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INTRODUCTION

Généralement, les matériaux sont portés 2 haute température soit
par nécessité lorsque les équipements doivent fonctionner en permanence 2
température élevée (industries nucléaires et aérospatiales) et on recherche
alors principalement une grande résistance au fluage, soit pour les déformer
plastiquement et dans ce cas on recherche plutdt une diminution temporaire

de la résistance mécanique et ane augmentation de la ductilité.

Un des aspects trés important du comportement 3 chaud des matériaux
monophasés ou polyphasés est le glissement macroscopique des grains les uns
par rapport aux autres le long de leur interface commune. Ce phénomene de
fluage intergranulaire est connu depuis trds longtemps et a &té observé dans
tous les matériaux monophasés [i,g? . Dans les matériaux biphasés, un glisse-
ment aux joints de phases peut &tre observé de fagon analogue lorsque ceux-ci
sont sollicités dans le domaine des déformations superplastiques [§-§7 . Ce
mécanisme de glissement aux joints de grains ou de phases peut représenter une
part importante de la déformation plastique 2 chaud. De plus, ce glissement
est souvent 2 l'origine d'un endommagement par formation de cavités ou de
fissures au niveau des joints de grains ou (et) de phases. Cet endommagement
fait actuellement 1l'objet de nombreuses études, car son importance est grande
dans la conception des pidces qui doivent &tre sollicitées mécaniquement 2

température élevée.

Certains auteurs ont abordé 1'étude du glissement aux joints de
grains 3 partir de matériaux polycristallins, le situant ainsi dans son envi-
ronnement habituel /6-11/ . Cependant, 1'analyse est rendue difficile du fait
de 1'état de contrainte qui r2gne dans chaque joint, du grand nombre de joints
agissant dont les glissements sont incompatibles aux joints triples et de
1l'existence de déformations intracristallines. De plus, ces observations sont
limitées 2 la surface et ne traduisent qu'imparfaitement le r8le des joints
de grains en volume. C'est pourquoi certains auteurs ont développé des travaux
a partir de bicristaux /12-15/ qui permettent entre autre de se libérer du
probl2me de compatibilité aux joints triples et de mieux maitriser certains
paramdtres géométriques du joint tels que l'orientation relative des grains

et le plan de l'interface.



Les études sur le joint de phases ont été jusqu'a ce jour limitées
aux matériaux polyctistallins biphasés [§-§7 s [i§7 et sont sujettes aux mémes
remarques que précédemment. Les eutectiques lamellaires dans lesquels le
joint de phases est relativement plan constituent une premidre simplification
du probléme. Ainsi, dans une premidre approche, nous avions étudié le glisse-
ment le long des interfaces de 1l'eutectique lamellaire Pb-Sn soumis 2 un
cisaillement simple parall2lement aux plans des lamelles [i7-217 . I1 a été
montré qu'il existe une grande dispersion dans les valeurs des vitesses de
cisaillement mesurées au niveau des interfaces et dans le coefficient n de
sensibilité de la vitesse 3 la contrainte. Ces dispersions sont dues vraisem-
blablement 3 la différence de morphologie des interfaces. Les difficultés de
mesure et d'interprétation rencontrées au cours de cette premidre étude ont

motivé celle qui fait 1l'objet de ce travail.

Afin de mieux cerner le comportement du joint de phases, il nous
est apparu nécessaire de réaliser un matériau constitué de deux phases mono-
cristallines de natures chimiques différentes séparées par une interface

plane. Dans la suite, nous appellerons un tel matériau un bicristal biphasé.

La réalisation des bicristaux biphasés, ses caractéristiques mor-

phologiques et cristallographiques constituent la premi2re partie de ce rapport.

Dans une seconde partie sont déterminées et analysées les lois de comportement

de ces bicristaux biphasés soumis 3 un cisaillement simple.
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I.

PARTIE I - BICRISTAUX BIPHASES

Dans cette premiére partie, aprds avoir rappelé les différentes
méthodes déja utilisées pour réaliser des bicristaux biphasés, nous présen-
terons une nouvelle technique de préparation mise au point au laboratoire
et fondée sur une propriété caractéristique de la diffusion en phase solide
en systéme polyphasé. Nous justifierons ensuite le choix des couples de
diffusion étudiés . Nous analyserons enfin 1'interface obtenue & partir des
phases aet Bdu laiton d'un point de vue morphologique (planéité du joint,

présence de macles) , chimique (profil de concentration) et cristallographi-

que (orientations relatives des phases).

RAPPEL DES METHODES UTILISEES POUR REALISER DES BICRISTAUX BIPHASES

Trois techniques ont déja été utilisées pour réaliser des bicristaux
biphasés. La premi2re est fondée sur l'utilisation de deux métaux ayant des
points de fusion tres différents et des solubilités mutuelles quasiment nulles.
La phase ayant le point de fusion le plus bas est liquide et croft sur celle
dont le point de fusion est le plus élevé . Le tableaul.l indique les couples

qui ont déj3 été étudiés.

Ag-Fe Cu-Pb Mo-W Se-Te
Structure cfec - cc cfe - cc cc - cce h A8-h A8
TF °C 960-1534 1083-327 2620-3380 217-450
Réf. dif 5 A2 [3] (&7 (3]
TABLEAU I.1

Bicristaux biphasés réalisés 3 partir de deux métaux ayant des points de

fusion tres différents et des solubilités mutuelles trés faibles.




La zone de transition entre les deux phases est faible, elle est
due 2 la grande différence entre les points de fusion et 3 la faible valeur
du coefficient de diffusion d'un des éléments dans 1'autre 2 la température
de préparation [i? . Les interfaces ainsi obtenues sont bien localisées et
trés proches de 1'équilibre thermodynamique, ce qui facilite 1'étude théori-
que. Cependant, ils ne sont pas représentatifs d'une interface précipité-
matrice /6/car on ne peut exclure au niveau de 1'interface, la présence de
pores qui seraient a l'origine, dans les études de diffusion, d'un transport
de 1'élément diffusant par un mécanisme de diffusion superficielle ou d'éva -
poration condensation. Sur 1'Ag-Fe, BONDY [i7 et JOB [27 ont vérifié en uti-
lisant soit la microfractographie, soit la dissolution chimique sélective,
qu'il n'existe pas de pores de dimensions notables sans rejeter toutefois
la possibilité de l'existence de micropores tels que ceux observés par
SCHOBER et BALLUFFI [27 dans des joints de grains préparés par soudure de
deux films minces monocristallins. Il faut remarquer également que la défini-
tion du domaine de déformation 3 chaud est délicate lorsque les deux composés
ont des points de fusion et des duretés trds différents. Aussi, ce type

d'interface se préte mal & des études de déformation a chaud.

La deuxidme technique consiste 2 souder pat diffusion deux métaux
purs dont le diagramme d'équilibre est du type eutectique avec deux solutions
solides (Ag-Cu, Pb-Sn, Cd-Zn). PERINET [§7 a utilisé 1'alliage Ag-Cu qui
présente la plus grande solubilité mutuelle pour réaliser par soudure des
bicristaux biphasés. Apr2s traitement, 1'interface limite deux phases dont
les compositions chimiques au voisinage de l'interface sont données par le
diagramme d'équilibre. On—est amené alors 3 considérerunéquilibre thermo=—
dynamique local, 1l'ensemble du bicristal biphasé n'étant pas a 1'équilibre
thermodynamique. Dans cette méthode comme dans la précédente, 1'interface
initiale séparant les deux phases et l'interface finale sont confondues et
peuvent contenir des impuretés et des oxydes. La plupart des alliages sont
constitués d'une solution solide et d'une phase intermédiaire ou d'une solu-
tion solide et d'un composé intermétallique et les deux techniques précédentes
sont limitées 3 un petit nombre d'alliages biphasés tr2s particuliers
et peu utilisés (immiscibilité des composants dans un cas et alliages eu-

tectiques avec solubilité mutuelle dans 1'autre).

La troisi®me méthode peut s'appliquer & un grand nombre d'alliages

Cu-Zn [5,27, Cu-Ni-Zn [iQ7, Cu-Zn-Sn [i17 et consiste 2 fondre localement
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I.

dans un fort gradient de température, les deux phases monocristallines cons-
tituant le couple. Le matériau ainsi obtenu est constitué des deux phases
monocristallines initiales séparées par une région de transition biphasée

a4 gros grains. Par un traitement thermique sur un bicristal biphasé de laiton
@ - B,HINGWE et SUBRAMANIAN [ig7 réduisent puis annulent complétement cette
zone duplex de transition. Cependant, il reste dans 1'interface un grand
nombre de défauts géométriques (période 50 um environ, amplitude 10 pum). Les
auteurs ont montré que la composition chimique au voisinage de 1'interface
est bien celle donnée par le diagramme d'équilibre, mais & des distances de
1'ordre de 80 pm, la composition est celle du matériau de base. Comme dans
la méthode précédente, 1'ensemble de 1'échantillon n'est pas 2 1'équilibre

thermodynamique.

REALISATION DE BICRISTAUX BIPHASES PAR DIFFUSION EN PHASE SOLIDE

1.2.1. Principe

La méthode que nous avons utilisée est fondée sur un résultat
classique de la diffusion en systéme polyphasé [i3,1§7 . Lorsque deux matériaux
purs A et B non miscibles en toute proportion sont pressés 1l'un contre 1'autre
et portés a haute température, toutes les phases intermédiaires prédites par
le diagramme d'équilibre apparaissent (Fig. I.1.a) , exceptionnellement, cer-
taines phases peuvent &tre absentes [i§7 - 8i au lieu de prendre comme matériau
de départ les métaux purs A et B, on réalise un couple a partir de deux phases
o et B consécutives d'un diagramme d'équilibre, la diffusion fait apparaitre
une seule interface (Fig. I.1.b). L'examen du diagramme d'équilibre , Fig. I.1.b
par exemple, montre qu'il est nécessaire de tremper les échantillons aprés
diffusion afin d'éviter la précipitation de la phase a dans la phase B au
niveau de 1'interface. Pour la méme raison, les expériences ultérieures, diffu-
sion 2 1'interphase ou essais mécaniques, devront &tre effectudes i une tempé-

rature égale ou légdrement supérieure 3 la température de diffusion.

