiquement réduite de moitié (fig. 111.13). Les phéno-
mènes étant plus modérés dans le cas des solutions solides c.e. substitu-
tionnelles, ils ne posent pas de problèmes pratiques particuliers et leur
interprétation a été le plus souvent éludée. Les auteurs reprennent alors
les modèles proposés pour les solutions solides c.e. interstitielles en ad-

mettant que les interactions soluté-dislocations étant plus faibles, les
conséquences des mécanismes mis en jeu le seront aussi.

Ces extrêma ont donc été interprétés dans le cas des solutions so-

lides c .c . interstitielles comme le résultat de l'augmentation de la con-

trainte nécessaire au déplacement des dislocations, freinées par les atmos-
phères d'atomes de soluté [1191. La contrainte de freinage est alors maxi-
male lorsque les vitesses respectives du soluté et du plus grand nombre de
dislocations sont égales. (L'auteur suppose en effet une répartition des vi-

tesses des dislocations). Il est clair que lorsque plusieurs solutés inter-
viennent, on peut observer plusieurs maxima sur les courbes a = f(T). C'est
le cas du niobium [1461, où deux pics ont été mis en évidence, reliés l'un

à l'oxygène, l'autre au carbone et à l'azote (dont les coefficients de dif-

fusion sont très proches).

Cette interprétation nous parait insuffisante pour les raisons
sui vantes

- en premier lieu, nous avons retenu comme mécanisme fondamental
du PLC dans nos alliages le piégeage des dislocations temporairement immobi-

lisées. Comme nous l'avons souligné au paragraphe 8.3 de la 1ère partie, il

ne s'agit plus alors de compétition entre les mobilités respectives du so-

luté et des dislocations, et le processus ci-dessus n'est plus valable; le
facteur prépondérant est alors l'amplitude de l'interaction entre l'atmos-

phère de soluté et la dislocation, qui est fonction de la teneur en soluté
et de la température.

- en deuxième lieu, le modèle ci-dessus ne permet pas d'interpré-
ter la présence de certains pics :

" d'une part, dans le cas de matériaux où il n'existe qu'un
seul élêment d'alliage alors que plusieurs maxima sont observés sur les cour-
bes GE % = f(T) : nous avons l'exemple de notre alliage Fe-3,14 % Ti,



- 1 26 -

d'alliages Fe-Mo [146] ou Fe-Nb [148] .

" d'autre part, même lorsque plusieurs solutés interstitiels

sont en présence, il nlest pas toujours possible d'expliquer l 'existence de

tous les extrêma observés. Clest le cas du niobium [119] ou même du fer [1491.

On pourrait par ailleurs tenter de justifier le fait que les cour-

bes puissent comporter de multiples extrêma en envisageant la possibilité

de formation d'assemblages complexes tels que paires de substitutionnels,

associations lacune-substitutionnel [6] ou interstitiel-substitutionne1

[1271 ; en fait dans le cas des alliages que nous avons étudié l'absence de

pics de frottement intérieur, pics auxquels ces diverses hypothèses devraient

conduire, nous a fait rechercher une autre solution.

Nous nous proposons donc de présenter un modèle susceptible d'ex-

pliquer notamment l'existence des deux maxima sur les courbes aM = f(T).

c - Essai d'interprétation.

Notre raisonnement s'appuie sur un certain nombre d'hypothêses que

il nous faut préalablement exposer:

a) le point le plus important nous parait venir de la machine de
traction ell e-même car nous di spos ions d'une machi ne "dure".

Dans le cas d'une machine "molle", la charge est imposée: il nlest
donc pas possible d'observer une chute de contrainte. Clest ainsi que, s'il

y a formation d'une bande de déformation dont la propagation peut avoir lieu
sous une contrainte plus faible que celle nécessitée par sa création, il y
aura déformation de l'éprouvette enregistrée par la machine.

Au contraire, pour une machine "dure", la défonnation instantanée
de l'échantillon sera "absorbée" par la récupération élastique du peson de
la cellule de charge, ce qui entraîne une chute de la contrainte réelle ap-
pliquée à l'éprouvette: cette chute est matérialisée sur l'enregistrement.
C'est ainsi qu'un essai donnant lieu a un décrochement a la limite élastique
avec une machine dure (il y a alors une limite élastique inférieure) ne
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présentera qu'un palier à la limite élastique avec une machine molle.

" point B qui correspond à l'apparition des hachures de type
A. seules ensuite observées jusqu'en C.

c - 2. ýQQýlý.

c) nous supposerons que la variation de la contrainte d'écoulement
(à E donné) est uniformément décroissante dans l'intervalle de température
considérée, en l'absence de tout phénomène autre que la consolidation norma-
le de l'éprouvette. Nous définirons ainsi une ligne de base an = f(T) par
rapport à laquelle seront évaluées d'éventuelles variations de contrainte
60 = f (T) "

Une hachure correspond donc bien à une chute de contrainte.

b) notre interprétation concerne les solutions solides c.e. substi-
tutionnelles Fe-Ti. Elle repose sur l'hypothèse que ni la nature du soluté
et par conséquent le type d'interaction qui peut s'établir avec les disloca-
tions, ni le type de réseau ne sont primordiaux; seul, le fait qu'une in-

teraction existe est déterminant. L'examen comparatif de nos résultats et
de ceux trouvés par d'autres auteurs montre bien que la différence de nature
du soluté se traduit simplement par une amplification de l'interaction et de
ses conséquences (ce dont il doit être éventuellement tenu compte). Nous
avons ainsi établi un parallèle entre l'alliage Fe - 0,12 % Ti (c.e. substi-
tutionnel) et le niobium de haute pureté (c.e. interstitiel) : les courbes

aM =f(T) relatives à ces matériaux présentent en effet un maximum alors qu'

aucune discontinuité n'est visible sur les courbes (F, 61) correspondantes.
De plus, les caractéristiques des hachures ne semblent pas dépendre du type
de soluté étudié.

Nous avons schématisé sur la figure 111.14 la courbe de variation
de la contrainte d'écoulement, mesurée pour une déformation donnée, en fonc-

tion de la température dans le cas le plus caractéristique - à savoir celui
de l'alliage le plus chargé. Nous avons décomposé cette courbe en sept par-

ties; les points A et F correspondent aux températures extrêmes de l'inter-
valle où la contrainte est affectée par l'effet PLC. Lorsque la ýempérature
croit, on rencontre successivement les points ou intervalles de température
suivants

. ,r'
,l,
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" intervalle C à D, les deux types de hachures coexistent.
" domaine D à E, seules existent les hachures de type B.

" point E, au-delà duquel les hachures disparaissent.

Nous avons par ailleurs indiqué sur cette figure la ligne de base
AA'F définie ci-dessus: on = f(T).

£

Nous avons rappelé (§ B précédent) que le modèle "classique" at-

tribuait la surconsolidation observée à l'augmentation de contrainte néces-
saire au mouvement des dislocations, freinées par leur atmosphère. Par ana-

logie, nous supposerons que le piégeage des dislocations qui entraîne

" à basse température, la diminution de la densité des dislo-
cations mobiles Pm et la création de nouveaux obstacles;

" à plus haute température, le freinage des dislocations, se

traduit dans un certain intervalle de température par un surcroît de résis-
tance ad au déplacement des dislocations mobiles. Ce surcroît varie en fonc-

tion de la température
- lorsque celle-ci augmente, la mobilité du soluté croît. un plus grand nom-

bre de dislocations se trouvent bloquées, ce qui entraîne une augmentation
de ad' Celle-ci est assez rapide, car le coefficient de diffusion D augmente
très vite.

- ensuite, trois causes concourrent à ralentir cet accroissement :

" a) la loi exponentielle de variation de D, exp(-Qm/kT) tend vers une

1 i mi te ;

" b) une mobilité suffisante peut être atteinte pernlettant à certaines dis-

locations de se déplacer accompagnées de leur atmosphère ;

" c) enfin, la teneur en soluté est limitée et le processus d'ancrage doit
atteindre une saturation.

On peut donc prévoir que ad varie de la façon suivante (fig. III.
15)

" une augmentation AC' assez rapide au début du phénomène
ad est alors due au blocage des dislocations ;

" puis, dès que certaines dislocations se déplacent en traî-
nant leur atmosphère (température Tc)' ad évolue plus lentement C'D' : une
part de cette contrainte n'est plus due au blocage des dislocations, mais a
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leur freinage. ce dernier effet nécessitant un effort relativement moins
important pour le vaincre .

