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INTRODUCTION 
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Les inlci métalliques soni des matériaux doni Ics propriétés spécifiques leur oui permis de 
recevoir un in lerci imponimi, cl d'être ainsi lu sujet d'un grand nombre deludes el de 
programmes de développement. I x caractère mixte des liaisons dans ces matériaux induit ni>e 
ten i|)érat lire de fusion el une lési slance élevées, |>cimellant d'envisager des applications il haute 
température. Néanmoins, leur faible ductilité limite leurcbarnp d'applications potentielles. 

Panni l'ensemble des intermélalliques, les matériaux contenant de l'aluminium permettent 

d'obtenir une honne résistance à l'oxydation grâce à la réaction de l'aluminium el de l'oxygène 

pour former une amebe protectrice d'il I unii ne. Celle caractéristique esl essentielle pour 

l'utilisiilion de malériaux à baule (empentitire. L'association de lilaiie et de nickel à l'aluminium a 

donné naissance à des matériaux ulilisables pour la réalisation de pièces slructurales. Sì le PeAI 

a été moins étudié que ces malériaux, il n'eu reste pas moins que l'ensemble de ses propriétés, 

couplé à un faible coût des minières premières, en (ail un matériau pour lequel l'inlcrcl esl 

croissant. 

Depuis une dizaine d'années, de nombreuses recherches ont été consacrées au FeAI. Parmi 
celles-ci, un grand nombre s'est intéressé à la transition de la déformation par des dislocations 
< l 11> à basse température pour i\cs dislocations <!()()> a haute température. Celte transition a 
été utilisée par certains auteurs pour expliquer l'apparition, vers 500-W)O0C. d'une augmentation 
de la limite d'élasticité suivie d'une rapide décroissance. Cette augmentation de la resistance à 
des températures intermédiaires renforce l'mlércl de ce matériau pour des applications à ces 
I eu i perai il res. t in au lie axe de recliurclie largcrucul étudié est lié à la présence d'une 
concentration imporlanle de lacunes el à leurs implications sur les propriétés mécauì<|iics. Très 
peu d'éludés se soni intéressées à la résistance au linage du MeAI, el il en ressort essentiellement 
que sa résislance est faible. 

L'i n I mduction d'une dispersion de particules dans la matrice de PuAI est un moyen évoqué pour 

!'amelioration de la résislance au linage. Un tel malériau a été développé par le Commissariai à 

l'Énergie Atomique (ClïA/CERKM) de Grenoble. Il contient 40 at% d'aluminium el esl donc 

renforcé par une dispersion d'oxydes d'yllr ium. Son élaboration a été effectuée par broyage 

mécanique de poudres. La composition el le mode de labricalion de ce malériau ont été 

déterminés dans l'optique de réunir les mei Mêmes caractéristiques mécaniques possibles. Si les 

études effectuées à ce jour sor ce matérkiu montient des propriétés intéressantes, nolaninient au 

niveau de la ductilité à température ambiatile, les caractéristiques de linage ieslenl inconnues. 
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IA hut de ce travail de thèse cut dans un premier Icinps de déterminer Ics caractéristiques de 

fluagcdccc matériau (PcA 140+Y1O1). Pourccla.au cours du second chapitre nous présenterons 

les caractéristiques du PeAI ainsi que celles de la déformation en linage avec une attention 

particulière accordée au cas des matériaux renforcés. Nous détaillerons ensuite les techniques 

expérimentales mises en oeuvre pour mener noire étude : essais de linage ìi 500 cl 7(K)0C, 

domaine de température envisagé pour diverses applications, mesure des énergies et volumes 

d'uclivalum. et analyses mi crostine) ttralcs. U i quatrième partie exposera alors les résultats de 

nos essais miSc;mi(|itcs el de nos «thseivniioos. A la luniieru do ceux-ci, et clos résultats connus 

sur le linage de matériaux renforcés, nous proposerons notre analyse duns Ie cinquième 

chapitre. 

Pourccla.au


5 

REVUE DE LITTÉRATURE 
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2.1) Propriétés générales du FcAI 

2.1.1) D e f i n i t i m i d 'un i n t c m i c l a l l i q u c 

Lorsque les cléments A et B d'un alliage forment, pour une composition donnée, un composé 
AnBp de structure crislallogrnphiquc différente de celles des éléments constitutifs, nous obtenons 
un composé appelé composé intermédiaire. Ces composés peuvent parfois présenter un écart 
important avec la composition steechiométrique A ( IB„ et nous nous rapprochons alors d'une 
solution solide intermédiaire. Panni ces composés, nous pouvons distinguer les composés 
interstitiels comme la cementite, les composés valeneiels comme la blende ZnS et les composés 
ifitcrmélalliqtics formés entre deux métaux [ I ] . La structure cristallograpliique des composes 
inlcrmélalliqucs csl gouvernée par divers facteurs (structure électronique, effets slériques, . . , ) , 
mais l'cnscmhlc des composés a élé divisé en groupes suivant le facteur prédominant |2 | . Nous 
pouvons en particulier nous intéresser au groupe où le facteur dominant est In structure 
électronique : nous parlons alors de composés électroniques ou phases de Humc-Rothery. Le 
principe repose sur l'observation qu'un grand nombre de composés cristallise dans la même 
structure s'ils possèdent le même nombre moyen d'électrons de valence (concentration 
électronique e/n) par atome. l'ar exemple, pour une concentration électronique de 3/2, nous 
pouvons avoir une structure du type B2, comme c'est le cas pour les inlcrmélalliqucs FeAl, 
CoAI ou N iA I . Si, dans ces composés intcniiélalliqucs, la liaison entre éléments différents reste 
de nature métallique, un caractère ionique additionnel existe. Cc caractère ionique, dû à la 
différence d'électronégativité entre les éléments constitutifs, implique une liaison entre atomes 
dilTércnls plus Torte qu'une liaison entre atomes identiques (liaison simplement mélalliqtie). 1-cs 
inlcrméliillrqiics torment donc des structures ordonnées. Cc camclèic iiuiique des liaisons 
métalliques a permis aux inlcrmélalliqucs de recevoir tin intérêt considérable. M paraît en cllct 
évident de vouloir, en mixanl la nature des liaisons, bénéficier des avantages des deux types de 
liaisons : d'un côté, la température de fusion élevée (permettant l'utilisation à haute 
température), la résistance et la dureté importantes des liaisons ioniques, et de !'nuire côté, la 
ductilité et la conductivilé des liaisons métalliques. Les qualités d'un type de liaison étant les 
défauts de l'autre, de nombreuses études ont été menées et continuent aujourd'hui pour que le 
caractère mixte de la liaison permeile d'atteindre un bon compromis. Les intcrmétalliqucs étant 
appelés à travailler il haute température, une bonne résistance a l'oxydation est nécessaire. Pour 
cette raison, les aluminidcs sont particulièrement adaptés grâce à la formation d'une couche 
d'oxyde protectrice, dont l'addition de certains éléments comme le zirconium permet d'en 
améliorer l'efficacité |3J. 



2.1.2) Diagramme de phase et caractéristiques générales 

Lc diagramme de phase Fe-Al, figure 2.1 [4], permet d'observer l'existence de l'intcrmélallique 
FcAl pour une large gamme de compositions : d'environ 36 à 50 at% A l à température ambiante. 
Cc composé se présente sous la forme d'une structure cubique centrée ordonnée, communément 
notée IÌ2 (figure 2.2), qui reste stable jusqu'à des températures de l'ordre de 1200 à 13OfJ0C en 
fonction du taux d'aluminium. Néanmoins, le degré d'ordre diminue Q partir de températures de 
l'ordre de 800"C [5]. Le paramètre de maille du Fe-40at%A1 B2 est .v=fl.29Inm K'L Lc FeAI 
cxìsliml pour des com|msilions non slivchioinéliïques. des défauts consliltilinimcls [tcrincllcnl 
de conserver la structure 112. Dans Ic cas des compositions licites en 1er, celle si inclure est 
préservée par un excès d'atomes de 1er sur le sous-réseau de l'iituiiiinittiu |7 | . Les compositions 
comprises entre 25 et 36 al%AI peuvent présenter un ordre des seconds premiers voisins, en 
dessous d'environ 5300C (WXf'K). pour former une slniclurc cubique complexe 1)0.1, basée sur 
une slaviiininélrie Fc1AI. U i présence de l'aluminium permet d'obtenir des matériaux h faible 
densité, entre 5760 et 6320 kg.nï'* suivant Ic rapport Fe/AI [7]. 

Hï l fh l Piretnt Aluminum 
m x H M M * •*' «o «o 

Atomic P«re*nl Aluminum 

Rg 2.1 : Diagramme tic phase TcAI |4| . 

Fig 2.2 : Sintciure B2. 
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2.1.3) Propriétés mécaniques des FeAI B2 

IJCS propriétés mécaniques du FcAl B2 dépendent de paramètres métallurgiques usuels tels que 
la température, la taille de grain ou les éléments d'addition, mats elles dépendent également 
fortement du rapport Fe/AI, de l'environnement d'utilisation, qui peut conduire à une 
fragilisation par l'hydrogène, et des traitements thermiques antérieurs en raison du large excès 
de lacunes pouvant cire retenu après refroidissement 17}. Dans les paragraphes suivants, nous 
ollittis présenter lit variation des caractéristiques dn FeAI en fonction de ces différents 
pitnimctirs. Néanmoins, il c.\i déjà fuissible de dire qu'un trait commun aux FcAI H2 ext leur 
foihle ductilité à température umiliante ainsi qu'une chute, importante de leur résistance aux 
températures intermédiaires. 

a) Kcnrorccmcul par excès dû lacunes 

Les fer-aluminium conlicnncnt une forte concentration lacunaire a haute température. Si 

l'cnlhalpic de formation des lacunes est similaire a celles de métaux purs, l'entropie de 

formation est, elle, particulièrement élevée [8]. Celle caraclérisltt|ue explique les fortes 

concentrations a i lacunes. Parailèlcmcnl, l'enthalpic de migration importante, cl supérieure à 

celle de formation, permet aux lacunes d'êlre facilement retenues lors d'un refroidissement 

rapide. L'élude de l'incidence de la vitesse de refroidissement sur la durelé du FeAI a néanmoins 

monile (|ii'iin refmidisscmcnl. même au four, |iennellail de conserver un excès de lacunes ('>]. 

Celle cataciéiisiii|iie va grandement influencer les propriétés mécanii|ues ji icni|>éraliire 

ambiarne. Le durcissement lacunaire augmente avec le laux d'aluminium [.'5,9], conllrmanl ainsi 

t|uc la conccntralion de lacunes retenues après un IraiIcmcnt thermique est fonction du (aux 

d'aluminium avec un maximum vers 51al%AI [10). L'excès de lacunes, par rapport à la 

conccntralion d'équilibre, est donc fonction du taux d'aluminium cl de la température de 

trailcmenl [MJ . so» impact sur la dureté du matériau étant bien mis en évidence par la 

dé|>endance linéaire de la dureté avec la racine carrée de la concentration en lacunes (figure 2.3 

[12J). 

ViH 2.3 : IU-ImI(IIi erilrc lu iiilcrixlurulé cl In 
racine enrrée (Ic lu eonccnirmlon en lacunes 
1121. L i linéarité ohlcmrc ino ni re qu'il est 
possible «le relier la con ceni rat ion c en 
lacunes ci la Jurete Jf du matériau par une 
relation du lypc : 

où Ot0 est une consinnte et 7fe la dureté à 

C=O. Celte equation a été établie pour rendre 

compie de l'interaction de défauts ponctuels 

avec les dislocations, conduisant Ji un 

renforce i ti c n i du malériaii. 
eco on aio aïs CLM 

|VKl f r» CMKfIKnIMl)"1 
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Parallèlement n l'augmentation de la durcie, 1'augmcnlalion de la concentration en lacunes influe 

sur tes propriétés mécaniques de traction, à temperature ambiante, en augmentant la limite 

d'élasticité cl en diminuant la ductilité du Fc-40at%At [7,11,13] (figure 2.4). Ces fortes 

dépendances des propriétés mécanii|ucs en fonction de la concentration en lacunes incitent à être 

prudenl lors de la comparaison de FeAI ayant reçu différents (mitements thermiques. Enfin, il 

faut noter que l'excès de lacunes peut être éliminé par l'intermédiaire d'un traitement thermique 

suivi d'un refroidisscmcnl lent 113,14). 

I;ip 2.4 : ftvoliiiinn de lu limite dolasi ici«! 

en rond ion (Ic In conce n Iw I ion en lacune* 

| M ] . Ixs auteurs relient le changcfiKM i l ; 

lucilie ik.' la courbe, vers c = 4 n l 0 \ îi un 

changement de plnn de glissement. 

Q 2 4 6 S 10 
Vi t inc j Contfntr» Il an, ultr ' 

b) Incidence du niunorl VdM sur les propriétés mécanùiues 

Baker et al. (15) ont étudié l'évolution de la limile d'élasticité, en fonction de la 
température, de FeAI B2 pour des taux d'aluminium allant de 40 a 50al%. Chacun de ces 
matériaux a une taille de grains importante (de 230 a 30Ou.m) ci a subi un recuit pour éliminer 
l'excès de lacunes. Leurs résultats, présentés figures 2.5 et 2.6, montrent que la composition 
stœchioniélriquc est beaucoup plus résistante jusqu'aux lcm|)éraiurcs intermédiaires, après quoi 
une chute importante de la limite d'élasticité es! constatée. Les compositions non 
slrcchiométriciucs présentent des résistance; asse?, similaires jusqu'aux tempérai ures 
intermédiaires. Au JeIh, comme nous pouvons le voir sur la ligure 2.6, la limile d'élasticité 
augmente avec la tcni|>éra1iirc pour passer par un maximum suivi d'une cbule ini]H>r1iinle. L i 
hauteur du pie est d'autant plus iniportanle que la coni|H)silion est riebe en 1er, et celte anomalie 
de contrai nie disparaît pour la composition a 48at%AI. Comme nous le présenterons par la suilc, 
l'anomalie de contrainte est liée h une transition entre la déformation par des dislocations < l 11> 
aux basses températures et la déformation par des dislocations < I00> aux hautes température!;. 
Celle transition, ayant également lieu pour les Fe-48al%AI cl Fc-50at%AI, ne pernici pas 
d'expliquer l'absence du pic pour ces compositions. Une explication avancée par les auteurs, 
pour rendre compie de la disparition du pic pour les compositions à 48 et 50al%Al. est que la 
concentration en lacunes supérieure pour les compositions proches de la slirchiomélric peut 
engendrer un durcissement du matériau pour les températures précédant le pie. Ic rendant par la 
suite indiscernable. Enfin, la chute importante de la limite d'élasticité après le pic est 
accompagnée d'une forte augmentation de la ductilité des matériaux. 

0 1 1 r 
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lcni[W(iiliirc IKt 

.«Kl *[KI .«*> «JO TOO HOU 91» IM« 
Temptialurt IK) 

Mg 2.5 : fiv « I m ion du In limile d'élaslictló 

en function üe In température 11SJ. 

Rg 2.6 : Même re pré se nini i l m <pic In Fig 2..S 

pour Jos cehcllcs plus rcslrcinies d; 

contrtiinlcei de température [15]. 

c i Relation enlre !aille de grains cl propriétés mécaniques 

L'exlrusion de poudres el de lingols coulés a permis à Gaydossh et al. |16] d'obtenir 

une variété importante de taille de grains ( 15 à 221 fim) pour le Fe-40at%AI. Pour des conditions 

de traitement thermique identiques, les auteurs ont mon Ire que In ductilité diminue lorsque la 

mille de grains augmente (ligure 2.7). Concernant l'évolution de lu résistance en truci ion. Ia 

figure 2.8 montre que la limite d'élasticité suit ta loi de Hall-Pelcb (Rc=R"+khd ' " ' où Kr est la 

limite d'élasticité, R" la contrainte de friction, kh une constante et d la taille de grains) ce qui 

n'est pas Ic cas pour la résistance maximale : la faible ductilité pour les grandes tailles de grains 

limite la résislancc maximale. 
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Figs 2.7 et 2.8 : propriétés en traction du FCiKJaI1JAI a température ambiante [ 16). 

Fie 2.7 : déformation et striction. 

Fig 2.8 : résistance maximale et limite d'éhsltctlé. 

Symboles blancs : poudres extrudées • Symboles noirs : lingots exlrmlés. 
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Baker et al. [\7] ont de plus montré que cette relation entre la limile d'élasticité et la taille de 

grains est valable pour des compositions comprises entre 40 et 50nt%AI. La pente de l'équation 

de Hall-Pctch, kh, est maximale pour la composition stccchiométriquc et suit grossièrement 

['evolution (Je la contrainte de friction. R?, avec Ic taux d'aluminium. EnRn, les joints de grains 

ne semblent pas cire affectés par la vitesse de refroidissement, a l'issue d'un traitement 

llicnnii|ue. comme le montre Crimp et al. [131 en obtenant des pentes kh similaires pour un Fe-

40al%Al nyani subi différentes conditions do refroidissement. 

d) Ammittlic de contrainte 

Uu Unii caractéristique des |>r<i[iiictiïs des FeAt est l'apparition d'une augmentation de In limile 

d'élasticité |Miur des températures intermédiaires. L'évolution de la limile d'élasticité avec la 

température |wui se décomposer en trois stades distincts. Lorsque la température augmente. Ia 

limite d'élasticité diminue dans le régime des basses températures, puis augmente aux 

températures intermédiaires avant de décroître de nouveau aux hautes températures. Une 

représentation schématique de ce comportement de la contrainte avec la température est présentée 

figure 2.9. L'augmentation de résistance avec l'augmentation de Ia température a suscité l'intérêt 

pour l'utilisation du FeAI à des températures élevées. Dc nombreuses études ont montré que la 

température du pic de contrainte est proche de Ia température où apparai! une transition de la 

déformation par glissement entre des superdislocations < l l l > et des dislocations < I00> 

[18,19], Dans Ic cadre d'une étude de la déformation en traction du Fe-40at%AI, Morris et 

Morris [201 ont observé un pic de contrainte pour une température de l'ordre de 5000C. Des 

analyses de dislocations pour diverses températures proches du pic ont effectivement montré 

une correspondance entre le pic et la transition des dislocations <111> pour des dislocations 

<100>. Divers mécanismes ont été avancés pour tenter d'expliquer l'apparition de ce pic, et 

notamment comprendre l'augmentation de la résistance au glissement des dislocations < I 11>. 

Panni eux, nous pouvons citer le blocage par glissement dévié des dislocations < l l l > , le 

blocage par montée d'une dislocation partielle I/2<l 11>, ou bien encore la décomposition des 

dislocations < l 11> en <KX)> et < l 10>. Une description détaillée de ces mécanismes est en 

dehors du cadre de notre étude et a fait l'objet d'articles spécifiques [7,21 j . 

SUg* I ] 5Hy* tl I Sl(O* III 

Ttmpfl rature 

Fig 2.9 : Représentai ion schématique de I i dependinoe <fc 

In limile tic1 last ici i l avec la tetnpérnlurc [ 19]. 
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e) El ici do l'environnement 

Un des ;iUui!s majeurs du FeAI est sa bonne résistance à l'oxydation. Lors d'un traitement 
thermique à hauti; température, dans une atmosphère d'air, le Fe-4()ai%AI va s'oxyder avec une 
vitesse beaucoup plus lente qu'un acier inoxydable [22]. Cette bonne résistance à l'oxydation 
s'explique par I» formation, en surface, d'une couche protectrice d'alumine AI2Ot 123]. Cette 
réaction l)énéfique. entre l'aluminium et l'oxygène, pour l'oxydation peut avoir des effets 
néfastes (mur les propriétés mécaniques. Fn effet, si la reaction de l'aluminium s'elTcclue avec 
îles molécules d'eau, il y ama liberal ion d'hydrogène <eq. 2.1). 

2Al + MI1O -> AI1O1, + 611 (cq. 2.1 ) 

Celle liltcraliou d'hydmgcne va fragiliser le matériau en diminuant fortement la ductilité à 

leni|icralure ambiante |2<l]. Cependant, dans le cas du Fe-<10al%AI celle fragilisalioit est 

heaticoup nuiins significative (ligure 2.Hh eu raison de la faiblesse des joints de grains qui 

masque l'effet de l'hydrogène [25 \. Différents mécanismes de fragilisation des métaux et 

alliages par lïiydmgène existent, mais dans le cas du FcAI, Stolol'f et Liu [26J suggérait que les 

atomes d'hydrogène diminuent les forces de cohésion à travers les phms de clivage (( IOD|). 

conduisant à des fractures fragiles par clivage. 

Al ointtinrailon 
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"(JHF = frai n> ho unitary (raclure: TF • Unoipiiiniiliir fractine (dr iva gc). 
«OiyjKn prejwtc: 6.7 » 11)-* Pa. 

Vif. 2.10 : l̂ 'l'ul iL' (Vuvirnnueriiciit cl de l.n eonmilr.iiio" 
(1'nliimiiiiiiiii Mir In iliiclilili! du IvAI (25], 

I) Llcnientsd'addition 

l)e nonibrcuscs études se sont intéressées à t'impaci de l'ajout de luire au FeAl. II apparaît que 

le hure permet île renforcer les joints de grains pnr ,ségrégation [2.1SJ. Dans le cas du Fe-4()al%AI 

où les joints de grains sont fragiles (ef § précédent), l'ajout de 3(H)wl ppm de bore |ierniet de 

relrouver une sensibilité à l'environnement (ligure 2.11). Gaydosh et al. [27] ont étudié 

l'addition de |>eliles quanlilcs de C, Zr. Mf et lì sur les propiiélés mécnniqiies du Fe-4()al%AI. 

La inicroslruclure varie suivant les éléments ajoutés, et l'addition de Zr et de Hf se traduit par la 

précipitation de [larlicules Fe^AI^Zr ou FehA I11Hf, augmentant la résistance du maléiiau à 

température ambiante. L'impact bénélique de celle précipitation sur la limile élastique s'estompe 

à IUK)0K mais l'addititi» ile Hf permet, à celte température, d'améliorer sensiblement la 

duclililc. L'ajout supplémentaire de bore au maléiiau contcnanl du zirconium diminue la taille 
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des particules (0.25 uni conlre 2 pm). Concernimi le rôle du bore sur le pie de contrainte, Klein 

cl al. |28) ont montré que l'ajout de 0.05al% de bore il un Fe-45al%AI élève la température à 

laquelle l'anomalie apparai! : -53O0C (X(K)0K) au lieu de =4<X)°C (675DK). 

Tis i 
u »vin mn H: til YkId W i M I t 

Dml i l i ty Fricturc 
MnJc* 

Ait 
O iygr> i h 

Air 
O x y j e n * 

402 

No htiron 

5.17 
1.2 
.1.1 

Ditptd with JOO iv* pptn borna 
W l S71 r i . ) 

. 1 « ">W t f i .8 

tint--
GIlF 

i r 

"(»III* - Kiaiil hmitvlsiy l invlur«: ' I 1 : • malnly «an^Bminilar Iiai'Hiff (i-lciiviigc). 
*Ony(!en prcïMHt: 6,7 t ll>-* P». 

T ig 2 . U : l ì l f c t (te VnJmH de b o n ; sur la duc t i l i t é du R - - 4 0 a i * A I |2.*>). 

pi Déformation du FeAI à haute température 

Très peu d'études se sont inléressées aux propriétés du FeAI lors d'une sollicilalion à 

baule lenipéralurc et faible vilesse de déformation. A Havers deux articles, Whillenlvrger 

|2(>,30| a étudié le coniixtileincnl du FeAI à des leni|>éralures comprises cuire 827 et I I27°C 

( t HK) cl 14(M)0K). Les cx|)eriences oui élé conduiles en compression a vilesse de déformation 

imposée (entre 2. It)"1 cl 2. K)'7 s"'). L'auteur s'est nolammcnl attaché à déterminer l'incidence de 

la taille de grains sur la resistance du matériau. Pour des teneurs en aluminium allant de 39.8 à 

48.7al%, deux régimes avec des ex|>osan1s de contrainte différents oui élé mis en évidence. 

L'observation de ees deux regimes esl fonction de la laille de grains (celle-ci est comprise cuire 

9 et I85pm). Des exposants n=6 et n=3 ont élé trouvés pour, respectiveinent, les vitesses de 

déformation élevées et les viiesses de déformation faibles, la vitesse il laquelle la tnmsition 

s'effectue étant dépendante de la taille de grains et de la temperature. Pour les deux régimes une 

énergie d'aelivalion d'environ 46OkJ.mol"' a élé déterminée. Dans le régime où n=fi. Ia 

contrainte d'éeoulement dépend de la laille de grains suivant une loi de Hall-I'ctch tandis que, 

dans le cas uîi n=0, elle atigmcnle avec la laille de grains. Whilleiilwjrger propose alms (|ne, 

dans le cas des faibles vilesscs de déformation 0i=3). l'expusaul de cunlratute diminue 

progressi veiuenl quand la température augmente pour sup[>oser qu'une transition vers un linage 

diffusion a lien. Concernant la valetir impoitanle île l'énergie d'aelivalion eu «.-unipiiraisnu Ti 

l'énergie d'nuto-djlïusion (de l'ordre de 21JOkJ.mol'1 pour le Fe-40at%AI |31,32|), l'auteur 

n'appone aucune explication si ce n'est la dépendance des modules d'élaslicilé avec la 

lempérature. mais il paraiI peu probable que celte collection soil suffisante. 

Récemment, Jimenez el al. |33| ont étudié le comportement de divers FeAI (taille de grains 

•=5(K)jim) contenant 25, 30 et 48at%AI a des icinpéralures comprises cuire 750 et 1(K)OX. I xs 

expériences ont également élé conduilcs en compression à vitesse de déformation imposée (enlrc 

It)"1 et H)'5 s'1). Au délit de 8500C. l'exposant de contrainle est égal à 3.5 et augmente pour une 

lempéralure de 7500C. Des énergies d'aelivalion de 280. 3W) et 3l>5kJ.mor' ont élé déterminées 
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pour respective meni les laux d'aluminium de 25, 30 el 48al%. Sans apporter d'explication à ces 

valeurs d'énergie, tes auteurs remarquent que Ic Fe-25at%AI est désordonné à la température de 

lest et a une énergie d'activalion similaire à celle de l'nuto-dilTusion, tandis que les deux autres 

matériaux sont ordonnés et possèdent une énergie voisine qui est largement supérieure a celle de 

['auto-diffusion, Cette étude contredit le travail de Wliillenhcrgcr puisqu'une taille de grain de 

5(K)nm devrait conduire a un exposant de contrainte de l'ordre de 6. L'addition de IOal%Cr 

pennet d'observer une transition entre un exposant égal à 3.5 à faillie vitesse de déformation et 

un exposant égal à 5 pour les vitesses de déformation élevées. 

Mn jioiii'siiiviiiil sur le rôle dus éléments d'addiltons. lions pouvons nous intéresser à 
Whillcnbergerel al. |34| qui ont clicrclié à dclcmiincr l'incidence de l'addition de O.lal%Zr el 
de 0.4al%li sur les propriétés de Huage à 827"C (IKHCK) duri Fe-40ai%AI. Les résultats 
montrent (pie l'addition de Zr et 11 !'enforce le matériau el, suivant la vitesse de déformation, un 
exposant de conlrainte de l'ordre de 12 est observé. Les autcuis concluent finalement que la 
résistance en linage, bien que renforcée, reste fiiihle. 

Wolski et al [35| ont montré qu'il est possible par oxydation in situ lors d'un broyage 

mécanique de poudres, de pmduire un FeM renforcé par une dispersion d'oxydes 

naiiomélriques stable jusqu'à des températures de 10500C. Suivant les conditions d'élaboration. 

Ia résistance nu linage du FeAI renforcé a pu eue triplée par rapport au FeAI et l'ex|tosaiit de 

conlrainte a été doublé (13 contre 6.5). Néanmoins le FeAl renforcé par l5vol%FeAI2(), obtenu 

est limile par son manque île ductilité. 

2 .1 .4) F e - 4 0 a l % A I renforcé par d i spers ion de part icules d 'oxydes Y 2 O , 

Comme nous l'avons présenté au paragraphe 2.1.3. les FcAI-lt2 présentent des propriétés 
mécaniques intéressantes mais leur faible ductilité à température ambiante ainsi que leur faillie 
résistance au linage limitent leurs applications. L'iniroducliou d'une dis|iersiini de particules 
d'oxydes Y / ) , iianométriques a permis d'améliorer ces points faibles |36| lout en conservant 
une bonne résistance à l'oxydalion |37|. L'effet bénéfique de l'addition de bore et de zirconium 
sur la résistance des joints de grains a élé mis à profil pour définir une composition permettant 
d'obtenir les meilleures valeur de ductilité possibles |3K|. L'ajout d'oxydes Y1O1 

( I %massiquc> permet d'auguicnlci' lit résistance du matériau el d'oui(lécher le grossissement dus 
grains lois de lit consolidation ut des Iniilcmcnls thermiques i\\i matériau. I x choix de l'oxyde 
Y1O, vieni de sa très grande stabilité, comparée ii celle de nombreux autres oxydes [3Mj. Ce 
inalériau, d'appcllalion "FcAMO Grade 3", dévelop|ié par le CFJVCfIUEM de Grenoble est 
produit par liroyage mécanique de poudres suivi d'une extrusion à I HHPC |40|. Les premiers 
essais sur ce matériau oui révélé, à leiii|x3iaUire et air ambiants, une résistance à la Iraclion 
presque doublée par rapport au Fe-40at%AI non renforcé, cl une ductilité qui est passée de 0.56 
à 2.7¾. La résistance au linage, bien que non présentée explicitement, est annoncée siuwiiciire 
de trois ordres de grandeur (3K|. L'optimisation du processus dclaltoration a |>oniiîs 
d'améliorer encore la résistance à la miction avec une ductilité à température el air ambiants de 
6.4% [ 4 I | . L'évolution de la limile élastique du FeAI40 grade 3 a élé représentée ligure 2.12 à 
pari ir des données de | 4 I | . Celle ligure montre que la résistance du matériau cliule lenlemenl 
jusqu'à des températures intermédiaires, à partir desquelles la limite d'élaslicilé clinic 
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rapidement. Morris et ni. |42) ont mon Irà pour ce matériau qu'une transilion de dislocations 

< l 11> pour des dislocations <UXh> n bien lieu vers une temperature de .1HX)0C. Celle iransition a 

été confirmée par liriguct cl al. [4U). Ln présence des oxyJes. en augmentant la limite 

d'élasticité du matériau, peu! rendre le pie de contrainte observé pour le Fc-40al%Al (Fig 2.6) 

indiscernable cl expliquer son absence sur la figure 2.12. Le pic peut également être rendu 

invisible de part la faible taille de grains du matériau <de l'ordre de 0.5- lpm). La contribution 

des joints de grains à la limile d'élasticité décroît en eilet avec la température pouvant alors 

coni|>enser l'augmentation de résistance de ta matrice, Il est a noter qu'au cours de leur étude, 

Monis et al. [42| oui déterminé ime ductilité a icmjiériiturc ut air ambiants d'environ 1%. 
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Fig 2.12: Évolution de In l imili: il'dlnsticité du FcAWO grade .1 avec In temperature | 41 | . 