Contrairement aux techniques précédentes, celle-ci repose sur la
création par diffusion d'une nouvelle phase,B sur la figure I.1.b, dans 1la
phase mére o , 1'interface a-8 se déplagant d'autant plus rapidement que
la différence entre les limites de solubilité CaB et CBa est plus faible [i§7.
Cette méthode peut s'appliquer a un grand nombre de couples. Nous avons repor-

té dans le tableaul.2, d'aprés les données de HANSEN [ié;, les principaux



SYSTEME DOMAINE DE TEMPERATURE
Ag - Al 610 - 780
Ccd 440 - 736
Mg — 759
Zn 258 ~ 710
Al - Co 300 - 1400
Cu 565 - 1037
Ni — 1395
Au - Zn 404 - 642
Cu - Be 605 - 866
Ga 620 - 915
In 574 ~ 710
Sn 586 - 798
Zn 454 - 902
Pd - Zn 700 - 1350

Principaux

TABLEAU 1.2

couples conduisant 3 des interfaces CFC-CC
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couples conduisant 3 des interfaces du type cfc-cc en indiquant le domaine
de température d'utilisation. Elle peut également s'appliquer a des couples
solutions solides - composés intermétalliques. Ainsi, nous avons pu obtenir
une jonction entre une solution solide d'étain dans le cuivre et la phase
€ (Cq3Sn) . 11 apparait également possible de réaliser une jonction entre

une solution sotide de cuivre dans 1'aluminium et la phase 6 (A12Cu).

I.2.2. Déplacement de 1l'interface en fonction du temps et équilibre thermo

dynamique

KIRKALDY [il7 a démontré que dans un couple de diffusion semi-infini
constitué d'un nombre quelconque de composants, la loi de déplacement en
fonction du temps des différentes phases intermédiaires tend vers unme loi

1/2 . Ceci est vrai pour des coefficients de diffusion

parabolique : £~ t
constants ou variables et résulte du fait que 1'équilibre local est atteint
dans un temps trés court . Certains écarts a la loi parabolique 2 1'origine
des temps peuvent s'expliquer par une valeur anormalement élevée de 1'énergie
d'activation pour le transfert des atomes 3 travers un ou plusieurs joints de
phases. Expérimentalement [il7 , le déplacement des interfaces suit une loi

parabolique et permet ainsi d'envisager l'existence d'un équilibre thermody-

namique local.

KINDSON [i§7,reprenant les hypoth2ses de KIRKALDY, a donné une

expression compléte du déplacement de 1'interface.

(DK)Ba-(DK)aB

3 = 2

8 /t = AaB/E (1.1)

a CGB-CBG
N _ ac . . . e _
ol Kasou 8a /E(?;> af ou Bo DaB et DBa sont les coefficients d'inter

diffusion dans les phases a et B, les distances étant prises par rapport 2
1'interface de Matano. La constante AdB peut &tre positive, négative ou

nulle suivant les valeurs relatives des termes (DK)aB et (DK)Ba . En consé-
quence, l'interface peut se déplacer suivant le sens des X positifs ou négatif
et méme rester stationnaire dans le temps. 11 faut remarquer que la constante
AaB ne suit pas une loi d'Arrhenius simple : cette constante dépend de la
différence entre deux coefficients d'interdiffusion qui sont eux-mémes des
moyennes pondérées des coefficients de diffusion des espeéces diffusantes ;
elle est généralement fonction des limites de solubilité CaB et CBa qui dé-

pendent de la température.



Deux hypothéses sont contenues implicitement dans ce raisonnement.
La premidre est que la croissance des phases est déterminéde uniquement par
la diffusion en volume; la seconde considere que la vitesse de germination
d'une phase est tras rapide et ne contrdle pas le mécanisme de déplacement

de 1'interface.

Cas des couples de diffusion finis

Dans un couple de diffusion infini, le sens et la vitesse de dé-
placement de 1'interface sont déterminés par la valeur de la constante Ayg
de 1'équation (I.1). Lorsque le couple est de dimension finie, la quantité
d'espdce diffusante, qui est limitée, diminue au cours du temps et modifie
la valeur du terme AaB . Ceci se traduit sur la courbe déplacement - temps
par un écart 2 la loi parabolique tel que celui que nous avons observé sur
le couple CuAlu--CuAIB (fig. I.2.b) . Dans un cas extréme oli le temps de
diffusion serait infiniment long, 1'interface peut méme régresser pour attein-
dre finalement une position correspondant 2 1'équilibre thermodynamique. Nous
allons montrer que cette technique n'est pas acceptable pour réaliser des
bicristaux biphasés proches de 1'équilibre thermodynamique, car d'une part
elle nécessite des temps tras longs de diffusion pendant lesquels la dézin-
cification de la phase Bne peut Plus &tre négligée et d'autre part 1'inter-
face ne reste pas plan, mais s'incurve et contient un nombre important de
défauts géométriques.

Considérons un couple de diffusion fini constitué des phases a et B

de masses m, et mg et de compositions initiales cao et C pour lequel on

Bo
suppose que la diffusion dans la phase B est beaucoup plus rapide que dans

la phase a . Ceci a pour conséquence que le gradient de concentration dans
la phase B est beaucoup plus faible que dans la phase a (fig. I.2.c) ce qui

BGI - Nous supposerons de plus

que le produit (DK)Ba est supérieur en valeur absolue au produit (Dx)aﬁ de

sorte que le terme AaB soit positif et que le déplacement de 1'interface se

correspond 3 un instant donné 2 'KGB|:>IK

fasse dans le sens des x positifs. Au cours de la diffusion, lorsque la quan-
tité d'espéce diffusante diminue,le gradient de concentration dans la phase B
diminue également, alors que celui dans la phase o reste constant. Ainsi, le
terme Aaﬁ va décroitre en méme temps que IKBal » passer par zéro (immobilité
de 1'interface) puis changer de signe lorsque KBa tend vers zéro (Fig. I.2.a).
L'interface se déplace alors vers les x négatifs et tend asymptotiquement

vers une position d'équilibre €y, qui est atteinte lorsque la concentration

dans la phase a est constante et égale 2a CaB(KuB tend vers zéro) . L'ensemble
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de 1'échantillon est alors a 1'équilibre thermodynamique et la position £, de
l'interface s'obtient par la'regle des segments inverses" (¢, peut &tre po-
sitif, négatifounul). Il faut remarquer que dans le premier stade de la
diffusion (déplacement vers les x positifs) ‘DKIBa > pnqas et le déplacement
de l'interface est contrdlé par la diffusion dans la phase B8, alors que dans
le second stade (déplacement vers les x négatifs) (DK)Banu O et c'est la dif-
fusion dans la phase a qui contrdle le déplacement de l'interface. Comme nous
avons fait 1'hypothése que la diffusion dans la phase a est lente, il apparaft
impossible de réaliser de cette manidre et dans des temps raisonnables, des
échantillons a 1'équilibre thermodynamique avec des profondeurs de pénétra-

tion importantes.

D'autre part, dans la région B de la figure I.2.a, la nouvelle in-
terface s'incurve et dans la région C des instabilités apparaissent le long
du front de diffusion rendant ainsi ces échantillons inutilisables pour des
expériences de diffusion ou de déformation par glissement le long du joint

de phases.

1.2.3. Possibilité de réalisation de joints de phases proches de 1'équilibre

thermodynamique

Si la phase a de départ a une concentration Cao égale 3 la concen-
tration limite CaB (fig. 1.1.b), le gradient de concentration dans la phase «
est nul et la partie CD de la courbe a) Fig. 1.2. n'existe plus. L'équilibre
est atteint asymptotiquement en C, Fig. I.3.a. Afin d'éviter les instabilités
rencontrées dans les régions B et C, il est possible d'arréter 1'expérience
de diffusion en A (au temps tl) et de séparer la phase initiale B (fig. 1.3.a)
du reste de 1'échantillon. Le bicristal biphasé restant est constitué d'une
part d'une phase a a la concentration d'équilibre CaB et d'autre part d'une
phase B dans laquelle 1a concentration est voisine de CBa et le gradient de

concentration en élément diffusant est faible.

Pour obtenir, en partant de 1'&tat liquide, un monocristal a 3 1a
composition CaB Fig. I.3.b, il faut traverser un domaine biphagé de To arT
dans lequel il y a croissance similtanéde des deux phases a et B . La propor-
tion de phase B diminue ensuite avec la température pour disparaitre complé-
tement & la température T. Cette technique encore i 1'étude nous a permis
récemment de réaliser des monocristaux de laiton 3 une composition voisine

de CaB a 650°C (Fig. I1.3.b).



__§____ e v i TO Phase
] . | initiale
) I
Cao' caﬂ 4 ¢ ;
=~
Bl
" t, ty t=0
Caﬁ 4 ]
|
o C 1 { I
t, t, th »
+C % at.

La phase a a une concentration initiale égale 3 Cyo » le gradient dans «

est constamment nul (KGB = 0) et le déplacement a pour expression

(DK)
c

-ga t1/2
al BRa

£

o =2

ture

Tempéra

TO
T
(6 4 a’+ﬁ IB
CQ’B C % at.de A
b)
Fig.1.3 a) Couple de diffusion de dimension finie

b) Préparation d'un monocristal o 4 la composition limite C
P P aB



15.