" enfin. lorsque toutes les dislocations peuvent se déplacer
accompagnées de leur atmosphère (température TD). la mobilité croissante du

soluté diminue l'effet de freinage D'F : ad passe donc par un maximum. puis
décroit jusqu'à s'annuler quand le coefficient de diffusion du soluté de-

vient du même ordre que le coefficient d'autodiffusion du fer. Il n'y a

alors plus d'interaction entre le soluté et les dislocations (température

TF) "

Tout ce raisonnement ne tient pas compte de l'existence de discon-
tinuité sur les courbes effort-déformation correspondantes: nous pensons
qu'il y a là un facteur très important que certains auteurs ont négligé jus-

qu'à maintenant. En l'absence de hachures, il y aurait une diminution pro-

gressive de la densité Pm et la contrainte d'écoulement serait a = an + ad
e:

e: e:

(an et ad étant les composantes, an et ad correspondant à une déformation
e:).£Or, la£possibilité pour le matériau de créer des dislocations nouvelles
(ou de libérer les dislocations piégées) lorsque le niveau des contraintes
est trop élevé, se traduit par une d im inut i o n ah de la composante ad'

Les caractéristiques de cette composante ah sont les suivantes

- par définition. ah est liée à la présence des hachures (ah est
donc nulle en dehors de l'intervalle de température TB - TE) ;

- ah est toujours inférieure à ad' Lorsque les hachures sont du

type A, la création de nouvelles dislocations, en maintenant la densité de

dislocations mobiles Pm à la valeur nécessaire à la déformation, devrait ra-

mener la contrainte d'écoulement au niveau qui serait le sien ýans effet
PLC ; cependant du fait que la densité totale des dislocations Pt est alors
plus importante et les obstacles plus nombreux l'amplitude de ah eý est
forcément quelque peu réduite. Lorsque les hachures sont uniquement du type
B, le désancrage diminue l'effort nécessaire au déplacement des dislocations;
cette variation devrait être précisément égale à ad' mais en raison de
l'existence des atmosphères (qui n'ont pas le temps de se redissoudre) la

chute est également limitée à une valeur de ah < ad'

-ah augmente avec la température tant que les hachures sont pure-
ment de type A ; le piégeage des dislocations est en effet de plus en plus
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important, donc le nombre de dislocations créées nécessaire sera aussi plus

grand. Ceci est confirmé par l'amplitude croissante des hachures avec la

température. Lorsqu'apparaissent les hachures de type B (température Tc)'

une partie des dislocations piégées se déplacent; la création de disloca-

tions régresse ainsi que ah' et ce d'autant plus que la température sera

élevée: par suite, ah doit passer par un ýaximum.

Nous avons représenté schématiquement les variations de ad et de

ah sur la figure 111.15. Dans un souci de clarté, nous avons représenté sé-

parément les courbes ad = f(T) et ah = f(T).

La combinaison des courbes ad = f(T) et ah = f(T) donne la courbe

ÔO = f(T) qui, si on la superpose (fig. 111.14) à la ligne de base an = f(T),

penmet de traduire les variations de la contrainte d'écoulement avec la tem-

pérature. ÔO = f(T) présente un ou deux maxima selon l'importance relative
des valeurs de ad et ah et la position relative en température des maximums
observés sur leurs courbes représentatives.

En résumé, si l'on se réfère à la figure 111.14, la courbe a = f(T)c
peut être décomposée comme suit

- T < TA : le matériau se comporte normalement il y a décroissan-
ce progressive de a .

e:

- TA < T <

- T = T
c

TB : une interaction se produit entre le soluté et les
dislocations, mais l'augmentation résultante de contrain-
te ne suffit pas pour provoquer l'apparition de hachures.

apparition des hachures de type A qui provoque une dimi-
nution de la contrainte d'écoulement par rapport a la
valeur qu'elle aurait si la surconsolidation se mainte-
nait.

apparition des hachures de type B : l'effet de diminu-
tion de contrainte ah due aux hachures passe par un ma-
ximLIII. c

,
.t;_-: ;ý'.

- TE < T < TF : les dislocations entraînent leur atmosphère; l'in-

-9ýlý
teraction subsiste, mais les hachures ont disparu.

(ufq 1'3-
...
T > TF le soluté diffuse dans la matrice, l'interaction est

donc nulle.
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D - Discussion.

Nous avons tenté, à titre d'exemple, de décomposer la courbe de
variation de aM = f(T) obtenue avec l'alliage à 3,14 % de titane. Ce choix
se justifie

- d'une part, par le fait que l'allongement correspondant-EM est
sensiblement constant dans le domaine de température considéré;

- d'autre part, par le fait que le phénomène de surconsolidation
est dans ce cas très marqué, ce qui permet de tracer plus facilement la li-

gne de base on' Par différence avec cette ligne empirique, nous avons défini
la courbe 1 de la figure 111.16, oOM = f(T). Les considérations ci-dessus
nous ont permis de tracer schématiquement, d'une part la courbe 2 qui repré-

sente les variations d'une composante ad ' d'autre part, la courbe 3, obte-
nue par différence (2-1) représentant leý variations parallèles de oý.

La figure 111.16 valide les raisonnements développés ci-avant
puisque ce schéma permet de rendre compte des maxima observés sur les cour-

bes a = f(T).
E

L'analyse de l'influence de la concentration Co (en soluté) de
l'alliage sur les valeurs de ad et oh découle de leur définition même. Il

apparait en effet que ad est fonction de la mobilité du soluté, mais égale-
ment de la densité des atmosphères. Dès lors, si la teneur en soluté de l'al-

liage croit, le piégeage des dislocations est plus important et ad est am-

plifié ; par ailleurs, alors que la mobilité n'est pas (ou peu) modifiée,
les contraintes internes plus élevées font disparaître plus rapidement des
hachures de type A et le maximum de ad est décalé vers les basses températu-
res. D'autre part, ah est fonction de la contrainte appliquée, laquelle pro-
voque la création de nouvelles dislocations; ah sera donc également amplifié
lorsque Co augmente. De plus, le maximum de Oh correspond à l'apparition des
hachures de type B qui se déclenchent à une température d'autant plus basse
que les contraintes sont élevées, donc que Co est importante. Le maximum de

Oh se trouvera donc décalé vers les basses températures. Nous pouvons par ail-
leurs supposer que l'amplitude de ad croit plus rapidement que l'amplitude
de Oh lorsque la teneur en soluté croit. En effet, nous avons montré au para-
graphe précédent que la diminution relative de contrainte Oh est limitée par
le fait que les dislocations piégées constituent de nouveaux obstacles, ce
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qui élève le niveau des contraintes internes. Dès lors, lorsque la concentra-

tion en soluté augmente, le niveau de ces contraintes cro,t car le nombre de

dislocations ancrées croit, et cela limite l'augmentation de Oh par rapport

à celle de ad - Par suite, nous pouvons prévoir qu'un accroissement de la te-

neur en soluté de l'alliage se traduira par un ou deux maxima plus prononcés

.ý
Cette analyse doit, à notre sens, demeurer valable dans le cas des

autres types de solutions solides puisque les seuls mécanismes mis en jeu

sont la mobilité du soluté, la concentration de l 'alýiage et le niveau des

contraintes exercées, ces facteurs n'étant pas spécifiques à un type donné

de structure. Ainsi, dans le cas du fer non allié les interstitiels en cré-

ant d'importantes distorsions, interagissent fortement avec les dislocations.
La composante ad a donc une amplitude très notable. Au contraire, notamment
si on se réfère à l'amplitude des hachures observées sur les courbes (F, 61)

correspondantes, la composante oh reste modérée. Il s'ensuit l'existence d'un
seul maximum. On peut par ailleurs noter que, lorsqu'il existe une différence
notable entre ad et Oh le nombre de dislocations mobiles piégées doit être
très important; la densité totale de dislocations augmente alors fortement,
ce qui contribue à limiter Oh' Le niveau des contraintes atteint est rapide-
ment élevé, ce qui provoque une rupture prématurée de l'éprouvette: c'est la

perte de ductilité observée sur les courbes ý
= f(T) relatives au fer non

allié. Par contre, dans le cas des alliages tels que ceux qui ont fait l'ob-

jet de cette étude l'accroissement 60 reste modéré et la ductilité des maté-
riaux n'est pas fortement altérée.

L'absence d'extrêmum sur les courbes de variation de la limite élas-
tique des alliages Fe-Ti en fonction de la température (fig. 111.10), est à

relier à l'absence de décrochement à la limite élastique sur les courbes ex-
périmentales (F, 61) : nous avons montré que la densité de dislocations mobi-
les initiale est alors suffisante pour que la déformation se produise (§ B.
2.2) ; la limite élastique n'est donc pas altérée par l'effet PLC. Au contrai-
re, dans le cas du fer non allié, le yield point, qui existe dès la tempéra-
ture ambiante est amplifié dans le domaine d'existence du PLC comme l'indique
le tableau 111.1 ; le surcroît de résistance se manifeste donc dès la limite
élastique et, par conséquent, il est logique d'observer une anomalie sur la
courbe 0E = f(T).
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E - Conclusion.