2.1.5) App l i ca t i ons indust r ie l les du F e - 4 0 a t % A I ren forcé par Y 2 O., 

Le Fe-4()at%Al renforcé par dispersion de Y1O, présente les avantages d'une faible densité 

(.VJg.cm1). (l'un faible coûl des matières premières, d'une bonne résistance a l'oxydai ion cl de 

l>ro|iiictüs iinÎLiiiiii|iies supérieures. aux leiiqicialures iiitcniiédiaiivs, au TeAI non reiil'mcé. Ce 

matériau présente également une lionne résistance à la uumiskm. un liavail île reclierehc lancé au 

UilH>ratnired'l:ltKle des Matériaux eu Milieux Agressifs (LI iMMA) de I Ji Kochelle élmlie celle 

piopriélé . Le FeAMO grade 3 a une riyidilé s|iécifiqne élevée, su|iéiîeure à certains aciers et 

superalliages (Hg 2.H) . Ces caractéristiques en Ioni un matériau de choix pour des applications 

spécifiques. et un noiiiEire ini|>oi1anl d'applicalions |n>lculicllcs est en coin's il'éluilc |4 I |. Le 

FeAI grade 3 permet d'atteindre les caractéristiques principales requises pour la réalisation 

d'arbres do moteur d'hélicoptère. L'industrie aéronautique et aérospatiale étudie également 

l'utilisation île ce matériau pour réaliser différentes pièces de propulseur : aubes et ailettes de 

compresseur, arbres de transmission de puissance et buses d'injection. Des pièces de structures 

aeronautiques sont également à l'élude avec, a i particulier, la triangulation de trains 

d'atterrissage, des robinets de vannes pour fluide chaud et de la boulonnerie. La faible densité 

du matèria« permet aussi des applications où l'inertie mécanique doit Cire réduite, ce qui est le 

cas de pièces subissant tics mouvements de baule frequence. Il est alors possible de réaliser des 
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soupapes (lìg 2.14), des axes ile piston, des acliuniieurs de valves, eie... t x seeleirr ;iukimobile 

s'inlércsse également au FeAI grade 3 pour la fabrication de pieces fonctionnant a haute 

tempérai mu dans les turbos. I'our cpie ees possibilités d'utilisation se concrétisent, un certain 

nombre de paramètres sont encore à étudier, doni notammenl les caractéristiques du matériau en 

fluage. 

(> IU) mo JUU 4M 31» 6 0 » 1(HI HOU 

Tcinperaluic ("C) 

Rg 2.13: Rigidiic spéctlMiiiL'du l i :AI40 grade 3 comparue à d aiiinjs iiiaienniix [3K]. 

I i g 2.14 : lixemplc dû sinipupc ré.ilisó: cu FeAI. ì\ druile. 

a>mp;iitJe ft une .mtipnpc en neierinox [231. 
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2.2) Description de Iu deformation en Fluagc 

2.2.1) La deformation par fluage 

Lorsqu'un matériau est soumis h une sollicitation statique à haute tcnipérntune, une déformation 
peut apparaître même si la contrainte appliquée est inférieure a In limile d'élasticité du matériau. 
Le nuage est alors défini comme In dépendance de la déformation en fonction du lemps. IJZS 
cotti lies de linage, ittuslnmt la dépendance de la dé formal ion en fonction dtt temps. présentent 
généralement trois stades distincts (Hg 2.15) : 

" 1. 2. 3 . A 

"* s-*~^ M FfWCTURE 

Chi 
TIME t 

l-'ig 2.15 : Cwiflie de fluage [44|. 

- Un piemicr slatlc. où la vitesse de flungc [ï. = tit: f dt) diminue en fonction du temps, après 

une dclomialion instantanée C, au loul délnil de la sollicitation. Ce stade esl ap|>clê slailc 

primaire, ou fluage Imnsiloirc. Lu défomiation instantanée i:t peut contenir des cotiqxisantes 

élastique, anélastique et plastique 145J. Si la contrainte appliquée est siqiérieiire ft Ia limite 

d'élasticité, les dislocations présentes h l'état initial peuvent se déplacer rapidement, avant que 

leur densité n'augmente pendant la mise en cltarge, contribuant ainsi à f. \4(i\. 

- Un deuxième stade où la vitesse de Huage esl constante en fonction du temps. Ce stade prend 

les appellations de stade stationnairc ou de fluage secondaire. 

- Enfin un troisième stade se traduit par une accélération de la vitesse de fluage en fonction du 

lemps conduisant finalement a la fracture du matériau. Il s'agit du fluage teniaire. 

IA: lluage priniaùc est un régime Iransiloiie au cours duquel la slriii luic évolue pour nui ver à 
celle caractéristique du stade secondane. Si la contrainte reste constante, il est |»ossilile 
d'observer un régime stationnairc où la vitesse de fluage est indépendante du temps. Lorsque la 
contrainte augmente localement, ou en diverses régions de l'éprouvclle. en raison de l'apparition 
d'une striction ou de la formation de cavités. Ia vitesse de linage va alors augmcnlei jusqu'il la 
rupture liliale de l'écliantilitui. Lors de la formation de cavités, différents paramèlies peuvent 
être définis j* i i i r relier feiidoniniagement (quantité de cavités) du matériau et Ic temps restant 
avant sa rupture [47). 

Dans son approche phénoménologique sur le fluage. Poirier |48] montre que Ic stade 

stationnais observé sur les graphes E=I(I) |wul ètte un anelaci Ufi à ce type île représenlalion. 

En effet, si nous dilatons ou comprimons l'échelle de temps sur le graphe de la ligure 2.15. Ia 

linéarité de la pailie 2 |x:ut être mise en évidence ou disparaître. Il est cependant possible de 

remédier acetic incertitude en rcpréscttlant révolution de la vitesse de déformation en fonction 
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de la de fonimi i un plutôt que l'évolution de l;i déformation en fonction du temps. Si l;i vitesse de 

déformation tend vers une valeur constante pour un certain Liiux de déformation, nous pouvons 

parler de stade stationnaire. Poirier précise cependant que l'appellation "quasi-stnlionnaire" 

serait plus appropriée que "stationnaire" dans la mesure où ce stade ne s'étend pas à l'infini et 

est généralement suivi du stade tertiaire. Néanmoins, comme nombre d'auteurs, nous 

colil i microns a utiliser l'expression de slade stationnaire. 

Lors d'une expérience de Dunge, plusieurs phénomènes vont contribuer a la dé l'orti laiioii 
plastique du malériau. lui plus du glissement des dislocations, qui représente à liasse 
lcin|>éniturc le principal mécanisme do déformation plastique, des mécanismes tels que le 
glissement aux joints de grains. Ia diffusion de lacunes. Ia montée des dislocations ou la 
nucléation el In croissance île cavités. | »cuvent ap|«n 1er ime conti ihutioii à la déformation totale 
pour des tempérai m'es homologues supérieures à ( M . Tour de telles lem pelature s, le 
phénomène de restauration dynamique va jouer un mie iiti|>oilant. lin fonction de la vitesse de 
déformation cl de la Icinperniine, celle restauration dynamique peu! compenser les eITcIs du 
durcissement. La restauration dynamique au cours du linage peut s'effectuer par plusieurs 
processus dont le plus important est le mouvement non conservalif des dislocations, Ia montée, 
permettant leur annihilation. Cc mouvement non conservât if implique la diffusion qui peut 
prendre place dans le volume du matériau ou par te cœur des dislocations. Cc phénomène de 
restauration dynamique permet d'expliquer le stade stationnaire du lïuage, en considérant un 
équilibre entre le durcissement et la l'esimi ration. 

l'our uimlélisci' les caractéristiques île linage d'un matériau, il esl possible de définir une 

équation d'élat. IVCcE-S)=O. reliant les paramètres lem|jérature (TK contrainte (O), vilesse de 

délormaliou ((':) et structure (S). Dans le cas où un regime stationnaire est observé lors du 

linage, il est raisonnable de supposer qu'au cours de ce stade la structure reste constante. Cela 

permei d'envisager la vilesse de linage t",, en régime stationnaire, comme une fonction de la 

contrainte et de la température uniquement. Par la suite, nous ne considérerons plus que la 

vilesse de déformation relative au slade slnlionnaire soit : £,. 

2 .2 .2) In f luence de la température sur la vi tesse de f i l i a l e 

Uni: des emneléristiques iiii|u>ilaiilcs ilu l'luage, puni îles Ic.nipéraluics IIMIIUUIJ'.IICS supcrii'iiics 
it ( M , esl une forte dé|tcndancc de la vilesse de linage en fonclion de la température. Celle 
dépendance eu température est deci île par une loi d'Airhénius |'1'J| : 

on Qu est l'énergie d'activation du lluage. kn In constante de iîoll?,nmnn et t:„ est un facteur 

dépendant de la microslruclure de dislocation et de la conlrainle. Si le facteur v„ dépend 

également de la tempéralure. comme cela peut clic le cas par !'mUrincdinire des modules 

d'élasticité, alors l'énergie d'activation définie par la relation 2.2 est une énergie d'activation 

apparente et est désignée par QA. La loi 2.2 n'est valable que si la représentai io» graphique de la 

courbe Iné, = / ( I / 7 " ) esl une droite. Si la loi d'Arrliénius est applicable, alors nous pouvons 
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din; que Ic lluage implique un processus tlicmiiquemcnt activé dont l'énergie d'nclivalion esl 

Q,.. ou esl en relnlion avec Q r si une dépendance de En doit êlie considérée. En fonction des 

gammes de température étudiées, iìca processus llicmiiquemcnt activés différents peuvent 

apparaître pour un même matériau (f ig 2.16). 

5 

— "• 

U 
4. 

TEMPERATURE T 

l:ig 2.16: IXpoHfancc |Kissib1i: tte l'énergie d'aciivntion 

en fon cl ion tic In température |44]. 

Il faut également, pour déterminerQ1., ne pas se trouver dans une région de transition entre les 

deux processus. Ce risque peut être évalue en effectuant la mesure de l'énergie d'activation sur 

une gamme de température pas trop rcslruintc. 

liest clair que les processus activés Ihcrniiqiieinenl les plus importants a liante lempéralure sont 
les processus diffusionncls. four de nombreux matériaux, l'énergie d'nclivalion du linage » 
souvent été liouvée égale à l'énergie d'aulo-dtlTusion. Pour des températures intermediai ics 
(0.4-0.6T1). Ia diffusion par Ic cicur des dislocations peut s'avérer plus rapide que la d illusion 
en volume. Il est alors |Kissible de trouver une énergie d'activalion pour le flunge qui 
corresponde à ce processus. 

2.2.3) In f luence de In con t ra in te sur In vitesse de l luage 

Dans le régime allant des filiales conlraintes jusqu'aux contrainles inlennédiaires < T , / G « I 0 '). 
une loi semi-empirique. ap|>elée loi puissance ou équation de Norton, est généralement utilisée 

|xmr rendre compte de la dépendance de la vitesse de déformation avec la contrainte : 

*":, = Àa" (eq.2.3) 

où A est constant pour une température donnée, et n est défini comme étant la sensibilité de la 

vitesse de délbnnalion a la contrainte appliquée [48t. n peut être appelé "exposant de 

contrainte", 

2 

Lors du lluage à forte contrainte, fa loi puissance précédente peut ne plus rendre compte de 

l'évolution de la vitesse de déformation avec la contrainte. Ce phénomène est connu sous le nom 
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de "rupture Jc I» loi puissance". Pour ce régime de contrainte l'expression suivante est souvent 
utilisée : 

ê, =/V exp(ZJCT) (cq.2.4) 

où A' cl I i sont constants pour une température donnée. 

Il est hien sûr tentant de déterminer une même loi qui permettrait de décrire la dépendance de la 

vitesse de dé Formation avec la contrainte sur toute la gamme des contraintes appliquées. 

Garofalo |49,.S0| a défini une relation permettant d'atteindre cet objectif : 

é, = / l " [ s i n l i ( / / f f ) f (w|. 2.5) 

avec A" el Ii" constants pour une temperatine donnée. A faible conlraitile cette relation se réduit 
ii la loi puissance (cq. 2.3). tandis qu'à l'urte contrainte elle correspond îi la loi cx|x>nctt(icllc (cq. 
2.4). 

Lc régime des contraintes intermédiaires, te plus interessimi du point de vue des applications 

industrielles, est hien défini par la loi puissance cl celle-ci est le plus souvent utilisée dans les 

éludes en ftuage. 

Pour les faihles valeurs de contrainte (x/G<10*) et les très hautes températures <T>0.9T(). Ia 

déformation par linage s'effectue par la diffusion (liuage de Nabarro-Herring) et la valeur de n 

est alors de l'ordre de I. 

Dans le cas opposé des lories contraintes ou des faillies (cinpéinluius, la valeur de n augmente 
avec la contrainte c l . comme décrit précédemment, la loi puissance est remplacée par la loi 
exponentielle. Tour le regime des contraintes et des températures intermédiaires, la valeur de n 
esl typiquement de l'ordre de 3 pour les solutions solides et de l'ordre de 4 à S pour les métaux 
purs [45.46]. Shcrby et al. (51] ont montré qu'un exposant égal à 8 permet d'expliquer les 
caractéristiques de linage de matériaux où la slrueturc de dislocation ceste constante en fonction 
de la contrai nie. Ils ont pour cela suivi l'évolution de la vitesse de déformation luis de sauts de 
coDlrainle avant que la structure n'ait le temps d'évoluer vers sa nouvelle configuration, relative 
à la nouvelle contrainte. Dans leur étude, l'évolution de la structure s'effectue par un 
changement de la taille des sous-grains. Cette valeur de n=8 peut être utilisée d;ins le cas de 
l'étude de matériaux renforcés par dis|)crsion de particules dans la mesure où, si une sous-
sl me lu re sc forme, sa mille peut cire dictée par la distance inlcrpaiticutaire 152). Cette 
ci'ii l igiiialion s'appaivnle alms au tïitiigo à slinclui-c cunslmite en Ione lì un de la coiilrainlc. 

2.2.4) Relat ions prenant en compte la dépendance de la vitesse de 1*1 unge en 
f onc t i on de la leni pelature et de la cont ra in te 

l in tenant compte de la dépendance en température et en eontninle de la vitesse de déformation, 
il est possible d'établir la relation suivante : 

é, = / r f f - - e x p M M (cq.2.6) 
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où B" est une consultile, n est l'exposant de contrainle et Q4. est l'énergie d'activation du ilunge. 

Mukheijcc ci ni. [53] incucili en nvnnt la dépendance du icrmc B" de l'équation 2.6 cn fonction 

du module de cisaillement. cl le fait que la contrainle appliquée induit une Torce motrice pour le 

processus llicriniquemcnt activé, pour établir l'équation suivaiilc : 

uvee C une constatile. D1 le coefficient ile diffusion. Cl Ic module de cisaillement et h le veclenr 
de Hinders. (Vite loutiiilntion s'uceoide hiett iivuv Ics résultats iti: limine de nonilnrtix 
matériaux. l i l le sous-enlcnd néanmoins que l'enei gir d'adi vinili» du linage soil égale à l'énergie 
d'activation de la diffusion (!enne l>v). Lc processus activé Ihcniiiquctncnt est alors conlrôlé par 
lii diffusion. 

2.2.5) Fluagc par dislocations 

Les expressions précédemment développées sont des relations empiriques. Pour leur accoidcr 

une réalité physique, il faut pouvoir valider ces iu IaI ions par modélisation des mécanismes 

possibles. Ln plupart de ces modèles patlenl de l'idée que la déformation en linage esl réalisée 

par le mouvement des dislocations. Il faut cependant nolcr que d'autres phénomènes |ieuvcnl 

produire la déformation par Nuage dans des conditions expérimentales particulières : c'est le cas 

du plissement aux joints de grains et du finale diffusion |48|. Dans le cas le plus courant de la 

déformation par te iiiouvcntcnt des dislocations nous parlons de modèles liés au linage par 

dislocations. Ui vilesse de déformation est alors donnée pur l'équalion d'Orowan : i: = pmhv. 

où pn, est la densité de dislocations mobiles, b leur vecteur de Hurgcrs et v leur vitesse 

moyenne. Si les dislocations glissent sur une distance L après avoir franchi l'obstacle à leur 

mouvement. Ia vitesse moyenne des dislocations, v. est donnée par le rapport LZ(L^-I,,). Les 

temps Ip cl I1, sont respectivement le lenips mis par les dislocations pour glisser de L. et le temps 

pour franchir l'obstacle, l in fonction de la nature de l'obstacle au mouvement des dislocalions, 

deux cas distincts doivent être considérés 154I : 

• I ) L'obstacle au mou veinent de la dislocation est d'une !aille comparable à celle du 

cceur des dislocalions. Dans ce cas. l'agitation thermique peut aider Ia contrainte appliquée pour 

le franchissement de l'obstacle. Nous parlons alors de linage contrôlé par te glisscinenl. Ie 

glissement élant contrôlé par le franchissement tfieiiniquement aclivé des obstacles. Si après 

avoir fianchi l'obstacle, la dislocation glisse rapidcmcnl jusqu'à icnconlrcr un nouvel obstacle à 

une dislance X, alors L^X et t F « t „ . l'armi ce type d'obstacle, le l'ntnchissenient de petites 

particules peut être envisagé. Si au conlraire, après lYancbisscnienl de l'obstacle. Ia dislocation 

glisse sur une distance égale a b (vecteur de Burgers) et rcnconlre immédiatement te prochain 

obstacle, alors le glissement est it la fois le facteur qui produit et qui contrôle la déformation. Il 

n'y a pas dans ce cas de différence entre tp el I1,, et les obstacles sont les vallées de l-Vierls. 

- 2) La seconde configuration consiste en des obstacles trop larges pour que l'agitation 

tliermii|ue puisse contribuer à leur dépassement. Cette situation se produit lorsque les obstacles 

sont les mitres dislocations. Le champ de contrainle associé aux dislocations agii sur des 

distances importantes, ne pennellimi pas aux fluctuations thermiques de contribuer à leur 

franchissement. Ces obstacles peuvent disparaître par annihilation mutuelle des dislocations 
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grâce à un processus de nionlée cl permettre alors a la dislocation bloquée de poursuivre son 

glissement : L=A. et I,,«!,,. Dans ce cas. I1, est lié à la vitesse de liionléc des dislocations. Nous 

parlons alors du iluage contrôlé par la restauration ou bien encore du lluagc contrôlé par la 

montée. 

Dans le premier cas nous pouvons véritablement parler de mouvement de dislocations 

Ibcrmiqucment activé dans la mesure où il s'effectue grâce à une contribution mécanique et ime 

con tri but ion thennique. Dans le second cas, !'activation thermique n'intervieni pas directement 

sur la dislocation en uiouvcmcnl. mais sur l'ohstaelu lui-même pour |>cimctlrc son annihilation : 

le mouvement des dislocations est indirectement activé. 

Lorsqu'un slade slationnaire est observé. Ia vitesse de défomialion de ce stade peut ëlie 
contrôlée par l'un ou l'autre type d'obstacle, lìti effet, l'apparition du stade slationnaire pernici 
de déduire qu'un équilibre entre durcissement cl restauration est obtenu. I J : clicminenieiil suivi 
par une dislocation |ieiil alors être décomposé en plusieurs étapes. Après avoir élé émise. Ia 
dislocation vn glisser et produire ainsi une déformation plastique. l'cmJanl cette phase de 
glissement, elle va rencontrer certains obstacles. Puis, après avoir glissé, elle |>eul disparaître 
par un processus d'annihilation avec d'autres dislocations ou aux joints de grains. La génération 
de dislocations cl les phases de glissement et d'annihilation sont lices, et doivent se produire 
pour l'observation dit stade slationnaire. Il s'ensuit que des trois phases citées, la plus lente va 
dicter et donc contrôler la vitesse de déformation en lluagc du matériau. 

Un poinl iin|Hirlant ii considérer à ce slade est l'energie d'activalion des processus 

thenniqtiement activés. Hu effet, en fonction i\cs caractéristiques de celle énergie d'aclivalion. il 

peut être possible de tirer certaines informations miles pour l'identification des obstacles et des 

mécanismes mis en jeux. Il faul alors définir l'énergie d'aclivation liée au mouvement des 

dislocations dû à la contrainte el h la température. 

2 .2 .6) L 'energie d 'ac l i va t ion d 'un processus Ihe rm iquemen t ac t i ve 

Dans les équations précédentes, reliant la vitesse de déformation à la lempérulurc ci à la 
contrainte, nous avons délini une énergie d'aclivation notée (J1-. Dans leur Irailcmenl 
thermodynamique de t'aclivation diermique. différents auteurs |48.55-57| ont déterminé les 
variations d'enlbalpîe ilactivalion A l l et d'énergie libic de Oublis AO mises en je» lors du 
franchissement d'un obstacle au mouvement d'une dislocation. Nous allons, dans ce qui suit. 
rappeler les léstilliils obtenus par ces auteurs el monder l'égalité eitlre (J1. el Al 1. 

Nous considérons |H>ur cela une dislocation de longueur f qui rencontre un obstacle lois de son 

mouvement. U i conIminte appliquée a permet alors a la dislocation d'atteindre une position 

d'équilibre X0 devant l'obslacle. Après Ic passage de l'obstacle. Ia dislocation passe par une 

position d'équilibre instable notée ^. Nous pouvons alors définir le changement d'énergie libre 

de Gibbs, AG. lorsque la dislocation passe de la position x() à la position X1;. L'obstacle est 

supposé rigide, c'est à dire que le profil de la force qu'il exerce sur la dislocation ne dépend pas 

de la contrainte appliquée (c'est le cas pour les intersections de dislocations et le mouvement non 

conservalif de crans, contrairement aux forces de Peierls-Nabauo ou au glissement dévié) |S8|. 
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Sur son pimi tic glissement la dislocation subii une force F clue à Ia contrainte appliquée : 

F=TUf (eq. 2.8) 

avec x ht cunlmintc de cisaillement dans le plan, b Ic vecteur de Burgers et f. Ia longueur de 
dislocation mise en jeu dans Ic processus. Celte dislocution va subir également une force Fj 
résultant des contraintes internes dues a l'ensemble des défauts du cristal, autres que l'obstacle 
considéré. Enfin, nous considérons la force F 0 que l'obstacle exerce sur ta dislocation. Si la 
force appliquée dé|>cud iiuiqucmciil du choix de l'cxpérimcntiHi'iii' <|iii llxc la valeur de Cl, les 
loives )•'; t-l l;o *K*|H'IKK'III de In lem|H!nittnv. (|)iu Ic hinisdn module de cisaillement putir FjJ cl de 
la position de la dislocation que nous notons x. Ln variation de l'énergie de tîihhs lois du 
franchissement de l'obstacle par ta dislocation s'écrit (48,54-56] : 

&G = ̂ \l'0lT.x)+FliT.x)-F\<tx (co,. 2.9) 

Dans l'expression précédente, nous pouvons définir une force effective notée F* qui traduit la 
différence entre la force appliquée F et la force interne Fj : F =F-Fi. Cette force exprime en fait 
la force "efficace" pour le rrniicbîsscmcnl de l'obstacle. I)e maniere similaire, nous pouvons 
définir une contrainte effective T telle que : T =T-T.i. Si nous désignons la distance d'aciivalion 
par X=X0-Xc- l'expression 2.9 peut alors s'écrire : 

AG=Ag(T.T*)-T*fl>X <eq. 2.10) 

où Ag traduit l'énergie totale de l'obstacle à franchir lorsque ta contrainte appliquée est égale it Ia 
contrainte interne: 

As = J''/-;.(7*.Jc)rfjf (cq. 2.11) 

Les bornes d'intégration étant dépendantes de la température et de la force appliquée. Ag est une 
fonction de la température Tel de la contrainte effective T '. Néanmoins, dans l'hypothèse d'un 
obstacle rigide. Ia dépendance des bornes d'intégration avec ta contrainte est considéiée comme 
minime ou nulle. 

L'équation 2.10 définit donc l'énergie libre de Oibbs d'un processus thermiqticmcnl activé 
comme la différence entre la barriere énergétique que représente l'obstacle et l'énergie fournie 
par la conlrainle effective. 

Une représentation 1res schématique permei de visualiser les différentes contributions 
énergétiques définies précédemment. Il s'agit de diagrammes schématisant l'évolution de la 
force exercée par l'obstacle, sur la dislocation, en fonction de la dislance [48.SH.59). La 
présence de l'obstacle se traduit par une barriere d'énergie au dessus du niveau de la contrainte 
interne Tj, Les figures 2.17 a et b illustrent ces représentalions dans le cas où fa force appliquée 
F est supérieure a la force interne F .̂ Dans Ic cas où les bornes d'intégration sont considérées 
indépendantes de la contrainte, cela revient à représenter les obstacles par une barrière de forme 
rectangulaire plutôt que celle que nous avons schématisée. 
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[•fiai; Foice 

X X 

Hg 2.17 : Kcprèscntatìwis schcrtiatiiitics itcs tlilTiïrentes cunt rihiil runs lîiicrgiiliqtrcs. 

il) IliirrìÈrv tJ«crpìli(|MC f|i>c tv|iii5soiile t'olisi ;ig Ic. 

hi Rc|irc5cnl;iti»n de l'onci };ic d'iitli valimi ci tic In cnrilriliiilion duo ìi In coni m irne cITctlive. 

Une nul l i : expression Jc l 'cqin i l ion 2 .10 consi sic ì\ regrouper SOUR la meine con !r i lut i i un 

enei gel i( |ue. AG , , . Ia barriere d'energìe due ì) l 'obstacle A g et celle «lue ìi l;i contrainte in lerne. 

Nous pouvons alors écrire l'équation .suivante : 

AC=AG(l<T.T)-T>'bX (eq.2.12) 

ACi1, dépend de la tcnipénitiue cl de h conti ninle par l'intermédiaire des bornes d'intcgnilion : 

AG,, = (,''1/',('/',A)+ 1-',[7',X)Wx (cq. 2.13) 

Pour reprendre la représentation selicmatiiiue des contributions énergétiques dans ee cas, nous 

pouvons repiésenter AG11 par la ligwre 2.18 suivante : 

Puuc 

l :i(: 2.18 : Itcpnjseni^liiii .Hch£m:ilii|rtc ili: h hiirrii'rc (*iterghihjiic 

loi.ilc A( >„ «nu: 1.1 ilisltn.-:iiion diiii Ir.inchir, 

Ì 
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Con unissant la variation d'energie libre de Gibbs. il est alors possible d'exprimer lu vitesse de 

(lungo par: 

E1 = e(l ex p 
-AC 

Jt.T 
(0().2.14) 

Celle relation est similaire a la loi d'Arrliémus évoquée an paragraphe 2.2.2 (ctj. 2.2). Les deux 
cocITicients é„ cl Ê,', peuvent dépendre de la température par l'intermédiaire du module de 
cisaillement. Ixs dérivées de InK11 et lin':* en fonction de la tcntpcnilitre sont donc égales. !,es 
luis de la lliermixlynamique |tomicllcnl de relier les variations d'énergie libre île Gibbs AG, 
d'cnlbalpic Al I et d'entropie AS par les relations : 

AG = AH-TAS (en. 2.15) A S = { T F ) (C(|-2lf,) 

L'ensemble de ces considérations nous permet d'établir le lien onlie Q t et AU par l'égalité 
suivante : 

d InI ^ 

(I = -*„ <f) 
# ) # ) 

= AC -T— = AC+7Ä.V = Mi 
dr 

(eq.2.17) 

!.'énergie d'activation du linage ü\- est donc une enlbalpie d'activation dans la mesure où (\- est 
égale ìì AU. Nous |touvons de pins montrer (pie l'enlhalpie d'activation All dépend de la 
contrainte comme l'énergie libre de Gibbs. Les relations précédentes [iennellent d'écrire : 

e, = E„cxp -
AC 

k.T 

•^TvHirJ 
.. ( A/f-"W.' ï (r*rhx 

= f:ipCxp - - - - - - — exp (cq. 2.IX) 

avec : Ag=AIi-TAS (eq. 2.19). 