I.3. CHOIX DES MATERTAUX

Parmi les matériaux présentés dans le tableau II, nous retiendrons
plus particulirement deux d'entre eux qui présentent un comportement super-

plastique lorsqu'ils sont biphasés et 2 petits grains

- les cupro-aluminiums en phase o et B

- les laitons également en phase o et B

La figure I.4.a et b donne les diagrammes d'équilibre de ces deux alliages
limités au domaine d'existence des phases a et B

Les phases a et B de 1'alliage Al-Cu ont des duretés comparables
dans le domaine de température étudié, ce qui en fait un matériau de choix
pour 1'étude du glissement aux joints de phases. Cependant, la présence de
martensite dans la phase B et les décompositions complexes qui interviennent
a la température ambiante en font un mauvais matériau pour 1'étude de la
structure de l'interface et de son voisinage par microscopie électronique
par transmission. Mais sa stabilité sous vide & haute température le rend
utilisable pour la déformation in-situ dans un microscope électronique 2

haute tension.

En revanche, les laitons pour lesquels la dézincification est un
phénoméne génant lors de la déformation 2 haute température sont facilement
observables a froid en microscopie optique et électronique par transmission.
De plus, il existe de nombreuses études sur les propriétés physiques et méca-
niques des laitons (loi de comportement, module de cisaillement, etc ...) et
notamment les coefficients de diffusion du cuivre et du zinc sont connus en

fonction de la concentration.

Dans ce travail, le glissement aux joints de phases est abordé
essentiellement 3 partir de bicristaux biphasés de laiton et nous réserverons
les bicristaux biphasés Al-Cu, dont nous avons déja étudié partiellement la
loi de comportement [iz7, pour des travaux ultérieurs en déformation in-situ

dans un microscope électronique par transmission.

La température des essais a été fixée 2 650°C. Elle est suffisament
basse pour que la dézincification ne soit pas trop importante et assez élevée

pour que les temps de diffusion ne soient pas trop longs.
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1.4.

ETUDE DU BICRISTAL BIPHASE - ASPECT 1} MORPHOLOGIQUE ET ORIENTATIONS
MUTUELLES DES PHASES

Cette partie a fait l'objet de deux études séparées menées en
collaboration d'une part avec §. HASHIMOTO, M. SUERY et B. BAUDELET /18 19/
pour les aspects morphologiques et cristallographiques du couple de diffusion
et d'autre part avec A. PERIO, J.J. BACMANN et M. SUERY ZZQ/ pour les aspects
théoriques concernant les orientations mutuelles entre les phases @ et B des

bicristaux biphasés.

I.4.1. Techniques expérimentales

Les phases o et B des alliages Cu-Zn utilisés ont é&té préparées
a partir de cuivre et de zinc 2 99,999 % . Les différentes solutions solides a
ont des compositions comprises entre 22 et 31,6 %Z en poids de zinc, la phase B

contient 47,6 % en poids de zinc.

Les monocristaux o sont élaborés sous argon par la technique classi-
que de BRIDGMAN, puis découpés par électroérosion parallélement aux plans ?lllz
3110: ou 3100{ avec une précision de 2° environ. Pour éliminer les perturba-
tions dues 2 la découpe précédente et afin d' éviter la recristallisation
pendant le traitement de diffusion, une épaisseur de plusieurs dixi2mes de
millimétres est enlevée par abrasion mécanique et par polissage électrolytique.
Un polissage final 2a la pdte diamantée 1-3 um permet d'obtenir un contact
uniforme sur toute la surface de diffusion. Les phases polies o et B sont
alors serrées ensemble dans une presse a vis et portées 3 la température de
diffusion sous atmosphare d'argon dans un four régulé a ¥ 1°C. Pour éviter
la précipitation de 1la phase o dans la phase B , chaque bicristal biphasé
est trempé 3 1'eau aprds le traitement de diffusion. Ces échantillons sont
ensuite découpés, polis et attaqués électrolytiquement dans la solution D31
de PRESI, afin de révéler la microstructure et de mettre en évidence les points

d'émergence des dislocations par figures d'attaque.

Les orientations relatives des phases a et B en présence sont dé-
terminées par la méthode de LAUE en retour avec une précision de I 1 5°.

Le profil de concentration a la traversée d' un joint de phases est
mesuré par microsonde €lectronique (CAMECA MS 46) en utilisant la raie K

du cuivre ou du zinc. La tension d' accélération est comprise entre 25 et 28 kv,

la dimension de 1la sonde est de 2 um environ.
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1.4.2. Morphologie du bicristal biphasé

A) Aspect macroscopique

La figure 1.5 représente un couple de diffusion double comprenant
un monocristal a situé entre deux polycristaux g° . Au cours du traitement
thermique, la diffusion du zinc dans le monocristal a trans forme une partie
de celui-ci en une nouvelle phase B appelée dans la suite Bn afin de 1la
distinguer de la phase originelle B°. La nouvelle phase ainsi formée est
constituée de grains coloennes de grandes dimensions pouvant atteindre 10 a
20 mm de diamétre. L'ensemble constitué par exemple par le grain &4 de la
figure 1.5 et sa phase @ adjacente peut étre considéré comme un bicristal
biphasé . En remplagant la phase B° polycristalline par une phase B° mono-
cristalline, on peut augmenter la taille des grainms colonnes Bn. mais sans
exclure totalement la présence de certains joints perpendiculaires a 1'inter-

face.

B) Effet KIRKENDALL

La figure I1.6. met en &vidence 1'effet KIRKENDALL qui apparait
dans la solution solide B au cours du traitement de diffusion. Dans la partie
gauche de 1'échantillon, la trans formation o — B a eu l1ieu normalement
alors que dans la partie droite, la diffusion a été empé&chée soit par la pré-
sence d'une oxydation inévitable des surfaces lors de la préparation, soit
par le fait que les surfaces initiales n'étaient pas suffisamment planes dans
cette région. Ainsi, dans cette zone, il apparait 2a la fois la jonction ini-
tiale aB° et la jonction finale BOBn _ Cette derni2re est rendue visible par
la présence d'oxydes en surface, ceux-ci jouant le rdle de marqueurs. Le dé-
placement de ces marqueurs, par effet KIRKENDALL, vers la phase mére B a
pour origine la plus grande mobilité du zinc par rapport au cuivre dans la
solution solide B des laitons. On observe également, dans certains cas, au
niveau de 1'interface finale 8°g" la porosité habituelle de l'effet KIRKENDALL
fig. I.7.

Ces perturbations qui apparaissent loin de 1'interface a8” ne sont
pas génantes pour les essais'mécaniques et nous n'en tiendrons pas compte

par la suite.



Fig. I.5

Exemple d'un couple de diffusion double apres traitement
thermique de 64 heures 3 650°C. L'épaisseur de la zone
diffusée vaut 1,1 mm. Elle dépend de la température et du
temps de diffusion, des concentrations initiales Cao et Cgg
et des conditions de contact a 1'interface. La vitesse de
déplacement de 1'interface suit une loi parabolique classique
£ = AVt ot £ est le déplacement de 1'interface, t le temps

de diffusion et A une constante. Dans ce cas (&oet C_valent

Bo

respectivement 30,2 et 47 % en poids de zinc et la constante A
-2 3 =il 2
1,5.10 © mm min 3

19.
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Fig. 1.6

Effet KIRKENDALL dans un couple de diffusion

Fig. I.7

Porosité KIRKENDALL dans la phase 8°
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C) Observation de "marches" 2 l'interface

Nous considérerons maintenant des défauts périodiques, dont 1la
Période et la hauteur sont de 1'ordre du micron et qui s'étendent sur des
distances au moins égales 2 50 um; nous n'envisagerons pas les marches au
niveau atomique qui peuvent exister 2 1'interface pour minimiser 1'énergie

du joint.

En général, lorsque le plan de l'interface est du type (111 ,(110)
ou (001) , 1e joint est plan et ne contient aucun défaut périodique. En
revanche, des marches apparaisent lorsque le Plan du joint est
paralléle a un plan cristallographique d'indices élevés . Un exemple est donné
en figure I.8. od le plan d'observation est perpendiculaire 2 1'interface. La
hauteur et la période des marches régulidrement espacées sont respectivement
de 1 et 2,5 um, 1'orientation relative des phases ne correspond pas 3 une
orientation particuliadre. La figure I.9. représente le méme échantillon observé
parall2lement 3 1'interface. Les "rides" situées dans la région a ont respec-
tivement une hauteur et une période de 1,2 et 2,4 um et sont probablement dues
aux marches périodiques du joint. Ces "rides" sont approximativement parall2les
aux trois directionsg a, b, ¢ qui sont les intersections des planstllo; de 1la
phase cubique centrée B avec le plan du joint de phases.

Nous chercherons 2 éviter ce type de défauts dans les échantillons

destinés aux egsais mécaniques et plus Particulidrement aux essais de glissement.

D) Sous-structure dans les couples de diffusion

La sous-structure de dislocations et de sous-joints de grains a &té
révélée en utilisant 1la technique d'attaque décrite en I.4.1. Le diam2tre des
sous-grains et la densité des dislocations dans 1a phase initiale @ gont res-
pectivement de 100 a 300 um et de 5.105 a 2.106 cm'2 .- Généralement, il n'y
a pas de différence importante dans le diamdtre des sous-grains et la densité
de dislocations avant et aprés le traitement de diffusion. Un exemple de figu-
res d'attaque sur la surface ?100: perpendiculaire au plan de 1'interface est
représenté en figure 1.10. Les dislocations sont distribuées de fagon homogane
dans la phase a et 1la densité moyenne est estimée 2 4.105 cm-z. On peut remar-
quer que dans quelques régions voisines de 1'interface, le diamdtre des sous-
grains est légdrement inférieur A celui des sous-grains loin de la jonction.

Des observations ont également été effectuées parall2lement au plan de l'inter-
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Marches périodiques 2 1'interface (I.B.L. Interphase
Boundary Ledges) observées dans un plan perpendiculaire
2 1'interface. Les directions a et b sont les intersections

des plans (110) de la phase Bn avec le plan d'observation

Fig. 1.9

I.B.L.observées dans un plan approximativement paralleéle au
plan de 1'interface. Les lignes a, b et ¢ sont les intersections

des plans (110) g avec le plan d'observation.