La premiêre partie de cette étude de l'effet PORTEVIN-LE CHATELIER
nous a penmis de le relier à l'interaction atomes de titane-dislocations. Il

en résulte un surcroît de résistance au mouvement des dislocations et donc
une augmentation apparente de la contrainte d'écoulement. Para11ê1ement, la

création ou le désancrage, des dislocations atténue cette surconso1idation.
La combinaison de ces deux effets peut donner lieu à la présence de deux ma-
xima sur les courbes OM = f(T). Le phénomêne reste cependant assez limité
pour ne pas modifier sensiblement les caractéristiques d'allongement des al-
liages étudiés.



CHAPITRE IV.

LE DURCISSEtRNT DE LA SOLUTION SOLIDE Fe-Tt.

Les précédents chapitres nous ont penmis dlanalyser les conséquences
de lladdition du soluté,

" d'une part sur la valeur de la composante thermique 1* de la con-
trainte critique de cisaillement résolue 1, dont les variations caractérisent
le comportement des alliages aux températures inférieures à 500 K environ,

" d'autre part sur la contrainte d'écoulement aux températures com-
prises entre 500 et 800 K environ.

Il nous reste à expliquer pourquoi cette addition se traduit par une
augmentation de la composante athermique Tý de la contrainte t (évoquée au
chapitre II), et d'établir le lien existant entre les diverses conséquences
de la présence d'un soluté dans une matrice cubique centrée. Ces deux aspects
du problème vont faire l'objet des deux parties de ce chapitre.

1ère partie : lE DURCISSEMENT DE lA SOLUTION SOLIDE FER-TITANE.

A - Introduction.

Le durcissement est le résultat le plus attendu de la présence d'élé-
ments dladdition entrant en solution solide puisque clest un des buts essen-
tiels visés dans llélaboration dlun alliage. Cependant, si là aussi, les étu-

des ont été nombreuses, les interprétations suggérées n'ont pas toujours été
satisfaisantes et ne rendent pas toujours compte des résultats observés.

Le durcissement résultant de lladdition dlun élément a un solvant de
base peut être lié à divers phénomènes tels que:
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" précipitation (cohérente ou non)

" formation d'une solution solide ordonnée

" plus simplement, apparition d'un ordre à courte distance

Bien que de tels processus puissent être à l'origine de durcissements nota-

bles, ils ne seront pas retenus dans ce crapitre, car ils ne correspondent

pas au cas considéré de solutions solides homogènes et désordonnées.

Dans l'introduction, nous avons souligné le caractère a postériori
*

logique de la décomposition de la contrainte T en deux composantes 1 et 1 "

ý

la composante T* s'est effectivement révélée être la contrainte nécessaire

pour surmonter les obstacles à courte distance (c'est-à-dire de l'ordre d'une

distance interatomique), du type colline de PEIERLS, ou atome de soluté sub-

situtionne1. De la même façon, il apparaît que la composante Tý résulte des

interactions s'exerçant à longue ou moyenne distance: on parle alors de

contrainte de freinage. Ces interactions sont de nature diverse, mais on les

divise généralement en interactions élastiques ou non-élastiques; les pre-

mières donnent lieu aux contraintes de frottement les plus notables, ce qui

justifie que nous les ayons plus particulièrement considérées, non sans rap-

peler - pour mémoire et pour comparaison - quelques interactions d'origine
non-élastique.

B - Rappels bibliographiques.

Les modèles proposés en terme d'interaction d'origine élastique sont
basés sur la théorie de MOTT-NABARRO.

B.l.l. Théorie de MOTT-NABARRO [15m - Effet de taille.

Lorsqu'un atome de soluté est substitué à un atome de solvant, l'é-
difice cristallin se trouve perturbé puisque l'atome substitutionnel a le plus
souvent un rayon aG différent de celui aG de l'atome du réseau. Une telle per-
turbation donne lieu à un "effet de tai 11 e" qui peut être caractéri si par le
facteur :

1 da£ =_ ýca ao Qý
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(IV.I)

(IV.2)

(IV.2a)

O. a:
jJ £; C

1 a

00 a est le paramètre du réseau, et 11indice 0 rêfère a 11êtat du solvant pur.

De tels atomes constituent des obstacles répartis au hasard dans la
matrice et espacés dlune distance moyenne A. la contrainte rêsultant de llexis-
tence de ces champs de déformation a pour amplitude

les champs de contrainte qui entourent chaque atome de soluté, agis-
sent sur les dislocations et leur confèrent un profil ondulé, dont la courbu-
re maximum reste très supérieure a A - Si on considère la concentration
moyenne c des atomes de soluté, A est donnée par A = b/cl/3, soit l'expression
de la contrainte

Par la suite, afin de mieux rendre compte de leurs résultats experl-
mentaux, MOTT et NABARRO l151] ont considéré la moyenne volumique de cette
contrainte et calculé la limite élastique résultante 0 . Ils ont abouti à la

relation :

Ce modèl e a été modifi é u1 téri eursnent par LI [152] qui a estimé que
le durcissement effectif devait être plus important que celui prévu par une
moyenne volumique de .la contrainte interne. Cet auteur a calculé la contrain-
te moyenne existant dans un plan de glissement où ne se situe pas l'atome de
soluté. Dans ces conditions, et pour de faibles concentrations, le durcisse-
ment est approximativement

D'après LI, l'expression (IV.2a) traduirait mieux les résultats ex-
périmentaux que la relation (IV.2)

Cependant, les auteurs évoqués ci-dessus ne font intervenir que le
seul facteur différence de taille entre les atomes de solvant et de soluté
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(IV. 3b)

(IV. 3a)

F
ýV

2 3
ý b £ aG

F - II-
3u

C 31T (1-\)) r

8.1.2. Théorie de FLEISCHER - Effet de module.

expressions dans lesquelles les indices c et V se rapportent aux dislocations
respectivement coin et vis, et r est la distance soluté-dislocation. L'effet
de module est alors caractérisé par le facteur:

Lorsqu'une dislocation traverse une zone ayant un module de rigidité

différent de celui de la matrice, son énergie se trouve modifiée. la disloca-

tion est donc soumise à une force que FLEISCHER [153) expl icite sous la forme:

Ultérieurement, FLEISCHER [154) a montré qulil était possible de te-
nir compte de llaccomodation de llatome de soluté en considérant dans les re-
lations (IV.3) non plus £ýt mais un facteur:

dans leur évaluation du durcissement. Cette hypothèse ne tient pas compte no-

tamment de la rigidité du solvant, c'est-à-dire de sa capacité à accepter l'a-

tome étranger. C'est ce qui a amené FLEISCHER a considérer, non seulement le

facteur £a' mais aussi l'effet dû à la différence de module existant entre le

solvant et le soluté.

Cet effet de module affecte les deux types de dislocations alors que
la contrainte liée au seul effet de taille est très faible dans le cas d'une
dislocation-vis. Cette différence permet A FLEISCHER d'identifier la nature
des dislocations intervenant de façon prépondérante dans le durcissement. De
fait, l'effet de taille £a et lleffet de module £ sont accessibles expérimen-

IItalement i or FLEISCHER nia pu établir de relation simple entre ce durcisse-
ment, mesuré par le facteur ý, et chacun des paramètres £ et £1 mais ilcall '
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Par contre, dans le cas des alliages c.c. substitutionnels, très peu
de résultats ont été signalés nous n'avons en fait trouvé qu'une étude com-
plète concernant les alliages à base de fer: c'est le travail de TAKEUCHI.

B.1.3. ','odèle de TAKEUCHI [155].

a observé une relation linéaire entre Log (/lT//lC) et LOg(ýý + a£al) où a = -16
dans le cas des dislocations-coin et a = -3 pour les dislocations-vis [154] ;

d'où l'expression:

Ainsi, dans le cas des alliages de cuivre, une très bonne corréla-
tion a été obtenue en considérant a = 3, ce qui a conduit l'auteur précité à

conclure que le durcissement est déterminé par la contrainte nécessaire pour
déplacer les dislocations-vis [154]. Ce modèle a également donné des résultats
satisfaisants dans le cas d'alliages d'argent [154].

il: = -f . (ilVV) [155J

Cet auteur a repris les hypothèses de FLEISCHER en tenant compte du
fait que la variation du paramètre du réseau (dilatation ou contraction) pro-

voquait également un changement de module. Ceci l'a amené à définir un nouveau
facteur :

En utilisant ce facteur £ý dans le cas des solutions solides à sol-
T

vant fer. TAKEUCHI [156] a cherché à établir la relation liant le durcissement

ce quit implicitement revient à admettre en première approximation que les va-

riations du module de cisaillement sont proportionnelles au changement de vo-

lume. Dans le cas du fer-a, A est égale à 4,3.