Nous UVUi)S donc : 

A.SÏ f Mi-T* IbX Mi 
= E „ e x p | - — | (cq.2.2< 

avec : *-<• — *•» a*P 
A\ 

(cq.2.21) 



27 

Nous pouvons donc définir la variation d'enlhalpie interne de façon similaire à la variation 

d'énergie libre soit: 

A / / = &h-T* f.bX (cq. 2.22) on AW = AHn-VbX (cq. 2.23) 

L'énergie d'activalion du lluage Q(. étant égale à A H , nous avons montré que, dans le cas où 

clic est représenlalive d'un processus ihcnniqucment active, alors elle est dépendante de la 

contrainte comme défini par les équations 2.22 et 2,23. Des representations schématiques 

similiiiies mix ligures 2.17 cl 2.IK pcuvcnl ainsi Pire réalisées dans Ic cas de la variatili» 

d'enlhalpie d'activalion A l l . 

2 .2 .7) V o l u m e d 'ac t i va l i on 

Ui quantité f.\iX qui apparati dans les équations précédentes. cl en particulier dans les équations 
2.22 et 2.23. est appelée volume d'aclivation ( V i. 

V= rl>X (eq. 2.24) 

Celte apimllaliun de volume est purement dimensionnelle dans la mesuir où il ne s'agit pas d'un 

changement du volume de l'échaitlillon mais de sa forme. IX; nombreux auteurs prélèrenl alors 

parler d'aire d'aclivation ß |G0|. telle que ji=fX. Lc volume d'activalion traduit en l'ail la 

dépendance de la variation d'énergie libre de Cîihbs AG. ou <le I enlhalpic AH. en fondimi de la 

contrainte. Le volume d'aclivation est déliui par la relation : 

- ( I r I <—> 
Le volume d'aclivation est un paramètre inipoUant pour l'étude des processus Ihemiiqucmenl 

activés puisque sa valeur (eq.2.24) peut permettre d'obtenir de précieux enseignements quant à 

la longueur de dislocation /!età la distance d'activalion X mises en jeu dans Ic processus. 

2.3) Klimge de nui tcr in i ix renforcés pur dispersion 

2.3.1) Aspects phénoméno log iques du l inage tie matér iaux renforcés 

Par rapport aux courbes de linage de maicriau.x non renforcés, celles de matériaux renlbrcés par 

dispersion présentent quelques singulnrilés illuslrées par la représentai ion schématique de la 

figure 2.19 1611- E" effet, si l'introduction d'une dispersion permet de diminuer la vilesse de 

fluage. la courbe Ine = / ( I n a ) |>eul évenluellcmenl présenter trois stades distincts. Pour les 

vitesses de déformation élevées. Ic comportcmcnl du maiériau renforce se rapproche de celui de 

la maliice ((I)). tandis que pour des vitesses de déformation intermédiiiircs. correspondant aux 

gammes de contraintes courammenl utilisées. Ie comportement du maiériau renforcé cxhilu: un 



28 

exposant de contrainte n„ et une energie d'nctivnlion anormalement élevés (®). Celte région <2) 

peut s'étendre sur plusieurs ordres de grandeur de In vitesse de déformation el constiluc Ia partie 

inidilionncllcmenl étudiée lors d'investigai ions sur Ic !"hinge, car elle correspond a des gammes 

de vitesse de deformation couramment employées. Enfin, pour les hautes températures et les 

faibles vitesses de déformation, une troisième région peut apparaître, qui se caractérise par un 

exposant de contrainte décroissant (CD). Lx glissement aux joints de grains, la dissolution, In 

croissance ou la déformation des particules peuvent expliquer les caractéristiques de cette 

région. 

log C 

l ;ìp2.IV: RqinisiMiWIiofi SL'häm,iik|iic (les courbes <fc Hinge 
des iiiiitiîrimix nznforciïs par distorsion |611. 

Comme nous l'avons précisé dans le paragraplic 2.2 pour la description de la déformation en 
fluage, le lluagc par dislocation dans le cas de matériaux non renforcés peut Cire contrôlé par 
differenti; types d'obstacles : ceux pour lesquels la température ne peut contribuer a leur 
franchissement (champ de contrainte des dislocations) et ceux où la température apporte une 
contribution éneryéltt|ne sul'llsantc pour leur franchissement {force <le l'cierls, petites 
parlicules). Pour l'élude des matériaux renforcés par dis|K'i'sion. ces deux types d'obstacles 
(icuvcnt également intervenir pour contrôler la vitesse de déformation. 

Pour l'interprétation des caractéristiques particulières du fluage de matériaux renforcés, deux 
raisonnements différents ont été suivis par le passé. 

- Le premier consiste à considérer que l'obstacle qui gouverne les propriétés de linage 

du matériau renforcé est le même que celui de la matrice (nnilérinu identique sans dispersion). 

C'est notamment le cas rencontré lorsque le fluage des deux types de matériaux est contrôlé par 

la roslnuralion dynamique. La dis|n:rston n'a alors aucune incidence sur tes paramètres de linage 

(n et C?(.) valables pour la matrice el ils sont donc directement transposables pour le cas du 

matériau renforcé. La seule incidence de la dispersion sur la loi de linage est !'introduction 
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d'une coiUmiule seuil, dui: aux particules, cit dessous du laquelle lit déformation n'est pus 

possible. L:i déformation dé la matrice du malériau renforcé s'effectue alors avec une contrainte 

égale à la contrainte appliquée diminuée de celle contrainte seuil. L'introduction d'une telle 

contrainte dans l'équation de Norton (cq 2.3). équation de Norton modi dec. permet d'expliquer 

les caractéristiques de fluage de certains matériaux renforcés, niais son utilisalion doit être 

justifiée par un concept physique pour être validée. 

- Î e second envisage le contrôle du linage par Ie glissement ihcrmiqucmenl activé des 
dislocations, soil par franchissement d'obstacles an glissement. Diins le cas précis de matériaux 
renforcés où l'observai ion de la niicrostrucluie lévele des inleraclions entre les dislocations el 
les particules, ces dernières peuvent clic considérées comme les olistacles au mouvement des 
dislocations. Lu procédé par lequel les dislocations vont franchir l'obstacle que représentent les 
particules peut alors être un mécanisme thermiquement activé. Les paramètres de l'aclivalion 
thermique tels que l'énergie et le volume d'activalion doivent alors être déterminés pour 
permettre l'investigai ion du mécanisme de franchissement. 

Dans les trois paragraphes suivants, nous allons présenter comment la loi de Norton modifiée 

peut expliquer les caractéristiques de lluage de certains matériaux renforcés par dispersion, 

passer en revue les principaux modèles permettant de définir physiquement une contrainte seuil 

et enfin, nous nous intéresserons aux interactions dislocation/particule. 

2.3.2) Moil i Ileal ion tic l;i loi tic Norton 

a) Rationalisation des paramèlies de Huage 

Pour rationaliser les forts exposants de contrainte et les fortes énergies d'activalion, la loi de 

Norton modifiée par le concept de contrainte seuil a été introduite. En utilisant l'équation de 

Muklicrjee et al. (53| précédemment citée (eq. 2.7), cette modification permet d'écrire l'équation 

sous la forme : 

où It est nue constante, n est l'exposant de contrainte val aille pour la matrice et Oc est la 
contrainte seuil, lin utilisant la définition de l'énergie d'activalion (eq. 2.17), Q,. est ici égale ii 
Qt1. Cette même définition monde que In pente des courbes lu é, = / ( I / 7') donne la valeur de 
Q(.. Cependant, le calcul île celte pente par l'équation 2.2C» donne un résultai qui n'est pas égal à 
Ov si nous considérons la variation du module de cisaillement et de la contrainte seuil avec la 
température. La valeur mesurée est alors une énergie d'activalion apparente QA et il est possible 
d'établir une relation entre l'énergie d'activalion vraie Qv et l'énergie d'activalion mesurée QA 
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Ainsi, en tenant compie de In dépendance du modulo de cisaillement et de In contrai nie seuil avec 

la température, il est possible de rationaliser des valeurs élevées d'énergie d'activalion et de 

caleulcr une valeur corrigée correspondant à l'énergie d'activalion de la dilïusion. Nous 

pouvons remarquer que, dans le cas où la contrainte seuil est indépendante de la température. 

seule la correction liée au module de cisaillement intervieni, anil ine c'esl le cas pour le linage de 

matériaux non renforcés. Récemment, une expression similaire a été obtenue avec, en plus. Ia 

prise en compte d'une éventuelle dépendance de n„. l'exposant de contrainte du matériau 

renforcé, avec la température [62]. 

l'a m I le lement a celle collection de l'énergie d'aclivalion. une nitionalisalion de l'exposant tie 

contrainte mesuré, It11. |>cul également cire obtenue en utilisant l'équation modifiée. Nous 

|XHivons en elle! établir la relation [(i3|: 

«9lue, _ /JCT I <9<0 

(9InCT CT-CT11I, <?CT ) 

Ces relalions pennellali donc de constater qu'à moins d'une contrainte seuil proportionnel le à la 

conlr.iinte appliquée. l'exposant de contrainte n„ est supérieur à l'exposant de contrainte de la 

matrice n. 

Il apparaît donc possible, en HHxJiHaMl la loi de fluagc valaMc pour la matrice par l'apparition 

d'une conimi nte seuil, de rationaliser Ics exposants de con irai nie et les énergies d'activalion des 

matériaux renforcés. Néanmoins, pour utiliser ce concepì, les contraintes seuils obtenues 

doivent avoir une signification physique. 

b) Détermination des contraintes seuils 

Une premiere facon de procéder est d'utiliser pour le matériau renforcé une valeur connue de 
l'ex posimi de contrainte valable pour la manico. Hn pailant du contrôle par la restauration. 
Lagneborg cl Itcrgmau |64| ont démontré iute valeur de 4 |xiur l'exposant de coni rai nie. I.-ji 
partant de cello valeur, il es) |tossiMe d'écrire l'équation de linage sous Ia forme : 

Ê, W(CT-CT,,)4 (cq. 2.29) 

Panine représentation graphique de t\'À = /{ai il osi alors possible d'accéder à la valeur de CT„ 

|65.d6|. Cette technique largement utilisée implique un exposant de contrainte n. pour la matrice 

de référence, identique sur toule la gamme de contrainte envisagée, ce qui n'est pas forcément le 

cas. 

Une seconde méthode pour déterminer la contrainte seuil pad du travail de Lagncluirg cl 

Bergman. La contrainte appliquée est égale à la somme de la contrainte nécessaire pour la 

~* CT11 - fte => n„ = 
HCT 

CT-CT,, 

(eq. 2.2«) 
—» a„ = Ka => n„ = n 
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déformation de l;i inaliice cl de In conimi nie lice à la présence des particules (la conlrainlc senti). 

Ainsi, cri comparant les courbes tie linage ( é\'" = f(o)) de hi matrice el du matériau renforcé, il 

es! possible de suivre, en fonction de lu contrainte, l'évolution de la contrainte seuil [67.68J. Ui 

contrainte seuil est en elle! simplement la différence enlre les deux courbes. L'avantage de celte 

niélbode est que l'exposant de conlminle utilisé peut vjnier comme celui de la nialriee de 

référence. Néanmoins, elle présente l'inconvénient de devoir disposer de résultats tic lluage 

pour une matrice de référence appropriée. 

l i i i l in . si la courbe Inf' = / ( l u e ) est connue sur un intervalle im|H>i1atll de vilesse cl qu'elle 

présente les caractéristiques d'une amlrninle seuil, courbe t|itasi vciliciile pour les faibles 

vitesses de déformation, il esl possible de Iniuver dirceleincnl o„ par la contrainte à laquelle la 

coui"be est considérée comme vellicale |69J. 

2.3.3) Or ig ines des contra in tes seui ls 

Pour pouvoir utiliser une loi tic Norton modifiée par le concept de contrainte seuil, il est 

nécessaire de pouvoir donner une signification physique aux contraintes seuils obtenues. Ceci a 

fait l'objet de nombreuses études dont nous allons présenter les principaux résultats dans ce 

paragraphe. A basse température, les contraintes seuils ont été expliquées par îles mécanismes 

de cisaillement des particules ou de contournement d'Orowan. A haute température, où les 

phénomènes de diffusion interviennent, nous pouvons définir de nouvelles contraintes seuils 

relatives à des prtnessus de montée. Intéressons-nous alors aux différents mécanismes évoqués 

dans le cas ties matériaux renforcés par dispersion de particules. 

a) Mécanismes de conlournement 

La ligure 2.20 présente le mécanisme de contournement alliennique d'Orowan. Sous 

l'action de la contrainte appliquée, la dislocation va se courber entre les particules pour arriver à 

une position critique, correspondant à un rayon de courbure égal à la moitié de l'espacement 

enlre les particules. où les deux brins de dislocalion opposés peuvent s'attirer. La dislocation 

peut ensuite continuer son déplacement en laissant autour de la particule, une IH mele de 

dislocalion. 

Pour que ce i né ami sine d'Orowan soil possible, une. rouirai nie minimale est nécessaire pour 

courber la dislocalion : la contrainte d'Orowan n u l ( . Celle contrainte définit alors pour le linage 

une contrainte seuil cl est accessible par la relation |f>1,70,711 : 

"•'•=-"•"":: ™ "fc) (-1"O) OMM Gb 

2K{\-V)"> U-<t» 

avec r le rayon des parliciiles. <|> leur diamèlre, Ä. la distance interparticulaire. M le facteur de 

Taylor et v le module de poisson. 
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a) I») 

O d) 

l;ig 2.20 : Mécanisme Jc co m nur rie nie ut d'Oro wnn (59]. 

Une alternative possible au mécanisme d'Orowjw est Ic glissement devìé [.'59.721. I x 

conltmincment de la particule peut s'cH'ccliier par double glissement deviti si la dislocation a un 

caractère coin (lìgule 2.21) ini par Iiiple glissement dévìé si la dis local ion est de canieteie vis 

(llguie 2.22). Ces mécanismes laissent autour de la particule une ou deux boucles prisiualiiiues. 

1-a anilniinle nécessaire pour ces coiitoumcnienis n'est pas quanlinée. néanmoins, si 

!'observation microstnittura le révèle l'existence de boucles de dislocation autour des particules, 

il csl nécessaire d'envisager ces deux possibilités. 

Hp 2.21 : CiitiliNiriH'iih'tii, nvee (ilîssouttnt deviti, d'une particule par une ttîsliKiilhin coin l$')\. 

Fig 2.22 : Cou lot i ni e "ic ni, avec glissement diivH, d'une particule par une dislocation vis [59]. 
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h) Cisaillement des pellicules 

Duns !c cas où Ics particules sont cohérentes ci |>as suffisamment résistantes pour qu'un 

mécanisme de coiilournenienl opère, la dislocation peut cisiiillcr la particule (figure 2.23). La 

Torce nécessaire à la dislocation pour effectuer celle opération engendre une contrainte minimale 

à fournir pour la déformation du matériau, conduisant à l'apparition d'une contrainte seuil, Celle 

force nécessaire pour le cisaillement de la particule peut provenir de divers effets [44."73J : 

- Effet de coherence : les communes élastiques dues à la cohérence de la particule 
culi afnetil une deformation de la matrice a voisinante c l , par consequent, tin renforcement du 
matériau. 

- KlTeI chimique : ce renforcement est di) a l'énergie nécessaire pour l'augmentation de la 

surface de l'interface niatrice/parlicLilc (ligure 2.23). 

- lifl'ei d'ordre : dans le cas de particules ordonnées, il faut fournir l'énergie pour la 

création d'une paroi d'antipliase. La résistance que rencontre alors une dislocation est 

proportionnelle à l'énergie de paroi d'anlipliase YN. 

- Effet de faule d'empi lenient : l'énergie d'une dislocation dissociée peut diminuer dans 

la particule si l'énergie de faule d'empilement dans celle-ci est inférieure à celle de la matrice. 

Une contrainte locale est alors nécessaire pour que la dislocation puisse quitter la particule. 

- tìfici du module de cisaillement : cet effet est lié à la différence de module d'élasticité 

de la matrice et de la particule conduisant à une différence de l'énergie de ligne de la dislocation 

qui est proportionnelle à GIv. Suivant que le module de cisaillement de la particule est supérieur 

ou iiifciicur à celui de la inalrice. Ia dislocation subira respectivement une force de répulsion ou 

d'attraction. 

Les différentes contraintes dues à ces effets sont présentées par Martin |73J. 

Baloie Arttr 

l'i)! 2.2,* : Cisnillcmnil d'ime pail iai l i ; [7I1|. 

c) Mcciinisnies tic montée 

Si nous considérons des particules ini|>éné(ral)lcs. celles-ci jìcuvenl forcer les 

dislocations à monter. Le processus de montée seul ne [lermel pas d'expliquer la forte sctisihililc 

à la contrainte observée pour les matériaux renforcés. Tlolbrook cl al. |74J ont calculé une valeur 

théorique de n maximum de l'ordre de 4 en considérant (a montée de l'cnscmhlc d'une 

dislocation sur mie particule de dimension infinie. Pour justifier l'existence d'une contrainte 

seuil dans le processus de montée, et pouvoir alors expliquer les valeurs de n, il faut considérer 

l'augmentation nécessaire de la longueur de la dislocation pour surmonter l'obslacle dans le cas 

de pailiculcs de dimension Unie |6I ). 
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Illuni ci Rcppicli [7.1S] ont determine Ic changement lolnl d'énergie tlE du système lorsqu'une 

dislocatimi se trouve dans In configuralion ile In figure 2.24 et qu'elle monte dune quantité dy : 

(m=d\T\l)tU - rbttlx • onbltl\ • dE„ (eq. 2.31) 

Lc premier terme traduit l'augmentation d'énergie duc à l'augmentation de longueur de la 

dislocation. 

\JÌ second re|nést;nlc le travail eliofi l ie par Ia conlrainle de cisaillement. 
IJC lixtisième est le travail dil a la contrainte normale sur le segment de longueur I1. qui 

monte de dy. 

lìnfi i i le dernier terme lient compte de l'iiUeraclion élastique des parties de la dislocation 

procites de la particule. Son inlliience peut être significative dans un processus tel que celui 

d 1O row an. 

i climb direction 

slip direction 

Rptire 2.24 : MonliSjd'i i iwtlislocniioncoiiipnrdi^su^unciKtfl iaiIcsii l i i irkiuc [75 J. 

Lc troisième ternie est souvent ignoré dans le cas des faillies fractions volumiques de particule 
car l t est négligée devant / ( 6 I ] . Le quatrième tenue est surtout important dans le processus 
d'Orowan, et. dans les processus de montée où le rayon de courbure de la dislocation ne devient 
pas trop fatbte. il est également négligé f 6 l | . En faisant l'hy|>oltièsc d'une tension de ligne 
constante sur toute l:i longueur t ie la d is loca t ion , nous obtenons • 

t lEaT*u7-Tb / Jx (eq. 2.32) 

La montée ne s'effectue que si dE/dx<0_ Nous pouvons ainsi déterminer une contrainte critique 

|Mnir la montée : 

^ T* AI \ 
(eq. 2.33) 

f!F.\ 
— = 0 
<lx 'm** 

=> r,'. 
27 „ c 

= x 0.5a 
b\ 

avec «(. 
Ht 

= — 
(Ix 

O1.est la résistance h la moulée et definii l'augmentation «le la longueur de ligne pendant que la 

dislocation moule par dessus la particule. Tout le problème consiste alors a déterminer ce 

paramètre a,.. Dans le cas de matériaux renforcés. Ia longueur t de dislocation à pietulie en 

compie dans l'équation 2.32 csl égale à la distance inlcrparliculaire \. 
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l ìrown et Ham |761 oui suggéré une montée lucale où seule la partie a proximité de la particule 

peut munter, alors que Ic reste ne bouge pas du pinti de glissement. Ils se sont intéresses au cas 

d'une particule cu(>k|uc (Pigine 2.25). 

Plan de glissement 

Hg 2.25 : Kcpróseiiliitkin Ndiéin:tlk|iie du pnitcssiis de immiée Ii KM le luilimr d'une 

piinieitle clinique. I J I disliH.-;ilii>n glisse dims le pini) AAHIJ [7(i]. 

U r o w n et I la in t rouvent dans ce cas précis »ne valeur de a , , égale à T / 2 , soit pour la cont ia iu le 

critique une videur correspondant a environ 0.7GhM-. 

Shewlcll et lïrown |77| oui éludié le uns de la montée locale pour une distribution de particules 

sphéiïques. l'ar modélisation numéiique du déplacement d'une dislocation dans un réseau 

d'olisiaclcs, les auteurs obtiennent uno contrainte crilii|iic de OMCihfk. I J I contrainte appli(|tiée 

doti ètti; supérieure à celte valeur pour <|ue le mouvement de la dislocatoli soit possible, lille 

représente donc, pour ce modèle, la contrainte seuil pour Ui moulée locale sur des particules 

spliériqucs. 

Il existe de sérieuses objections pour le possible processus de montée locale et notamment le 
problème de la forme que la dislocation acquière au voisinage de la particule. Lagncborg |78| 
argumente que le processus de montée locale constitue un mécanisme hors d'équilibre en raison 
de la courbure très prononcée de la dislocation dans ce cas. Le point de la dislocation qtii est 
lortcmenl courbé peu) élit: rapidement relaxé par diffusion, conduisant à une moulée plus 
générale. Oe plus, la longueur supplémentaire de dislocation diminue permettant à la montée de 
s'effectuer sous une contrainte inférieure l l ' ignre 2.26). Pour Lagncborg. Ia conligtii'nlion de 
Blown cl Itatn n'est avjiniageuse «pie dans le cas où la longueur du segment sorli du plan de 
glissement est inlérieuie a v 2 l'ois la distance d'avancement. 

; \ J C.O'y 

Vif, 2.2d : HepiL1XeIIIIiIiOIi sdiéiiuilknii: d» ]Wivessus de nuiniêe yériér.ilisêe 17K]. 
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Lagncborg décrit son modèle de lu façon sui van tv : In force de glissement duc a la conlrainte 
iippliquéc T csl perpendiculaire à la ligne de dislocation et est contenue dans le plan de 
glissement. La partie qui .1 quitté le plan de glissement el celle (|iii y csl resiée vont réagir à cette 
force en se courbant dans une configuration où. en chaque point, cette Torce est équilibrée par la 
tension de ligne ainsi obtenue ( Ku=GbV2tb, GbV2 représentant la tension de ligne et R1, est Je 
rayon de courbure). Par l'intermédiaire de la tension de ligne, la force de glissement TbX (X 
dislance infcrparliculairc) va elm concentre sur la dislocation en contact avec ta particule 
(segment AH Hg 2.26). l)e plus. quand la disloculioii avance, elle doil augutculer sa longueur de 
ligne, l'ar des considérations géométriques sur la paitte de la dislocation hurs du plan de 
glissement, !,agiiclxug détermine les vitesses de montée du segment de dislocation (Ait) en 
coniaci avec la particule et du segment de dislocation (Iti» hon; du plan de glissement, en 
uiilisanl l'équation de Nernsl & îiinsteiit cjLti donne la vitesse de diffusion des lacunes en 
présence d'une force : vd = l)vFZkf1T [71JI. lin égalisant les vitesses de montée des deux 
segments (AH &. MD). Lagncborg parvient à déterminer une contrainte en retour Thk,, (c(|. 2.34) 
due au processus de montée generate. Cette contrainte dépend de paramètres géométriques 
définis à la ligure 2.27. 

Fig 2.27 : limitimi (hîspat-nmfctrw .tel^(7R|. 

UD cM dbtcntic fivtc lliypmli&u .v<<y. 

T1111J augmente monotoneinenl avec ^cI sa valeur maximale est obtenue lorsque Ia dislocation 
anivc au sommet de la particule. Si Ie linage s'effectue à faible contrainte, le segment entier 
entre deux pailicules a le temps de monter. Ceci a pour effet de diminuer Thjr( qui atteint sa 
valeur maximale dans ce cas quand j=X/2. Ainsi. T,,,,, max csl obtenue, soit quand la dislocation 
est au ,son 1 nici de la particule, soit quand _y=X/2. 

Les calculs montrent que T ^ dépend peu des caractéristiques des particules (ligure 2.28) et 
qu'il existe un facteur de proportionnalité entre T,""1, et r : T£") = 0.7r. Lagnchorg rapproche 
son modèle. de l'équation de Notion modifiée |ioiir les matériaux renforcés par particules : 
F.t = Mo~ap)

H. Dans cette équation, ar représente la contrainte en retour que les particules 
exercenl sur les dislocations. Dans le régime des faibles contraintes où les particules peuvent 
être dépassées par montée, Op doit être a rapprocher de r™"t. Quand ce régime est dépassé. 
nous pouvons alors arriver au mécanisme d'Orowan el la représentation schématique de a en 
fonction de a est donnée figure 2.29. Par celte représentation, Lagneborg explique les 
changements de pente observés dans les courbes de fluage de certains matériaux. 
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I ;ig 2.27 : l ivolulioii (le In ainirniritc seuil en 

Cunei ion <lc h conimi nie iM ifcs 

iinicihiiisiiR's [7K]. 

Lngneborg et Bergman [64,80.1 util utilisé ce modèle pour expliquer tes courbes de fluage de 

certains matériaux renforces par particules cl en particulier la rupture observée sur ces courbes 

entre les régimes des faibles et des forles con Iniin les. En partant du principe que le lluage dans 

ces matériaux esl contrôlé par la restaurai ion, et en utilisant le concepì de contrainte seuil, soit 

l'équation de Norton mod ilice (ei|. 2.2f>), ils ont pu conlirmcr l'évolution de la conlrainle seuil 

avec la contrainte appliquée comme définie par la ligure 2.2°-. Kn Uacanl l'évolution de /:| /4cn 

l'onclion de la conlrainle o, ils uni en effet obtenu la ligure 2.30 permettant de consulter que : 

- Ia pcnlc de la parli e correspondant au régime des faibles coiilrainles confinile 

l'existence d'une conlrainle seuil proportionnelle à la contrainte appliquée avec un l'acteur de 

0.75 qui conili nie la valeur Ihéorique de 0.7. 

- L'intersection de la diuite relative au régime des fortes contraintes, avec l'axe des 

contraintes pour une vitesse nulle, donne une valeur de conlrainle seuil similaire à la conlrainle 

d'Orowan ou à la contrainte relative à un processus de cisaillement des particules. 
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Si, avec son modèle. Lagneborg peut expliquer les combes de linage de certains matériaux 

renforcés par dispersion de particules (figure 2.30). il faul noter qu'il ne peut donner 

d'explications satisfaisantes que dans les cas où : 

- La courbe Ine, = /"(lner) du matériau renforcé a «ne pente (n„) égale à celle de la 

matrice (n) dans le régime des lai Mes eontrnintes où le processus de montée geminile est 

possible. L'équation 2.28 montre en effet que dans le cas d'une contrainte seuil proportionnelle 

a la contrainte appliquée, nous avons l'égalité : n(1=n. 

- La transition évoquée entre le processus de montée générale el un mécanisme de 
conlourncmcnt nllicrmiquc d'Orowan. on de cisaillement, implique donc que In contrainte seuil 
déterminée à partir de lu courbe i:\'* = Ji(J) .soit representative de ces processus. 

En partant de l'égalité enlre le nombre de montées possibles el Ie nombre de montées nécessaires 
pour lu déformation. Arzt et Asliby |H 11 présentent une contrainte seuil fixe qui est fonction du 
facteur de la résistance à la montée a^^iit/iix et de la contrainte d'Orowan : 

On = "c Om avec o(m=CGWX (eq. 2.35) 

où C est une constante égale à 0.84. En tenant compte de la distribution possible des valeurs de 

a,., qui dépendent du rapport b/r (Ii est la dislance enlre le plan de la dislocation cl le plan 

equatorial de la particule de rayon r) et de la distribution des espacements entre les particules . ils 

obtiennent les conlrainles seuil sui vailles; 

C11 = 0 . 3 — pour Ic processus de montée locale 
A, 

Ctl = 0 . ( ) 4 — pour le processus de montée générale (le facteur numérique déjKiid ici de la 
A. 

fraction volumique des particules). 

Ainsi, contrairement à Lagneborg, Arzt et Ashby délcrminent pour le processus de montée 
générale une contrainte seuil indépendante de la contrainte appliquée. Concernant la contrainte 
seuil pour le processus de moulée locale. Ia valeur trouvée correspond assez bien à celle 
déterminée par Slicwlelt et Itrown (0.32Gb/X). 

Arzt cl liüslcr [82] ont établi un modèle pour la cinétique de la montée des dislocations sur des 

particules dures (figure 2.31). Pour établir le profil d'équilibre de la dislocation, ils égalisent le 

l>olenlîel cliimiquc des lacunes pj r t t l le long de Ai t au potentiel cliimiquc pmi le long de ItD (Hg 

2.31). Ils obtiennent ainsi une fonction x,'(z',) (Hg 2.31 ) qui pennet finalement d'obtenir une 

expression pour le calcul du temps -̂ qui est le temps pour que le processus de montée soit 

complet. L'évolution de la vitesse îles dislocations, proportionnelle à 1/I1.. en fonction de la 

contrainte a ainsi pu être représentée (figure 2.32). 
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I-lp 2.31 : Rc|tréscnlnlit>n des nain mût res utilisés l-lj! 2..12 : Viiesse des tli silicati tins m>mialisét: 

L-I itti il K ran is« iu ciivi.titf'c ilans In (1/1,)/( l / t j ) en t'onclum de T/Tn|Ji2J. 

itimKlisjilkitulL* Ar/.i LÌ Kiisk'F|K2|. \ft[. csl une eornliintu cl rllH csl IJI 

ciiiilrainie d'Oriiw;in "nniniii.ilc" (CiIi/^). 