Configuration de dislocations et de sous-grains dans la phase o
d'un bicristal biphasé. Le plan d'observation est paralléle au

plan (100)

Fig. I1.11

: . : n
Les sous-grains traversent de fagon continue 1'interface aB

23.



face dans la zone de diffusion du méme échantillon et n'ont fait ressortir
aucune différence appréciable au point de vue densité de dislocation et dia-

métre des sous-grains.

I1 faut remarquer que les sous-grains coupent souvent la surface
perpendiculairement 2 1'interface (fig. I.11) et traversent de fagon continue
1'interface ag”. La sous-structure de sous-joints de grains existant dans la
phase 8" semble donc avoir pour origine celle qui existait au méme endroit

avant que se produise la transformation a—g",
E) Profil de concentration
——2--2 d€ concentration

Les monocristaux de phase a qui ont été utilisés ont une composition
inférieure 2 32,5 % en poids de zinc. En effet, au dela de cette valeur cor-
respondant & la concentration limite & 900°C (Fig. I.4) la solidification de
la solution solide se fait en traversant un domaine biphasé (cf. I.2.3).

Comme la composition initiale Cao de la phase a n'est pas identique 32 CaB a

la température considérée, la concentration dans la phase o va varier progres-
sivement entre ces deux valeurs sur une distance D qui dépend 2 la fois de

la différence CaB-Cao et des conditions de diffusion. La figure 1.12 représente
un profil de concentration typique. Loin de 1la jonction dans les phases a et g°
les concentrations sont égales aux concentrations initiales. Au niveau de
1'interface, les concentrations limites CaB et CBa déterminées expérimenta-
lement correspondent aux erreurs expérimentales prés, 3 celles données par

le diagramme d'équilibre 3 1a température de diffusion. Dans 1la phase Bn, la

concentration est remarquablement constante et égale 2 CBa

La différence CaB-Cao joue un rdle important dans la nature des
défauts présents a 1'interface. Lorsque celle-ci est inférieure 2 6 %, aucun
défaut de structure n'a été décels. Lorsque cette différence dépasse 6 7%, une
structure maclée se développe dans 1la phase @ sur une distance environ égale
a D. Si la différence dépasse 15 %, une recristallisation peut apparaitre méme
en présence de la structure maclée. Ce phénoméne peut &tre expliqué par 1'in-
troduction de dislocations d'accommodation servant a compenser la différence
de paramdtres du réseau due au gradient de .concentration et par leur réarran-

gement durant la diffusion.
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F) Macles induites par le traitement de diffusion

Dans certaines conditions expérimentales, des macles peuvent apparaf-
trent dans la phase @ du couple de diffusion. Nous montrerons que ces macles
dépendent de 1'orientation cristallographique de 1'interface par rapport au

cristal o initial et du gradient de concentration dans la phase o

Un exemple de macles induites par la diffusion est représenté sur
la figure I.13 , dans laquelle le plan d'observation est perpendiculaire au
joint de phases. L'échantillon est constitué d'une phase g" provenant de la
transformation o =8 , d'une phase o notée ici o™ et de 1a région maclée notée ot
Bien que 1'aspect morphologique suggére que l'on a affaire a des macles de
recuit , nous avons vérifié les relations d'orientation entre d'une part la
matrice a" et les macles atex d'autre part entre o et 8", La projection
stéréographique de la structure est représentée sur la figure I.14. Le plan
de maclage et la direction de maclage sont respectivement 2111: et <112) et
sont analogues 3 ce que 1'on observe pour les macles de recuit dans les mé-
taux et alliages cfc [51,227 . Généralement, il n'existe pas de relation
cristallographique spéciale entre at et g° comme celle que 1'on rencontre
entre la matrice o' et g™ . Ces relations spéciales mutuelles entre a et Bn
telles que celles de KURDJUMOV-SACHS (K-S), NISHIYAMA-WASSERMANN (N-W) ou la
relation de N-W inverse seront abordées au paragraphe I.4.3. Pour 1'échantillon
de la figure I.14, la relation d'orientation entre o et Bn est située entre

K-S et I-N-W.

Influence de l'orientation du plan de 1'interface sur la formation des macles

Sur la figure 1.15 sont représentés des couples de diffusion ayant
respectivement pour plan d'interface les plans (111), (011), (001) et (211)
de la phase o . Les plans d'activation du maclage ont été déterminés en ob-
servant des coupes perpendiculaires et paralléles au plan de l'interface.
L'ensemble des résultats est résumé sur la figure I.16 dans laquelle le pdle
central correspond au plan de 1'interface. Les plans d'observation correspondant

aux figures I.15.b,c et d sont représentés en pointillés sur la figure I.16.

Dans le couple du type (111) fig. I1.15.a , c'est 2 dire celui od le
plan de l'interface est paralléle au plan (111) de la phase mére a , un seul

plan de maclage apparait et il est parallele au plan de 1'interface, Fig. I.15

Fig. I.16.



Fig. 1.14

Orientation cristallographique de 1a matrice o et de la structure
maclée de 1'échantillon représenté en figure 1.13 . On peut re-
marquer que l'orientation mutuelle entre la matrice o" et la

phase g™ est située entre les orientations de KURDJUMOV-SACHS (K-S)
atn_ // (o1D) [o11]_ 7/ [111]B et de NISHIYAMA-WASSERMANN
Inverse (I-N-W) (Oll)a // (111)B ,[IOCJQ il [11Q]B.

27
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e

Fig. I.15

—

Influence du plan du joint de phases sur la structure maclée de la phase o .

Le plan de 1'interface est paralldle 3 (lll)a en a, (Ollzxen b, (OOl)a en c,
(211) en d.
a



295

@ Twinning planes !111: occurred

Fig. I.16

Projection stéréographique représentant les plans de maclage activés
dans les différents couples de la figure 1.15. Le pdle de chaque figure
est normal au plan de 1'interface. Les plans d'observation sont indiqués

en pointillés.
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a) (1) e o g Sl

b) (o11)

[017]

[100]

C) (001)

(T10]

(10]

Fig. 1.17

Distribution des macles dans un plan parallale au plan

de 1'interface pour les couples du type (111),

(011)
et (001).
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Deux plans symétriques 2111$ ayant le plus petit angle par rapport
3 l'interface sont des plans actifs pour le maclage lorsque le couple est du
type (0l1). Les deux autres plans 31112 perpendiculaires au plan (011) de
l'interface ne sont jamais observés Fig. I.15 et I.16.
Lorsque le couple est du type (00l), les quatre plans %lllzapparaissent comme
plan de maclage , Fig. I.15.c et I.1l6.c.

Dans le couple (211), seul un plan de maclage 3111$est activé. Celui-ci,
(111),fait un angle faible avec le plan de 1'interface, les autres plans (111)
et (111) sont également observés comme plans de maclage, mais leur densité
est trés faible par rapport a celle du plan (111)

Les macles ont également été observées pour les couples du type (111),

n
(011) et (001) dans un plan parall2le au plan de 1'interface aB . La figure I1.17
. . : 5 : t 5 m

représente la distribution des interfaces entre les macles o et la matrice o

dans un plan paralléle 3 1'interface.

Dans le cristal du type (111) fig. I.17, les interfaces entre ot et
o™ semblent distribuées au hasard, mais on peut considérer qu'elles sont consti-
tuées d'un ensemble de segments paralléles aux directions <11Q> de la phase o™
Comme les joints de macles cohérents ne peuvent pas &tre observés ici car ils
sont paralléles A la surface, il semble probable que les joints entre ot et o
pour le cristal (111) soient des joints de macles incohérents en zone avec les
directions <110> de la phase am.

Pour le couple (011), seuls sont activés les plans zlllzfaiblement
inclinés par rapport au plan du joint , Fig. I.17.b . L'intersection des joints
avec le plan de 1'interface a été trouvée égale 2 [OITJ comme on pouvait le
prévoir 2 partir de la projection stéréographique I.16.b. Les lignes perpen-
diculaires aux macles indiquées par des fl2ches sont approximativement paral-

léles a la direction [IOQ],et correspondent 2 des sous-joints dans la matrice a.

Dans le couple (001), figure I1.17.c, les joints entre les macles ot

m " ) . . . .
et la phase mére o sont orientés suivants deux directions perpendiculaires

[T10] et[110]

Si on ne considére que la forme et non la dimension, ces macles sont
analogues aux micromacles qui interviennent dans la croissance épitaxique des
films /23-26/ . Par exemple PASHLEY et STOWELL /257 ont observé sur des films
d'or orientés (001) une forte densité de macles perpendiculaires entre elles

dans le plan 3111$ . Ce cas est analogue 2a celui de la figure I.17.c en ce
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qui concerne la répartition des macles mais,dans les bicristaux biphasés,

1'étendue des macles est environ 103 fois supérieure 3 celle existant dans
les films . Comme c'est le cas dans la croissance épitaxique des films, on
peut penser qu'ici également, le maclage intervient comme un processus per-
mettant de diminuer 1'énergie de déformation accumulée entre les deux phases.
I1 faut remarquer que les macles observées dans les couples de
diffusion sont souvent incurvées, Fig. 1.13, I.15.b et d . Ce phénoméne
existe également pour les macles de recuit qui se développent au cours de
la diffusion du zinc dans un cristal de cuivre [527, dans les couples cuivre-

nickel [§§7 et dans les films or-palladium 4527.