£ + A £

£
' = ý__ ___,a=--_
u e + A£T

1 -
(
ý

2
a)

La constante A est introduite dans le calcul par la relation A = 2!ýý2V} . ft

00 f est un coefficient défini par l'expression
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'[

observé, caractérisé par ý (:) et les paramètres £a et £ýT' en se basant

sur une expression du type de celle de FLEISCHER, soit:

Il a obtenu l'expression

d '[ý
Tc (ý) = (IV.6)

d '[ý 2
sz: (-) = 0,04 ( e ' + 1,5 £a)uc ý ýT

(IV.7)

laquelle conduit à faire deux remarques:

" le durcissement est caractérisé par le paramètre '[ý/ý. Ainsi se

trouve clairement exprimé le fait que le module de cisaillement ý de la so-

lution solide varie macroscopiquement avec la teneur en soluté et pas seule-

ment au voisinage de l'atome substitutionnel. Cette conclusion n'est qu'im-

plicite dans l'expression (IV.4) de FLEISCHER .

" par ailleurs, TAKEUCHI n'a pas approfondi la signification du

facteur Cl = 1,5 "par suite de l'imprécision de ses mesures". Néarvnoins, cet-

te faible valeur de Cl est à rapprocher de la valeurlal= 3 proposée par
FLEISCHER, ce qui pourrait signifier que le durcissement est encore détermi-
né par l'interaction des dislocations-vis avec les atomes de soluté.

Ainsi, sur la base des facteurs de taille E:a et de module e:ll (celui-
ci ayant été corrigé pour tenir compte de l'interaction entre e:ý et e:a), et
à partir de la relation générale (IV.6), TAKEUCHI a montré qu'il êtait possi-
ble de déterminer les facteurs Cl et n de cette relation, permettant de ren-
dre compte des résultats expérimentaux obtenus sur des alliages de structure
cubique centrée. Néanmoins cette évaluation, notamment celle de a, reste em-
pirique. Quelques auteurs ont voulu donner au problème une rigueur plus ma-
thématique et ont développé des théories "statistiques".

B-2. Ibýriýý_ýýýýiýýigýýý.

B.2.1. Modèle de LABUSCH (157].

Les hypothèses de base de ce modèle sont les mêmes que celles de
FLEI3CHER quant a l'interaction obstacle-dislocation. Mais, si ce dernier n'a
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E = 0,122 (E' + l,52 Ea)llr
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considéré que des interactions individuelles, LABUSCH s'est par contre basé
sur une fonction de distribution p(x, y) qui traduit la probabilité pour une
dislocation de rencontrer un obstacle; cette fonction tient compte de la po-
sition de la dislocation par rapport au substitutionne1, de la tension de 1i-

gne.r de la dislocation, de la densité d'obstacles c et de la force d'interac-
tion F(x, y). Le calcul, très sophistiqué, conduit à la relation suivante:

B.2.2. Modèle de SUZUKI.

Dans sa comparaison avec les résultats de FLEISCHER, LABUSCH [157]

note que les valeurs numériques obtenues à partir des relations (IV.4) et

(IV.8) traduisant les deux théories - et bien que celles-ci conduisent res-

pectivement aux lois en "c " et "c2/3,,_ diffèrent très peu, essentiellement si

le domaine des concentrations étudiées est limité.

Il ne s'agit pas à proprement parler d'une théorie statistique. Les

calculs de SUZUKI [158] sont basés sur l'évaluation du nombre d'atomes de

soluté traversant le coeur d'une dislocation-vis lors de son déplacement, ce

dernier étant supposé thermiquement activé. Par ailleurs, l'énergie d'une dis-

location correspond en fait à l'énergie de la région déformée qui l'entoure.

SUZUKI a montré que le volume intéressé qui constitue le "coeur" de la dislo-

cation concernait essentiellement les six rangées atomiques les plus proches
de l'axe du défaut. si, lors d'un déplacement de la dislocation d'une distan-

ce interatomique, un atome de soluté pénètre dans le "coeur", l'énergie de

déformation est modifiée. SUZUKI a alors considéré une énergie d'interaction
égale à la variation d'énergie ainsi définie. Dans le cas du solvant fer, l'é-

nergie d'interaction est décrite par la relation

où Ea et Eý ont les significations données dans les paragraphes précédents.
L'auteur a ýéduit de cette énergie E. la contrainte s'opposant au mouvement
de la dislocation, a savoir
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(IV.IO)

le nombre de B étant voisin de l'unité pour les fortes interactions.

l'intérêt du modèle de SUZUKI est qu'il est le seul qui ait été con-

çu pour les solutions solides cubiques centrées. Par contre,

o il fait intervenir les paramètres Ea et Eý définis dans les théo-
T

ries non-statistiques,

o l'expression IV.9 montre que T est proportionnel à la concentration

et au carré du paramètre (E' + 1,5 E ), comme dans le modèle de TAKEUCHI (il
ý a

suffit en effet d'intégrer 1Téquation IV.7). Il faut remarquer par ailleurs

que l'approche plus rigoureuse de SUZUKI ne modifie que très légèrement le

facteur 1,5 évalué empiriquement par TAKEUCHI.

o enfin, la relation (IV.lO) prévoit une variation hyperbolique de la

contrainte avec la température, ce qui est contraire à ce que montre l'expé-
rience, surtout à basse température; de fait, dans ce domaine de température,
la variation de la contrainte est bien de type hyperbolique mais elle corres-

"
pond à celle de la contrainte 1 (et non 1 ).

u

Ce modèle n'apporte donc pas, à notre sens, d'améliorations au modè-
le de TAKEUCHI, si ce n'est de le valider.

B.3. býý_iDýýrýçýiQDý_QýQrigiDý_DQD_ýlýýýigýý.

B.3.1. Interactions d'origine chimique.

Ce type d'interaction se produit essentiellement dans les métaux c.f.c.
En effet, au sein d'une faute d'empilement, la structure cristallographique
est différente de ce qu'elle est dans le réseau. Pour un élément d'alliage don-
né, la solubilité y sera donc différente; de ce fait, le soluté peut venir se-
gréger dans la faute. Une contrainte supplémentaire est alors nécessaire pour
libérer les dislocations délimitant la faute. Toutefois, le durcissement ré-
sultant est indépendant de la température et reste limité (159].

8.3.2. Interactions d'origine électronique.

YAN DER PlANKEN et al [160] ont récemment établi un modèle qui essaie
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VAN DER PLANKEN et al introduisent dans leur modèle un facteur élec-

tronique (elf) et supposent que le durcissement peut être traduit par une ex-

pression du type :

(IV.ll)

(IV.12)

t::.T k3
Kë

= kI [(sf) + k2 (elf)]

de pallier les inconvénients des thêories élastiques qui sont, d'après ces

auteurs,de trois ordres:
- elles ne rendent pas compte des résultats expérimentaux dans tous

les cas. (Ceci serait vrai pour certains alliages de cuivre).

- l'effet de la différence de valence entre solvant et soluté n'est

pas cons i déré.

- les hypothèses des théories élastiques ne leur semblent pas adap-

tées aux matériaux mécaniquement très anisotropes. tels que le niobium.

où kI' k2 et k3 sont des constantes. et sf est le facteur de taille. Le fac-

teur électronique et le facteur de taille sont déterminés par ordinateur pour

obtenir la meilleure concordance entre résultats expérimentaux et numériques.
Ainsi, dans le cas du plomb, le durcissement est exprimé par une relation du

type:

où : " l:En est la soeme algébrique des électronégativités du solvant et du

soluté,

.ýPb est le module de cisaillement du plomb (le solvant)

.sf est défini par la relation:

- [(d1)Pb
- (d1)sol

1

102sf -
(d )

x
I Pb .

où dl est la plus courte distance d'approche des atomes et "sol" réfère au

soluté. Il n'en demeure pas moins que les auteurý n'ont pas défini de rela-

tions générales applicables à toutes les solutions solides envisageables et

que la recherche des facteurs sf et elf reste empirique. Nous ne retiendrons
de ce modèle que l'hypothèse de base, à savoir l'introduction d'un facteur

'il }ýi:i",ý .. I, ý i ,."1 Jt:'

électronique, qui reste pour autant a approfondir.
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, Réf. ,

(IV.13)

Forma 1 i smes

.,.

llT = constante . ý " {El + a E)60 A

}JT 0 a " uC

Auteurs

TABLEAU IV.1

o En premier lieu, une formule générale se dégage qui est du type

Fonmalismes représentatifs des thêories du durcissement.

---------------------------------------------------------------------------

, ,---------------------------------------------------------------------------

I J. VAN DER PlANKEN, I

llT = 0,31 ýPb (sf + EEn)2,04 , 160 ,

, A. DERUYTERRE

, N.F. MOTT, F.R.N. NA BAR RO I

llT
2

llc ' 151= ý " Ea .