Ar/.l cl Rosier constatent tine contrainte seuil qu'ils attribuent à un processus qu'ils nomment 

"montée restreinte" (f ig 2.32). Cc processus est lié mt fait que le paramèlrc x„ ne peut 

augmenter indéfiniment car la dislocation peut monter sur des particules voisines. La contrainte 

seuil est «lors due à lu faillie augmentation de longueur de ligne ncccssaiic pour la suite de la 

moulée. Pur leur modèle, ils calculent une valeur pour celte contrainte seuil T11 qui dé[iend de la 

dislrihulion des pailicules par les panimèlres l i ' (liauleiir ties p;nliculcs> cl \ ( 1/2 espacement 

moyen entre les pailieules) : Tjr'm = h'f\. I,CK résultais de ce modele iiermettenl d'obtenir un 

exposant de con I m into n maximum île 6 et il ne pcul donc rendre compte que des malciiaux qui 

montrent une transition entre mi mécanisme d'Orowaii aux loties contraintes et un mécanisme 

de montée pour des contraintes plus faibles. Arzt et Rosier rejoignent ici les conclusions de 

Lagneborg. Néanmoins leur dévelop|)emenl prouve que le processus de moulée locale est 

instable et que le degré de localisation de la montée est l'onction de la euntrainle appliquée. En 

considérant une interaction dislocation/particule. Arzt et Rosier [83| ont montré, par la suite, que 

le processus de montée locale pouvait alors être stabilisé, mais le fluage du matériau csl, dans ce 

eus, contrôlé par le délacliement disloealion/piirlicule que nous allons trailer dans le paragraphe 

suivant. 

2.3.4) I n l e i ac t i i i n t l i s l oca l i on /pu i l i cu l c 

a> Qlisciyalton cl oqilicalion de l'existence d'une iiilcr;iclion dislocaiion/parlicule 

Lors du paragraphe précédent (2.3.3.C). les particules ont été Iraîlées comme des 

obstacles impénétrables, qui lorcenl simplement les dislocations à mouler autour d'eux. <)r 

différentes éludes |84-X7| ont mis on évidence l'existence d'une interaction dislocation/particule 

pouvant sensiblement modifier les processus de montée. Il appanni en cl tel que les dislocations 

se trouvent cpirtglécs par les particules, entraînant la formulation d'hypothèses conccmanl une 

relaxation de l'énergie de ligne tics dislocations à l'interface particule/matrice. 
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L'ensemble do ces observations, montrant Ics dislocations ìi l'interfncc des particules, diffère de 

l'elude de Holnrook cl Nix |74| qui, dans le cas d'une inlerface particule/matrice adhérente 

(l'ensemble des COnInIiIiIa*! esl transmis entre la malricc cl l'inclusion à travers rinlerface), onl 

montré que les inleraclions particulc/dislocalion sont répulsives (dans le cas où le module de 

cisaillcmcnl de la particule est supérieur a celui de la malrice). Leurs calculs permettent de définir 

les Irajccloircs des dislocalions lorsqu'elles approchent »les particules (figures 2.33 cl 2.34) et 

niiiiilrcul que les foires répulsives qui agissent sur la dislocation ne pemietlent pas à celle-ci de 

venir au coniaci tie In particule. 

Hj ! 2..1.1 : Trajcclcirvs îles (usinait it ms en ft wet inn tb Hg 2.34 : Traiceli it res (tes iti.slnciilkws en ftincltfin 

tn nini rullili: ;i|t]'li((iii5i: (74). il» ni|i|mrl «Ics IIUKIIIICS (|l, ma I rice Lt 

K : riiymi de In p;nlictile; i|=y/li Cl Ç=x/R. p. |i;irtinilc) |74|. 

En faisant l'hypolhésc d'une interface glissile. Srolovilz et al. [88.89) ont permis de 

comprendre la possiIile émergence de forces attractives enlre dislocalions cl particules. Ils 

valident cette hypollie.se en considérant qu'à p;nlir de lempéralurcs de l'ordre de 0,5Tf. des 

interfaces incohérentes peu veni être définies avec succès comme des couches fluides 

visqueuses. Les contraintes de cisaillement à l'interface pailicule/matricc sont alors relâchées et 

seules les !raclions normales à !'interface sont transmises, L'applicai ion des équalions 

développes pour le calcul des inleraclions élastiques pailicu le/dislocation. dans ce cas de 

liguic. |X.Tiuet aux ailleurs de piûsenler des combos de niveau pour les forces de glissement cl 

de moulée agissant sur la dislocation. Pour que le problème puisse eue Imité numéri(|ucmciil. Ie 

cas d'une dislocation coin parallèle à une particule cylindrique de longueur infinie a été 

envisagé. Les restili als moni reni qu'une dislocation, glissant dans un plan de glissement 

coupant la particule, terminera sa trajectoire à l'inlerface, meine si. pour environ la moitié de ces 

plans (ceux proches du plan equatorial), des forces de glissement répulsives existent. Dans ce 

dernier cas. soit la répulsion est relâchée par diffusion, soil Ia dislocation suit un processus de 

montée pour arriver dans un plan où l'interaction sera allraclive.ee qui conduit à représenter les 

irajeeloires des dislocalions par la ligure 2.35. L'existence d'une ligne de niveau, où les foires 

d'interaction s'anmdenl. explique l'arrivée des trajectoires en un point précis de l'interface. La 

comparaison des ligures 2.33. 2.34 et 2.35 permet d'observer l'influence de !'interlace glissilo 

sur la trajectoire des dislocalions. 

hypollie.se
allraclive.ee
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Rg 2..15 : Tr.TJecUiiR.-5 des riislociitioiis 

en TuIiCtIOIi <le la «mirai nie dims le cas 

d'une interface glissile (89|. 

r : ni|)|iini des nnnlules de eisai Hemenl 

K : r;iyimdc lu p i limile 

Ç = x / K 

M = y / K 

Après avoir utilise Ic concepì d'interface glissile. Srolovilz cl al. |90| ont étudié le cas d'une 

iriictfu.ee complètement relaxée où, en plus des contraintes de cisaillement. Ie gradient des 

!raclions normales a l'interface est rapidement relaxé. Celle nouvelle hypothèse repose sur la 

lapidile, dans le cadre de la déformation par lluage, de lu diffusion Jl l'interface sur des dislances 

com parables au rayon de la particule. Cela conduit pour la dislocation à des forces de glissement 

!itimeli vos pour tous les plans coupaul la patliculc, ainsi qu'à des forces de montée dirigées vers 

Ic tenIre de la particule. I ,es ailleurs nuinlrciil. de plus. (|u'ttnc dislocation glissant dans un plan 

i|ui n'inlerccple pas la particule. peut ressentir truc altraclion cl voir ainsi sa liajectoire modifiée. 

Iticn i|ue les calculs prese nies soient effectues pour un modele à detix dimensions, les auteurs 

considèrent qu'ils restent quai itali vement valables dans le cas d'une irileraelion 

dis local ton/part iculc en trois dimensions. 

Srolovilz et al. [K8-90J précisent enfin qu'une fois arrivé il l'interface, le c<eur de la dislocation 
va se trouver délocalisé en raison de la faible symétrie de l'interface. Cette délocalisation peut 
conduire a la repartition du cœur de lu dislocation sur l'ensemble de l'interface. ce qui aura pour 
elici de rendre celle panie de la dislocation invisible lors d'observations pai microscopie 
électronique. Celte délocalisation du cicur |>eul conduire ä l'apparition de nouvelles forces de 
montée sur la pai lie de dislocal ion qui n'est pas en contact avec l'inlcifacc, pour maximaliser la 
longueur de dislocation à l'interface (forces dirigées vers le centre de la particule). Pour que la 
dislocation puisse se détacher de la palliente. Ics ailleurs calculent une conlraintc nécessaire par 
analogie au cas d'une interaction ilislocalion/lrou. Lc résultat donne des contraintes de 
détacbement du mèine ordre de grandeur, mats légèrement inférieures, à la contrainte d'Orowan. 
De (elles contraintes seuils ont élé obtenues ex|>érimeiilaleinent pour quelques matériaux (91). 

b) Utilisation de l'interaction dis local km/particu le : Lc modèle de Arzt et al . 

Un parlant des observations effectuées et des calculs de Srolovilz et al., Arzt et 

Wilkinson (921 se sont intéressés à niodéliser l'influence d'une interaction dislocation/particule 

alimeli ve, sur la contrainlc seuil pour la montée. Ils parlent de l'idée qu'il existe à l'interface une 

relaxation partielle de l'énergie de ligne car, contrairement aux conclusions de Srolovilz et al., Ie 

Ponici» Rn a lut SOOB 

r . i 

1 1.0 

to'' io'1 io'* io' 

\< ,__ ,_ 

Tr.TJecUiiR.-5
iriictfu.ee
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coeur de In dislocation reste visiMc à l'inteiïiiL'C lors d'observations mi microscope éleclronique 

en transmission (MET). Les ailleurs définissent «lors un nouveau paramètre: te paramètre de 

relaxation k. Ce facteur définit simplement le rapport entre E1,, l'énergie de ligne à l'interface. et 

E^. l'énergie de ligne dans In matrice. 

(eq. 2.36) 

I À\ deseriplion du processus de frnnclrissetnent d'iute particule par une dislocation peut alors être 

représentée ammie lu ligure 2.36. et décrit de la façon suivante : après être arrivée au contaci de 

In particule, la panie de la dislocation restée dans la mal lice continue d'avnnccr, entraînant avec 

elfe la partie à l'inlcifuee par un processus de moulée locate (phase Q) de la lïg 2.36). Celle 

phase va cire énergéliqucntent facilitée jusqu'à ce que ht partie ft l'interface soit arrivée au pôle. 

car la longueur de ligue ft rhiterlace augmente et son énergie de ligne est intérieure ft celle de la 

mnlrice. Le pôle passé, de l'énergie va devoir être fournie pour ipie la dislocation puisse 

continuer d'avancer, car la longueur de ligne ft i'inleifnce (E1,) va diminuer au profit de 

l'augmentation de celle contenue dans la matrice ( E M ) (phase <S> de la f ig 2..16). Celte énergie est 

fournie par le travail de la contrainte appliquée T. I X bilan énergétique, en l i t l'énergie nécessaire 

et l'énergie fournie par la contrainte appliquée, permet de déterminer une contrainte T11, dite 

con (minte seuil de détachement, pour que la dislocation puisse finalement arriver dans la 

configuration (3) de la f ig 2.36 permettant son détachement. 

L i contrainte de détachement T1, est alors définie par la relation : 

<cq. 2.37) - ^VHF 
2X 

l*'ig 2..Vi : liilL'rnclkin |>cniliml In monILI; cnlnj une 

[iiirliitilc d une distiiciiliiin [')2\. 

rtr V w tk-ci'** 

h) Vite ilu dessus pour Irois (Kisilinns tic Nt ilislocnlion : 

I-sur Ic fôliî il'înrivOc 

2-snr Ic ufitt! de <lct;icliciiicttl 

.1- nu [Miiiii de (Iciiidietiieiil. 

T : cfinlraintu apjiliijirëc 

K1, : fiiyoïi <lc courlnirv <lc \;\ ilislwcaliiiii Jnns la miilriec 

2X, h, r, a et x. suai (les piirantàties liés ;m* partiailes 

cl définis sur In ligure. 
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Le calcul du bilan énergétique permet d'obtenir, en l'onction du paramètre de relaxation k, de la 
fraction volumique des particules f„ cl de la position de la dislocation a l'inlei"lace (repérée par In 
coordonnée x). la contrainte nécessaire pour l'avancement de la dislocation. L'évolution de celle 
contrainte en fonclion de ta position de la dislocation est présentée figure 2.37 dans le cas limile 
d'une fraction volumii|iie proche de zéro (X»r) et pour deux élévations de plan différentes 
(pour la définition des paramètres géométriques, voir ligure 2.3d). L'observation de ces 
figures, où la videur x/r=0 définit le |x>le de la particule, montre qu'on fonction de k. Ie 
maximum de coiilr.iìnlc à fournir peut êlre relatif au processus de montée (x/r<0) ou au 
processus de déiaclicmcnt (x/i>0). La lianicic. mie représente la montée, prend une hn|>ortancc 
iclalive plus grande torsqite la fraclion volumi[|tie augmente, demandaiil alors tm paramene k 
plus lîiililc (relaxation plus grande) pour que lu eon I rami e de détachement soit plus gnindu que la 
contrainte x,., nécessaire au processus de moulée. 

I:ig 2..17 : Ir. vi) Iti ti on de ta contrainte on Conci ion de In position ilo In dislocation tt du (ianimeire »It relaxniion 

ilnns It; cas limile d'une fraction vohiiiitquc proctic de /òro. a) li/r=0.I)5 • l)| li/r=t),5 |92]. 

La résistance maximale à la montée T1. est lonclion du paramèlie de relaxation cl de l'elevai ioti du 

plan de glissement. Par calcul numérique. les auteurs parviennent à obtenir la valeur moyenne 
de celte conliaiiitc: 

ïc = 0.4 k v ' r , „ <cq. 2.3H) 

avec rim=Gb/|2(X.-r)). La conlraiiiic seuil pour le franchisseniem de la particule par la 
dislocation sera finalement donnée par la valeur la plus grande entre le processus de montée (r,) 
cl le processus de détachement (T,,). Les expressions de ces deux conlrainles pennellali de 
calculer une valeur critique, klril. du paramètre de relaxation, au dessus de laquelle Ic processus 
de montée sera prédominant : 

, . ( H l J l 

L = » - ( W M - T (Wi. 2.39) 
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Celle valeur de ta, SCIÏI de l'ordre de 0.94 jiour le cas limile de l;i fraction volumîquc proche de 

zéro, cl de l'ordre de 0.85 pour une fraction volumique de 13%. U i figure 2.38 permei 

d'observer l'évolution parallele des conlniintcs T1. et xd en fonction de k dans le cas où X»r, a 

de constater qu'une relaxation, même minime, conduit à un contrôle du franchissement des 

particules par le mécanisme de détachement. 

r i g 2.38 : Cotti l'arni son des CUM rai nies seuils putir les processus de monti5c locale 

cl de délacltciiieiil en fond ion de k Jans Ie cas limite de X » r )92(. 

Ar/J et Rosier (93| uni repris le modele précédent de franchissement eonlrôlé par Ie 

délaclietiienl. afin d'expliquer le linage de matériaux renforcés par disjiersion. Les ailleurs 

proposent alors que l'activalion thermique contribue au franchissement des particules lorsque la 

contrainte appliquée est inférieure a la eontniintc seuil de détachement. Cette contribution 

thermique permet de définir une énergie d'activation E1, pour le processus de détachement et 

d'écrire une équation de fluage sous la forme : 

e, = CnCXjA - JL (eq. 2.40) 

Lorsque la contrainte appliquée est inférieure à la contrainte de détachement, la dislocation va 
stopper son avancée pour une position d'équilibre X01,- La figure 2.3V munire comincili doit 
évoluer l;i contrainlc iippliquéc en fonclion ile la |H)si(Ìon d'équilibre. Oans le cas où T<T,,, In 
dislocation stopjic a la position P (fig 2.39) el Ic détachement n'est possible que si l'agilalion 
lliemiiqitc l'ouniil Ic complément d'énergie nécessaire, représenté liguie 2.3V par la surface 
hiichurée. Les auteurs définissent la contribution tlicrmiqiic pour le détaeliemcnl en considerimi 
d'une pari, une énergie li,i pour coni rcr le bilan énergétique défavorable dii à la di mimi I ion de la 
longueur de ligne à l'interface au profit de l'augmentation de la longueur de ligne dans la matrice 
(E | .<EM) , et d'autre pari, l'énergie de diffusion Q¥ po*"- pcnneltre le mouvement de la 
dislocation à l'interface qui s'apparente a un processus de montée. 
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Tig 2..19 : Vnleur de la contrainte appliquée en 

fonction de "la position d'équilibre dé Ii nie par X0, It. 

dans lu cai limile où h=0. La panic liaclnrrec est 

prieur lionne He fi lïncrgic d'acri vittitin du délnchcinent 

Ii1,dans le eus d'une contrainte ïi|ijiliu.itec t iiiliîrieiire il 

l;i cmnmiine ite deï;iclicii>eiil t j dmitr k=».H> \'H\. 

W 

AaA et Kiislcr utilisent finalement leur modélisation du bilan énergétique pour calculer 

l'expression de l'energie d'activalion du détachement. Cette énergie est décrite par la relation : 

Ii1, ^Cb'rlO-Ic)(I-XlT1, )f (cq.2.41) 

Ce modèle permet de rendre compie des caractéristiques de linage de dinéients matériaux. It 

pennet notamment de rationaliser les lories valeurs des exposants de conlraiiile et des énergies 

d'aelivalion comuiuiiémeiit rencontrées pour les matériaux renforcés par dispersion. 

Néanmoins, tin aspect critique à l'utilisation de ce modele, est le paramétre de relaxation k qui 

est obtenu par calculs numériques et ne découle donc pas de l'application de principes 

physiques. Certains recoupements sont cependant possibles, permettant d'apporter ainsi une 

certaine crédibilité à cette modélisation. 

!'lus tard. Ar/.l et al. [94,951 se sont intéressés a l'intenietion entre particules cl 
sti|H:rdisloea(i<ins (ligure 2.40). Les contraintes qui agissent sur chacune des deux dislocations 
partielles, Kx1) cl r(Xj). .soul, cu plus dette l'oiiclion de la contrainte appliquée, l'onction de 
l'énergie d'interaction entre les dislocations partielles et île l'énergie de la paroi d'anlipliase. IJC 
développement de ce modèle permet aux auteurs de montrer que la contrainte appliquée T, pour 
une position donnée de la su perd is local ion par rapport a la particule, est la moyenne 
aiitlimélique des deux contraintes calculées |KIUI chacune des dislocations pad ici les : 

T(Jr1Hr(Jf.) 
(eq. 2.42) 
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H g 2.40 : lniemclton enlrc uric M I perdi s local ion ct 

iute particule scion [94|. 

- T„ : Énergie île paroi (!'antiphase par tini tu' de surface. 

• or /w : Puree dlntcmclion par nniliï de longueur tu tre 

les dislocations partielles (R =Gb;/2rrK). 

Irig 2.41 : lìvolulion de la contrainte de détachement 

(a.h.cjde In dislocnlìon partielle de téle, en fonction i t 

l'espacenieni. vv, des dislocations partielles (94). 

L'effet de la laideur de il i SS(K'liti ion w. cnlre tes dislocations partielles. sur la conimi nie de 

détachement Jc la dislocation tic lète csl présenté figure 2,41. Ui courbe intcéc est ici 

représentative d'une interaction entre une particule et une dislocatici ordinaire. Trois cas 

distincts sont monIres : 

- a : l'espacement des dislocations partielles excède le diamètre de la particule. La contrainte de 

détachement de la dislocation de (êlc est réduite de moilié par rapport a la valeur calculée pour 

une dislocation ordinaire. 

- b : la seconde dislocation partielle est située au maximum de la barriere du processus de 

montée. La contrainte de détachement n'est réduite que d'une faible quantité. 

- c : la seconde dislocation partielle est située au minimum de l'intcrnclion particule/part ielle ile 

tôle. L i contrainte de détachement de la dislocation partielle de tète se trouve !ingénient 

diminuée. 

La présence d'une superdislocation morii lie donc considérablement la valeur de la contrainte de 
détachement nécessaire. La figure 2.41. munie si elle ne s'intéresse qu'à la dislocation partielle 
de lète, montre qu'une supcrdrslocalion !'ranchi! plus racìlcmcnl une particule qu'une dislocation 
"simple". Les interactions élastiques qui existent enlie les deux dislocations panici Ics 
permettent, lorsqu'une partielle renconlie un obstacle à sou mouvement, de produire une Torce 
motrice supplémentaire pour la poursuite de son déplacement. 

Ce modele it permis d'expliquer le com|(orteiiicni en linage d'un CDIII|K>SC Ni1AI renforcé par 

dispersion d'oxydes d'yttrium | % J . Dans cet article. KIoIz cl al. presunteti! en particulier 

l'évolution de In contrattile de détachement pour les deux dislocations partielles (ligure 2,42). 
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Nous pouvons consulter que la dislocation partielle de lete peut se détacher (à la position notée 
xA) sans contrainte appliquée ni activation thermique, tandis que la seconde dislocation partielle 
peut se libérer (à la position xn) de In particule avec une contrainte de détachement, t d J . réduite. 
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l : ig 2.42 : révolution tics contraintes nécessaires au Ira ne I lisse me ni dû In particule en tbiit i i i in de Ia 

position par rapport îi In particule [96). Les courtes relatives aux deux partielles soni décalées 

d'une valeur égale a la largeur de la parai «"aniiptinse entre les deux dislocalions. 

: F.vnluliotide la conlrainle nécessaire dans te tas d'une dislocation "simple". 

: livoliilion de la contrainte neee-.wnire dans le ens d'une sii|ienlislucnti(tii. 
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3.1) Le iiKitcriïHi étudié 

Lc matériau doni nous disposons, nous a été fourni pur Ic CliA/ClîREM Jc Grenoble. Il s'agit 

d'un FcAI contenant les elements d'addition zirconium el bore, d'appellation " lvAI40 grade 3". 

Certaines de ses caractéristiques essentielles ont déjà été piésentées nu paragraphe 2.1.4 el 

peuvent Oln; également trouvées dans les références [38.41]. Sa compositum chimique est 

donnée par Ic tableau 3.1. 

Pe AJ Zr H 

% massique hai. 24 0.11 0.()()25 

%alomiqirc hai. 39.5 0.05 0.01 

Tableau .1.1 : cnniposiliori du l ;cAt40 grade 3 

L'élaboration par broyage mécanique de poudres a permis d'ajouter ;iu matériau une fine 

dispersion d'oxydes Y ; 0 , . Cette éla|>e a été accomplie avec un mélange de poudre pré-alliée 

(composition donnée par Tab 3.1)Cl de poudre d'oxyde Y2O, ( l%niassk|ue) [38J. Les poudres 

mélangées ont ensuite été extrudées à I KH)0C. Le matériau se présente alors sous la loiine d'un 

barreau de 16mm de diamètre. 

3.2) Les essnis de llimge 

Au cours d'un essai de fltiagc, l'cchanltllon est soumis à une contrainte constante. Or dans le 

cas de notre machine, l'application de la charge s'effectue par nue masse inerte qui, par 

gravitation, va créer une force el. pur suite, une contrainte sur la section de l'éprouvelte. I Ji 

masse appliquée devant restée constante au cours de l'essai, un disposili!" adequai est nécessaire 

pour contrebalancer la réduction de la section de l'éprouvelte au cours de la deformation. Les 

figures 3.1 el 3.2 donnent une représentation schématique de la machine de Munge (pie nous 

avons utilisée. Lc dispositif utilise sur notre machine de Nuage consiste en une came (2) dont le 

profil a été calculé pour faire varier le bras de levier de la force en fonction de la déformation de 

l'éprouve tic |97]. Une deuxième came identique permet de corriger l'mllucncc possible du 
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poids de In première came. Au fur et à mesure de In dé"forniiitioii, cl donc de In rotation des 
cames, les moments respectifs des deux cames s'annulent. Enfin, un conlrcpoids (3) permet de 
compenser exactement Ic poids de l'ensemble des éléments qui permettent d'appliquer la force 
voulue a l'éprouvette. Cette conception permet de garantir que seule la masse appliquée agit 
pour la déformation et que la contrainte résultante qu'elle exerce reste constante au cours de la 
déformation. 

Hg 3.2 

f-ijîs Xl & .1.2 : K i'| invaimi ion scln?m:iii(|iic (tu U\ 
mncliinc (Ic llimjze. 

Avec: 
- I : inn.̂ se njiplìqiiée 
- 2 : can te 
- 3 : contrepoids 
- 4 : pnlpettrs Sytvnc 
- 5 : circulai ion d'Argon 
-6 : tiges en Alumine 
- 7 : four 
- X : i i iefitadiM 
- 9 : ii|ironvcl lu 
- 10: c;iiHtMti ile l'urte. 

Ut déformation de l'éprouvelle (S)) est mesurée par l'intermédiaire de deux tiges en alumine (6) 
reliées à des palpeurs SyIvac P25 (4). La précision de ces palpeurs est de 1.S(Im pour une 
course totale qui est de 25mm. Ces palpeurs transmettent un signal n un système de mesure 
électronii|ue Sylvac qui affiche le déplacement des tiges en alumine. Ce même signal est 
simultanément utilisé par un programme développé sur LabView qui permet de tracer, en temps 
réel, l'évolution de la déformation en fonction du temps, et par suite, l'évolution de la vitesse de 
déformation en fonction de la déformation. Un capteur de force (10) pennet d'observer la 
diminution progressive de la force appliquée (I) grâce il la came (2) et il est alors possible de 
vérifier, à tous moments, que la contrainte appliquée sur lepruuvette reste constante. Le 
dispositif est porté h la température de l'essai par un four elliptique (7). Quad Elliptical, 
COiIi]K)Se de quatre réflecteurs elliptiques en aluminium |tertnellaiit de fociiliser le rayonncmcnl 

^ J *MJ -* J . -J ** * * 

Force 

Hp y. i 
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infra-rouge émis par chaque (HamenI de tungstène sur l'échantillon. La temperature est 
maintenue constante avec une précision de ±0.5°C. Lc dispositif particulier de l'installation 
permet, à la lin île l'essai, de rapidement retirer le four pour accélérer le refroidissement. Pour 
conserver lu niierostnielure de déformation, la charge appliquée est maintenue sur leprouvette 
lors du refroidissement. Les essais sont effectués sous une atmosphère contrôlée d'Argon (5) 
pour éviter l'oxydation du materiali. 

Ixs éprouveltcs de ITuagc utilisées sont des épmuvelles cylindriques doitl la longueur utile est de 
2KiIItIi cl la section :i un ilìaniÌMrc de 1mm {ligure 3.1)- I .c profil de la came a clé ealculé pniir 
celle longueur mile. finir éliminer les aspérités de surface, la partie utile de l'épmuvcllccsl pnlic 
mécaniquement avec différents papiers alirasifs. 

ÈsA 
"T 

-28-

-4B-

l;ig ,'..1 ; IJussin des Opimi veltcs de fliingc. Les diinciisHms soul ilwinées en mm. 

3.3) Mesure de l'énergie d'activation du fluage 

La déteniiinatîon expérimentale d'une énergie d'activation en fluage, Q,-, résulte de l'utilisation 
d'une équation de type Arrhénius pour décrire la vitesse de déformation plastique (eq.2.6) : 

f, =£(le.\fA-

Ainsi, eu éliidiaul la variai ion île la vitesse de deformation avec la Icmpéraluie, a ciinlrainlc cr cl 
strueltire S eonslatiles, il est possible d'accéder à la mesure de l'énergie d'activation par la 
ielalioii |.S51 : 

(eq. 3.1) 

Si è„ est fonction de la température, l'équation 3.1 donne une valeur de l'énergie d'activation 
apparente Qn. L'énergie d'activation du fluage peut alors être déterminée en effectuant des sauts 
de temperature au cours d'un essai de fluage (permettant de garder 0 constante). La structure 
devant rester constante, ces sauts de température doivent être exécutés lors du fluage stationnaire 
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et tic façon instantanée. Dans Ic cadre de noire étude nous avons, pour mesurer l'énergie 

(!'activation à 70O0C effectuer des sauts de température pour obtenir lu vitesse tic déformation a 

700. 710, 720. 690 cl 6800C (500. 510. 520. 490 cl AiHTC pour le fluage à 50O0C). La 

nécessité tie travailler à structure constante implique donc de passer instantanément de 7000C (ou 

5(X)0C) ft l'une ou l'autre des autres températures. Malheureusement, l'inertie lice aux 

changements de lempérature ne permet pas de garantir que la structure reste constante jusqu'à ce 

qu'une viiessc représentative de la nouvelle température soit mesurable. Un délai d'environ un 

quart d'heure est nécessaire avant que la lemjiératirre soil stabilisée. I)e plus, pour pouvoir 

déterminer une vitesse de déformation, un certain nombre de points sont nécessaires, ce qui , 

ajouté a rinci l ic du four, ne permet pus d'exclure une possible evolution de la structure. Aussi, 

pour nos mesures, nous avons effectué sur une même cprouvclle ties sauts ile temperatine 

successifs sans levcnir à chaque fois a 7(Ml1-C et en 1;iîss;inl le temps nécessaire pour obtenir, à 

chaque nouvelle tempéraluie. une vitesse tic déformation cimslaiite. L'ensemble des sauts n été 

effectué au cours du stade slalionnairc du linage. Noire démarche s'appareille donc à celle qui 

consisterait à l'aìre, dans nulle cas. 5 essais de fluage aux cinq tcm|>ératureK cilées avec, dans 

chaque cas. une contrainte identique. Notre i nél I iode pi escute l'intérêt de n'utiliser qu'une seule 

épi olivello là ou l'autre technique en utiliserait 5. Il se pose donc le problème de la dépendance 

tlu terme pré-exponentiel t'„ en fonction de la temperature, el ce point devra clie discuté lors de 

l'analyse des résultats. 

3.4) DcUritiiiKilion du volume (!'activation 

Par définition, le volume d'aclivalion traduit la dépendance en contrainte de l'énergie 

d'activalioa. à température et structure constantes [55J : 

Cette équiilion esl en l'ail identique à l'équation 2.24. Rspéiimentalemeiit celte grandeur csl 
accessible en suivant l'évolution de la vitesse de déformation en fonction <le la contrainte, à 
température cl structure constantes, l in effet les equations 2.6 el .1.2 peiinelleiil d'écrire la 
relation : 

où M est le facteur de Taylor. Il est donc possible au cours du linage d'effectuer des 

changements de charge, conduisant à des changements de contrainte, et de suivre l'évolution de 

la vitesse de déformation. Néanmoins, pour les mêmes raisons que lors de la mesure de 

l'énergie d'aclivalion. il est difficile de pouvoir mesurer une vitesse de déformation instantanée. 