Influence du gradient de concentration sur le maclage

Nous avons montré qu'au voisinage de la jonction aB , la concen-
tration en zinc dans la phase a varie progressivement de Cao , concentration
initiale dans la phase a,2 CaB , concentration limite 2 la température de
diffusion. Cette dernidre correspond aux erreurs expérimentales prés & celle
donnée par le diagramme d'équilibre. La région ol régne un gradient de con-

centration s'étend généralement sur une longueur D, Fig. I.12, qui dépend des

conditions de diffusion. Dans le tableau 1.3, nous avons reporté pour 10 &chan-

tillons ayant diffusé dans des conditions différentes
- la distance D pour laquelle le gradient de concentration est
différent de zéro.
- la distance d, valeur moyenne de 1'étendue de la zone maclée.
- le gradient de concentration maximum dans la zone maclée Bc/axl max,
- la différence entre la concentration limite 2 la température- de

diffusion Ca et la concentration initiale dans la phasea , C

Qo

B

I1 apparait que quelles que soient les conditions de préparation des couples
(température, temps, composition des phases), la zone maclée s'étend dans la
phase o sur une distance environ égale a celle ol régne un gradient de con-

centration en zinc.

Existence dhune concentration critique de la phase @ pour la formation de macle

Les trois derniers échantillons du tableau I.3 ne contiennent pas de
macles. L'échantillon N° 8, obtenu 2 partir d'un polycristal & dont la con-

centration relativement élevée est de 32,3 % en poids de zinc, contient des



. ; . Diffusion L
Specimen | Diffusion Conditions| € 4, (:ag D d 3C/3X’max Ot P

B direction |Temp.(°C) Time(hrs)|(wt.%Zn) | (wt.ZZn) (pm) (pm) (xIO—zwt.Z??fim) wt.% Zn

1 Cin1] 750 63 24.5 35.3 250 207 5.16 10,8

2 L1111} 650 150 25.2 37.0 520 520 3.76 11,8

3 Con) |- 8° 150 22.3 36.0 | 700 650 2.6 13,7

+ 710
+ 248

4 (] 650 64 30.2 37.0 120 90 6.4 6,8

5 [111] 650 67 30.2 37.0 85 64 10.0 6,8

6 [o11] 650 88 26.05 37.0 85 90 18.9 10,95

7 Loo1) 650 67 30.0 37.0 100 150 9.5 7

g () - 650 49 32.3 37.0 40 - 8.9 4,7

o**) . 650 22 31.6 37.0 50 ~ 8.5 5 4

10 ] 750 24 29.8 35.3 150 - 5.3 5,5

Tableau I.3

Gradient de concentration et étendue de la zone maclée dans la phase o d'un bicristal biphasé de laiton.

D : distance pour laquelle le gradient de concentration est différent de zéro
d : valeur moyenne de 1'étendue de la zone maclée

ac/ax Imax : gradient de concentration maximum dans la zone maclée

(*) : la phase a utilisée pour le couple de diffusion est polycristalline

(**) : 1'orientation du monocristal a ne correspond Pas 2 une orientation particulidre

23
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macles uniformément réparties dans tous les grains du cristal mais ne pré-
sente pas de zone maclée spécifique. Le gradient de concentration dans cet
&chantillon est supérieur 2 celui de 1'échantillon N° 1 et inférieur 2 celui

du N° 6. Il semble donc que le gradient de concentration ne soit pas une gran-
deur caractéristique associée a la formation des macles. En effet, cette gran-
deur, trés importante au début de la diffusion et proportionnelle a la diffé-
rence CaB-Cao’ décroit au cours du temps, rendant ainsi incomparables entre
elles les expériences faites pour des températures et des temps différents.

Si on considire, 2 la place du gradient dans la phase o , la différence CaB-Cao
entre la concentration 1imite 2 une température donnée et la concentration

jnitiale dans la phase o , On peut remarquer que pour les échantillons N° 8, 9

et 10 (non maclés), cette différence est minimale.

Pour diminuer la valeur de la différence Cy4g3 Cho il y a deux possibilités

- préparer des monocristaux ayant des concentrations plus élevées
en zinc (cf. 1.2.3)

- augmenter la température -de diffusion. En effet, dans les laitons,
la concentration limite CaB entre la phase o et la phase B décroit
avec la température.

Cette deuxi2me méthode a &té utilisée en prenant un échantillon, numéroté 10,
provenant du méme cristal que les échantillons N° &4 et 5 et en le faisant
diffuser 2 750°C au lieu de 650°C. Le couple apreés diffusion ne contient aucune
macle. Un résultat gsemblable a été obtenu récemment 2 partir d'échantillons
proches de 1'équilibre thermodynamique. 11 apparait donc que 1a formation des
macles se produit lorsque 1a différence de concentration initiale qls-quo

dépasse une valeur critique comprise entre 5,5 et 6,8 % en poids de zinc pour

le domaine de température étudié.

A) Dislocations d'accommodation induites par le gradient de concentration

La variation du paramétre cristallin avec la concentration en soluté
entraine 1'apparition de. contraintes internes. Si celles-ci dépassent la li-
mite d'élasticité, elles sont relaxées par une déformation plastique par dis-

locations dans la zone ot régne un gradient de concentration.

De nombreux auteurs ont étudié ces dislocations par différentes

techniques, figures d'attaque [30,317 , rayons X [527, microscopie électro-
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nique [53,3&7 et ont montré qu'elles pouvaient &tre réparties uniformément
dans la zone ol régne un gradient de concentration ou se rassembler pour
former des sous-joints. Par exemple, AYRES et WINCHELL [i§7 ont étudié les
dislocations induites par la diffusion du zinc dans un monocristal de cuivre.
Ils ont montré qu'un grand nombre de dislocations avaient leurs vecteurs

de BURGERS dans le plan d'isoconcentration et étaient organisées en sous-

joints (de flexion essentiellement).

On admet généralement que la zone limite séparant deux régions de
compositions chimiques différentes peut s'analyser en termes de dislocations
d'accommodation. La densité linéaire de dislocations nécessaire pour permettre
la transition d'une partie d'un cristal ot le paramdtre vaut a, 3 une autre

ot il vaut b, est donnée par la relation /36/
pp, = (a-b)/ab (22

Si on suppose que la transition se fait sur une distance h, on peut définir

une densité de dislocation par unité de surface par
p=2p/h (1.3)

Certains auteurs ont abordé plus particulidrement la relation entre le gradient
de concentration et la densité de dislocations d'accommodation. PRUSSIN {30/
a montré que dans une solution solide, lorsque la loi de VEGARD est applicable,
la densité de dislocation s'exprime par

ac

o =$§ (14)

ou o est la composante coin du vecteur de BURGERS de la dislocation s
da
ac

1 e : . :
. la variation du parametre cristallin avec la concentration et x

la distance dans la direction de diffusion, normalement 3 1'interface. ABRAHAMS

[527 a proposé une relation de la forme

p = = — » Aa : variation du paramdtre cristallin
(3.5)

pour rendre compte de la densité de dislocations dans une jonction GaAsP.

Cette relation, compatible avec les précédentes, est bien vérifiée expérimen-

talement.
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_ Pour estimer la densité de dislocations nécessaire pour accommoder
le gradient de concentration dans la phase o des couples de diffusion, nous
utiliserons la relation proposée par PRUSSIN [597 (Eq. I.4). PEARSON [§§7 a
montré que pour la phase o du laiton, la variation du.parémétre cristallin

avec la concentration peut s'exprimer, 2 la température ambiante, par :
o
a = 3,657 + k(c-20) A (1.6)

ol ¢ est la concentration de zinc en pourcentage atomique, k une constante
indépendante de la température et dont la valeur moyenne est 2,385.10_3 Z/ % at.
La variation du paramdtre cristallin de la solution saturée o a été mesurée

en fonction de la température entre 300° et 870°C par ANDREWS [527 et HUME-
ROTHERY [597 .Nous tiendrons compte de cétﬁe double dépendance du paramdtre
cristallin pour calculer la densité de dislocations d'accommodation. Pour

les échantillons N° 2 et 7, cette densité a 6té estimée 2 2.107 cm-2 et

3,5.107 cm-z, valeurs environ 100 fois plus élevées que celles observées
généralement (cf. 1.4.2.1.D). Il semble donc que la plus grande partie des
dislocations d'accommodation soit absorbée dans un processus qui pourrait
&tre soit la formation et propagation des macles, soit une recristallisation

comme cela a parfois été observé.

B) Formation des macles durant la diffusion

Nous ferons 1'hypothese que les dislocations nécessaires pour
accommoder la variation du paramdtre cristallin sont 2 l'origine de la for-
mation des macles. MATHEWSON [Zl7 a proposé un mod2le ol la germination des
macles se fait 2 partir de groupes de fautes d'empilement. Dans le laiton a
1'énergie de faute d'empilement est faible (14 erg/cm2 2 850°C d'apres [527)
et permet de supposer que les dislocations d'accommodation sont dissociées.
De plus, il a été montré expérimentalement 1537 que dans le laiton o le plan
des macles de recuit coincide avec le plan de glissement activé lors de la
déformation. Ainsi, les dislocations d'accommodation ayant glissé dans des
plans 3111* vont former des macles dont les plans activés seront du typezlllg

comme ceux observés expérimentalement (I.4.2.1.F).

Dans ce paragraphe, il a été montré que
1) il est possible de réaliser des bicristaux de grandes dimensions
2) les "marches" périodiques apparaissent 2 l'interface lorsque le plan du

joint est paralléle a un plan cristallographique d'indices élevés. Le joint
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ne contient pas ce type de défaut lorsque le plan de 1'interface est paral-
12le 2 un plan de bas indices.

3) le diamdtre des sous-grains et la densité de dislocations dans 1la phase o
sont respectivement de 100 2 300 um et de 5.105 a 2.106 cm‘z. Les dislo-
cations sont distribuées de fagon uniforme dans la phase o

4) La concentration dans la phase « varie de 1la concentration initiale Cao
du matériau de base 2 1la concentration CaB donnée par le diagramme d'équi-
libre 2 la température considérée. La concentration dans la phase B varie
peu et est égale a C

Ba
5) D&s que la différence de concentration Ca -C__ entre la concentration

ao
limite pour 1la température de diffusion es la concentration initiale dans
la phase a dépasse une valeur limite comprise entre 5,5 et 6,8 % en poids
de zinc, des macles se forment dans toute la région ot r2gne un gradient
de concentration.