, J.C.M. LI llT = 2ý . Ea " llc 152

, R.l. FLEISCHER ' llT = B}J (lEý - 3 Eal)3/2 . llc ' 154

, S. TAKEUCHI , ll(T/ý) = 0,04(E' + 1,5 E )2 " llc 156
ýT a

, R. LABUSCH ' llT = C}J (IEý + aEal)4/3 .
llc2/3 , 157

2
, H. SUZUKI llT = B. E . sc 158

k T b3

Il apparaît, après ce résumé bibliographique des divers types de mo-

dèles proposés pour l'interprétation du durcissement des solutions solides,

quatre points qui peuvent être illustrés par le tableau IV.I, où nous avons
rassemblé les formules correspondant aux divers mécanismes qui viennent d'être

évoqués. (Dans un souci de clarté nous avons uniformisé les notations des pa-

ramètres et les expressions des formules).

C - Conclusions de l'étude bibliographique.

Celle-ci appara't comme un aboutissement logique:
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- 11introduction d'un atome substitutionnel, de taille et de rigidité
différentes de celles du solvant crée des perturbations qui peuvent être ca-

ractérisées respectivement par les facteurs £a et £ý;

- la prise en compte de la relaxation du réseau modifie le facteur £
ý

en
£ý

(FLEISCHER);
- de plus, l 'effet de taille influe sur le facteur de module £1

, ce
u

qui introduit le facteur £1 (TAKEUCHI).
ýT

Le durcissement provient donc probablement de la somme pondérée de

ces deux facteurs £a et £' .

ýT

o En second lieu, les théories statistiques permettent, le plus sou-

vent après de nombreuses hypothèses simplificatrices, de calculer les cons-

tantes ao et 80, Cependant, il est important de noter que le formalisme de

SUZUKI, conçu pour les matériaux c.c. ne modifie pas fondamentalement la re-

lation (IV.7) proposée par TAKEUCHI (indépendamment du type de structure) et

dont 1 'utilisation est plus simple.

o En troisième lieu, une relation linéaire en fonction de la concen-

tration est obtenue. Celle-ci se distingue des variations en c1/2 fréquemment
observées dans les c.f.c. [161], ou en c2/3 proposées par LABUSCH, mais elle
semble mieux correspondre au cas des matériaux c.c ..

o En dernier lieu, il nous parait que l'introduction d'un facteur
électronique est un élément très pos t t i f , car celui-ci doit permettre d'in-

terpréter physiquement les variations des constantes élastiques d'un matériau.
Cependant ce facteur électronique est, pour l'instant, très difficile à maî-

triser et les auteurs de cette hypothèse n'ont pu qu'illustrer les variations
de module de quelques alliages sans les prévoir.

L'étude la plus complète concernant les alliages c.c. est celle de

TAKEUCHI puisqu'elle a porté sur six alliages de fer. Ne disposant que d'un
seul élément d'alliage, un travail comparable nous était impossible. Or, 1lal-

liage fer-titane ne figure pas dans cette étude, aussi avons-nous, à partir
de nos résultats expérimentaux, tenté de corroborer ou d'infirmer la loi éta-

blie par TAKEUCHI (relation IV.7). (,p+r r s l lýd ýY.:(;l' niOt'-, -uc " ·ý·uý

. fIt'"l,;.:tJÏj 11'(ý1! ;."1 .,.ý" "'!) -'f, In. ,\01 I

ý:; 'i.'!..,..v.ý.t ý(\ ,.. , .... ". -,. ý". ,r IH'
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D - Résultats expérimentaux.

Nous avons d'abord déterminé les variations de paramètre des allia-

ges Fe-Ti considérés, ainsi que celles du module de cisaillement, afin de

calculer respectivement £a et £ý ; nous avons par ailleurs déduit les valeurs

de la composante t des propriétés mécaniques indiquées au chapitre III.
u

3,642,32I 2,16, 0,980,520,14
u Fer non
.. allié

----------------------------------------------------------------------------
, , ,

, c % at. Ti

2,86675
..

2,86623: 2,86723: 2,86771: 2,87096: 2,87126: 2,87295:

.. 8340 I (8260) I (8170) I 7940 '(7900)' 7640.., , ,

tý (hbar)

a (A)

u (hbar)

2,3 I 2,5 , 3,25 , 4,1 I 5,2 , 6

u

, ! i l l l l 1

TABLEAU IV.2

Valeurs expérimentales des paramètres tý, a et ý pour les différents
alliages étudiés l Iu) valeurs estimées a partir de la droite de la

fig ure I V . 2 ( b )]

Les variations du paramètre a en fonction de la teneur en titane ont
été reportées sur la figure IV.l d'après les valeurs expérimentales regroupées
dans le tableau IV.2. Malgré des élaborations différentes, et donc des puretés
non similaires, le graphe obtenu est sensiblement une droite dont la pente est
égale à

ý
= 0,00199 AI % at., ce qui correspond à un défaut de taille

£ = 0,0694a

pour ao = 2,8661 A. (Cette valeur de ao correspond a l'interaction de la
droite a = f(c) avec l'axe c = 0).

La valeur (ý) obtenue est assez faible par rapport à la seule valeur
que nous ayons trouvée dans la littérature, c'est-à-dire

ý
= 0,00311 A/% at.

( 162] , qui avait été également déterminée par diffractométýie X.
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2

soluté (T = 300 K ).

Q(A)

",
.

"

2,870

2,865 0ý---7----ý2 ---3""'__---''''''__C-(-.,.-at..,l,

2,875

6500
300

FIG. Ill.' _ Variations du paramètre avec la teneur en titane

FIG. III _ 2 (a) _ Variations du module de cisaillement ln fonction de la tlmp6raturl.

8500 ý (h bar)

FIG.Ill_2(b) _ Variations du module de cisaillement en fonction de la teneur ln
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Cependant, notre valeur de £a introduite dans le tableau IV.3 donnée

par TAKEUCHI [156J , s I intègre parfa i tement pui sque 11 ordre de grandeur est

respecté.

0.2. Variations de module de cisaillement.------------------------------------

Sur la figure IV.2(a) ont été reportées les variations du module ý

en fonction de la température pour les trois alliages retenus. On peut cons-

tater que le facteur ý est faible puisque compris entre (-1,6) hbar/K et

(-3) hbar/K, ce qui justifie le fait que nous ayons considéré que la compo-
sante r est constante dans 11 i nterva 11 e SOD - 800 K. (Cel a représente en ef-

u

fet une variation d'environ 1 hbar sur la courbe 1 = f(T) entre 300 et 700 K,

en ce qui concerne 11al1iage le plus chargé). La valeur ý/dc a été calculée
pour la température de 300 K, les variations du module de cisaillement en

fonction de la concentration ayant été reportées sur la figure IV.2(b) ; les
valeurs expérimentales ont par ailleurs été regroupées dans le tableau IV.2.
Nous avons obtenu ý

= -1,997 104 hbar/% at. En choisissant pour valeur de

ýo' la valeur à l'origine de ý = f(c), soit ýo = 8365 hbar, ceci correspond a
un facteur £ = -2,388 et à £1 = -1,022 (d'après IV.5).ý ýT

Nous nlavons trouvé aucune donnée nous permettant de comparer, ou de
valider, ces valeurs. Nous avons également fait figurer £1 dans le tableau
IV.3. Nous conclurons simplement que la valeur obtenue n'ýIt pas illogique, a
l'image de £a et par comparaison aux autres données.

0.3. ýýriýýiQ!Jý _Qý_1ý_ÇQ'EQQýýDýý_ý!být"!li9yý_1ý.

Nous avons reporté sur la figure IV.3, les variations de la compo-
sante (1ý/ý) (cette grandeur ayant été considérée par TAKEUCHI) en fonction
de la concentration. Les valeurs de 1ý retenues figurent dans le tableau IV.Z
(comme nous 11avons indiqué au chapitre l, elles correspondent au palier des
courbes 1 = f(T). Il apparaît d'après la figure IV.3, que la relation entre
(1ý/ý) et c est linéaire, confonmément 4 l'équation générale IV.13. La pente
de la droite obtenue est égale a ý (Tý/ý) 0,0148 % at.
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I---------n--------T--------T--------T--------T--------T--------T--------I
I Soluté" V Al Mo Be Si Ge I Ti I

----",---- ---- ---- ---- ----
"
n +0,039 I +0,063 I +0,103 ' -0,077 I -0,023 I +0,066 I +0,069 I

"
£1 Il +0,34 I -0,69 'ýO,96 I -1,04 I -0,85 I -0,93 '-1,022'

\.IT Il

Il I I------------------------------------------------------------------------

TABLEAU IV. 3

Comparaison entre les résultats obtenus avec le titane et
ceux obtenus par TAKEUCHI [156] avec d'autres solutés.