En effet, les valeurs brutes tic déformation enregistrées par notre acquisition tic données |ieuvcnl 

présenior une forte dispersion. Pour calculer une vitesse de déformation en un point donné. 

notre programme prend alors en compte les six mesures qui précèdent et qui suivent ce poinl. 
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Un fonction du letups d'acquisition, un cad i l i temps est nécessaire il celle opération, ne 

perniellanl donc pas de garantir une mesure instantanée. Aussi, dans ce cas précis, nous avons 

préféré effectuer des sauts de vitesse de deformation au cours d'essais de traction en suivant 

l'évolution de In contrainte. S'il ne s'agit pas d'essai à contrainte constante, niais à vitesse de 

déformation imposée, un parallèle avec !e fluagc peut être fail si la courbe de traction obtenue ne 

présente pas d'écrouissage (o=cle). Ces essais ont bien sûr clé réalisés il S(K) el 7(K)0C el 

conduits sur une machine de traction universelle Schenck RSA It), équipée d'un Tour idenli<|ue 

a celui île la mncliine de (lunge. Les sauls de vitesse de déformation étant instantanés, celle 

technique perinei d'envisager que la si incitile au cours du saut reste consimile. Ui rapidilé de ces 

sauts autorise de plus à léaliscr plusieurs sauls nu cours de la déformation |ici niellant d'établir' ta 

dé|>cndanee du volume d'aclivatiou en fonction de la déformalion. I»i ligure 3.4 domic une 

representation schématique d'tm saut cl permet de visualiser la façon de procéder pour mesurer 

la variation de conimi nie. Lorsque le matériau est déformé à une vitesse i:,. el ipr'il présciile un 

éerouissage nul. une micros!ruclme de dislocation representative de *:, s'est développée. Uns 

du changement instaulané de vitesse de déformation, la réponse sur le graphe a-r. se lutein h pul­

irne partie linéaire suivie d'un éerouissage, lui-même pouvant être suivi d'un nouveau slade Ì1 

commune consimile si la nouvelle vitesse de déformalion le permet. Ln panie linéaire est une 

déformation élastique, la contrainte correspondant à la l in de celte phase donne la valeur 

nécessaire pour mctlrc en mouvement les dislocations sous la nouvelle vi lesse de déformation 

E1, avec la niicroslruclurc de dislocation encore caractéristique de l'ancienne vitesse £,. LT 

partie d'écrouissage qui suit esl lice au développement d'une microstruelurc de dislocation pour 

la vitesse E2. Pour la mesure du volume deactivation. nous souhaitons déterminer la variation de 

conlrninle suite a un changement de vitesse de déformation. Celte determination devant 

s'effectuer il slruetuie constante, nous mesurons la conlrainle pour /;, à la lui de la partie linéaire 

de la réponse (Hg 3.4). 

-Retour à é i 

Tig .1.4 : Représentai ton schiîinaliqiic (firn snitl »h: 

vitesse de délWnialion : mesure de Ao. 
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3.5) Analyses microstructuralcs 

Les observations de mitre matériau ont été effectuées par microscopie électronique à balayage 

(MEU) et par microscopie électronique en Iransmission (MET) sur des échantillons éleclro|Hilis. 

A partir de ces observations, des résullals qualitatifs cl i|uanlilalifs pourront être obtenus. 

3.5.1) Préparat ion t ics échant i l lons | iour observat ion en m ic roscop ie 
é lec t ron ique 

I x lutili1 vuiunH des échantillons |x>tir observation par microscopìe élcclioniquc n clé effectué par 
decoupagi: à l'aide d'une scie diamantée isoniet IJuclilcr. Ce prélèvement a été réalisé dans la 
partie utile îles cpiouvclles de linage pour l'observation du matériau déformé, cl dans des 
cylindres de 3mnulc diamètre, obtenus par electrocnision dans les têtes d'epr«nivelles, pour le 
matériau non déformé. Les lames sont découpées de facon a ce i|u'cl!cs soient orthogonales à 
l'axe de déformation en finale, ipii coires|»oiid à la direction d'extrusion. Les échantillons ainsi 
obtenus ont une épaisseur d'environ 250p.ni pour un diamètre de 3mm. 

Le polissage (MUIi) et l'amincissement pour l'obtention de lames minces (MET) ont été réalisés 

par polissage éleclrolylkjiic grâce à un système Tcnupol. L'éleclrolytc utilisé est composé de 

3.1% d'acide nilri(|ue UNO,, de 10% de Iwlhanol et de 57% de methanol. Les paramètres 

utilisés |HHir obtenir un bon polissage sont une température de -100C, une intensité de 2(K)mA et 

une tension d'environ I I V . 

3.5.2) Analyses par microscopic électronique à balayage 

Le microscope clcclroniijue a balayage utilisé est un microscope Cambridge Stereoscan 360 
permettant de réaliser des images avec les électrons secondaires ou rélrodil'fusés. Un détecteur 
de rayons X (El)X) est utilisé |xiur ridenliiìcntion des éléments. Celte tcchnu|tic d'analyse nous 
a permis d'observer la taille el Ia morphologie des grains dans des coii|>cs transverses [>our les 
niiilcriatix de base et délVumés. I)c.s observations en coupe longitudinale ont égalcnrcnt été 
eliecluêes atïn de déterminer le nippait entre la (aille des grains dans Ic sens longitudinal et dans 
le sens transversal (Cïinin Aspect Ratio). 

3.5.3) Ana lyses par m ic roscop ic é lec t ron ique en t ransmiss ion 

Un microscope Hit lips CM200 travaillant à 20OkV. également équi|>é d'un système EDX, a été 

utilisé pour les analyses par microscopic électronique en transmission. Un porte échantillon 

double inclinaison permet d'incliner de ±45° et ±30° la lame mince suivant deux axes 

orthogonaux. Il est alors possible de réaliser des observations suivant plusieurs axes de zone et 

différents vecteurs de diffraction ,ç. permettant l'analyse des dislocations cl des plans de 

glissement. Des micrographies en champ clair et en champ sombre ont été réalisées pour 

caractériser notre matériau. L'utilisation du MET nous a permis d'observer la microstructure des 

250p.ni
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maléiiaux de base et déformes. L'analyse des dislocations a été effectuée ainsi que la 

caractérisjttion <Jc la distribution de particules. 

3.5.4) Ana lyses mie rest ructura I es quant i ta t ives 

Les observations précédemment exposées nous ont permis de quantifier un certain nombre de 
paramètres. Nous nous sommes en effet intéressé à déterminer la taille de grain dans les coupes 
I mus verse cl longitudinale pour les matériaux de hase et déformés, ainsi que In distribution en 
taille cl la fruelioii volumi<|iie des particules permettant d'accéder à la distance inlcrpailiculairc. 

n) Taille de grains 

La taille de grains est mesurée à partir de photographies obtenues par MI iH. Les 
contours des grains sont reproduits sur un transparent qui est ensuite scanne. L'image obtenue 
est JtItH1S utilisée par un programme d'analyse d'image ETCI(XMJ qui permet d'Jiceéder au 
diamètre de chacun des grains mesurés. Il est alors possible de déterminer la taille moyenne des 
grains dans le sens transversal et longitudinal et de suivre son éventuelle évolution au cours de 
l;i déformation en linage. Pour avoir un résultat reproductible un grand nombre de grains ont été 
analysés pour chaque CJIS. 

h) Taille des particules 

La taille des particules a été obtenue par l'intermédiaire d'observations et de 

photographies MET. La procédure est similaire à celle utilisée pour la détermination de la taille 

de gl'ai ris dans le sens où les particules sont reproduites sur un transparent qui est ensuite utilisé 

par le programme d'analyse d'image ETOtKX). Cette analyse a été conduite sur le matériau de 

hase et également sur les matériaux déformés pour déterminer l'impact du long maintien en 

température, cl sous conlniintc. au cours de l'essai de fluage. 

e) Ei'action volumiquc des particules 

A partir de l'analyse de ta taille des particules, il est possible de déterminer leur fraction 
volumiquc. l'our cela, il laut déterminer le volume du grain a l'intérieur duquel la inestire des 
particules a été effectuée. La surface du grain est fjteilement accessible tandis que h 
détermination de l'épaisseur est réalisée par le caletti des distances d'extinction. Le contraste 
donné par un joint de grains produit des franges dont la périodicité dans le cristal est égale ii Li 
distance d'extinction, lin déterminant le nombre de franges, il est alors possible d'estimer 
l'épaisseur du grain. La distjince d'extinction varie avec le milieu étudié el Ia réllexion 
considérée, et elle est donnée par IJI relation | l )8| : 

A , / y V 
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uvee : 
V1n volume de l;i maille utilisée pour te calcul du fadeur de structure 
9 angle d'incidence (co$6» I ) 
\e longueur d'onde associée aux électrons (X1, =2.508 10'1½ pour des électrons d'énergie 

20OkV) 
Vf facteur de structure 
c, facteur de correction relativiste (cr=l .3914 pour des électrons d'énergie 20OkV). 

Le facteur de snudine \\ est donné par la rei ni ion : 

J«, = lf,rxt> 12HHSx1 + fy + Q1)I <cq. .1.6) 

avec : 
fi,f indices de la réflexion J- considérée (dans notre cas $ est principalement du ly|>e 
<II0>) 
j nombre d'atomes par maille 
fj facteur de diffusion atomique de l'atome j 

X|-y('Z) coordonnées de l'atome j . 

Dans le cas du réseau cubique centré, il y a deux atomes par maille avec les coordonnées (0,0.0) 
et ( 1/2,1/2.1/2). Si nous plaçons les atomes de Fer en position (0.0.0), étant donné que notre 
maléiimi contient <K)a1% d'aluminium, 20% des sites (1/2.1/2,1/2) seront occupés pur ties 
ulomes de fer et 80% par des atomes d'aluminium. Le l'acteur de structure s'cciii donc : 

'W = /r, +CO-»/* + 0 .2 / f J r . i ï | 2^U|^ j j (eq. 3.7) 

soit 
[/•;„ = 0.8(frf~fM) peur ft* fi* (impain 

ft(f * l .2/ r r + 0 ¾ pour fi * i+ Cpairt 

Les facteurs de diffusion atomique \Vt el fA, sont déterminés à partir de valeurs de ta IiIteniture où 
celles-ci soni données en fonction de sinO/X.,. soit l/2d*(f. Dans notre cas. Ie paramene de maille 
«„de la structure U2 est de 0.291 nm, eu qui permet de calculer pour les plans ( 110) une distance 
réticulaîre de : d ,,„=«,/V2~=0.206nnt. Nous avons : sinO/Xi.=2.'l3nm', soit pour la réflexion 
l l ( ) |99] : 

- rtSt = 0.299 nui 
-fA, = 0.181 mu. 

Le facteur de structure pour la réflexion 110 est donc égal à : 

T1111= 1.2 fl% +0 .8 fAI = 0.504 nm 

ct»rres|Hindanl à la distance d'extinction ![C,,,, = 44 wm| (cq. 1.8) 
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dì Distance mjerjpjjculnirc.^, 

Ln fraction volumiquc f. de particules sphériques csl lice au diamètre moyen $ des 

particules et il leur nombre |inr unite de volume N, suivant la relation : 

I .e nombre de pai lieulcs pur unilc de .surface N, cl Ic nombre de particules pur nulle de volume 

N1, sont liés pur la rclalion |73| : 

Ns=<iNv (eq. 3.10) 

II csl alors possible de déterminer la distance moyenne X entre une particule el ses plus proches 

voisines coupées par un plan quelconque : 

c i Analyse des dislocations et des plans Je glissement 

La détermination des vecteurs île Bürgers des dislocations est effectuée en utilisant 

l'extinction du contraste dû au défaut lorsque l'image est réalisée avec un vecteur tie diffraction 

,¾ tel que : 

g •/»=() (eq. 3.12) 

En observant la dislocation avec plusieurs vecteurs de diffraction différents, il est alors possible 

d'obtenir une combinaison de contrastes visibles et invisibles |)cniieltanl de déterminer le 

vecteur de Hurgers. En particulier, si le contraste est invisible pour deux vecteurs de diffraction 

,Vi et ^3 , le vecteur de Bürgers peut simplement élie calculé par le produit vectoriel des deux 

vecteurs g, cl g2 : 

A1-A = O ] 
\ => h " K , A «J (eq. .1.13) 

A 1 - A = O J 

L'analyse des plans de glissement s'elïcctuc en utilisant la projection de la dislocation suivant 
diliéi"cilIs axes de zone. Pour chaque axe. l'angle cuire le vecteur de diffraction el Ia diicclion 
projetée de la dislocation est mesure puis repolie sur une projection stéréographique. Lc plan 
contenant la diitx'lion pmjetée el l'axe de zone csl ensuite Iracé car la direction réelle de la 
dislocation se silue quelque pari dans ce plan. Celle opération ré|>étée pour plusieurs axes de 
zone permet de tracer autant de plans qui doivent Cire concourants en un point définissant Ia 
direction réelle de la dislocation. Alors, à moins que la dislocation ne soil vis. Ic plan de 
glissement est déterminé aisément en connaissant deux de ses directions : celle du vecteur de 
Burgers et celle de la ligne de dislocation. La normale au plan est en cITet définie par le produit 
vectoriel de ces deux directions. 



61 

RÉSULTATS ET ANALYSES 
MICROSTRUCTURALES 
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4.1) Résultats des essais de fluage 

4.1.1) As peel general des courbes de Il unge 

Une courbe complete Jc l'Innée est présentée sur lu freine 4.1. Nous distinguons bien sur celle-
ci les (cuis sialics classiques du linage : 

- un stade primaire au cours duquel nini!: observons mie rapide déformation iniliale 
suivie d'une diminuitoli de la vitesse (pente de la courbe) 

- un stilile secondaire ou statimi unire qui est caractérisé par une pente, donc une vitesse 
de deformation, constante (ce stade s'étend sur (|ucl([ucs % de déformation) 

- un stade tertiaire durant lequel la vitesse augmente progressivement pour liuulcment 
aboutir à la rupture de réprouvent. 

Un exempte de courbe è = / ( e ) est présenté ligure 4.2. La ligure 4.3 présente ces courbes sur 
»ne éebelle restreinte de déformation. Ces figures permettent d'observer qu'au cours du stade 
primaire la vitesse de déformation décroît pour aiiìvcr à une valeur slalionnaire iqtic'scnlalive Un 
stade secondaire. Ainsi, l'allure des courbes obtenues est similaire à celle obtenue |xiur les 
matériaux purs. 

Si certains de nos essais ont été conduits jusqu'à la rupture de l'cprouvettc, la plupart ont été 
stoppes pour une déformation de 3%. ceci dans le but de pouvoir par la suite observer par 
microscopie électronique la microsliuclure des échantillons au cours du stade secondaire. 



64 

Tertiaire 

20 

t x IO3 (s) 

Fig 4.1 : Gwrt ie ifc lluagc E=C(O- T=T(XTC, O=ISOMPa. 

30 40 
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1IC-O:) 

I E-04 -

11C-«5 -

I K-I)A 

e < % ) 

Pig 4.2 : Eivtilulûm Je la vilessc de tic l i in imi ion en (btidiim (Ic In 

tic Ibr11^lÌHIi pour un css.ii mené jusqu'il In ni|rttire. 

T=7H0T. O=MSMCa. 

IIC-OJ 

l i - 0 4 -

1JC-OS -

IIC-06 

E W 

l ; i j j 4.3 : CminM: tic linage è. = f(£) pinir une tfelielle restreinte de ileTwmalion. 

T=7(X»"C.(T=ISUMI,a. 
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4.1.2) Vi tesses de f ì imge stat iormaire 

Pour étudier le llungc du Fe-4Unl%AI, nous avons effectué 5 essais de fiungc à 7000C cl 4 à la 

tcmpdrnlurc de SOO0C. Les tableaux 4.1 et 4.2 donneili les contraintes O utilisées cl les vilesscs 

de déformai ion du stade secondaire obtenues, é,. pour respectivement, les températures de 700 

cl SOO0C. 

O (MI1H) 

è, (s-1) 

IUO 

3.05 IO"8 

I 14 

1.55 I O 7 

125 

4.6 10-7 

138 

1.5 IO'' 

150 

3.2 Kr* 

Tableau'!. I - HIMJÌC & 7(KI11C- fivalmiiiii de In vilcssc iledeTnrninikro avec Incoiilrainic 

O (MPa) 

è, (s-') 

300 

9.6 IO'' 

330 

2.9 IO« 

360 

7.1 IO« 

400 

I.K I O 7 

Tableau 4.2 - Hnnge a 5WI"'C - Hvoliilton de In vitesse tic deformation avec la eonlraìiile 

Les figures 4.4 et 4.5 permettent, pour chacune des températures, de comparer tes différentes 

courbes de lluage pour E=f(t) cl è = / ( e ) . 

L'ensemble des courbes obtenues montre qu'il existe bien un stade secondaire pour le fluagc de 
Fc-4Oal%AIA500°Ccommc]l70»oC. L'essai à 7O0°C. sous une contrainte O de fOOMl'a. fait 
pailie des essais longs cl a été interrompu it un taux de déformation d'envi run 1.5%. La 
déformai ion instantanée Kn-S de la mise en ebarge de l'éprouvelte |>eul êlie composée île parlies 
élastique. anélasliquc et plastiline (5 2.2.1). Celle délurmatiiin csl fonction de la cotilniinle 
appliquée ce (|iii deviali. sur les graplies /; = /<*:), se Iriidiiirc par un décalage successif des 
emu lies lors du 111 raye primaire. I.'uliservalinn des ligures 4.4h et 4.5Ii ne permei pas île voir 
celte évolution successive de la déformation inslanlanée. La mise en charge de l'éprouvcllc au 
débul de l'essai étant effectuée maiiiiellemenl. il est probable tpie la rcproditclibililé de celle 
manoeuvre ne soit pas lies satisfaisante. IX; plus, lors de cette opéralion, il est possible qu'il y 
ait un ajiislemenl de l'éprinivelle dans les inordacbcs de la iiKichinc ce qui fausserait également 
les mesures au loul débul de l'essai. Une fois le static secondarli; alleini. ces problèmes n'onl 
plus d'incidence sur In position relsilive des courbes les unes par rapport aux autres. 
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I I Ï -O.V 

K - 0 4 -

I K - O S -

1 K - 0 6 -

i i-:-oa 

l>) 

OAK) 

fe^tofl VoHttty^ftnfflSK ensvflFffffim 

lK.»7- -.¾., 

1 2 

e(%) 

Elu: 

• 

O 

O 

a 

a 

ge ft 7 I W C 

100 MPa 

114 MPa 

125MPa 

138 MPa 

15OMPa 

l-'igs 4.4 n&Ii : Cotirhos do fliiugc fi 700"1C. 

•i) Düforniiition en fune I ion du io nips : e=t'(l). 

b) Viicssc ik: de Ioni ml ion en l'onclk*n Je to d« l'ori uni ion : è = fie). 



68 

T r 
O 24)0 4110 6 0 0 « 0 0 1000 

I x IO3 (s) 

1 K- 03 

I K-OJ -

1E-OS-

«, I K-OA-

1 K - 0 7 -

I K - H H -

IK-OV 

I» 

T T 
I 2 

EluaBtASÜlÜt; 

O 

O 

O 

A 

300MPa 

33OMPa 

36OMPa 

400MPa 

Hps 4.5 n&l> : CtwiK-s ilo MiIa1UnI 5IX)X. 

iOIWIormaiinnenftinti i i i iHl«temps: E=Ht). 

h) Vitesse ile ctèl'urnialiiiii en fou et ion de In (ki formation : é = / ( C ) . 
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4.13) Exposant de conlrainle 

Traditionnellement, les essais de fluagc sont analysés par la loi de Norton, ou loi puissance, qui 
définit la dépendance de Ia vitesse de déformation au cours du stade secondaire èt en fonction 
de la contrainte O par (eq. 2.3) : 

E1 = Ao" 

1,'cxposanl de contrainte n est un paramètre important dans Ic cadre de la iiKxIélisation du 
lliinyt:, puisque. Miiv;int s;i valeur, iti lieront:; HHKICICK sot il disponibles pour expliquer lus 

résultats obtenus. La détermination du n s'effectue en mesurant la jieitle du graphe 
lut:, = /(1110-). l'ai" souci de commodité, nous notons l'exposant de cnnlrainlc n dans te cas 
général et n„ dans le cas particulier des matériaux renforcés. Ui ligure 4.6 illuslre les graphes 
Iné, = / ( I n e ) , aux températures de 5(H) et 7(X)0C. desquels les exposants n() sont déduits. Un 

calcul d'erreur sur la pente pour un intervalle de confiance de 90% a été effectué. 

O .OTC-H0= 10.2+ 1.2 

O 70I)0C- n,(=l 1.6 ±0.7 

I K . 2 I H . 5 
-1 r 
19.1 t">.4 

InO 

m. :\ 

I7IfMK 4.fi : IWlcmiiniitiroufe !!„polirle I1iiii{:ch SIM)« 70OX. 

Ui ligui-e 4.6 révèle, pour les deux températures de linage, des exposants de contrainte assez 
proches : 10.2 à SOO0C et 11.6 à 7(K)0C. Ces exposants sont élevés comparés aux valeurs pour 
lesquelles des modélisations ont été développées ( I < n < 8). Enfin, si la rigore 4.6 montre une 
relation linéaire entre In t", et In r j , il faut cependant reman)tier que nous avons exploré environ 
trois ordres de grandeur pour la vitesse de déformation. Il laut donc garder à l'esprit que la 
bonne linéarité observée est peut cire due à la gamme restreinte de vitesse de déformation 
obtenue. 



70 

4.2) Mesure des énergies (!'activation 

Comme nous l'avons précisé nu paragraphe 3.3), Ia mesure Ue l'énergie d'nclivation a été 
réalisée par tics sauts do température au cours d'essais de (luagc. Un exemple de courbe E=Rt) 
el è = fit:) USI présenté Il pi ires 4.7 el 4.X pinir divers sauts de lempéniture. Pour chaque 
mesure de l'énergie d'aclivnlion. les sauts de tcmpéniluie ont été clïecliiés pendant le stade 
stnlionnairc du linage, comme nous pouvons le voir sur la ligure 4.8. 

Temps (s) 

l'ig 4.7 : livtilutHin «le In tlél'oriiiiilkm nvec Ic temps ÏIII cimrs d'un essai |n>iir l.n 

mesure de l'éiieinieil'aeliviitinri (T=7IXÏ"C"e1 <1=115M1*n). 



71 

Mi-(Wn 

IE-04-

ITvOS-

Hi-(Jf1-

1 F.-07 -

11--08 

Q) 7(K)0C 

@ 7t0°C 
@ 7200C 

© 6900C 
© 6800C 

e<%) 

Fig 4.8 : Vitesse (le Off »rural ton en foni; I inn de I;i dcfomialion liirs de Siiiils d: 

leinpérnlurc |xitir In mesure de IVÎncrgic il'nclivaliuii (T=7(XrCet C=I 15MPnJ. 

I Ì I I reportant, pour chaque cuntruiiilc, revolution Ou logariOnne Oc In vitesse Oc Oclbrnuilion cn 
fonction Oe l'inverse Oe la Iciupérature. il est alors possible de Oéteniiincr par la pente lu valeur 
Oe l'énergie O'activalion appareille qui esl OeTmìe par la relation (eq. 3.1): 

A chacune ilo.s lciu|icraliiieK. 7(H) el S(KVC, nous avons incsiirc l'energie 0'aclivalion pour deux 
contraintes OilleiVntes : MS cl IMIMI'a a 7IH)1C. 330 cl 'KH)MPa à 5(HVC. Ui ligure 'L1J 
presente les graphes InF1 — / ( 1/7) obtenus dans clia(|tie tas. IA: tableau 4.3 presane, quant à 
lui, les valeurs des énergies O'activalion Oclerminces pour diaqtic contrainte et lempcraltirc. Un 
calcul d'erreur sur la nenie [jour un intervalle de eonlïancc 0e 90% aégalcnient clé effectué. 

G (MTiU 

T (0C) 

O, (k.l.mol '> 

ILS 

700 

445 ± 20 

160 

700 

425 ± 20 

3.10 

500 

280 ± 20 

41 K) 

500 

250 ± 15 

Tiihtciiu 4..( : liiicrgie d'iiciivaikin du llimge jxitir dillereiiles cwiiniiiiles el leui|»éi;iuires. 
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' ^ * 

lrig 4.9 : IliHcmblc tics courtes Ine, =/(1/7") ulilis&s 

|Hiiir In tic tenni natili ri des énergies d'acii vniitm. 
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Les résultats obtenus montrent une dépendance de l'énergie d'activation avec la contrainte 
appliquée et la température de l'essai de fluage. Les variations sont cependant assez faibles 
(2OkJ.mol'1 à 7000C pour Ao=45MPa et 30UmOl'1 à 5000C pour Ao=70MPa). Il convient de 
noter que ces variations d'énergie d'activation sont voisines des erreurs calculées. H paraît 
cependant difficile d'attribuer la variation d'énergie d'activation avec la contrainte observée, à la 
précision expérimentale, dans la mesure où il apparaît clairement que l'énergie diminue avec 
l'augmentation de contrainte et ceci pour les deux températures de 500 et 7000C. Cette variation 
de l'énergie d'activation avec la contrainte et la température de fluage sera discutée par la suite. 

4.3) Mesure des Volumes d'activation 

Les volumes d'activation ont été déterminés à partir d'essais de traction en effectuant des sauts 
de vitesse de déformation à température constante. A 500 comme à 7000C, les sauts de vitesse 
ont été effectués en faisant passer la vitesse de déformation de £,=6.10'' s"' à e2=6,6.10"' s"1 et 
vice versa. Une dizaine de sauts de vitesse ont été effectués pour suivre l'évolution éventuelle 
du volume d'activation avec la déformation. Le volume d'activation est alors calculé en utilisant 
la relation (eq. 3.4) : 

La procédure utilisée pour mesurer la variation de contrainte lors d'un saut de vitesse de 
déformation a été décrite au paragraphe 3.4. Les figures 4.10 et 4.11 présentent les courbes de 
traction obtenues lors de ces essais à 500 et 7000C. 

Fig 4.10: Courbe de traction pour le calcul du volume d'activation à 7000C. 

E1=OJO -5J"1 et Ej=O1OJO^s"1. 
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Fig 4.11 : Courbe de traction pour le calcul du volume d'activation à 50O0C. 

ê, = 6.10"5 J"1 et £:=6,6.10"' s"'. 

Les figures 4.10 et 4.11 montrent qu'il n'y a pas d'écrouissage au cours de ces essais de 
traction effectués avec changement de vitesse de déformation. Cela permet de ne pas considérer 
une éventuelle variation de la contrainte interne et de la densité de dislocations qui peuvent 
altérer les mesures, même si les sauts sont instantanés. Viguicrct al. [100] ont montré la validité 
de cette technique de mesure du volume d'activation dans le cas d'un écrouissage nul. Dans le 
cas contraire, des procédures existent pour déterminer la valeur effective du volume d'activation 
[ 101]. Les limites d'élasticité obtenues sont de 19OMPa à 7000C et de 610MPa à 5000C. 
Pour chacune des températures, nous avons dressé un tableau où, pour chacun des sauts, est 
précisé Ic taux de déformation. Ia variation de contrainte ainsi que le volume d'activation calculé 
en nr \ en b<IOD> et en fi ( f i étant le volume atomique), avec Ic vecteur de Burgers des 
dislocations <100> égal à : b t l 00 î=0.291nm. Pour la structure B2 et te vecteur de Burgers 
k«im>' ^ c s t ^ s différent de b' (Q=bll00>/2) et pour estimer fc nombre d'atomes concernés par 
!'activation les résultats donnés en fi sont préférables. Les tableaux 4.4 et 4.5 résument ces 
résultats. 
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Saul 

I 

2 

3 

4 

5 

6 

7 

8 

9 

10 

E(%) 

0.2 

1.6 

2.65 

3.7 

4.85 

5.95 

7.2 

8.3 

9.4 

10.5 

AO (MPa) 

58.9 

58.9 

54.5 

48.6 

47.1 

53.0 

47.1 

47.1 

47.1 

47.1 

V (m3) 

1.64 IO"27 

1.64 IO"27 

1.77 IO"27 

1.99 IO"27 

2.05 iO-27 

1.82 IO"27 

2.05 IO-2? 

2.05 IO"27 

2.05 IO-27 

2.05 IO-27 

V(b3) 

66 

66 

72 

81 

83 

74 

83 

83 

83 

83 

V(Q) 

33 

33 

36 

40.5 

41.5 

37 

41.5 

41.5 

41.5 

41.5 

Tableau 4.4 : Calcul du volume d'adi vat ion à 7000C. 

Saut 

1 

2 

3 

4 

5 

6 

7 

8 

9 

IO 

11 

£(%) 

0.2 

0.85 

1.45 

2.2 

3 

3.8 

4.65 

5.5 

6.35 

7.2 

8.15 

ACT(MPa) 

39.9 

38.7 

42.2 

43.3 

41 

46.7 

38.7 

38.2 

41,6 

43.3 

37.6 

V(m3) 

1.92 IO"27 

1.98 IO"27 

1.82 IO-27 

1.77 IO"27 

1.87 10-27 

1.64 IO"27 

1.98 IO"27 

2.01 IO"27 

1.85 IO-27 

1.77 IO"27 

2.04 IO"27 

VO1 ) 

78 

80 

74 

72 

76 

66 

80 

82 

75 

72 

83 

V(Q) 

39 

40 

37 

36 

38 

33 

40 

41 

37.5 

36 

41.5 

Tableau 4.5 : Calcul du volume d'activaiton à 50O0C. 