6) Le maclage se produit sur les plans 2111$ayant le plus petit angle avec le
plan d'isoconcentration.

7) Les dislocations d'accommodation associées au gradient de concentration
dans la zone de diffusion sont supposées &tre responsables de la génération
de la structure maclée.

8) Par figures d'attaque, il a &té& montré qu'il n'y a pas de différence appré-
ciable entre la densité de dislocations dans la zone a voisine de 1'inter-
face et dans la matrice. Ceci suggére que les dislocations nécessaires 2
1'accommodation (dans la zone de diffusion dont la densité est environ dix

fois supérieure a celle observée expérimentalement) soient entidrement ab-

sorbées par la formation de macles.

I1.4.3. Orientations mutuelles

I.4.3.1. Recherches desorientations mutuelles optimales entre_unme phase cfc

Dans un matériau polyphasé 2 1'équilibre thermodynamique, les orien-
tations mutuelles des phases ayant une interface commune obéissent en général
2 des relations bien déterminées qui correspondent 3 des densités de sites
de coYncidence &levées. BOLLMANN[Zé7a montré que lorsque les majlles primitives
des deux phases sont presque identiques, il est possible de prévoir les orien-
tations mutuelles optimales. Cette méthode , qui a été appliquée 2 la crypto-

perthite [5&7 repose sur la minimisation d'un paramédtre P, purement géométrique,
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qui varie dans le méme sens que 1'énergie (Annexe I). Cette analyse a été
reprise [597 dans le cas des structures cfc/cc et plus particuliérement pour
les alliages cuivre-chrome et les laitons o - B dont le rapport des paramétres

cristallins ach/aCc ne différe que de 0,1 % a la température ambiante.

11 a été montré que les relations d'orientation les plus probables
sont voisines des orientations classiques de KURDJUMOV-SACHS (K-S), NISHIYAMA-
WASSERMANN (N-W), NISHIYAMA-WASSERMANN inverse (N-W-I)* et d'une relation
intermédiaire appelée Th située entre K-S d'une part et N-W et N-W-I d'autre
part . Tableau I.4.

Nous avons représenté sur la projection stéréographique Fig. 1.18,
les différentes orientations mutuelles renéontrées dans les couples cfc/cc.
Pour cela, nous avons utilisé trois directions arbitraires [11{], [Toﬂ et
[OTl]pour la phase cfc et les directions [011] s [1'_1_1] et [160] pour la
structure cc. Les projections de la structure cfc sont en traits pleins et
celles de la structure cc en pointillés. La relation N-W est caractérisée
par une rotation, 2 partir de la position K-S, de 5,3 degrés autour de la
direction commune [111] [011] . La relation N-W-1 peut se déduire
de la position K-S par une rotatlon de 7 degrés autour de 1'axe [101] cfc
suivie d'une rotation de 9 degrés autour de [011]cfc . La relation Th se

gitue bien entre les orientations K-S et N-W.

Nous avons étudié les orientations relatives des phases a et B8
dans les bicristaux biphasés de laiton dont le plan de 1l'interface est paral-

12le au plan (111), (011) ou (001) de la phase o .

Le plan de 1'interface est du type (111)a

La figure I1.19 rassemble les résultats pour 27 bicristaux, préparés
3 partir de monocrlstaux a dont 1'interface est paralléle au plan (111)
de la phase o . Les orientations mutuelles mesurées sont rassemblées autour
des orientations classiques. Pour pouvoir estimer la probab111té d'apparition
d'une orientation particuliére, nous avons reporté ces résultats sur un histo-

gramme , Fig. 1.20, comportant en abscisse les positions classiques K-S, N-W,

% Cette relation est identique 2 la relation de PITSH [2§?



ORIENTATIONS
e R Mo b
a(fce) B(bcc)
Ll 011 )
K-S 101 L1l )
ii_12 S 2 i &
11 1 01T ‘
N-W llo 100 =
I 1 2 011 i
Toi1 T11 -
I-N-W 010 110 -
Lo i 1 T2 .
100 100 )
Bain 010 011 -
001 011 c
171 0T1 2.5°
Th. ‘1.10 lOO 3522
101 111 3,2°

TABLEAU 1.4

Relations d'orientation classiques
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Fig. 1.18

Représentation stéréographique des orientations mutuelles classiques entre

les phases a(cfc) et B(ce) du laiton. Les orientations de la phase B sont

portées sur la projection [bOi]a.

N 5
L
] ?“%’ﬁ (i,

o5 *12
6+ S o7 AD
19e

(1005

. A: K-S

2., 3 B: N-W
% s s C: I-N-W

_:'.'{ D: Bain

6 .D E: Th.(1)

///19
Fig. 1.19

Représentation stéréographique des orientations mutuelles obtenues

expérimentalement 3 partir de couples de diffusion dont le plan de

1'interface est parallale 3 (111)
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Deviation angle
o < 2
12k % < 3
A < 4

Number
/

0 1 I 1 |
Thl K-S N-W I'N-W Bain

Fig. I1.20

Histogramme des orientations mutuelles pour les couples de

diffusion du type (lll)a .
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N-W-I et celle de Bain, ainsi que la position Th, déterminée théoriquement.
Une orientation est identifiée 3 une orientation classique si 1'angle de
rotation qui permet de passer de cette orientation 2 l'orientation classique
est inférieure 3 2° par exemple. Il apparaft clairement sur la figure 1.20

que l'orientation Th est 1la plus probable suivie par les relations KS et NW.
I1 faut remarquer que ces trois orientations correspondent au paralldlisme des

plans denses des deux phases.

Le plan de 1'interface est du type (Oll)a et (001)
—

Les tableaux I.5 et I.6 résument 1'ensemble des résultats. Il
semble que la relation N-W soit la plus probable pour une interface du type
(OOl)a alors que les relations K-S, N-W-I et Th apparaissent équiprobables
pour 1'interface du type (OOl)a

I.4.3.3. Discussion

Il ressort des résultats précéents que 1'orientation relative peut
étre influencée par le plan de 1'interface. En effet, lorsque le plan de 1'in-
terface est du type (lll)a » la relation Th est la plus favorable, alors que
c'est la relation N-W qui apparait 1le plus souvent pour les interfaces (Oll)a
D'autres facteurs peuvent influencer la relation d'orientation et notamment
la température de diffusion et la méthode d'obtention des interfaces. Le
tableau I.7 indique les relations d'orientation entre les phases a et B pour
des alliages Cu-Zn et Cu-Cr . L'interface aB a &été& obtenue par précipitation
de a dans B , par précipitation de 8 dans a » par diffusion de zinc en phase
vapeur, par solidification unidirectionnelle (cas du Cu-Cr) ou par diffusion
en phase solide. Quelle que soit la méthode, les orientations mutuelles sont
toujours soit les orientations classiques, soit des orientations intermédiaires
entre ces orientations. GRENINGER sur les laitons et CLARKE et STOBBS sur le
cuivre-chrome ont observé une orientation située entre K-S et N-W tr2s proche

de l'orientation Th.

L'analyse théorique faite 2 partir du modéle du "réseau 0" de BOLLMANN
est partiellement satisfaisante. En effet, elle montre que les relations Th et
N-W sont les plus probables suivies ensuite par la relation N-W-I, ce qui est
effectivement observé expérimentalement. Cependant, elle ne prévoit pas la

relation K-S. Cel} peut provenir du fait que la recherche des orientations



o K-S N-W I-N-W Bain Th.
<2°<3% <47 €2°¢3°<4° | <2°<3°CA° | <2°¢3°<h° | <2°¢3°¢4°
2 X
I 3 x B
4 X x
5 X

Tableau I.5

Relations d'orientation pour les bicristaux du type (011)

K-S N-W I-N-W Bain Th.

2°<3°<4° | <2°3°<4° I=<2°<3°<4° @R°43°¢4° |2°¢3%¢4°
F 1 T X X

3 X
4 X X
5 X X

Tableau 1.6

Relations d'orientation pour les bicristaux du type (001)
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Methods to form

Type of orientation

Alloys the phases Relationships Author(s)
Cu-Zn | Precipitation of o K-S Weerts(1932) _
fromF l46/
Cu—Zn Peritectic reaction K-S and N-W; nevertheless,
apreferred deviation
of 8 from the parent| 4ircction from these Creninger
a-phase existed, which is very (1937)
near to the Th.(1). " 1h77
. 0 ]
Vépour phas? diffu- <400°C | N-W Woo, Barrett
Cu-Zn sion of Zn into 00 ° | B a h1
& -brass crystals 2 o, | etween and Me - =
~T700 "C | N-W and K-S (1944) /i8]
'
Cu~2zn ?;{"g-")”tﬁ:e“ & Hu and Smith _
P (1956) (497
Cu=2n Bainitic transfor- A so-called modified K-S Garwood
mation ( B> ) and I-N-¥ (1965) ;507
Vapour phase diffu-| K-S and an‘apparent’rela- Ito and Abe
Cu-2Zn sion of Zn into tion being identical to (1973)
(100) d-brass the I-N-W /517
Vapour phase diff- .
sion of Zn into Yamamoto,
Cu-2n K-8 or N-W Sakuma and
2100),(110) and Nishizawa . .
111) Cu crystals (1974) 152/
Precipitation of Cr
Between Hall, Aaronson
Cu-Cr ng_% %ﬁaigrf:gl;oy N—W and K-8 and Kinsma
ke (1972) /337
Unidirectionally .
: 1s o a so—called modified K-S Clarke and
Cu~Cr ::légifzziéﬁt?;45 which is very near to the Stobbs
a1ioy Th.(1), and I-N-W (1974) /547
Solid~-solid diff- (111) Th., and follow-
sion with oriented ingly the N-¥W or
Cu-Zn | O-brass erystals K-S Present
authors
W, Th.
2110; N--W, ) (1978)
100 Th., K-S - -
and I-N-W [18,19/
Tableau I.7

Relations d'orientations généralement observées entre la phase o et la phase B

des alliages Cu-Zn et Cu-Cr.
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I.5.