Il n'existe à notre connaissance que les travaux de TAKEUCHI qui ont
porté sur les alliages de fer. Cet auteur a réalisé un certain nombre d'expé-
riences afin de confronter son formalisme théorique avec les valeurs expéri-
mentales. Il a en particulier évalué le facteur £\.1 dans le cas de divers al-

liages de fer. Nous tenterons de confronter nos résultats avec ceux qu'il a

obtenus en considérant les solutés Be, Ge, Si, Al, V et Mo.

Un premier résultat est conforme aux prévisions théoriques que nous
avons dégagées au paragraphe C, puisqu'une relation linéaire a été obtenue en-
tre (1\.1/\.1) et la concentration. L'expression générale (IV.13) se trouve donc
vérifiée.

Dans le but de nous assurer de la validité de l'équation IV.7 établie
par TAKEUCHI, nous avons porté notre "poi nt" de coordonnées [-b (T\.I),

cc \.I

I£ý + 1,5 £alJ sur le graphe en coordonnées logarithmiques donné par TAKEUCHI
(voir figure IV.4). On peut constater que le point correspondant au soluté
titane ne se place pas très correctement sur la droite figurée.

E - Dis cu s s ion.

Nous avons essayé d'utiliser au mieux nos résultats en fonction des
théories et des travaux existants, sans pour autant pouvoir apporter une ré-
ponse dêfinitive au problème du durcissement.
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Nous avons montré au paragraphe C comment l'équation générale (IV.13)
avait été déduite logiquement en précisant peu à peu l'effet de module. Cepen-
dant notre résultat expérimental ne corrobore pas l'équation IV.7 de TAKEUCHI;
en fait, TAKEUCHI a réalisé son étude sur des monocristaux d'orientation défi-
nie alors que nous avons travaillé sur des échantillons polycristallins, et
que notre détermination de la C.c.c.r. (1 ý ý/2) n'est qu'une approximation.
Ceci peut sans doute expliquer l'écart observé.

Nous pouvons tirer les conclusions suivantes
- une des idées de base de FLEISCHER visant à déterminer le facteur

prépondérant effet de taille ou effet de module, nous semble sans raison
d'être. En effet, une interdépendance entre ces deux effets parait établie,
notamment d'aprés la définition de (I "

ýT
- l'échec des théories statistiques provient, à notre sens, de ce que

les hypothèses sur lesquelles elles se fondent sont sensiblement les mêmes que
celles des théories classiques. Elles ne peuvent donc que préciser les effets
des mécanismes mis en jeu, sans apporter d'éléments nouveaux.

- les facteurs ca et £ý sont définis à partir des conséquences de
nature mécanique induites par laTprésence d'un atome étranger, c'est-à-dire
à partir des variations de module ou de paramétre. Peut-être faudrait-il re-
chercher l'interprétation du durcissement dans des phénoménes d'origine plus
physique, par exemple modification de la structure électronique des consti-
tuants de l'alliage.

Dans cet esprit, la démarche de VAN DER PLANKEN et al nous semble
intéressante et nous voudrions, à ce sujet, faire une observation. Sur la

courbe de la figure IV.4, le germanium et le silicium semblent avoir des com-
portements proches, bien que leurs rayons atomiques, aG (Ge)

= 1,39 Â et

AG (Si)
= 1,17 A, soient sensiblement différents. (Nous n'avons pu comparer

les valeurs des modules de cisaillement respectifs, car nous n'avons trouvé
aucune valeur concernant celui du germanium). Cependant ces deux éléments
apparaissent, d'aprés le tableau de classification de MENDELEIEV, avoir une
même valence 4. Cela nous amène à nous interroger sur les relations existant
entre les facteurs électroniques et les variations du module de cisaillement
et de paramètre, et suivre en cela la démarche de VAN DER PLANKEN et al.
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Nos connaissances et nos résultats ne nous permettent pas d'approfondir cette

remarque, mais peut-être pouvons nous supposer que l'origine du durcissement

ne sera élucidée que lorsque la connaissance de la configuration électronique

d'un solvant et de ses alliages et du rôle de celle-ci dans les propriétés

mécaniques auront été précisées:
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2ème partie ANALYSE GLOBALE DU ROLE DU TITANE DANS LES SOLUTIONS SOLIDES
C.C. Fe-Ti.

L'étude de l'influence du soluté sur le comportement mécanique des
alliages fer-titane a montré qu'il était au préalable nécessaire d'identifier
le mécanisme contrôlant la déformation, c'est-â-dire la nature des obstacles
au mouvement des dislocations.

On peut ainsi considérer que les contraintes observées ont deux ori-
*

gines qui nous ont permis de dissocier la c.c.c.r. en deux composantes t

et tý
- à toute température, les dislocations se heurtent aux champs de

contrainte à Longue ou moyenne distance, donc en particulier â ceux liés aux
distorsions du réseau résultant de la présence du soluté en substitution.
Nous avons montré que ces processus se traduisent par la composante Tý, qui
varie très peu avec la température.

- aux basses températures, seuls les champs de contrainte à courte
distance sont prépondérants: il s'agit, d'une part de ceux qui engendrent
les forces de PEIERLS, d'autre part de ceux liés aux atomes substitutionnels.
Ils donnent alors lieu à la composante T*, laquelle varie fortement avec la

tempé ra tu re .

Il faut noter que si les atomes de soluté agissent notablement à

basse température en tant qu'obstacles ponctuels immobiles, par contre - lors-

que leur mobilité devient conséquente - ils forment des atmosphères autour des

dislocations et modifient la valeur de la contrainte d'écoulement.

Cette analyse étant faite, on peut en déduire une interprétation d'eý
semble du comportement des alliages étudiés, en fonction de la température;
nous distinguerons pour cela trois domaines de température.

a) Aux températures les plus basses, inférieures â 200 K, la

déformation est contrôlée par le déplacement des dislocations-vis; ces dé-

fauts linéaires doivent alors vainore les forces de PEIERLS, par nucléation
puis propagation de décrochements. L'intervention de ces forces confère aux
métaux c.c. un comportement particulier, en ce sens que leur résistance
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mécanique est très fortement accrue lorsque la température est abaissée.

L'analyse plus détaillée du phénomène montre que la déformation est

en fait contrôlée par la nucZéation des kinks: celle-ci est facilitée au

voisinage dlun atome de soluté par les distorsions liées à sa présence; par

ailleurs, ces distorsions gènent la propagation des décrochements, ce proces-

sus nlétant pas prépondérant. L'addition de titane se traduit donc par un

adoucissement relatif des alliages par rapport au métal de base.

b} Aux températures comprises entre 200 et 500 K environ, le pro-

cessus de nucléation tend de plus en plus a être favorisé par llactivation

thermique dloù une diminution des forces de PEIERLS que lion peut d'ailleurs

considérer comme pratiquement nulles dès 300 K. La déformation est alors con-

ditionnée à la fois:

" par la propagation des kinks (qui possèdent un caractère coin). Ce
mécanisme cesse dlintervenir lorsque les forces de PEIERLS slannulent, donc
vers 300 K .

" par le déplacement des dislocations-coins.

Dans ces deux cas, llinteraction entre les dislocations et les dé-

fauts ponctuels est importante; les atomes constituent alors des obstacles
et il en résulte un durcissement. La transition entre le domaine d'adoucisse-
ment et le domaine de durcissement est assurée par le processus de propaga-
tion des kinks, ce qui explique qu1aucune discontinuité ne soit observée dans
llévolution des propriétés mécaniques en fonction de la température.

c) Au-dessus de 500 K, 1 latome substitutionnel isolé nlest plus
qulun obstacle facilement surmonté par les dislocations grâce à la simple ac-
tivation thermique. En fait, le comportement observé ne relève pas dlune tel-
le répartition car, lorsque la température croit, les atomes de soluté de-
viennent mobiles; de plus, cette mobilité peut se trouver renforcée par la
présence des lacunes, thermiques ou dlécrouissage : la conséquence en est
qul;l devient possible aux atomes de soluté de diffuser vers les dislocations
et de former des nuages. Les atmosphères ainsi constituées,

'. b loquent (à .ýýpê)'.atW'e peu élevée, où la IIObi lité du so lutê reste
faibl.). 1§1 p.; 1 'ý.': ýý'; 9.' ,'. " "., '
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" ou freinent (a température plus élevée)

les dislocations qui elles entourent. Il en résulte une augmentation de la con-

trainte dlécou1ement.

Ces divers processus, et leurs conséquences, doivent logiquement être
exacerbés lorsque la teneur en titane augmente. De plus, ceux-ci se superpo-
sent aux phénomènes liés à l lexistence des champs de contraintes a longue ou

moyenne distance, qui se traduisent par la composante Tý, laquelle, augmente
également lorsque la concentration en soluté croit.

Nous avons ainsi pu interpréter 11ensemb1e des propriétés mécaniques
étudiées entre 77 et 800 K.

"
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CONCLUSIONS GENERALES.