Les résultats présentés dans Ics tableaux 4.4 et 4.5 permettent de constater plusieurs choses 
essentielles. D'une part, pour les deux températures la valeur du volume d'activation ne varie 
pas avec Ie taux de déformation. D'autre part, les volumes d'activation paraissent identiques 
pour Ia déformation à 500 et 7000C. Un calcul des valeurs moyennes permet de trouver des 
volumes d'activation quasiment identiques : 

- V7111 = (77 ± 5)b3 = (38.5 + 2.5)Q 

- V^0 = (75 ± 4)b3 = (37.5 ± 2)Q. 
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Les erreurs ont été calculées par une analyse statistique élémentaire pour un intervalle de 
confiance de 95%. Le volume d'activation est un paramètre important pour comprendre le 
mécanisme mis en jeu au cours de la déformation, aussi ces deux caractéristiques énoncées 
précédemment seront mises à profit lors de la discussion. 

4.4) Analyses microstructurales 

4.4.1) Distribution des particules 

Nous avons dans un premier temps déterminé, à partir des observations effectuées au MET. Ia 
distribution en taille des particules. La répartition des particules à l'intérieur des grains est assez 
homogène avec parfois, dans certains grains, des zones sans particule résultant probablement 
d'un mélange insuffisant lors de l'étape du broyage mécanique. La grande majorité des 
particules ont une taille inférieure à 50nm. Pour vérifier la stabilité supposée de la distribution 
des oxydes Y1O, nous avons étudié le cas du matériau non déformé tel que nous l'avons reçu et 
le cas du matériau déformé en fluage de 1.5% sous une contrainte de 10OM Pa à la température 
de 7000C. Ce dernier cas correspond au maintien en température le plus long lors de la 
déformation . La figure 4.12 montre une micrographie représentative pour le cas du matériau 
non déformé, et les histogrammes montrant la distribution en taille sont présentés figures 4.13 et 
4.14. 

£• .-. t.* V*V .» 

L 
200rih\ 

Fig 4.12 : Micrographie représentative de la distribution en taille des particules - Cas du matériau non déformé. 
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100 

7 5 -

5 0 -

u 
-O 
I 25-
Z 

J 

Matériau non déformé 

Taille moyenne = 15.5 nm 

ftefmr_nT^ 
4 8 12 16 20 24 28 32 36 40 44 48 52 

Diamètre (nm) 

Fig 4.13 : Histogramme de la (aille des particules dans le cas du matériau non déformé. 

100 

± 7 5 -

5 0 -

2 5 -

I 

Matériau déformé à 7000C 
O=IOOMPa E=I.5% 

Taille moyenne = 14 nm 

rpl-: lifrj-^n-p^. ^ 
4 8 12 16 20 24 28 32 36 40 44 48 52 

Diamètre (nm) 

Rg 4.34 : Histogramme de la taille des particules dans le cas du matériau 

déformé a 7000C sous une contrainte de 10OMPa. 

L'observation des histogrammes, figures 4.13 et 4.14, montre que la taille des particules 
n'évolue pas au cours de la déformation et donc au cours du maintien en température. La 
quantité de particules d'une taille supérieure à 52nm est très faible, aussi les histogrammes 
présentés ont été limités à 52nm. Le diamètre moyen § des particules est donc de : 

¢ = 14 nm 
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4.4.2) Fraction volumiquc des particules - Distance interparticulaire 

La distance interparticulaire X est une caractéristique importante pour l'étude des mécanismes 
qui peuvent être avancés en fluage. Comme nous !"avons présenté au paragraphe 3.5.4.d. cette 
distance interparticulaire est définie par la relation (eq. 3.11) : 

X = p 

où 4> est le diamètre des particules et f, est leur fraction volumique. La détermination de f, est 
donc essentielle pour arriver au calcul de X. 

Une première façon de procéder pour la détermination de f, est d'effectuer un calcul à partir des 
caractéristiques du matériau. Nous savons en effet que le matériau contient 1% massique 
d'oxydes Y2O,. De plus, la densité du Fe-40at%AI est de l'ordre de 5.9g.cm"' [41 ] tandis que 
celle de l'oxyde Y2O1 est de l'ordre de 5 g.cm ' (102). Un rapide calcul permet d'obtenir : 
fv - 1.2 %. Cette valeur est à prendre avec précaution dans la mesure où une précédente étude 
sur ce matériau (42) a montré que les grosses particules (Figs 4.16 et 4.18) sont probablement 
des restes des poudres Y2O, de départ, tandis que les petites particules (Fig 4.12) semblent 
contenir de l'aluminium et du fer. 

Pour obtenir une valeur correcte, nous avons cherché à déterminer expérimentalement cette 
fraction volumique. Le matériau non déformé a été utilisé pour effectuer ces mesures. Nous 
avons, sur une plage de huit grains choisie arbitrairement, mesuré plus de 2500 particules. Le 
volume total de ces particules a alors été comparé a celui de l'ensemble des huit grains. Le 
volume des grains a pu être estimé grâce au calcul de la distance d'extinction donné au 
paragraphe 3.5.4.C. La figure 4.15 montre une micrographie où nous pouvons, au joint de 
grain, compter trois franges d'extinction. Tous les grains ont été photographiés avec un vecteur 
de diffraction g <M0>. Le résultat de ces investigations donne une fraction volumique de 
l'ordre de 1.25%. proche de la précédente valeur calculée. 

Fig 4.15 : Micrographie présentant les franges d'extinction au joint de grain. 
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En considérant donc une fraction volumique de particules de l'ordre de 1.25%. et un diamètre 
moyen des particules de I4nm, l'utilisation de l'équation 3.11 permet de calculer la valeur de la 
distance interparticulaire : 

\ = 90nm. 

4.4.3) Taille de grains 

Similairement à la détermination de la distribution en taille des particules, nous avons, pour la 
taille de grains, effectué des mesures sur le matériau non déformé et sur celui déformé ayant été 
le plus longtemps maintenu en température. Dans les deux cas les observations que nous avons 
effectuées en coupe transverse révèlent des grains équiaxes. Les tailles de grains sont 
semblables avec une taille moyenne de l'ordre de 65Onm. Comme pour la taille des particules. Ie 
maintien en température sous contrainte n'affecte pas la taille de grains. La figure 4.16 montre 
une micrographie MEB concernant le matériau non déformé et la figure 4.17 présente 
l'histogramme correspondant. 

Rg 4.16 : Micrographie MEB d'une coupe Iransverse du matériau non déformé. 
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Fig 4.17 : Histogramme de la distribution en taille des grains pour le matériau non déformé. 

Parallèlement à la quantification de la taille de grain dans le sens transverse, nous avons 
également réalisé des observations en sens longitudinal (dans le sens de !'extrusion). Dans ce 
cas de figure les grains ne sont plus équiaxes mais allongés dans Ia direction de !'extrusion, qui 
correspond à la direction de la déformation en tluage. Le rapport entre le grand et le petit 
diamètre des grains (UAR) est de l'ordre de 2. La figure 4.18 montre une micrographie du 
matériau observé dans le sens longitudinal. 

Rg 4.18 : Micrographie d'une coupe longitudinale du matériau non déformé. 
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4.4.4) Observations et analyses des dislocations 

ai Miiiériau extrude non détonne en fiuage 

Le matériau que nous avons reçu à l'état extrudé présente des grains contenant un certain 
nombre de dislocations. L'origine de ces dislocations est très certainement à relier avec 
l'opération d'extrusion. La figure 4.19 présente une micrographie représentative après 
extrusion. La répartition des oxydes dans le grain est hétérogène. Ce phénomène résulte 
probablement d'un mélange incomplet lors du broyage mécanique des poudres. L'analyse des 
vecteurs de Burgers révèle une quantité importante de dislocations du type <100> et quelques 
super-dislocations < 111>. Beaucoup plus rarement, certaines dislocations sont du type <l 10>. 
Comme le montre la figure 4.19, les dislocations paraissent interagir avec les particules. 

Fig 4.19 : Micrographie du matériau brut d'extrusion ( # = 110). 
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h) Matériau déformé en fluage à 5OQ0C et 7OQ0C 

Les figures 4.20 et 4.21 montrent les micrographies obtenues pour les matériaux 
déformés à 500 et 7000C. Les analyses conduites aux deux températures de déformation 
donnent des résultats similaires avec une présence majoritaire de dislocations du type <I00>. 
même si à 5000C des dislocations <l 11> sont plus fréquemment observées qu'à 7000C. Les 
dislocations <100> présentent un caractère coin dominant et glissent sur des plans ((X)I), 
{011 ) et {012). Les super-dislocations <I 11> visibles, se décomposent parfois en dislocations 
<I00>+<011>. La figure 4.20 montre que les dislocations sont réparties de manière homogène 
dans les grains et ne conduisent pas à la formation de sous-joints. L'interaction entre les 
dislocations et les particules est plus particulièrement visible sur les micrographies 4.21a et b. 

Fig 4.20 : Micrographie du malériau déformé à 50O0C sous une contrainte de JOOMPa. 
Le vecteur de diffraction est du type : g • 110. 



Fig 4.21 : : . a : Micrographie du matériau déformé a 50O0C sous une contrainte de 300MPa. 

- b : Micrographie du matériau détonné à 7000C sous une contrainte de 150MPa. 

Pour a et b le vecteur de diffraction est du type : £ = 110. 
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Un point particulièrement intéressant est que la courbure des dislocations n'apparaît pas 
régulière, mais est en fait généralement constituée d'une suite de segments. L'analyse de ces 
segments montre qu'ils sont dans des plans de glissement différents ce qui. lorsque la 
dislocation est projetée dans le plan de ta micrographie, conduit à l'observation de courbures 
constituées d'une suite de segments. Les figures 4.22 et 4.23 présentent une plage où deux 
interactions dislocation/particule révèlent des courbures irrégulicres dans le cas du fluage à 
5000C sous une contrainte de 400MPa. Les deux dislocations notées A et B sur la figure 4.22a , 
ont un vecteur de Burgers b =[100] et sont décomposées en six segments pour la première et en 
cinq pour la seconde. L'ensemble des micrographies (figures 4.22 et 4.23) permet de 
déterminer les plans de glissement grâce à l'utilisation de différents vecteurs de diffraction et de 
trois axes de zones : (101), ( 1T1) et (111). L'orientation du grain est proche de la direction 
[101]. Les tableaux 4.6 et 4.7 récapitulent différentes caractéristiques de ces dislocations, où L 
est la direction de la ligne de dislocation, ß est l'angle entre b et Ld, P est le plan de glissement 
et Sj est le facteur de Schmid. L'orientation des grains est déterminée par l'axe de zone observé 
sans inclinaison de la lame dans le microscope. Les lames ayant été prélevées 
perpendiculairement à la direction de déformation, le facteur de Schmid peut alors être calculé. 
Les symboles notés ( - ) correspondent à une indétermination de la direction de la ligne de 
dislocation, ce qui peut se produire lorsque tes trois axes de zones accessibles sont coplanaircs. 
Les trois axes de zones cités précédemment appartiennent en effet au même plan (Î01). 

Dislocation A 

I 

2 

3 

4 

5 

6 

b 

[100] 

[100] 

[100] 

[100] 

[100] 

[100] 

L-

[221] 

-
[021] 

[ïoi] 
-
-

P 
48° 

-

«r 
45° 

-
-

P 

(012) 

-
(012) 

(010) 

-
-

sd 
0.44 

-
0.44 

0 

-
-

Tableau 4.6 : Analyse des plans de glissement de la dislocation A de la figure 4.22a. 

1 

2 

3 

4 

5 

i-ft 

[100] 

[100] 

[100] 

[100] 

[100] 

L„ 
[ T i i ] 

[ Î12 ] 

[Toi] 

-
[ T i l ] 

ß 
54.7° 

66° 

45° 

• 

54.7° 

P 

(OM) 

(021) 

(010) 

-

(OU) 

s, 
0.35 

0.22 

0 

-

0.35 
Tableau 4.7 : Analyse des plans de glissement de la dislocation B de la figure 4.22a. 

Si certaines indéterminations n'ont pu permettre l'analyse de certaines panics des dislocations, il 
est néanmoins intéressant de constater le changement de plan de glissement, accompagné d'un 
changement du facteur de Schmid le long de la courbure des dislocations. 
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a) 

b) 

Fig 4.22 : Micrographies du matériau déformé à 500°C sous une contrainle de 400MPa. 

a) g = Ï01 - Axe de zone < 101 ). A et B visibles. 

b) g = I0Ï - Axe de zone ( I ï I ). A el B visibles. 
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Fig 4.23 : Micrographies du matériau déformé à 500"C sous une contrainte de 400MPa. 

a) g - TO! - Axe de zone ( 101 ). A et B visibles. 
b) è - TlO - Axe de zone (111). A el B visibles. 

c) g • 01T - Axe de zone (111). A et B invisibles. 

d) g = 020 - Axe de zone ( 101 ). A et B invisibles. 
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Les figures 4.24 et 4.25 montrent une autre interaction où deux dislocations C et D. présentées 
figure 4.24, ont été analysées. Ces deux dislocations ont pour vecteur de Burgers : E=[OOl] et 
sont décomposées en cinq parties pour la dislocation C et en trois pour la D. Le matériau a été 
déformé h 7000C sous une contrainte de 100MPa. L'orientation du grain est proche de la 
direction [011]. Comme précédemment, les micrographies ont été réalisées pour trois axes de 
zones différents : (011), (010) et (001). Le tableau 4.8 présente l'analyse des plans de 
glissement des différentes parties des deux dislocations, les symboles utilisés ayant les mêmes 
significations que celles définies pour les tableaux 4.6 et 4.7. Les résultats confirment à 
nouveau une courbure des dislocations constituée de plusieurs parties, chacune étant contenue 
dans un plan de glissement différent. Malgré l'invisibilité des dislocations pour les vecteurs de 
diffraction de l'axe de zone (001 ), il est possible de discerner la position des dislocations pour 
l'analyse des plans de glissement. 
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54° 
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90° 

P 
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(HO) 

(2 Ï0) 

(HO) 

(120) 

(HO) 

(010) 

(100) 

s, 
0.5 

0.35 

0.22 

0.35 

0.44 

0.35 

0.5 
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Tableau 4.8 : Analyse des plans de glissement des dislocations C et D de la figure 4.24. 

Rg 4.24 : Micrographie du matériau déformé à 

700°C sous une contrainte de 100MPa. 
g = 01T - Axe de zone (Ol I). Cet D visibles. 
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Fig 4.25 : Micrographies du matériau déformé à 7000C sous une contrainle de 100MPa. 

a) j? » 002 - Axe de zone (010). C el D visibles. 

b) g - lOÏ - Axe de zone (010). C et D visibles. 

c) g - IÏO - Axe de zone (001 ). C et D invisibles. 

d) je - 110 - Axe de zone (001 ). C et D invisibles. 
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DISCUSSION 
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5) DISCUSSION 

L'analyse de nos résultats expérimentaux révèle un certain nombre (!'informations qui 
permettent d'obtenir des renseignements primordiaux patir l'explication du comportement en 
.fittale de nutre matériau. Dans cette optique, ht première partie de notre discussion va présenter 
les enseignements généraux déductibles des résultats. A panir de ces premières conclusions, 
turns verrons alors que deux interprétations peuvent être suivies pour expliquer le fiuagc du 
FeAI. chacune d'elles fera l'objet d'un paragraphe de la discussion. 

5.1) Analyse critique des résultats expérimentaux 

5.1.1) Analyses microslrucUiralcs 

Un premier point révélé par nos analyses Jc dislocations est In présence majoritaire, à 5410 
comme h 7(H)0C1 de dislocations du type <!()()>. Cc resultai, nolammcnl à 5(K)0C. est 
particulièrement interessarli. En effet. Monis cl Monis |20'| onl observé pour le re-40al%AI une 
transition entre des superd is locations <l 11> à liasse temixirature cl des dislocations du type 
<!00> à haute temperature. Celle transition s'effectue, d'après leur élude, aux alentours de 
5000C pour une vitesse de déformation de 3 . 1 0 V . Un travail de thèse effectué dans notre 
institut par Zhao [103], a montre que lois d'une déformation par forgeage, où les vitesses de 
déformation sont très élevées (de l'ordre de 10"' a Is"'), celle transition se déplace vers de plus 
hautes températures (environ 050"C). con Urinimi une élude précédente 11041. Ainsi b 
température de transition augmenterait avec la vitesse de déformation et inversement. Donc, si à 
des vitesses de déformation de 3.IO Js l . Ia Iransition s'effectue vers 500"C, nous pouvons 
raisonnablement supposer que dans le cadre tie nos linages, où la vitesse maximum mesurée est 
3.10V1 , lu Iransition s'effectue à une teni|>ératiirc inférieure à 5(K)0C. Ceci conforte 
l'observation d'une majorité de dislocations de type <I00>. Par la suite, lois du calcul de 
certaines valeurs où Ic vecteur de Burgers va intervenir, nous utiliserons donc celui des 
dislocations du type <I00> soit h<lllls=0.29lnm. 

Pour les deux températures, ces dislocations <100> sont généralement mixtes avec cependant 
un caractère coin prépondérant. Les dislocations inleragisscnl avec les particules : nos 
observations montrent des dislocations ancrées à celles-ci. La courbure des dislocations. 
lorsqu'elles soni épinglces par les particules, n'est pas conlcttuc dans un seul plan. En effet. 
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lions observons tics courbures constituées de suites de segments qui sont, chacun. contenus 

dans dus plans diflerents. 

L'arrangement des dislocations dnns les grains ne conduit pas a la formation de sous-joints. La 

faible taille de grains peut en être la raison. La taille des sous-grains est en effet fonction de la 

contrainte, et si leur formation est possible, il est évidemment necessaire que la taille de grains 

soit supérieure à la taille tics sous-grains. 

lin l in. un dernier |H>iut interessant a noter est la stabilité de la inicrostruclure avec la temperature 
de déformation. I.a (aille «le grains el Ia distribution des oxydes restent incliangécs même après 
Otic iyste sons contrainte a 700"C |icndaitt pies de trois semaines. L'ajout d'oxydes d'yltrium au 
matériau prouve ici son efficacité grâce a sn grande stabilité. Celle-ci intervient directement en 
évitant la croissance des oxydes et indirectement en évitant le grossissement de la taille de grains 
par la présence des particules. Cette stabilité de la microstnicture confinile une précédente élude 
sur ce matériau [105J. L'observation de particules au niveau des joints de grains pennet, de 
plus, d'envisager que celles-ci limitent un éventuel glissement aux joints de grains. 

"=* En résumé : LT présence majoritaire de dislocations < I00> à caractère coin prépondérant 

permet d'écarter un certain nombre de modèles liés aux dislocations vis tels que Ic contrôle du 

linage par glissement dévié ou par le traînage de crans 1106]. Un mécanisme lié au cisaillement 

des particules peut également cire repoussé dans la mesure où les particules sont incohérentes et 

n'apparaissent donc pas cisaillées. Lc contournemenl des particules par le mécanisme d'Orowan 

est lui aussi improbable car aucune boucle de dislocation n'a été observée autour des particules. 

ce qui constituerai! une signature de ce mécanisme, Les observations et analyses identiques a 

500 el 7000C semblent indiquer un mécanisme similaire pour ces deux températures. 

5.1.2) Essais t i iucani i |ucs 

Les essais mécaniques montrent certains points communs ent«; les flunges à 500 et 7(K)0C. La 
I1CPrCSCiUaIiOn de l'évolution de la vitesse de déformation du stade secondaire en fonction de la 
contrai ni v en coordonnées 1oji;iril1imii|iies révolu, pour les deux te nipeY;!! lires, dus cxposiinls de 
cou liai« Ic H1, voisins (10.2 & 11.6). Ces exposants sont su|>crieurs à ceux classiquement 
obtenus [Miiir lus métaux purs. Un second |H>inl commun est la dépendance de l'énergie 
d'nctivaiion apparente. QA. avec la contrainte. Celle dépendance, définie par le volume 
d'nclivation V, est similaire pour les deux températures et constarne en fonction de la 
déformation. Ces deux traits communs viennent renforcer les conclusions faites suite aux 
observations microslructuralus où nous avons envisagé un mécanisme identique a 500 et 7(Ht0C. 

L'aspect général des courbes de fluage è = / ( £ ) , quelles que soient la température et la 

contrainte, révèle l'existence d'un slade Station unire sur quelques pour ceni de déformation 

précédé d'un stade primaire au cours duquel la vitesse de déformation chute de plusieurs ordres 

de grandeur. Ce type d'évolution de la vitesse de déformation au début de la déformation est 

liïiditkinncllcmcnt expliqué par l'iiugmcnlalion importante de la densité de dislocations. Celte 

densité augmentant. Ia contrainte interne qu'elle induit croît également, diminuant ainsi la vitesse 



93 

de déformation. Au coure du stade slalionnaire. un équilibre est obtenu cuire sources cl puils. cl 

Iu densité des dislocations reste constante. * 

=£> En ivsume : Ces résultats viennent renforcer les hypothèses laites pour les observations 
microstniclurafes où nous avions envisagé un même mécanisme de déformation a 500 et 7(XI0C. 
Les volumes d'aelivalion assez peu élevés et conslanls avec l'évolution de la déformation 
éliminent un contrôle [Missihle de Ea déformation plastique par le franchissement des arlires de la 
forêt de dislocations |6_S|. I J I chute de /: nu coure du slade primaire exclut un mécanisme 
similaire m\ trafilale de soluté comme c'est le cas pour cciliiiucs solutions solides, Les sci loi es 
opposent une fui Lc résistance au mouvement des dislocai ions et la vitesse initiale tie linage est 
faible. l'ar la suite, une au« men I al ion progressive de la vitesse de déformation apparaît, duc à 
l'augmentation de la densilé de dislocations mobiles |46|. 

5.1.3) Demarches envisagées pour l'analyse de nos résultais 

Les deux paragraphes précédents nous ont permis d'éliminer un certain nombre de mécanismes 

parfois évoqués afin d'expliquer la déformation en lluagc de matériaux renforcés par dispersion 

de particules. A ce slade de notre étude, il semble raisonnable de supposer i|ue la déformation de 

noire matériau s'effectue par le glissement de dislocations qui. au cours de leur déplacement, 

rencontrent des obstacles symbolisés par les particules d'oxydes d'ytlrium. Deux demarches 

sont alors envisageables. 

Ui première consiste à considérer que le imilériau renforcé suit la même loi de linage que Ia 
matrice, soit le matériau non renforcé. En d'autres termes, les mécanismes qui contrôlent le 
linage ih\ matériau renforcé et de la matrice sont identiques. Ui présence de particules dans le 
matériau renforcé n'est là que pour introduire une con irai nie seuil en dessous de laquelle la 
déformation est impossible. Comme nous l'avons précisé lors de notre revue de lilléralure, il 
exisle tics peu de résultats sur le lluagc de FeAI pur el aucun à notre connaissance dans la 
gamme de tcntjx-rature que nous éludions. Nous pouvons néanmoins, avec nos résullats, 
proposer un inécatiisuie de déformation pour le ETAI non renforcé. Bn effet, il apparaît 
clairement après nos observations microstructurales, que l'obstacle au glissement «les 
dislocations n'est autre que les particules. i)c plus, l'aspect des courbes de linage laisse 
supposer l'existence d'un équilibre de la structure des dislocations |icrmct(anl l'apparition du 
stade slalionnaire. Cet equi libre est obtenu grâce à la restauration dynamique des dislocations c l , 
en l'absence d'obstacles au glissement des dislocations (pas de particules), ce processus de 
restauration dynamique peut être considéré comme le mécanisme contrôlant le lluagc. Ce (y|>e de 
mécanisme a souvent été démontré dans le cas de métaux purs et également dans le cas de 
matériaux renforcés où la dispersion n'intervient donc que par l'émergence d'une contrainte 
seuil. Nous allons donc, dans un premier temps, analyser nus résullats en considérant que le 
linage du FeAl renforcé est contrôlé par la restauration dynamique moyennant l'irtlroduclion 
d'une contrainte seuil. 

La seconde démarche que nous pouvons suivre est très différente de la première. Si nous 

considérons toujours qu'il existe un équilibre de la structure de dislocations au niveau du slade 
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stationnai re, Ic processus gouvernant Ic (lunge du matériau renforcé csl cette fois-ci considère" 

connue éliint Ic franeliisscmenl îles p;uticutcs par les dislocutions. 

En résumé. nous décrivons le mouvement d'une dislocation dans notre matériau de In facon 
suivante : une fois émise la dislocation va glisser produisant ainsi une déformation plastique; au 
eours de celte phase de glissement, la dislocation rencontre des obstacles constitués par les 
particules qu'elle franchit-, finalement, par un mécanisme de montée, la dislocation peut entrer 
dans un pniccs.sus d'annihilation et penne!Ire In restauration. La première demarche que nous 
allons suivre au coin's du paragraphe 5.2) consiste à considérer la phase de restauration comme 
mécanisme de coni rôle du Nuage, lamlîs que la seconde, abordée dans le paragrapltc 5.3), 
considère comme mécanisme le frandiisscmcnl des particules. 

5.2) Interpretation des résultats en terme de fluage par restauration 

De nombreuses études 163} considèrent la déformation en flitnge de certains matériaux renforcés 

comme étant contrôlée par la restauration dynamique, l^es particules ne sont là que pour 

augmenter la contrainte nécessaire à lu deformatimi sans âne leur franchissement ne soit Ic 

facteur contrôlant. IM rationalisation des forts exposants de contrainte rencontrés lors de Vènule 

de ces matériaux est réalisée par l'introduction du concept de ctmtra'mtc seuil. L'énergie 

d'activnfion doit, dans Ic eus d'un contrôle jmr restauration, être égale à l'énergie d'auto-

diffusion. Or, ies énergies d'aclivaiion sont souvent largement supérieures à celles de l'unto-

diffusion. Ces valeurs peuvent également être rationalisées en prenant en compte les variations 

dii module de cisaillement et de la contrainte seuil avec la température. Dans ce paragrafile nous 

allons confronter nos résultats avec. ceux attendus lors d'an fluage contrôlé par lu restauration 

pour valider ou rejeter ce processus. 

5.2.1) Rationalisation de l'exposant de conlniinle 

Au cours du § <t. 1.3. nous avons appliqué la loi de Not ton |>our effectuer une jirumiere analyse 
de nos résultais. Les représentai ions graphiques \nt\ - / ( In(T) nous ont |iennis de déterminer 
les exposants de contrainte puur le Huage a 5(Hl el 7(Hl0C. Les valeurs obtenues ont été: 

- i l , ,= 10.2 Ì» 5(K)0C 

- IV, = 11.6 a 7(K)0C. 

Ces valeurs sont élevées, comme traditionnellement observé lors du linage de matériaux 

renforcés. Ces valeurs élevées ne sont pas explicables par les théories classiques du lluage et 

pour les rationaliser, le concept de conlraînle seuil a élé introduit. Cependant, pour que ce 

concept soit validé, il Taut pouvoir accorder aux valeurs de contrainte seuil une signifient ion 

physique. I l faut, de plus, parvenir à expliquer les valeurs de l'énergie d'aclivaiion. 

pniccs.su


9.5 

Lc concepì de contrainte seuil explique Ic l'hiage du matériau i cu li »ce cu lui attribuant hi même 

loi que Ic matériau non renforce. In matrice. modifiée simplement pur l'introduction d'une 

contrainte Seuil C„. Ainsi, pour obtenir In même vitesse de deformation. Ic matériau renforcé a 

besoin d'une contrainte égale à G+C„ quand le matériau non renforcé a seulement besoin d'une 

contrainte égale S O. On prenant pour la matrice une loi du type è, = Aa", la lui de lluage pour 

Ic matériau renforcé peut s'écrire : 

i:.t = A(C-On)" (ec|. 5.1) 

I A: M posimi do conliiiinlc H11 déterminé pour le maléiiau renforcé est donc atttomaliqueiiienl 
iamené a ta valeur n de la matrice. I .'ex (»osant dccouliaiulccsl ainsi directement ratiotialisé. 

5.2.2) Détermination des contraintes seuils 

Une façon de procéder pour déterminer la contrainte seuil est de comparer les courbes donnant 

la vitesse de déformation du stade secondaire en fonction de la contrainte pour la matrice et le 

inatériiui renforcé [67|. La contrainte seuil se déduit alors par la différence entre les courbes (§ 

2.4.2.b). Cette technique n'a pu être utilisée dans notre cas. dans la mesure où aucune étude sur 

le lluage du Fe-4()al%AI à .S(K) et 7(X)3C n'a été effectuée. Nous avons donc déterminé la 

contrainte seuil par une autre représentation graphique. lin effet. Ie concept de contrainte seuil 

iwrmct d'écrire, pour le materiali renforcé. Ia relation S. I précédemment iulrodiiile. on n est 

l'exposant de contrainte relatif a la matrice, l-i représentai iun gniphique de (T = fd''/" ) pcnnel 

de déterminer O11 par l'ordonnée à l'origine. Avec cette méthode, nous déterminons donc une 

contrainte setiiI qui est constante en l'onction de la contrainte, tandis que par la comparaison des 

couiiies relatives à la matrice et au matériau lenfoité il est possible de distinguer une éventuelle 

évolution de O11 avec G. Dc nombreuses théories prédisent, pour l'évaluation de la coitimi nie 

seuil, une valeur indépendante de la contrainte et nous pouvons alors comparer nos résultats 

avec ces mécanismes. 