1'interface.

I1 est possible d'aborder la détermination des orientations mutuelles
en se fixant le plan de 1'interface par rapport 2 la phase o par exemple et
en déterminant la variation relative des distances atomiques qui intervient
suivant des directions cristallographiques simples. Le tableau I-8 indique
pour les orientations mutuelles classiques la variation relative des distances
atomiques suivant certaines rangées denses. La relation K-S qui correspond
au parall2lisme des plans lllllu et ’110‘B Présente une valeur trds faible
de 6 dans les directions communes Ql@a(ill)s ‘

Cette méthode ne peut s'appliquer simplement que dans le cas oll
les plans des deux réseaux sont paralldles.
Ces deux approches sont incomplates, seul un modéle atomique du joint de phases

devrait permettre de rendre compte entidrement des observations.

Dans ce paragraphe, nous avons montré que :

1) par la méthode du ‘réseau "0" de BOLLMANN il est possible de prévoir
certaines orientations mutuelles classiques. Une nouvelle orientation
appelée Th a &té déterminée par cette méthode.

2) Lorsque le plan de l'interface est du type (lll)a. l'orientation Th est
la plus probable suivie ensuite par les orientations N-W et K-§.

3) Lorsque le plan de 1'interface est du type (011)u et (OOl)a » les orien-
tations mutuelles sont respectivement N-W et K-8, N-W-I ou Th.

4) Dans la méthode de diffusion en phase solide, 1le pPlan de 1'interface joue

un rdle déterminant pour l'orientation relative.
CONCLUSION

Dans cette premi2re partie, nous avons montré qu'il est possible
d'obtenir, par une méthode de diffusion en phase solide, des bicristaux
biphasés de laiton. Généralement, ces échantillons contiennent des défauts
géométriques (aspérités dans le plan de l'interface).Cependant, par un choix
correct du plan de l'interface, il est possible de supprimer pPresque totale-
ment ce type de défauts.

Dans la phase o du bicristal biphasé, des macles se développent

généralement au voisinage de 1'interface. Leur origine semble &tre liée & 1la



Orientations mutuelles .
, Type § %
a B a 8
8====== =======J L========= —======= ========== mEEEEEETN—
<110>] <111> K-S 2.35
{1113} {110} :
<110> | <100> N-W - 12.75
<211>| <110> N-W 7.95
{100}
<110> ] <100> Bain - 12.75
{110}
<i11>] <110> K-S 354.9
{111}
<100> | <110> I-N-W - 12.75
<110> | <111> I-N-W - 2.98
{110}
<100> | <110> Bain - 12.7
{100}
<110> | <100>
{100} 4 ©°%,00> | <110> Bain - 12.75
Tableau 1.8

Variations relatives de distances atomiques pour différentes

orientations mutuelles des phases o et 8 du laiton.

s (%) =
> ->
aa et aB .

et ag = 2,944 A .

-+ > > .
(aa - aB) / a, x 100 %

étant les vecteurs unitaires du réseau,

a =
a

3,6925 A
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différence cuB-cco oll CGB est la concentration limite 2 la température con-
sidérée et C,, la concentration initiale dans la phase a . Il est possible

de les éliminer en diminuant cette différence en dega d'une valeur critique.
Pour celd, il faut réaliser des monocristaux o ayant des concentrations tras
€levées en zinc. Ceci présente certaines difficultés que nous n'avons résolues
que récemment; c'est pourquoi dans la suite de notre travail nous utiliserons
des bicristaux biphasés qui ne sont pas 2 1'équilibre thermodynamique et ne

contiennent pas de macles dans la phase a .

I1 a été montré également que 1'orientation relative des phases
ne peut pas &tre imposée. Elle dépend du choix du plan de 1'interface et se
situe principalement autour des orientations classiques N-W, K-S, N-W-I. Il
semble donc difficile de vouloir &tudier la variation d'un paramdtre quelcon-
que en fonction de 1l'orientation relative des phases d'un bicristal biphasé.
Cependant, 1'orientation relative du plan de 1l!interface par rapport 2 la

phase o peut &tre imposée et servir de paramdtre dans 1'&tude d'une propriété.

La méthode de diffusion ea phase solide qui a été employée ici
pour la préparation de bicristaux biphasés peut s'appliquer également 2 la
réalisation de revétement de surface. Le substrat (cuivre par exemple) est
plongé dans une poudre constituée de phase B du laiton et soumis 2 un trai-
tement de diffusion® . L'échantillon est alors constitué en surface d'une
zone @ recouverte d'une couche B . Le joint de phase a-B est tr2s résistant
mécaniquement, car il n'y a pas d'intermétallique présent 2 1'interface
comme celd est le cas lorsqu' on proc2de par exemple 2 partir d'un bain de
zinc liquide. Un exemple est donné en figure I.21 od un laminage 2 froid
de 95 X en dix passes a été effectué sur un bicristal biphasé de laiton

sans qu'aucune fissure ne se forme au niveau de 1l'interface.

Cette méthode semble donc trds commode pour réaliser des bicris-
taux biphasés de bonne qualité. En effet, paralldlement 2 ce travail, cette
méthode a été utilisée depuis par certains auteurs [5§7 pour préciser le r8le
de 1'interface a-B dans la déformation plastique 2 froid. Il est également
possible d'étudier les phénom2nes de fatigue et de rupture qui interviennent
dans les matériaux biphasés [56,527. Dans la suite, nous utiliserons ces ma-

tériaux pour 1'étude du glissement aux joints de phases.

Certains brevets ont été pris pour ce procédé - Etablissement DE DION-BOUTON
(1926), Institut fiir Physikalische Chemie der Metalle am Kaiser Wilhelm Institut
fiir Metallforschung (1937),British Insulated Callender's Cables (1958), ONERA
(1964)



Fig. 1.21

Bicristal biphasé de laiton aprés un laminage 3 froid

de 95 7% en dix passes.
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PARTIE 11

GLISSEMENT AUX JOINTS DE PHASES

DANS DES BICRISTAUX BIPHASES DE LAITON a-f3

IT.1. INTRODUCTION

Le glissement aux joints de grains ou de phases est un mécanisme
qui intervient dans la déformation 2 chaud des matériaux monophasés et biphasés.
L'étude du glissement aux joints de grains a déja fait l'objet de nombreuses
publications [i = Z7 et il a été montré que d'une part la courbe déplacement-
temps présente généralement un durcissement et par suite qu'il n'existe pas de
régime stationnaire tr2s étendu. D'autre part, les vitesses initiales moyennes
mesurées pendant les premiers instants de la déformation dépendent fortement
des orientations mutuelles des deux cristaux et sont d'autant plus lentes que
la cohérence du joint est plus importante 137{ Lorsqu'on passe des jointsg de
grains aux joints de phases, il n'est plus possible de parler de positions de
macle mais seulement d'orientations de 'pseudo-coIncidence" qui sont des orien-
tations mutuelles optimales pour lesquelles la densité des 'dislocations de
joints'" est beaucoup plus importante que celle qui existe dans les joints de
macles. De plus, nous avons montré qu'il n'est pas possible de faire varier
2 volonté l'orientation mutuelle des phases. Enfin, dans le-cas du laiton,
comme nous le verrons ultérieurement, le phénomene de dézincification perturbe
considérablement les premiers instants de la déformation. Il n'est donc pas
possible d'entreprendre 1'é&tude de 1'influence de 1l'orientation mutuelle des
phases sur la vitesse initiale du fluage. C'est pourquoi nous nous sommes

attachés plus particulidrement aux états stationnaires de fluage.

Un certain nombre de paramdtres peuvent avoir une influence sur le

régime stationnaire de glissement au. joint: de phases et notamment :
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’

a) la structure intrins2que de 1'interface, orientations mutuelles, plan
cristallographique de 1'interface.

b) la morphologie du plan de 1'interface (aspérités, présence de macles
aboutissant a 1'interface...). _

c) 1l'interaction de la déformation plastique des phases adjacentes avec le
joint de phases.

d) les coefficients de diffusion des constituants.

e) 1'équilibre ou le non équilibre thermodynamique du joint qui se traduit
entre autre par le déplacement de 1l'interface perpendiculairement 2 elle-

méme

Dans la suite de notre travail, nous ne considérerons pas l'influence de la
structure intrinsdque de 1'interface sur le glissement aux joints de phases

et pour cela, 1l'ensemble des résultats présentés ici sera relatif 2 la méme
orientation mutuelle des phases et au méme plan cristallographique de 1'interfac
Les échantillons que nous utiliserons ne sont pas 2 1'équilibre thermodyna-
mique, mais la concentration en zinc sera choisie suffisamment élevée pour
éviter la formation de macles. Quelques essais effectués apreés la fin de ce
travail ont permis de montrer que 1'écart a 1'équilibre thermodynamique
n'avait pas un r8le déterminant sur la vitesse de fluage. Nous aborderomns plus
particulidrement 1'influence de la morphologie du plan de l'interface sur la
vitesse de fluage ainsi que le rbéle de l'interaction de la déformation plas-

tique des phases o et B adjacentes avec le joint de phases.

Le glissement a été étudié A partir de l'essai de fluage 2 charge
ou 3 contrainte constante en cisaillement simple & 650°C, température de
préparation des bicristaux biphasés. Nous montrerons qu'il existe un état de
fluage stationnaire qui s'étend sur de grandes déformations. Nous en déduirons
des lois de comportement et nous proposerons une interprétation de ces lois
en adaptant aux joints de phases les modeles de glissement aux joints de

grains.

IT.2. DISPOSITIF DE FLUAGE

Le dispositif schématisé sur la figure II.l permet

- de réaliser des expériences de fluage 3 charge constante sous atmosphére
d'argon 2 la pression atmosphérique.