Nous avons tenté de caractériser les propriétés mécaniques des solu-

tions solides de structure cubique centrée en étudiant des alliages fer-titane

Le choix du fer correspond à notre souci de bénéficier de bases soli-

des. Les études portant sur les solutions solides a de fer,ou sur le fer-a
non allié, sont multiples ce qui nous assurait de nombreuses données de réfé-

rence. Par ailleurs, au cours de ces dernières années se sont développés des

aciers de composition complexe contenant du titane, comme par exemple les a-

ciers maraging du type Fe - Ni - Mo - Ti. Il nous a semblé qu'une meilleure

interprétation des propriétés de ces aciers nécessitait des études sur les al-

liages binaires correspondants. Enfin, une analyse bibliographique préliminai-

re a montré que les travaux effectués sur les alliages de fer de type purement

substitutionnel étaient relativement peu nombreux.

Le choix du titane répondait essentiellement à la nécessité de s'af-

franchir de l'influence des interstitiels dont le rôle est prépondérant lors-

qu'ils se trouvent en solution. La forte affinité du titane vis à vis du car-

bone et de l'azote nous garantissait la formation de composés piégeant les a-

tomes en insertion et annulant ainsi leur action. Nous avons montré, par mesu-

res de frottement intérieur et essais de vieillissement statique ou dynamique

qu'une teneur de 0,12 % pds de titane suffisait pour obtenir le résultat es-

compté. L'excès de titane. pourvu que la concentration ne dépasse pas la limi-

te de solubilité. permet ensuite l'étude de l'influence spécifique du soluté.

Celle-ci a été réalisée essentiellement par des essais de traction.

Les principaux résultats qui se dégagent de cette étude sont les sui-

vants
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a) A basse température (T ý 500 K), nous avons retrouvé le phénomène

classique de la forte augmentation de la résistance mécanique des matériaux

de symétrie cubique centrée; plus exactement, le paramètre dont la valeur

croit fortement lorsque la température décroit est la composante thermique T*

de la contrainte critique de cisaillement résolue T: ce fait est caractéris-

tique des métaux et alliages de structure cubique centrée.

Nous avons de plus montré que l'addition de titane atténue cet effet,

ce qui se traduit par un adoucissement des alliages aux plus basses températu-

res. L'analyse de ces phénomènes permet de mettre en évidence deux mécallismes

successifs contrôlant la déformation:

- aux plus basses températures (T ý 200 K), le déplacement des dis-

locations-vis est conditionné par la nucléation de décrochements surmontant
la colline de PEIERLS. Le modèle de DORN et RAJNAK rend compte de nos résul-
tats expérimentaux de façon satisfaisante jusque 200 K environ. Les atomes de

titane en substitution favorisent la nucléation des kinks, ce qui correspond
à un abaissement relatif du sommet de la colline de PEIERLS, et à l'adOucisse-

ment observé.

- au contraire, aux températures comprises entre 200 et 500 K envi-
ron, la déformation est contrôlée par la propagation des décrochements (qui
ont un caractère coin) le long de la colline de PEIERLS - la nucléation étant
alors très aisée - et par le déplacement des dislocations-coins. Dans l'un et
l'autre cas, le caractère coin permet d'envisager la possibilité d'une inte-
raction entre les défauts substitutionnels et de tels défauts linéaires qui
se traduit par un durcissement. Le modèle de FRANK, que nous avons légèrement* Tmodifié, afin de le traduire par des courbes du type (!_) = f(--T ), (chaque

TF F
matériau étant caractérisé par les valeurs de TF et de TF)' donne une repré-
sentation très acceptable de nos résultats.

Nous avons parallèlement montré que l'hypothèse d'un adoucissement
simplement lié à un piégeage des impuretés interstitielles était sans fonde-
ment dans le contexte considéré; par ailleurs, le modèle de dissociation des
dislocations-vis a également été envisagé, car la variation de l'énergie d'ac-
tivation de ce mécanisme en fonction de la température est similaire a celle
du mécanisme de PEIERLS. Cependant, le modèle de dissociation nia pas permis
de traduire correctement nos résultats.
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b) Aux températures supérieures à l'ambiante, soit entre 550 et
800 K, nous avons mis en évidence un phénomène PORTEVIN - LE CHATELIER, carac-
térisé par deux types de hachures :

- les hachures de type A, observées aux plus basses températures du
domaine considéré; elles résultent du blocage des dislocations par les at-
mosphères qui se forment lors de l'immobilisation temporaire de ces défauts
par certains obstacles, suivi de la création de nouvelles dislocations;

- les hachures de type B, existant aux plus hautes températures
dans de telles conditions les dislocations ont tendance à se déplacer accom-
pagnées de leurs atmosphères du moins jusqu'à une certaine valeur de la con-
trainte appliquée: il se produit alors un désancrage périodique qui donne
lieu aux discontinuités observées.

L'énergie d'activation déterminée d'après l'évolution de l'écrouis-
sage critique EC observé à l 'apparition du phénomène, est égale à environ
1,4 eV. Cette valeur, très supérieure à l'énergie de diffusion des atomes in-

terstitiels dans le fer, confirme le fait que les alliages étudiés sont "li-

bres d'interstitiels". Il est en effet improbable que ceux-ci exercent un rô-

le quelconque dans le phénomène PLC observé, notamment si lion tient compte
du fait que des essais de vieillissement ou de frottement intérieur se sont
révélés négatifs. D'autre part, la valeur de l'énergie d'activation trouvée,
bien qu'un peu élevée, rend plausible un mécanisme de diffusion lacunaire des
atomes de titane qui peuvent alors interagir avec les dislocations.

Cette interaction se manifeste par un effet de "surconsolidation",
c'est-a-dire un surcroît de résistance au mouvement des dislocations, auquel
correspond une augmentation de la contrainte d'écoulement. En outre, nous
pensons que l 'existence des hachures sur les courbes effort-déformation, qui

traduit la création ou le désancrage des dislocations, correspond à une dimi-
nution relative de cette contrainte. La combinaison des deux phénomènes est
a l'origine de un (ou deux) maximum(s) observé(s) sur les courbes (OE' T).

c) Enfin, l'addition de titane provoque une augmentation de la com-
posante athermi que T de l a contrai nte T, Cl est-à-di re un durci ssement du méta l

u
de base. Ce résultat a été interprété sur la base du formalisme développé par
TAKEUCHI sur des alliages de fer. Cependant, bien que nous ayons établi une
relation linéaire entre le rapport T /ý et la concentration et que nous ayons

u
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De plus, ces résultats démontrent le rôle particulier joué par le
titane; cet élément, de rayon atomique élevé, perturbe fortement le réseau
du solvant fer et influe de façon notable sur ses propriétés mécaniques, alors
qu'il est le plus souvent considéré comme un simple getter .
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obtenu un bon accord entre nos résultats et les valeurs des facteurs de tail-

le £a et de module £ý données par TAKEUCHI, nous avons constaté que la rela-
T

tion proposée par cet auteur, n'était apparemment pas satisfaisante dans le

cas du titane. Il demeure que cette relation montre bien l'interdépendance
des deux facteurs impliqués; nous avons supposé qu'il fallait voir la l'in-

dice d'une origine commune aux deux effets et qui serait de nature électroni-
que.

les résultats que nous avons déduits de l'étude d'alliages fer-tita-
ne soulignent l'intérêt de considérer des alliages binaires. Des travaux ont
parallèlement été menés sur des alliages Fe-Mo et Fe-Ni; dans la mesure où
ils seraient étendus à des alliages ternaires du type Fe-Ni-Ti ou Fe-Ni-Mo,
il deviendrait possible de déterminer en particulier le rôle exercé par cha-
cun des éléments d'alliage sur les propriétés des alliages quaternaires du
type Fe-Ni-Mo-Ti.
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GUYOT et DORN ont évalué l'énergie de genminat10n Un d'une paire
de décrochements, dans le cas d'un prof;1 .. quasi-parabolique" de la col-

line de PEIERLS.

-.,,',
'-"' .. j",

(A.1. 2)

(A.1.3)

(A.l.l)

a = 2,

[

·
aJ

a

ç = 1 -
(ýc)

a = 1,

[ab r 2]1/2
r(y) = rý/2 ro +ý (1- 7)

Un est alors égale a :

EQUATION DE MIFUNE.

A. I

ANNEXE 1.

L'énergie dlune ligne de dislocation est alors donnée par l'ex-

pression :

s1 on considêre les valeurs suivantes des constantes:
't
..:.2 = 1
'te

U " 2
n 't

'JftT"" tV (1 - -)
£:uk Lp

00 Uk est l'énergie d'un décrochement isolé.

Il y a donc identité entre l'équation (A.l.2) et l'équation proposée
par MIFUNE :



A. II.

ANNEXE 2.

CALCUL DU DEFAUT DE TAIllE.

Soit a et al les rayons respectifs des atomes de solvant et de so-

luté et b, le rayon dlêqui1ibre de l'atome de soluté en substitution.