Avant de déterminer a,, parcelle inélhode, il faut préalablement délinir l'exposant de contrainle n 
pour la matrice. Nous avons cimisi de prendre i\ci\x valeurs [jour n. La première, n=4 est 
souvent utilisée pour le lluage de métaux purs et notamment dans le cadre d'une élude sur le 
FeAI 11071. Les courbes de linage, et précisément lors du slade primaire, sont représentatives 
du comportement des métaux purs, ce qui rend cette valeur de n envisageable. La deuxième. 
n=8 a été proposée par Sherhy cl al. | S I | pour expliquer les caractéristiques de lluage de 
matériaux oil la structure de dislocations (taille des sous-grains) reste constante eu fonction de la 
contrainle. Dans le cadre des matériaux renforcés, la sti\icttne de dislocalions (sous-joiiils ou 
réseau de Franck), peut êlre tliclée par la distance inlerpailtculahe cl ainsi être considérée 
constante en function de la conlrainte. Nos observations microslrucluraies n'ayant pas révélé de 
vanni ion de la lai Ile des particules et des grains, ni donc de variation de la distance 
inlcrparticulairc. il paraît possible d'envisager celle valeur de n. Celle-ci a été utilisée avec 
succès pour l'élude d'un alliage d'aluminium renforcé pai' dispersion [ 108J. 
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Lu choix des exposants de contrainte, relatifs a la matrice, étant fixé, nous pouvons représenter 
graphiquement les courbes a = fié]'*) cl o = ftê\'*) et déterminer les valeurs de G11. Les 
courbes sont présentées ligures 5.1 et 5.2 et les résuluits sont synthétisés dans Ic tableau 5.1. 
Un calcul d'erreur sur l'ordonnée à l'origine a été cITcctué pour un intervalle de confiance de 
90%. 

5K+0K-, 

<IK+0K-

3 E + 0 8 -

O H , 

7im'C- O11=KOMPn 

sture - OI^OKMI1» 

2 K + 0 H -

I K + O H -

O K + ( I 0 -, 1 p 

O 0.02 0 .04 0 .06 

È ' " (s"""') 

S K + O K - . 

or,+ti D 

7IKrC-0(l=*37Mhi 

.•»«re - a =7.iMi'n 

T 1 
O 0 .05 0 .1 O. IS 0 .2 0 .25 

è 1/8,,-1/8, 

!•ig 5 . 1 : Oi l e mi ina l ion de la contrainte 

seti i l |H>«r ri=4. 

Fig 5.2 : IWtenninaliondc la conimin(e scuil 

pour n=8. 

11=4 n=8 

Fluage a 5W)0C 

Ruage à 7(KPC 

0,,=(208 ±2) MPa 

0,,=(80 ± 4) MPa 

0,,=(73 ±2) MPa 

o„=(37 ±3) MPa 

Tableau 5.1 : Valeurs des romnttnlcs seni Is déterminées suivant le choix den. 

Pour être validées , les valeurs de contraintes seuils présentées dans le tableau 5.1 sont 
comparées, dans Ic paragraphe suivant, aux valeurs prévues par les différents modèles présentés 
au paragraphe 2.4.3. Malgré les interactions dis local ion/particule révélées par les observations 
microsliucturales, un mécanisme de moulée ne peut Cire écarté pour expliquer nos valeurs de 
contraintes seuils. 
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5.2.3) Comparaison des coiilraiiites seuils expérimentales et théoriques 
j . •*-• . 

Lagncborg et al. [64] ont determine, pour des alliages à base de nickel, un régime de contrainte 

pour Ia]UcI la contrainte seuil est constante et égale à la contrainte athermique d'Orowan ö ( IK . 

Même si nos observations inicrostructuralcs réfulenl celte hypothèse, avant de nous intéresser à 

des mécanismes de montée nous pouvons, dans un premier temps, calculer, pour notre 

distributiori de particules, la contrainte d'Orowan correspondante. Celte valeur représente en 

effet une coiilrninlc de "référence" pour l'étude de matériaux renforcés par dispersion. Pour la 

calculer, nous utilisons In relation 2.30 : 

0.84Af Oh fr\ 

^ " " 2 J T ( I - U V 1 U - W U J 

Pour obtenir les valeurs de G à 7(K) et 5000C, nous avons utilise Ie travail de Lcamy et al. [109]. 

Nous avons obtenu les valeurs : 0,,,,=490Pa et G7011M 1.5GPa. 

Nous obtenons donc : - G(IK = 285MPa à 5000C 

- o ) W - 240MPa à 700°C 

Quelle que soit la valeur de l'exposant de contrainte n, la contrainte d'Orowan calculée est 

supérieure aux contraintes seuils obtenues (voir tableau 5.1). De plus, à 7IX)0C, les contraintes 

appliquées en lluage sont inférieures a o i m ce qui rend par dclmition ce mécanisme impossible. 

Il est donc clair qu'un mécanisme (el que Ic mécanisme d'Omwan ne peut Cire responsable de 

noire Huage. 

Concernant la contrainte seuil pour le processus de détachement modélisé par Arzt et al . [92], il 
faudrait pouvoir disposer de la valeur du paramètre de relaxation k pour utiliser la relation 2.37. 
Si Arzt el al. |93] ont défini une méthode pour le calcul de k, il est important de noter qu'elle 
n'est iitilisnblc que dans le cas où !'activation lhcrmk|tic conlribue au détachement, c'est à dire 
que la contrainte appliquée est inférieure à la contrainte seuil de détachement. Celte condition 
n'est évidemment pas remplie s'il faut considérer une contrainte seuil pour le fluage égale à la 
eonlrainte seuil de détachement. Si la valeur de k n'est pas accessible par une modélisation, en 
considérant les valeur de contraintes seuils du tableau 5.1 comme les valeur des contrainles 
seuils de détachement, la relation 2. .17 pennet ile calculer les valeurs de k si lividi les : 

- n =<l : k-0.0 à 5(H)11C el k-0.98 il 7(H)"C 

- n=S : k=0.98 à 5(H)0C et k=0.99 à 700°C. 

A paît pour n=4 à 50O0C, les valeurs de k ne sont pas très favorables à un contrôle par un 

processus de détachement (§ 2.3.4.1)). Quoi qu'il en soit, nous allons par la suilc estimer si des 

contraintes seuils telles que celles définies par le tableau 5.1 sont compatibles avec l'ensemble 

de nos résultats. Si cela s'avère être le cas, il sera alors utile d'étudier plus en détail la possibilité 

d'une contrainte seuil liée au processus de détachement. 

Nous allons maintenant nous intéresser à des mécanismes où la température intervient dans le 

dépassement des particules. En effet, un des paramètres importants dont la mobilité d'une 

dislocation dé|>end, est la température. Celle-ci joue un rôle essentiel en fournissant de l'énergie 

thermique pouvant faciliter le déplacement des dislocations. Les mécanismes de déformation 
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peuvent ainsi être différents de ceux agissant à basse temperature : moulée des dislocations, 

fluagc diffusion, etc. . Dans la gamme Oc températures (|ui nous intéresse (0.48T f et 0,59T1), la 

montée des dislocnlions est un mécanisme de déformation envisageable. Beaucoup d'études ont 

été réalisées pour modéliscr ce mécanisme lors du franchissement de particules en faisant 

apparaître des contraintes seuils pour la montée <§ 2.4.3). 

Brown et Ham [76] ont modélisé la montée locale autour de particules cubiques. Leurs 

résultais conduisent à une contrainte seuil égale à environ 70% de la contrainte d'Orowan. l'Ius 

tard. Shewfell et lïrown |77| se sont intéressés à ce inerite mécanisme dans le cas cette l'ois de 

particules sphériques. Ils obtiennent alors une conlrainle seuil de l'ordre de T„=0.32(.rhM. 

LaguctHirg (7Sj s'est, lui, intéressé au processus de montée généralisée eu niellant en avant le 

l'ail (pie la montée locale conslilue un mécanisme hors d'équilibre du l'ail du fort rayon de 

courbure de la dislocation dans ce cas. Il definii, lors du mécanisme de montée générale, une 

contrai nie seuil CT11 qui dépend de la conlrainle appliquée O : aM=0.7a. Ce coefficient île 

pro|>or[iominlilé ii élé confirmé par Lagneborg et llcrgiiian [641. Il esl clair que, dans ce cas de 

figure, la contrainte seuil mesurée à l'ordonnée à l'origine d'un graplie a = fie1,'") doit êlre 

nulle. En prenant d'autres hypothèses initiales, Ar/ l et Ashby |81 ] ont obtenu deux nouvelles 

valeurs de conlminte seuil pour les processus de montée locale et de montée générale : 

T11=(UGbM, pour la montée locale et T„=0.03GbM pour la moulée générale. Ar/.t et Rosier 1821. 

en étudiant la cinétique de la moulée des dislocations sur des particules, oui montré que le 

processus de montée locale n'est pas un processus d'équilibre. Ils calculent une conlrainle seuil 

égale à : T11=(Ii1Mj(GbM). Dans le cas de particules spliériques, ils rappi-ocheni le rapinai 

( Ii VA.) de r/À, soil, dans notre cas. un rapport d'environ 0.07. (Dans ces relations, l i * definii la 

hauteur des particules, c l l ï g 2.31). 

Af in de comparer l'ensemble des prévisions de ces modèles a. nos valeurs de conlrainle 

seuil, nous avons regroupé tous les résultais en unité GbM, dans le tableau 5.2, sauf pour le 

modèle de Lagneborg. Il est a noter que les conlraintes données dans ce tableau sont toutes des 

contraintes de cisaillement, ci que les variations du module de cisaillement avec la température 

sont prises en compte. 

Le tableau 5.2 ne pennet pas de mettre en évidence une relation directe de nos valeurs de 
contrainte seuil avec un processus de montée locale ou un processus de moulée généralisée. 
L'ordre de grandeur des contrainlcs seuils obtenues avec un exposant n=4 est néanmoins plus 
en liaison avec un processus de moulée locale qu'un processus généralisé. IJU processus île 
montée généralisée. Ici que défini par Lagneborg |78|. est lui à éliminer . Hn effet, la 
propoliioim;ititc entre la contrainte seuil el Iu uonlnitnlc ;i|i[>liquée doîl conduire à une ordonna: ;t 
l'origine (donc une contrainte seuil) nulle sur les graphe o = f(é't") (f ig 2.30). cl les 
ex|iosanls de contrainte n cl »„ doivent êtie égaux (§ 2.3.2a). \M valeur n=8 implique des 
contraintes seuils qui. celte fois-ci, sont plus en rapport avec un processus de montée générale. 
La conlrainle seuil obtenue à 7(HPC (0.O0GbZX.) esl même assez proche de la valeur définie par 
Arzl et Rosier |82 | (0.07GbM.). Quoi qu'il en soit, l'accord entre l'ensemble nos valeurs cl 
celles des modèles n'esl pas probant. Nous allons néanmoins poursuivie ce développement alili 
d'affiner l'élude de nos essais de lluage avec le concept de contrainte seuil. 



W 

ti=4 

n=8 

FIuagch 7000C 

FIuagc a 500°C 

FIuagc à 70O0C 
FIuagc * 50O0C 

0.2Gb/X 

0.44GWX 

0.09GWX 

0.15GWX 

Sliewfeltet Hiown |77| montée localo 

üignc(K)ig |78| il UH lice generale 

Arzt el Ashby |81J montée lucale 

moulée générale 

Arzt et Uoslcr 182] moulée generale 

0.32Gb/X 

T „ = 0 . 7 T 

0.3GbA 

0.04GbZX 

0.07Gb/*. 

Tableau 5.2 : Comparaison de nos contraintes seuils avec celles prévues par dilïérents processus de moulée. 

Un point interessarli à considérer ici est l'impact d'ime contrainte seuil conslaiile sur l'exposant 

de contrainte U1, du matériau renforcé. En effet. l'utilisation de la loi de Notion modi liée par le 

concept de coiilraiiilc seuil, implique une ilépcnikini-u de l'exposant de contrainte »,, en fonction 

de la contrainte duns le cas où O11=Oc. Comme nous l'avons précisé au § 2.3.2a. Ie lien entre les 

exposants de contrainte n() et n avec la contrainte appliquée est donné par la relation 2.28 : 

- "a 

CT-(T11 

En prenant pour n les deux valeurs précédemment envisagées cl les contraintes seuils 
corrcspondanles. nous pouvons calculer l'évolution de n(l dans la gamine de contraintes utilisée. 
Les lé.MilInls soni présentés dans le labteau 5.3. 

linage il 7 W C l'Itingc a 5 W C 

O=I(KIMPa O=IAOM t'a O=IMK)MPa rj=4(H)MI'a 

n = 4 

n = 8 

ii„=20 ± 5 n„=8.5 ± I 1),, = 13 ± 2 n „ = K . 5 ± 1 

n„ = 12.5 ± I n„ = 10.5 ± I n„ = 10.5 ± I n„ = 10 ± I 

TabL'au s.l : Involution de n,, avec lu coiiiraiule 

Hn observant la figure 4.6 du § 4.1.3, le choix d'une contrainte seuil constante, délcrminée avec 

n=4, peut être écarté pour le fluagc à 7(X)3C. En effet, malgré l'échelle de vitesse de déformation 

icslie in le présentée ligure 4.6, mie variation de n,, comprise enlie 20 et 8.6 paraît impossible. 
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Dims Ics autres ens de figuro. Ics résultais du tableau 5.3 ne peuvent être clairement validés en 

coin parai son avec les courbes de In figure 4.6. 

Si l'utilisation du concept de contrainte seuil dans notre cas donne des valeurs de O11 qui 

n'appoilcnl pas de corrélations très satisfaisantes, nous allons dans Ic paragraphe suivant 

évaluer si la rationalisation de l'énergie d'activation apparente du lluagc est, elle, plus 

convaincante. 

5.2.A) U i i l i im; i l i s ; i t i nn de l 'energie d 'nc t iv i i l i on apparente 

Dans le cadre de la deformation en lluagc cotilrôlée par la restauration dynamique, l'énergie 

d'îielivalion du lluagc doit être comparée aux énergies deactivation des mécanismes de diffusion 

: diffusion en volume ou diffusion par le cieur des dislocations. L'énergie d'activation de ce 

dernier mécanisme est souvent prise égale à la moitié de l'énergie pour la diffusion en volume. 

l-es valeurs d'énergie d'activation déterminées au § 4.2 sont, pour la déformation à 7000C, 

supérieures à l'énergie d'aulo-diffusion : 445U-IiIoI"1 pour O=MSMPa et 425kJ.mol*' pour 

O= 160MPa contre 2"JOkJjIIoI'' pour l'niito-dilTuKÌon. Dans Io cas do In deformili ion à 5(K)0C. les 

énergies trouvées sont légèrement inférieures à l'aulo-diflusion. Une première correction a 

apporter aux mesures d'énergie deactivation, et (|uc nous avons effectuée, est de prendre en 

considération In dépendance do module de cisaillement avec la température. L'énergie 

d'nclivalion mesurée est une énergie d'activalion apparente QA et la valeur corrigée est nommée 

0 ( • lin parlant de l'équation de Doni et al. |53| établie pour la restauration, il est possible 

d'établir la relation suivante entre QA et Or : 

Qc = & + V - < « - 1 ^ ( ^ ) («i- 5.2) 

Dc la môme facon que pour déterminer les valeur de G pour les températures de 5(X) et 7(X)0C, 

la variation de G avec la lenijiérature dG/cIT a été déduite du travail de Leamy, Gibson et Kayser 

1109] : dO/tlT - -37.5 MPn-K"'. Le tableau 5.4 donne les valeurs corrigées Q,-

51¾ r c 7t nrc 

O (MhD 330 4(H) 115 I « ) 

Q ^ U - m o l " ' ) I 280 | 250 | 445 | 425 

0,.(U-IiKiI-1) 251 221 378 358 

HiWoa11 5.4 : Contait») i k lïtwrgie il'ncltviition en tenant cumplc île 

l:i ilcpeinliiiice iln iiuHlnk i k eisnitloittcnl avec la lemitf nilun:. 

Celte collection n'apparaît pas suffisante pour ramener les valeurs d'énergie d'activation QA à 

7(X)0C vers la valeur de l'auto-diffusion. De plus, cette correction ne donne pas d'explication à 

la dépendance de l'énergie d'activation avec la contrainte. A la dépendance des modules 

d'élasticité avec la température, nous pouvons ajouter une correction liée à la dépendance de hi 
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contrainte seuil avec Ia température. Lc lien entre QA et Q,- est alors donné par la relation 2.27 

préalablement introduite au § 2.3.2a : 

Avec cette relation, il est alors possible d'expliquer une dépendance de QA avec la contrainte 
alors que Q,- peut cire constante comme cela doit être le cas pour la restauration. Le dernier 
lernie a droite de l'éyalilé esl en cl Ici foi ici i un de la conlrainlc. Ui difficulté. dans noire cas, est 
ta determination de la Variation de la contrainte .seuil avec la Icmpcrattirc. Nous pouvons calculer 
celte variation par les valeurs de contniintes seuils obtenues a 5(X) el 7(X)X (tableau 5.1 ), mais 
nous obtenons alors des variations très importantes. \u\ procédant de la soi le, l'idéal sérail en 
fail de disposer de con trai ni os seuils pour des lem perai urus plus proches [ I0K|. CcHains auteurs 
|ó3| alliiliiienl a a „ la uiêine dépendance en lcui|>éraluic <pie celle du nuHlule île cisaillenienl. 
Celle dcmiciu possibililé a également été Icslée. Le tableau 5.5 donne, d'une part, une vue 
synlbétique des valeurs de Q1. obtenues et. d'autre part, la valeur calculée de la dépendance de 
QA avec la contrainle. &(f'A, donnée par le dernier ternie a droite de l'équation 2.27. Cette valeur 
esl à comparer avec la dépendance observée de Q. ; AQA. 

T 

C(MPa) 

QA (kj.mor') 

AQA(kJ.m0r
l) 

n 

w c 
115 160 

445 425 

20 

=4 

5(H)0C 

330 400 

280 250 

30 

n = 

7(XFC 

115 160 

! 445' ^ 425' : 

20 

= 8 

autre 

330 400 

280 25<P 

30 

Qc (kj-mol"') 

AQ\ (kJ.mol1) 

. - - 1 6 2 

325 

• 70. »;»* 179 

139 

: 2 5 8 ' # V 2 y i - " 

53 

î 2 3 2 ; 208 

fi 

O 

Q1. (k j .niol ' ) 

Ay,î (U.nior'i 

^6l) 3x4 

35 

251 229 

K 

375 365 

IO 

252 223 

I 

O 

TiiItliMii 5.5 : JVt-NOiIlIiIimi de l:< a>iTCcIion de l'Inertie <l'iicliv;ili(>ii on tonimi ciinijilo des vaiinliiuu de lu uoiiiiiiiuie 

soiiil et ilu IIHKIU Ic de eis;iilleinciii uveo ki iciiipOrniun:. 

,/a. | -> <ta„/irr a -ii.fijMl'a.K'1 fxmm =4. 
© *- calatici: à partir tics valeurs Jc a„(tahtcaii 5.1) => { 

<"" -» JanItTT * -II. IJiMI'n K'' » In f H s 8. 

@ *- calculée il partir Je => 
«T Jl 

-> JanIJT - -1).07 Ml'a.K •' pour i, = A cl T 7 O J W . 

JanIJT <= -II.IIS5Ml'a.K-' pour„ = 8 et T 7MPC. 

JanIJT = -IlISMI'a.K'1 i»mr,i = 4ci T - SfHfX:. 

-> JanIJT =-0.1155 MPaK ' pimr u = 8 el T 5I)IfX:. 
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Lc lnblciiu 5.5 pernici de constater qu'en prenant pour la variation de O0, en fonction de la 

température, ta variation mesurée ou une variation proportionnelle à celle du module de 

cisaillement, l'énergie corrigée Q,- obtenue reste differente des énergies de diffusion et fonction 

de Ia contrainte. Un point également particulièrement important est que la dépendance de QA 

avec la conlntinte reste inexpliquée. Les résultais obtenus peuvent même parfois apparaître 

incohérents. 

Si lu comparaison des conimintes seuils obtenues avec celles prévues pur les modèles laissait, 
grâce a des ordres de grandeur comparables, (ine possibilité ;m concepì de contrainte seuil 
d'ex|ili(|iier nos résultais de Munge, les valeurs d'énergie d'iiclivatioii [tcmictlciil de rejeter 
définitivement celle hypolhèse. Ces dernières ne peuvent être expliquées, que l'on s'intéresse à 
leur videur ou à leur dépendance avec la contrainte. I x linage du TeAl renforcé n'est donc pas 
contrôlé par ta resliuiniiion. Nous pouvons alors nous orienter vers la deuxième possibilité 
d'interprétation envisagée au paragraphe 3.1.3). c'est a dhc le coiilrûle du linage par Ic 
franchissement des obstacles au glissement des dislocations : les particules J1Y2O1. 

5.3) Fluagc contrôlé par Ic franchissement des particules 

Nous allons (Ums ce chapitre examiner la deuxième possibilité d'interprétation évoquée au 

paragraphe 5.1 J), hi vitesse tie flutter est alors contrôlée par le franchissement des pniïtcutes. 

Nos essais defittale étant effectués à 5(X) et 7WX.', une contribution de h température doit em­

prise en compte pour le franchissement des pnnicules : le franchissement est thermiquement 

activé. Ix'S premières idées sur le dépassement thermiquement activé de particules ont donné Heu 

à des modèles où la montée de Ia dislocation sur la particule était le mécanisme prépondérant. 

Pitts récemment, des observations et des considerations théoriques ont mis l'accent sur 

l'existence d'une interaction attraethv entre dislocation et particule à hante température. Arzt et 

al. ont développé un modèle où le détachement de la dislocation de l'interface matrice/particule 

est le facteur contrôlant la vitesse de déformation. Avant d'étudier plus en détail ces possibilités 

pour expliquer lefliuige de notre matériau, nous pouvons dans un premier temps nous intéresser 

mix paramètres d'activniion que nous avons déterminés pour emitter leur cohérence 1rs uns par 

rapport aux mures. 

.5.3.1) Dépendance tic l 'énergie d 'ac t iva t ion avec la con t ra in te 

I x formalisme de !'activation thermique permet d'introduire nue variation éventuelle de l'énergie 

d'activniion Q1. (cnlhalpic interne) avec la contrainte. L'énergie d'aclivaliou appaiente O A étant 

difléicnlc de Q,., en raison île la dépendance de £„ avec la température, il est raisonnable de 

supposer |ioiir QA et Q,. une dépendance identique avec la contrainte. Lc formalisme de 

l'aclivalion thermique décompose l'énergie à fournir pour le franchissement de l'obstacle. Q,lh,. 

en deux parties : l'une est l'énergie d'activniion Q(. coiTespoitdant à la contribution Ihcnuiquc. et 

l'autre correspond au travail Je la contrainte appliquée T V pour le franchissement. La vitesse de 

déformation en lluageest en effet exprimée par la relation (§ 2.2.6) : 
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' • " • " « - M 
= £,>exi>\ -

k.T 
(eq. 5.3) 

La dépendance Jo l'energie (!'activation avec la contrainte est définie par le volume (!'activation 
donné par la relation : 

Un premier point est donc de véri lier si In dépendance de l'énergie d'aclivalion apparente avec la 
contrainte est correctement décrite par le volume d'aclivalion. l'our cela, nous pouvons 
compaicr les volumes d'aclivalion déterminés de deux manières différentes : 

- Ia premiere consiste à utiliser l'équation 5.4 en prenant les valeurs d'énergie 
déterminées expérimentalement (voir tableau 4.3 §4-2). Il l'mu noter qu'avec deux valeurs de Qrt 

par température, nous sommes amené à supposer que la dépendance de QA avec la contiiiinle est 
linéaire. En d'autres ternies, le volume (!'activation est supposé indépendant, ou peu dépendant, 
de la contrainte. Le calcul des v<j1 urnes d'aetivation nous donne les résultats suivants : 

=> V = 8 9 ^ = 44..¾! à 7DO0C 
=> V = 86Ir' = 43CÌ à 5(K)0C. 

- Lit seconde méthode consiste a l'aire une mesure directe du volume d'aclivalion par des 
sauts de vitesse de déformation en cours de déformation t§4.3). Nous avons obtenu les résultais 
suivants : 

=> V = 77b' = 38.513 pour la déformation à 700X 
=> V = 75b' = 37.5SÌ pour la déformation à 5(K)0C. 

Le bon accord entre les valeurs des volumes d'aetivation obtenues par les deux méthodes 
supporte fortement l'hypothèse que l'énergie d'aetivation apparente du lluage (el Q1) est 
dépendante de la conlrainle appliquée. Notre hypothèse quant à une dépendance linéaire de QA 

avec la contrainte paraît également raisonnable dans la mesure où, lors des sauts de vilesse de 
dé loin tat ion, les volumes ont été mesurés pour des niveaux de conlrainle de l'ordre tie I1Ml MPa 
à 7(H)X el ulOMI'a il 5(XtX (5 4.3). Ix volume d'aetivation semble donc relativement 
indépendant de la conlrainle. L'égalité des volumes pour les deux lempératures permet de penser 
que l'obstacle qui gouverne la vilesse île déformation en lluage du matériau est identique à 5(Mt 
el 7(K)X. Celle conclusion confirme nos observations expérimentales en MET où nous avons 
constaté que pour les deux températures les dislocations soni majoritairement ancrées aux 
particules. Uans les deux cas, les particules semblent donc bien être l'obstacle contrôlant le 
lluage du matériau. Enfin. Ie bon accord entre la dépendance de Qn en contrainte et le volume 
d'aetivation mesuré par sauts de vilesse conforte la validité de notre procédure pour la 
détermination de l'énergie d'aclivalion. La mesure de QA par sauts de température ne garantissait 
pas une mesure à structure constante dû à l'inertie des sauts de température, contrairement à la 
mesure des volumes qui, elle, a pu être effectuée instantanément. L'évolution possible de la 
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structure ;ui cours des snuls de température n'a doni; apparemment pas affecté les valeurs 

d'énergie d'aclivation. 

Il existe une troisième possibilité pour évaluer Ic volume d'aclivation. En effet, la combinaison 

des équations 2.3 et 3.4 permet de relier le volume d'aclivation V à l'exposant de contrainte n 

par la relation : 

V = 
nk„T 

(eq. 5.5) 

l;.n prenant putirl i les valeurs de H11, celle relation pcimct immédiatement de voir que la condition 

H11 constimi implique un volume d'aclivation inversement proportionnel h la contrainte, ce qui cxl 

contraire h nos précédentes cone I usi DM s. Le tableau 5.6 présente les valeurs de H11 prévues p:ir la 

relation 5.5 si le volume est pris constant, et égal aux valeurs mesurées, et réciproque meni, les 

valeurs du volume d'aclivalion également prévues par la relation 5.5 si n est pris constant et égal 

a U11. Celle troisième possibilité |H)ur le calcul de V donne des résultats très différents île ceux 

obtenus précédemment. Les valeurs de l'exposant de contrainte sont très éloignées de celles que 

nous avons obtenues soil 10.2 a SX)0C et 11.6 a 7(XTC. En prenant ces valeurs de n(), les 

volumes d'aclivation calculés deviennent, connue prévu, dépendants de la conlnunle. 

Néanmoins, si nous considérons l'ensemble des valeurs possibles pour le volume d'aclivation 

en fonction des mécanismes, les valeurs trouvées restent de l'ordre de grandeur de celles 

obtenues par les deux autres ntétliodcs. Cette différence dans les valeurs du volume d'aclivation 

peut s'expliquer en reconsidérant les conditions dans lesquelles n et V sont mesurés. La valeur 

de l'expusillil de contrainte n donne révolution de lu vitesse de linage en fonction de la 

contrainte, pour une (cmiieniture donnée. Celle valeur englolie à la fois la dépendance en 

contrainte du mécanisme contrôlant la vitesse de déformation, et la dépendance en contrainte de 

la structure de dislocation : la loi puissance <eq. 2.3) prend en compte tous les paramètres 

dépendant de la contrainte. Parallèlement, le volume d'aclivation est un paramètre qui détermine 

également la dé|)cndancc de la vitesse de déformation avec la conlrainle, mais les conditions 

dans lesquelles il est mesuré (sauts de vitesse de déformation instantanés) donnent une valeur a 

lem|)érature el structure de dislocation constantes. Seule la dépendance en contrainte du 

mécanisme contrôlant la vitesse de déformation est prise en compte. Ces différences de 

conditions pour les mesures de n et V pcnncltcnt d'envisager que l'égalité 5.5 peut ne pas être 

VO-H liée. 

a (Ml*a) 

X(MPa) 

na pour V=77b,=38.5ii 

V pour n cte (= n„) 

v _ ".i V 
T 

7ixrc 

KH) 

33.3 

4.6 

18%' 

94.5Q 

150 

50 

7 

1261)' 

MCI 

sxrc 

3(H) 

KH) 

17.6 

44b' 

221Ì 

4(H) 

133.3 

23.5 

331»' 

16.512 

Tiibfciw 5.(>: Calent des valeurs de n„et V il partir de In relation 5.5. 
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Il n'en resle pas moins que l'ensemble de nos résultais sur les paramètres deactivation est 

cohérent et permet d'affirmer que les énergies d'activalion Oft el Q1- soni dépendantes de la 

contrainte, celte dépendance étant correctement décrite par le volume d'udì val ion. Nous allons. 

dans la sitile de ce chapitre, exploiter les valeurs des paramètres d'artivation afin d'identifier le 

mécanisme par lequel les dislocations franchissent les particules. 

5.3.2) Franchissement t ics par t icu les par un mécanisme de montée 

Au paragraphe 5.2.3. nous avons considéré la vitesse de Huage comme élnnt contrôlée par la 
restauration dynamique, les particules étant franchies par un mécanisme de moulée, donnant lieu 
à l'apparition d'une contrainte seuil. [Jans Ic cas où la vitesse de lluage est conlrôlée par le 
franchissement des particules par les dislocations, les mécanismes de montée peuvent-ils 
expliquer nos lésullals '.' 