WEERTMAN [I6ý définit le défaut de taille e: par la relation

soit
b = (1 + E:w) a

b - a
E:W

=
a

(A.2.I)

(A.2.2)

Il existe, par ailleurs, une autre définition de E: assez communé-
ment utilisée (que nous attribuerons à FRIEDEL [9ý). à savoir:

al - a
E:F

=
b (A.2.3)

En outre, nous soulignerons le fait que les auteurs ne précisent
généralement pas la définition du rayon atomique qulils utilisent pour éva-

luer a et al
; de fait, on peut considérer:

" soi t le rayon de GOLDSCHrýI DT, aG, qui correspond au roodêl e ato-
mique des sphères dures,

" soit le rayon de FRIEDEL, aF, correspondant à une occupation ma-
ximale de la maille par des atomes qulelle contient en propre.

la valeur de b peut être calculée à partir des expressions

(A.2.4)

oQ K et K' sont les modules de rigidité respectifs du solvant et du soluté.



les valeurs retenues pour ces divers paramètres sont regroupées
dans le tableau (A.2.1).

Les calculs conduisent aux valeurs de £ regroupées dans le tableau
(A.2.2 ".l-

(A.2.S)

Ti

I 0,097 , 0,173 ,

, 0,082 , 0,145 ,

Fe

aG (A) 1,24 1,47
,

aF (A) 1,41 1,63
,

,
K (hbar) , 1,544 104 , 1,125 104 ,. .

, \I 0,28
----------------------------------------

, Paramètre

'Rayon,-------- ---- ----

A. III

)

Tableau A.2.2

Définition '

----------------------------------------
Tableau A.2.1

1 + \I
X = Z(l-ZV)

et

00 \I est le coefficient de POISSON.

la validité du modèle de SATO et al doit être alors considérée sur
la base des valeurs théoriques correspondant a £ = 0,05 (voir le texte) ou
£ " 0.15, valeurs les plus proches de celles indiquées ciýdessus. Le tableau
(A.2.3) regroupe les résultats obtenus.
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Tableau A.2.3

c

A. IV

, .

I Alliage

" Fe-D,12 Ti D 1,24 I 1,29 0,64 " 0,99

I 0,05 u 1,37 I 1,40 0,45 " 0,83
I Fe-I,86 Ti I 0,15 .. 2,08 I 1,64 0,391 I 0,771 I

..

..

I Fe-3,14 Ti I 0,05 .. 1,37 I 1,56 .. 0,45 I 0,95
I 0,15 u 2,08 I 1,83 .. 0,391 I 0,865 I

u ..
--------------------------------------------------

Il apparalt que pour e: = 0,15, les résultats trouvés s'éloignent
assez nettement des prévisions du modèle de SATO et al. Cela peut être logi-
que, si on note que la définition de e: retenue par ces auteurs est la défi-
nition de WEERTMAN.
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ANNEXE 3.

MODELE DE FRANK [58).

Les êquations données par FRANK sont les suivantes

00

*
T = TF - B X{T )

(
*) *(C *-1/3

1)X T = T T -

T
C = 1.89 (-f)

1/3

(A.3.1)

(A.3.2)

(A.3.3)

La combinaison de ces trois équations penmet d1écrire :

T 1/3
T = TF - B [1.89(f) T*-1/3 - 1] T*

soit:

(A.3.4)

*Nous avons défini la contrainte TF telle que T = TF lorsque
T " 0, soit:

soit:

B B
2/3 2/3

ý TF - 1,89 (r,:) TF + 1 = 0
F F

L1équation (A.3.S) admet pour solution positive

3 TF
TF = (l,2S) (lf) .

L1êquatton (A.3.4) slêcrit donc:

3 T* 2
* 2/3

T
(1,25) T

- 1,89 x (1,25) x (!...) + 1 =
1':

F 'tF F

(A.3.5)

(A.3.6)
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(A.3.9)

(A.3.l)

*
T

'TF

b3 D *
--;..__ 1" (A.3.8)
ICeff . 6Go

"
! f

't t . -- '''(1·'ý.!·'
ýr

A.VI

B=r;
F

T
* U3 ý

..-- = 1 - 2,953 (!_) + -
IF TF TF

La relation (11.11) permet d'êcrire

Nous avons de plus défini la contrainte de FRANK par l'expression
T

TF = {1,25)3 (ý). L'êquation (A.3.8) s'écrit donc:

Par ailleurs, FRANK dêfinit les variations de l'ênergie d'interac-

tion 6G avec la contrainte appliquêe par l'expression

où apparaft le facteur B dêfini par la relation II.9. On a alors

, ."

ý
= 1 - (1,89) x 1(1,25)3 (

1"* )}2/3 + (1,25)3
o 1"F·

soit en rapprechant les équations (A.3.7) et (A.3.9)
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(A.4.1)

(A.4.3)

(A.4.4)

t,

_ 3 (l-v
ý

XX -
2(1-2\» X + (l+\»X

II/-ý- "L_
a(v- rrn &

1 1 + v)
I

lb.
I Iw =

ý (1 _ v ý ýva " r . Sln e = p ýva

D'après FRIEDEL, l'énergie d'interaction s'exprime par

et

avec :

A.VII .

ENERGIE D'INTERACTION MAXIMALE DISLOCATION COIN - SUBSTITUTIONNEl.

ANNEXE 4.

le calcul de cette énergie d'interaction dépend de la définition
retenue. Nous avons ainsi noté deux évaluations différentes des énergies
d'interaction due soit à l'effet de taille, soit à l'effet de module. Nous
nous sommes limité au cas d'un atome substitutionnel interagissant avec une
dislocation coin.

1 - Evaluation de FRIEDEL [90].

00 ret e sont les coordonnées polaires de llatome substitutionnel considéré
par rapport a un référentiel associé à la dislocation. la variation de volu-
me Iýval est par ailleurs égale à ýva = X . ýv (A.4.2)

expression dans laquelle X et Xl sont les coefficients de compressibilité
respectifs du solvant et du soluté (respectivement êgaux I i et ir>·
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(A.4.5)

(A.4.6)
3

ô " a . sin e. r .

ô = 3E (1
-

v)
1 + v

2
Wý = X . P . v

BULLOUGH et al évaluent l'effet de taille par l'équation suivante:

La différence de rigidité entre le solvant et le soluté contribue
aux distorsions introduites dans le réseau. Le calcul de l'énergie d'inter-
action est dans ce cas plus complexe. FRIEDEL obtient

2 - Evaluation de BULLOUGH et NEWMAN t91].

où X est donné par l'équation (A.4.4), p a la valeur indiquée ci-avant et
4 3

v = '3" 'TT a "

Dans ces deux calculs, FRIEDEL considère que l'énergie d'interac-
tion maximale est obtenue pour sin e = 1 et r = ý.

avec

étant défini par la .relation de WEERTMAN (cf. annexe 2).

L'énergie d'interaction due 4 l'effet de module est donnée par
l'expression:

w = ý b2 v
[B

_ 2
{ (1 2 2 2

]

u 81f2(1-v)2·";J j +V-2v)B-(l-v-2v)A}

S = 2 (4 -5 -v

ý15 (1 -v

avec K' - KA = -
"I7k""'":+ýa""( kl7'l'-_""klft)-

B -= _ }l' - p
u + S(p' -p)

et

et

a = 1 + v
3(1 - v)

(A.4.7)
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Tableau A.4.1.

----------------------------------
0,443 ,0,537 0,378, 0,474I Wmax

r W FRIEDEL BULLOUGH-NEWMAN '

aG aF aG aF

I

Wa max 0,641 , O,lll 0,544 , 0,676
I

, r 2b
-T

"
ý max 0,035 , 0,052 0,035 , 0,051

" ..

" "
,
Wmax

" 0,676 , 0,823 u 0,579 , 0,727
, " u

,=========,========,=======,======= =======,========,
,
Wa 0,427 I 0,514 0,363 , 0,451

, max

b ,
WlJ 0,016 , 0,023 0,015 I 0,023r =

max

,---------T--------n---------------n----------------,

Ce tableau nous amène à faire deux remarques :

Ces auteurs considèrent que la valeur maximale de l'énergie cor-
respond à sin e = 1 et r = b.

Les valeurs des paramètres indiquées en annexe 2 (tableau A.2.1)
conduisent aux énergies d'activation calculées sont regroupées dans le ta-
bleau (A.4.1). Nous avons, là-aussi, différencié les rayons de GOLDSCHMIDT
et de FRIEDEL.

- en premier lieu, la part de l'effet de module est faible, quelle
que soit la définition utilisée. D'ailleurs, les deux définitions conduisent
à des valeurs très proches de cette énergie.

- en second lieu, la valeur de l'effet de taille diffère sensi-

blement entre les deux définitions.
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