Rosier et Arzt |82| oui montré que le processus de montée générale conduit à des exposants de 

contraintes maximum de l'ordre de 6. Celte valeur maximale est de beaucoup in feri cure aux 

exposants de contrainte déterminés et un contrôle de la vitesse de défbnnaliun par un lei 

processus semble peu envisageable. Concernant le mécanisme de montée locale, Arz.1 cl Rosier 

[K3| precìseli! qu'il peut cire stabilisé par l'existence d'une relaxation de l'énergie de la 

dislocation à l'interface. Cependant, dans ce cas, en plus du processus de moulée un processus 

de détachement apparaît. Or. l'obstacle que constitue le détachement pour le mouvement de la 

dislocation est le plus important des deux, ne permettant pas à la moulée locale d'être considétéc 

comme un processus pouvant contrôler Ia vitesse de déformation. 

l'ar conséquent, ni un processus de moulée générale, qui conduit à des cx|K>san(s de contrainte 
maximum de ô. ni un processus de montée locale, qui lorsqu'il esl envisageable devient 
négligeable devant le détachement, peuvent èlre évoqués pour notre matériau. 

5.3.3) Application du modèle de Arzt 

Kn partati! des analyses de Smlovir/. cl al.|8S-00|. Ar/.l cl al. |')2.0.11 ont développé un modèle 
de linage où la vitesse de déformation est contrôlée par le détachement de la dislocation de la 
particule. Ce processus de détachement dépend de la relaxation de l'énergie de la dislocation à 
l'inlcrface matrice/particule. Contrairement à Srolovil/, et al., Arzt et al. ne considèrent qu'une 
relaxation partielle de celte énergie. Ils définissent un paramètre de relaxation k qui traduit une 
énergie de ligue, par unité de longueur, de la dislocation à l'interface Ii,. inférieure à celle de la 
matrice !ïM : 1:,,=1:1^,. Leur modélisation conduit LI une contrainle T11 nécessaire au détachement 
de la dislocation de la particule teq. 2.37) : 

Lorsque la conlrainfe appliquée est inférieure à la contrainte de détachement T0, l'artivation 

thermique fournil alors l'énergie nécessaire au processus. Leurs calculs définissent celle énergie 
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Ed comme (eq. 2.4t) : 

L'énergie d'aclivalìon tlu 11 unge est égale il la somme de l'energie d'aclivalìon du détachement 

Ej , cl de l'énergie d'nuto-dirfusion permettant la montée de la dislocation a l'interface. 

Enfin, ils définissent une valeur critique de k en dessous de laquelle le processus lié au 

détachement de la particule est dominant par rapport au mécanisme de montée locale (eq. 2.39) : 

I _ £ ï . suit t i i,„s mure cas : ktth - 0.9,3. 

Ainsi, même pour une 1res faillie relaxation a l'interface. Ie contrôle du lluagc par le processus 

de dél.'icliciiicnt est prédominant devant le processus de montée locale. De plus, si le mécanisme 

de montée est général, ce qui est d'autant plus envisageable que le facteur de relaxation k est 

proche, de I, la valeur de krt(( est encore plus proche de 1. Le processus de détachement est alors 

toujours dominant infime pour des valeurs de k proches de l'unité 192]. 

Plusieurs relations pcrincllcnt d'accéder aux valeurs du paramètre de relaxation k et de la 

contrainte de détachement T1. Nous avons effectué ces calculs en supposant que l'auto-diffusion 

est liée u la diffusion en volume Q1 pour le lluagc a 7(X)0C, et à la diffusion par le cœur des 

dislocations Q pour le linage à 5(X)0C. En effet, la modélisation ne peut être appliquée que dans 

les cas où l'énergie d'aclivation du linage est supérieure iì l'energie d'atito-dìITiisìoii. Considérer 

la diffusion en volume a .MX)X ne pcnnellrail pas de remplir celte condition. I x tableau 5.7 

donne les contiainles «le détachement et les paramètres de relaxation dans les quatre cas où nous 

avons déterminé l'énergie d'activalion apparente QA. 

Ru 

O = I l S M P a 

O11 = 265MPa 

k - O.03 

ige h 7(X)0C 

C = IW)MPa 

O11 = 34OMPa 

k - 0.94 

Fl u age 

O = 33OMPa 

O11 = 970MPa 

k = 0.95 

15(X)0C 

O = 4(X)MPa 

O11= UXX)MPa 

k - O.05 

Tiihknii 5.7 : CnImI tic li iciinlminli ' [lu tlelitcftcntcni cl du plinti nitro de rcluxiitinn. 

Nous constatons que les valeurs de k sont égales ou légèrement supérieures à celle de klf(l. A 

partir de ces valeurs, cl en raison de l'incertitude sur la nature exacte du processus de montée, il 

n'est pas possible d'affirmer ou d'infirmer que le processus de détachement, modélisé par Ar/t 

et al., soit effectivement le mécanisme h mettre en avant. Cependant, il est possible par la 

relation 2.37 de vérifier la cohérence des résultais. Ceux-ci doivent en effet vérifier la iclalion : 

TiV? 
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A 7(X)0C le nippon GWX vaut 135 MPa tandis qu'à M)O0C il est de l'ordre de IW) Ml'a. Or. pour 

le tenue à gauche de l'égalité 5.6, les quatre cas du tableau 5.7 pris dans l'ordre donnent une 

valeur de : 240 Ml 'a, 330 Ml 'a. 1035 MPa cl 1070 MPa. Ces résultais ne sont guère en bon 

accord, et le modele défini précédemment ne semble pas être applicable dans notre cas même si 

nos observations ont révélé des dislocations retenues côlé détachement. Dans leur modélisation. 

Arzt et al. considérait que la partie de la dislocation à l'interface iiialriee/particule revient 

progressi veinent dans le plan de glissement originel où le reste de la dislocation continue 

d'avancer. Ut phase ultime où le détachement se produit consiste en une dislocation relcnue en 

un point à l'interface. Celle configuration est observable sur la Hg 2.36 du paragraphe 2.3.4b 

(cas (U)). L'apport de l'énergie thermi[|ue. en plus de l'énergie mécanique, permei de diminuer la 

longueur de ligne à l'intei'hicc, d'énergie par nnilé de lungucur IcP111 (avec k le paramétre de 

relaxation :k<\), au profil d'une augmentation de la longueur de ligne contenue dans la inali ice, 

d'énergie par unité de longueur EM. Nous allons dans le paragraphe suivant exposer une aulie 

possibilité qui nous permettra d'exploiter nos résultats. 

5.3.4) Proposition d'un mécanisme de lluage 

Att paragraphe 5.3.1. nous avons montré que Ic formalisme de I'activation thermique pennet 

d'introduire une dépendance de l'énergie d'aclivation avec la eonlrainle. lin prenant en compte la 

relaxation de l'énergie de ligne à l'inlerface particule/matrice. Ie modèle de Aiv,l et al. pernici 

d'apporter une explication aux valeurs de l'énergie d'aclivation et de l'exposant de contrainte. 

Ce|>endanl l'ulilisalion île ce modèle au paragraphe 5.3.3 a montré qu'il ne [lernielliitl pas. dans 

notre cas, d'expliquer nos résultais. Cependant, l'idée d'une lelaxalion des forces de répulsion 

entre dislocation et particule paraîl compatible avec nos observations an MIiT el nos résultats. 

En effet, l'analyse microstruclurale réalisée par MI iT montre des dislocations ancrées aux 

particules témoignant d'une interaction particule/dislocation. Certaines micrographies présentent 

de plus des dislocations retenues côté détachement. Afin d'essayer de comprendre Ie 

franchissement des particules par les dislocations, il faut dans notre cas revenir à l'élude de 

Srolovitz el al. [88-90.1 sur la modélisation de l'interaction dislocation/particule. Des conclusions 

de Srolovitz et al., Arzt et al. [92-93.1 ont ulilisé l'existence d'une interaction attractive 

particule/dislocation, c'est à dire le fait que la dislocation soit à l'interface de la particule. Une 

fois Jl l'inleiface, l'énergie de ligne est relaxée conduisant à un contrôle du franchissement des 

pailieiiles par un processus de délaehemenl. 

Srolovitz et al. |90| définissent trois composantes pour la force qui s'exerce sur une dislocation 
au voisinage d'une particule. Ils distinguent en effet la force due à la contrainte appliquée, la 
force due à la concentration de la eonlrainle par la particule, et la force due à l'interaction du 
champ de conlniinte lié a l;i dislocation avec la particule. I>ans le cas particulier d'une interface 
complètement relaxée (S 2.3.4.a). le bilan de ces coiii|>osanles conduit à une force de glissement 
attractive et une force de montée dirigée vers le centre de la particule. Une fois à l'interface. 
Srolovitz et al. (901 supposent que le coeur de la dislocation va être complètement relaxé ce qui 
le rendra invisible par observation en MET. Dans nolie cas, la dislocation reste visible à 
l'interface, figure 4.24. conduisant à ne considérer qu'une relaxation partielle. Celle relaxation 
de l'énergie de la dislocation à l'interface peut conduire à l'apparii ion d'une nouvelle force de 
moulée, sur la partie de la dislt>calioii proche de l'inierl'aee, également dirigée vers le centre de la 
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particule ptiur maximaliser la longueur de dislocation à !'interface. A partir de ces nSsultnls 

présentés par Srolovitz et al., nous proposons que le franchissement de la particule par la 

dislocation peut cire qualitativement décrit de la façon suivante : 

- Ia première étape amene la dislocation a l'interface grâce aux forces d'interaction attractives. 

- à l'interface, l'énergie de Ia dislocation est relaxée et des forces de montée dirigées vers le plan 

equatorial de la particule agissent sur la dislocation. 

- en réponse a la contrainte appliquée, la dislocation dans la matrice va se couihcr entre les 

particules jusqu'il finalement forcer la partie de dislocation à l'interface a surmonter la particule. 
malgré l'existence île foiccs de montée dirigées vers le centre tie la particule. I xi tension de ligne 

|>eiinet eu effet à la force de glissement, agissant sur la dislocation daits la maliicc, d'être 

Irtinsmisc il la panie a l'iiilerface. Si la dislocation ïi l'intcrl'ace ne |xiuvai( monter, tin mécanisme 

d'Orowan devrait opérer pour franchir l'obstacle que constitue la particule. 

- une fois le pôle passé, la force de montée dirigée vers le plan equatorial due a l'interaction 

dislocation/particule, pousse la dislocation dans la matrice a quitter son plan pour se rapprocher 

du centre de la particule. La panie de Ut dislocation qui est a l'interface va alors également 

rapidement se déplacer vers le centre de la particule pour minimiser la longueur totale de 

dislocation. L i partie de dislocation à l'interface est donc positionnée a proximité du centre de la 

particule, et, si le plan de glissement originel de la dislocation n'est pas le plan equatorial de la 

particule, la dislocation à l'interface et la partie proche de l'interface sont hors du plan de 

glissement originel. 

• Srolovitz et al. |90] mollirent de plus que la force de montée qui agit sur la dislocation en 

raison de l'interaction dislocation/particule décroît en s'éloignant de la particule pour linalcmciU 

être sans incidence sur la partie de la dislocation éloignée de la pailiculc. I x lien entre celle partie 

de la dislocation et celle à l'interface |>eut alors être décomjHtsé en une suite de segments, chacun 

contenu dans un plan ili ricreili. 

Celle interpretation difière de celle presenile par Arzt et al.|92-93) qui considèrent qu'une fois 
passé le pôle, la dislocation à l'interface revient progressivement dans son plan de glissement 
originel en fonction de l'avancemcnl de la dislocation dans la matrice (ligure 2.36). Ils ne 
prennent pas en compte les forces d'interaction dislocation/particule qui peuvent s'exercer sur la 
dislocation contenue dans la matrice. Ces forces peuvent cependant être importantes cl dans le 
cas du l7cAI renforcé par Y , 0 , , où le rapport des modules d'élasticité n'est pas follement 
supérieur à I 1110|. une Torce de mon Ice alti adi ve peut agir sur des distances allant de 2iï 5 fois 
le rayon de ta palliente |W| . .Sur les ligures 4.25 e et d. où le veeletir de lïtirgers de la 
d i s u n i o n C CNI iierpc-iuliciilnirc au plan de la feuille, la prise en compte d'une telle force. 
agissant sur des distances égales à plusieurs fois le rayon de la particule, |>crnicl de comprendre 
la configuration de la dislocation C. 

Eîn résumé. Ia configuration de la dislocation dans sa phase de détachement peut être résumée de 

la manière suivante : 

- Ia partie de dislocation dans la matrice, éloignée de la particule, est dans son plan de glissement 

originel 
- Ia partie à l'interface est dans une position proche du plan equatorial de la particule 

- Ia liaison entre ces deux parlies de la dislocation est une suite de segments hors du plan de 

glissement originel glissant chacun dans des plans différents. 
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Ces hypotheses permellenl »lois d'apporter une explication |>ossible »ux observaiiuns 
mieaistlucturaies qui ont révélé des dislocations ancrées aux particules du côté détachement, 
avec une courbure de la partie resiée dans la matrice constituée d'une suite de segments glissant 
dans des plans différents. 

Le détachement de la dislocation à l'interface peut alois s'effectuer par un processus de montée, 
ce (|ui |>ciniel il la dislocation d'amorcer un lelour vers son plan de glissement originel en .se 
détachant, Lc déluclieiiicul sera clï'eelif lorsque la dislocation ne sera plus retenue que par ui> 
|Hiint (un atome) et que l'absorption d'une duini ere lacune |>crnicllrn finalement d'éliminer tous 
contacts enHe la particule et la disliK'alton. A l'instar de Ar/4 et Rosier \l)3\. Ia probabilité de 
détachement dépend de la probabilité d'absorption de la dernière lacune et de la probabilité d'être 
arrive a la configuration critique de détacliement (retenue de la dislocation en un point). Ui 
probabilité d'absorption Ì\'U\K lacune, pour supprimer le dernier point de contaci entre la 
dislocation et la particule, dépend de la probabilité de présence d'une lacune en proche voisin du 
[joint considéré et de la probabilité de migration de celle lacune. Celle probabilité esl donc à 
relier avec l'énergie d'aulo-diffusion Qv La probabilité d'êlrc arrive h la configuration critique 
de délachemenl esl, elle, liée à une énergie de détachement E11 duc à la relaxation de l'énergie de 
ligne de la dislocation à l'interface. Celle énergie de délachemenl En correspond il l'énergie totale 
à fournir pour que le processus de détacliement, moyennant l'apport de lacunes, soil 
opérationnel. En appliquant une eonlrainte au matériau, nous fournissons une certaine quanlité 
de celle énergie par le biais d'une contribution mécanique égale a xV. Lc solde de l'énergie à 
fournir doit alors êlre apporté par une contribution énergétique thermique. L'énergie de 
l'obstacle Q111N s'écrit donc : 

QM. = QV + E1, <*)• 5.7) 

Celle valeur de Q1 ̂ est accessible expérimentalement par la relation : 

Q(8V = Q,. + TV (cq. 5.8) 

oùQ (, est l'énergie d'aclivalion de fluage et définit la contribution énergétique i henni que et TV 
esl la conni bution énergétique mécanique |KUir le franchissement de l'olisi :icle. 

En utilisant pour Q1. tes valeurs de QA présentées par le lableati 4..V il est possible desùmer la 
valeur de Q(lh-. La variation du terme pré-exponentiel r(1 de l'équation 2.2 avec la température, 
principalement due à la variation du module de cisaillement, est la SoUi1Ce possible d'écart entre 
les valeurs de Q1. et QA. S'il est dillìcilc de calculer précisément la correction, que celle 
dejiendance du module de cisaillement avec la lenq)éraluie entraînerait sur les valeurs de QA, 
nous supposons qu'elle doit être du tnèine ordre de grandeur que la correction calculée au 
paragraphe 5.2.4. el nous la négligerons pour le calcul de Q)lhs. Les résultats du calcul de Qolw 

soni présenlés dans le lableati 5.8 suivant : 
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O (MPa) 

x (MPa) 

Q,- (kJ.mor') 

Q1*. (Id.mol-1) 

115 

38.3 

445 

488 

7(XPC 

160 

53.3 

425 

4R5 

330 

110 

280 

405 

5(X)0C 

400 

133.3 

250 

401 

Ttiltieni> S.R: Calcul de ta bnrrttn: OncrpiSIh|tiL' con*li l i i& |*nr l'iJisiitele itti niniiveniuiil (Ics (lidtwnihint. 

Lc tableau 5.H [Mirnicl de constater que l'energie tic l'imslncle 0;1H_ est plus élevée n 7(XC1C qu'a 

5000C. IJe plus, pour une température donnée. celle valeur »e semble pas dépendre de la 

contrainte appliquée. Cela nous conforte pour la déeom|»osition de Q ( lh l en une partie liée à 

l'auto-diffusion et tine lice an processus de détachement, Ionics deux cluni indépendantes de la 

contrainte appliquée. En s'inlcrcssant aux valeurs inférieures de Q11^ à 5000C, comparées à 

celtes obtenues à 7000C, nous pouvons iclcvcr un point intéressant. Nous avons vu, a travers 

nos résultats, que l'obstacle aux dislocations était sensiblement identique pour les deux 

lenipéralures. L'énergie de détachement E11 a alors probablement la même expression pour les 

deux lenipéralures. Il paraît également évident que cette énergie va dépendre de paramètres liés 

au matériau et notamment le module de cisaillement. Aussi, l'énergie Q 1 ^ doit cite supérieure a 

5(X)0C. La valeur inférieure de Q, „ „ f i 5 0 0 X peut alors être duc à un changement de processus de 

diffusion, soil a une variation de l'énergie Qv. fin considérant que Q v doit être icliée a la 

diffusion en volume à 700X et à la diffusion par le cœur des dislocations a 5(K)0C, il est 

possible d'estimer la valeur de l'énergie de délachemenl Ii11 par la relalion 5.7. Lc calcul est 

effectué en prenant, pour l'énergie de diffusion par Ic cœur des dislocations, une valeur égale à 

la moitié de celle pour la dilïusion en volume (soit environ 15OkJ.mol"'). Les résultais donnent 

pour E11 des valeurs de l'ordre de 20OkJ.mof a 7(XI0C ci de 25OkJ.mof à 5(X)0C. Nous 

obtenons bien alors une énergie de détachement supérieure à 5(X)0C, avec un écart entre les deux 

températures de l'ordre de 5OkJ.mol"1. Une varialion proportionnelle à celle du module de 

cisaillement donnerait un écart d'environ 4OkJ-HiOf1 (C=41.5GPa à 7(X)°C et 49CPa à W C ) . 

Les suppositions concernant une énergie de détachement proportionnelle au module de 

cisaillement ci un cliangemenl du processus de diffusion entre les deux lemjiéraitiies paraissent 

donc justifiées. 

l iest donc possible d'intcrpréler les observations mierostnicluraleseld'ap|iorier une explication 

aux valeurs d'énergie d'activation en mettant en avant un contrôle du fluage par un processus de 

détachement dû il l'existence d'une intonici ton attractive entre h dislocation et la particule. 

Concernant les volumes d'activalion, les valeurs obtenues ne soni pas 1res élevées. Pour s'en 

convaincre, il est possible d'estimer la valeur du volume en considérant le travail de la contrainte 

sur une longueur de dislocation égale à la distance Înterpartictilaire X. Le volume d'nclivation est 

donné par la relation V=XbX, et en prenant une distance d'activalion égale à I ou 2h. des 

valeurs de 300 a 6(MJb' sont obtenues. Si ces valeurs sont supérieures à celles mesurées, les 

dislocations apparaissent néanmoins courbées enlre les oxydes, lémoignanl du travail de la 
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contrainte stir edle partie de la dislocalion. A partir tic ces considérations, doux possibilités 

peuvent être envisagées pour expliquer les valeurs inférieures obtenues. 

La premiere consiste a supposer qu'une contrainte effective T1.,,, proportionnelle à la contrainte 

appliquée T, agit sur la dislocation : Tuil=Kt (avec K<l) . La definition du volume d'activalion 

permet alors d'écrire la relation : 

'--(£)--(¾)!¾-'"- — 
où V1, délinil le volume effectif, soit le volume sur lequel une force effective inlerviei)!. l_a 

ielation 5.9 perinei alors d'expliquer la mesure d'un volume d'acliviilion inférieur au volume 

d'aclîvalion effectif dans l'hypothèse d'une contrainte effective proportionnelle à la contrainte 

appliquée. 

La seconde possibilité est d'envisager que la contrainte appliquée n'agit pas sur la totalité du 

segment de dislocation de longueur X. Si elle intervient sur une longueur X'= o.tX (avec cc,.< I ). 

Ic volume d'activation devient : V = V b X . soit V= a(A.bX. Cette supposition permet, elle aussi, 

de considérer un volume inférieur à XbX. 

Si deux possibilités ont été évoquées pour expliquer les volumes d'activation mesurés, il faut 

inainlenanl s'intéresser ii leur validité. A partir des résultais de Siobvitz el al. [9()|. certains 

éléments peuvent être mis en avant pour apporter une crédibilité aux suggestions piécédenles. 

L'interaction dislocation/particule lait apparatus des forces de glissement doni Ic bilan donne 

une force ntlraclive au voisinage de la particule. Ui conqiosanle attractive de la force de 

glissement est en eilet ini|iortanle au voisinage de l'inteiface et diminue ensuite rapidement. Sur 

nue dislalico de 2 à 3 fois le rayon de la particule, la force de glissement attractive |>eut êlie 

supérieure à la force de glissement produite par la contrainte appliquée. Il y a alors compétition 

cuire la force appliquée qui pousse la dislocation et la force attractive qui la retient. La force 

résultante ne contribuera donc au glissement de la dislocalion qu'à partir d'une certaine distance 

de l'interface. |>crmcl(ant. pour le volume d'activation. d'envisager une longueur de dislocation 

inférieure à la dislance iulerparliculaire. Parallèlement, lorsque la Ebree résultante permei le 

glissement de la dislocalion, son intensité continue d'être a 11 celée par l'interaction attractive 

même si celle-ci n'esi plus dominante par rapport à la force appliquée. La supposition qu'une 

contrainte efficace, inférieure el proportionnelle à la contrainte appliquée, agit sur la dislocalion 

peut alors être considérée. 

Ainsi, les deux hypothèses inlmduilcs piécédeiiimciil pour expliquer les volumes d'activation 

peuvent Ionics deux trouver une juslilication par l'inleraelion dislocation/particule, l'olir 

quantifier el entériner ces hypothèses, il faudrait |>ouvoir disposer d'une modélisation de 

l ï literati km entre une dislocalion et une particule sphérique, ce qui est considéré comme 

insoluble par Siotovil/. et al. Néanmoins ces auteurs précisctil que leur modèle en i\cu\ 

dimensions reste i|tialilativcuicnl valable en trois dimensions el les duux hypothèses formulées 

peuvent alois clie retenues. 

En résumé, nous proposons que le détachement de la dislocation de la particule est responsable 

des caractéristiques de linage de noire malériaii aux températures de 5(H) el 7 W C . A l'approche 

de la particule. Ia dislocation subit des forces allraetivcs qui vont lui permettre d'arriver à 
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l'in 1er race malricc/pailiculc. l'arni !element, une forco de montée dirigée vers le plan equatorial du 

In particule pousse In dislocation à l'interface hors de son plan de glissement originel. Lc 

détachement s'effectue alors par absorption de lacunes qui va permettre, en plus du 

détachement, d'amorcer un retour vers le plan de glissement originel. Ln probabilité de 

détachement sera alors égale h la probabilité d'absorption de la dernière lacune nécessaire et à la 

probabilité d'être parvenu a In configuration critique de détachement. LT probabilité d'absorption 

de In Inculte est égale h Q v , i|ue nous définissons égale à l'énergie de diffusion en volume ft 

7tXJ°C et a l'énergie de diffusion par le cœur des dislocations Ä 5(K)0C. La probabilité d'être 

arrivé a la configuration critique de détachement est fonction de l'énergie G,, qui trouve son 

origine dans la relaxation de l'énergie de ligne de la dislocation a l'interface. Ui dislocai ion étant 

a l'iiitcifaec dans une jntsilion éiiergé[i{[iieinen( fu voi alile, une énergie (Ii11) doit cire fournie 

|K>iiri|ue le détachement de la dislocatimi puisse s'effectuer. Celle énergie 13,, se retrouve dans 

l'énergie d'activalion du fluage diminuée de la contribution due a la contrainte appliquée. Celte 

contribution s'effectue par le travail de la contrainte appliquée qui doit, en plus de partici|x:r au 

détachement, contrer les forces d'interaction qui s'exercent sur In dislocation contenue dans la 

matrice. 
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CONCLUSIONS 
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L'élude du comportement eu linage du l;e-40al%AI grade 3 dévelopjxî pur le CfÀKUM/ClIA de 

Grenoble a été effectuée a 500 et 7(WC. Pour chaque température, une série d'essais en Huage :i 

été condili le cl dus essais avec sauls de lctii|)éralure el sauls île vitesse de dél'oniialion oui permis 

ladélcntiinaliondcs énergies cl volumes d'aclivation. L'analyse des propriélés de lluagc de ce 

matériau a été complétée par une caraclcrisation microslruclufale. Ui !aille de grains a été 

déterminée, loul contine les caractéristiques de la dispersion de particules : laille moyenne. 

fraction volumique et distance inlerparliculairc. Concernant les dislocations, leur vecteur de 

Bürgers, leur arrangement et leur plan de glissement ont été évalués. De l'ensemble de ces 

résultats, nous avons déduit les points essentiels suivants : 

I ) Lc matériau présente une microstruclurc avec une petite taille de grains (=650nm) à l'intérieur 

desquels une dispersion de particules homogène est observable. Le diamètre moyen de ces 

particules est île Mimt et l'ensemble de la micioslmclure. grains et particules, n'est pas alicele 

par le maintien a la lempéralure de déformation. 

2) Les résultais de lluage donnent des caractéristiques classiquement observées dans les 

matériaux renforcés : l'exposant de contrainte n„ est «normalement élevé et l'énergie d'aetivation 

du nuage, à 70O0C, est largement supérieure à l'énergie de Ia diffusion en volume. 

3) L'énergie d'aelivalion du fluitge est dépendante de la contrainlc appliquée. Celte dépendance 
est dermic par le volume d'aetivation qui est similaire à 5(X) et 7000C. 

-t) Les disli>calions soni majorilaircincnt du type <I00> avec un caractère coin dominant. filles 
sont ancrées aux particules, lémoignant d'une inlcraclion. La courbure des dislocations cnlre les 
particules n'est pas régulière el |>eul être décomposée en différentes parties étant chacune 
contenue dans un plan de glissement different. 

L'ensemble de ces résultais nous a conduit à envisager deux possibilités pour expliquer le 

comportement en fluagc du matériau. Nous avons, dans un premier temps, suivi une démarche 

couramment employée pour l'élude des matériaux renforcés. Celle-ci consiste à attribuer au 

matériau renforcé une loi identique à celle valable pour une matrice de référence moyennant 

l'introduction d'une contrainte seuil due à la présence des particules. Pour étudier celle 

possibilité, nous nous sommes intéressé aux différents modèles permellanl de tenir compie de la 

présence des particules. Notre travail a alors montré que le concepì de contrainte seuil n'était pas 

applicable au matériau. Les contraintes seuils obtenues ne correspondent pas à des valeurs 
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modélisées et Ics énergies d'iteli valimi mcsuiées n'ont pu cire expliquées. Aussi, dims un 
second temps, l'inlcraclion dislocation/particule observable en microscopic a clé envisagée pour 
comprendre les résultats. Dans ce cas. in loi de ftuage csl propre au matériau renforcé et est liée 
au franchissement des particules par les dislocations. Le modèle de Arzl cl al. faisant référence 
dans Ic cadre des études sur l'interaction dislocali on/parti eu le. les résultais de cette modélisation 
ont été appliqués au matériau. Si les paramètres obtenus ne sont pas satisfaisants, l'idée d'une 
interaction attractive cl d'une relaxation de ta dislocation a l'interface matrice/particule peut 
néanmoins êlre conservée pour proposer une nouvelle configuration de détachement. En 
repailaiil des resulting (Ic Smlovil/ cl al., il est |*>ssihle que les parties de dislocation a 
l'inlerl'ncc et proche île l'intcifncc ne soient pas duns Ie plan de glissement originel, en raison de 
forces de montée dirigées vers le plan equatorial de lu particule. La dislocation peut alors su 
détacher île la palliarle pur l'absorption d'une lacune, à condition qu'une lacune soil en proche 
voisin et que la dislocation soit parvenue a la configuration critique de détachement. Pour 
parvenir à celte configuration, nous définissons une énergie En qui résulte de la position 
éiicrgcliqucmcnl favorable de la dislocation a l'interrace. Celle énergie est indé|>cmlanlc de la 
contrainte et rentre en compie dans l'expression de l'énergie d'aclivution du lluagc tout comme 
la contribution énergétique de la contrainte appliquée. Nous écrivons alors l'énergie d'activation 
sous la fomic : 

Q1. = QV +E11-TV 

où 0,- est l'énergie d'activation du fluagc. Qv csl l'énergie d'activation de i'auto-difrusion 
pennellarli l'apport de lacunes, Ii1, est l'énergie dite de "détachement" et T.V est la contribution 
enei gotique de la coni m iute appliquée T par l'intermédiaire du volume d'activation V. Ix 
développement de cette idée conduit a |H>s(ulcr une variation du mécanisme de diffusion entre les 
deux températures : diffusion en volume à 7IX)0C et diffusion par le ereur des dislocations a 
5000C. La considération des forces d'interaction au voisinage de la particule peut expliquer les 
valeurs de volumes d'activation obtenues. Finalement, le lien enlrc Ia dislocation à l'interface. 
hors de son plan de glissement, et la partie contenue dans la matrice, s'effectue par une 
succession de changement de plan permettant d'expliquer nos analyses de plans de glissement. 

Si notre description du mécanisme de détachement reste somme toute asse/, qualitative, elle a 
néanmoins le mérite de prendre en compte l'ensemble de nos résultais et de nos analyses et d'en 
donner un bilan cohérent. 
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