- de tremper 1l'échantillon sous charge afin d'éviter la précipitation dans

la phase B et de fixer la structure en vue d'observations ultérieures.
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I1 comprend principalement

- un ensemble de deux mors dont 1'un 1 est fixe et 1'autre 2 est mobile.
1'éprouvette non entaillée 3 est entiérement encastrée et maintenue en
place par des cavaliers 4.

- un ensemble de deux tiges de rappel 5 relides & un capteur linéaire induc-
tif permettant de mesurer le déplacement relatif d'une phase par rapport

~

a 1'autre.

- un thermocouple placé dans le mors fixe au voisinage immédiat de 1'échantillon.

La charge est appliquée au mors mobile par 1'intermédiaire d'une
tige articulée 6. L'ensemble mors fixe, mors mobile, tige articulée et charge
peut se translater verticalement afin d'amener 1'échantillon dans le bac de

trempe.

Le four est alimenté par une régulation P.I.D. (proportionnelle,
intégrale, différentielle) qui permet apres introduction du dispositif dans
le four d'atteindre rapidement 1la température d'équilibre. La mise en tempé-
rature est d'environ 15 minutes et permet ainsi de minimiser les phénoménes

de dézincification.

RESULTATS EXPERIMENTAUX

Les résultats contenus dans cette partie concernent uniquement les

bicristaux biphasés de laiton déformés 2 650°C.

I1.3.1. Allure générale des courbes de fluage

L'évolution du déplacement relatif des phases adjacentes est repré-

sentéesur la figure II.2 . Les courbes obtenues présentent trois domaines.

Domaine I

Le début de la déformation suit généralement une loi parabolique,
la vitesse trés grande au départ, décroit constamment jusqu'a un déplacement
relatif 21 variable d'un échantillon 3 1'autre (compris entre 10 et 50 um).
Ce domaine correspond & la déformation d'une phase a qui se développe 2 la
surface de 1'échantillon au voisinage de 1'interface. En effet, dans les lai-
tons, la dézincification est un phénoméne important 3 haute température [5,197‘

Dans la phase a 1la dézincification entrafne une diminution de la teneur en



deplacement

A Zn \ & J N

Fig.

temps

I1.2 Aspect général des courbes de fluapge
1) Perturbation due a la dézincification de la phase B
[T) Domaine des vitesses initiales
T11) Répime stationnaire

1 : de 10 a 50 um suivant le temps de mise en températur:

12 : 100 3 200 um
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zine au voisinage de la surface. Dans la phase B dont 1a concentration est
égale 2 la limite de solubilité CBa une diminution de la teneur en zinc a pour
effet de transformer cette phase B en phase a . La partie de la phase 8
dézincifiée forme une avancée qui est présente tout autour de 1'échantillon
(Fig. 11.2). Pour que le glissement puisse se produire le long de 1'inter-
face, il est nécessaire de déformer cette avancée de phase a jusqu'a rupture

(en %, sur la figure II.2).

L'effet perturbateur de la dézincification peut &tre réduit en
recouvrant la surface de 1'échantillon d'une couche de carbone et en diminuant
le temps de mise en température de 1'échantillon. Ainsi, la déformation £
qui est caractéristique de l'importance de 1a dézincification peut &tre rendue

inférieure 3 10 Hm.

Domaine II

Aprés rupture de 1'avancée a en 21 » la vitesse augmente rapidement ,
passe par un maximum et diminue progressivement 2 partir de 22. C'est 1le
début du glissement effectif que 1'on pourrait caractériser par sa vitesse
initiale v, . Cependant, pour une contrainte donnée, 1la dispersion des vitesses
est trop grande (*) pour pouvoir retenir cette grandeur comme caractéristique

de 1'état initial.

Domaine III Fluage stationnaire

C'est le domaine du glissement stationnaire ot 1la vitesse reste
constante. La vitesse de glissement représentée sur la figure II.3 en fonction
de la déformation est sensiblement constante depuis des déformations d'environ
200 um (correspondant 2 22 Fig: II.2) jusqu'a plusieurs millimetres (2,5 mm
sur Fig. II1.3).

Au dela, il apparaft généralement un durcissement (3v/3% ~ 10”2 mn-l) Dans

la suite de cette €tude, nous ne considérerons que les états stationnaires.

Pour pouvoir exploiter sur le méme échantillon plusieurs états
stationnaires pour différentes contraintes , nous considérerons que la vitesse

est constante si elle varie de moins de 5 % pour 100 um de déplacement relatif.

(*) En raison notamment de la perturbation entratnée par le domaine I
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Variation de la vitesse de plissement en fonction du déprlacement relatif
des deux parties du bicristal biphasé. La vitesse de plissement est constante

depuis des déformations d'environ 200 um jusqu'a plusieurs millimétres.
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II.3.2. Loi de comportement en cisaillement de bicristaux biphasés

Les résultats peuvent s'analyser 2 partir d'unme loi puissance

BT avec m = 1/n

=
]
b3
<
o
[o!
<
]

ol T est la cission moyenne dans le plan de cisaillement et v la vitesse

de déplacement relatif des phases.

La figure II.4 représente les vitesses stationnaires obtenues sur
un méme échantillon par sauts de contrainte 2 valeurs croissantes. La vitesse
qui a été reportée contient 2 la fois la vitesse de glissement aux joints de
phases et la vitesse de déformation par cisaillement de la phase 8 voisine
du joint de phases. Connaissant la loi de comportement de la phase B , il
est possible de corriger ces courbes et il est montré en annexe I1 que cette
correction, intervenant surtout pour les contraintes élevées, augmente lége-
rement la pente (de 0,6 2 0,7 dans 1'exemple de 1'annexe 11).

La loi de comportement comprend principalement deux domaines

- pour les contraintes faibles (1 <60 gf/mmz) la vitesse est proportionnelle
a2 la contrainte appliquée.

- pour les contraintes moyennes (60 gf/mm2 < 1 <200 gf/mmz) 1'exposant de

la contrainte est compris entre 1 et 2

Lorsque la contrainte dépasse 200 gf/mm2 , la vitesse de glissement
devient trds grande (de 1'ordre du millimdtre par minute) et la déformation
dans B trés importante,

Quelques essais ont cependant permis d'estimer la valeur de n dans ce domaine

et ont montré qu'il est voisin de 3.

T gf/mm2 0 - 60 60 - 200 > 200
n 1 1,3 - 1,8 25:5," §
o 1 0,6 -0,8 | 0,3-0,4

Sauts de coqﬁrainte

Dans le domaine des faibles contraintes, des sauts croissants ou décroissants
de contraintes conduisent toujours 2 la méme valeur de 1'exposant n de la

contrainte.



gf/me"
T=Ay™ veBT" /
650 °C /
./ m ][ n
100 |- Z‘/ s| A | 055|182
[ A7 o[ B |06 |187
- 5 "' ) : )
L /././‘/ ol c 083 | 147
- / of H | 076 | 1.32
. K |[073 137

L]
=3
re,
=
o
=
=

Fig. I11.4

a) Loi de comportement en cisail-

lement de bicristaux biphasés

de laiton

b) Pour les faibles contraintes,

la vitesse est proportionnelle

échantifion

e A 3 la cission appliquée.
: ¢

0 (La pente correspondant 2
v D

o E

1'échantillon E a été déterminée

par sauts de contrainte).

101 eed A 1 A 0LLS

10 100
V pm/mn




62.

Pour les contraintes moyennes, on observe quelquefois un durcissement
dans la courbe de vitesse/déplacement dont l'effet est de diminuer la valeur
apparente de n. Dans ce cas, la mesure du coefficient n se fait lors d'un
saut 3 contrainte croissante,immédiatement apréds le saut. La valeur de n ob-
tenue sur un grand nombre d'échantillons est comprise entre 1,4 et 1,5, valeurs
compatibles avec celles de 1la figure IT.4 . Les sauts de contrainte 3 valeurs

décroissantes conduisent toujours 3 la méme valeur du coefficient n : n=2,1,

La figure II.5 résume le comportement en glissement d'un joint de phases en

contraintes croissantes (A>B) et en contraintes décroissantes (B—=C).

I1.3.3. Caractéristiques du bicristal biphasé déformé

a) aspects macroscopiques

L'aspect général de 1'échantillon est différent suivant la valeur
de la contrainte appliquée.
Pour des contraintes faibles (1t < 60 gf/mmz) le glissement a lieu
le long de 1'interface a-B sans déformation appréciable des deux phases
(Fig. I1.6, a et b).
Pour les contraintes élevées (t> 100 gf/mmz) le glissement est
accompagné d'une déformation de la Phase B qui est la plus ductile 3 haute tem-

pérature. La déformation de 1la phase o est négligeable (Fig. 11.6, d et e).

b) défauts géométriques de 1'interface

On peut caractériser les défauts géométriques de 1'interface par
une période A et une hauteur h en supposant en premilre approximation qu'ils
sont de forme sinusoidale . L'interface d'un échantillon non déformé con-
tient généralement des défauts dont la période est de l'ordre de 100 um et
la hauteur voisine de 0,5 um .

La figure II1.6, a-e représente 1'aspect de 1'interface aprés déforma-
tion 2 différentes contraintes. La densité de défauts géométriques le long de
1'interface dans des échantillons déformés 2 faibles contraintes est comparable
a2 celle des échantillons non déformés. Dés que la contrainte dépasse 60 gf/mmz,
la densité de défauts augmente rapidement alors que 1'amplitude évolue peu.
Cette densité reste cependant inchangée au cours de la déformation en régime

stationnaire 3 contrainte constante.
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Fig. II.5

Loi de comportement des bicristaux biphasés de laiton.

Les états stationnaires de fluage sont obtenus 2 contraintes
croissantes de A 2 B et A contraintes décroissantes de B A C.
A contraintes croissantes, 1'exposant de la contrainte vaut
respectivement 1 et 1,5 pour les contraintes faibles et
moyennes. En contraintes décroissantes, 1'exposant n vaut 2

quelle que soit la contrainte.
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Evolution des défauts géométriques dans le plan du joint de

phases en fonction de la contrainte appliquée.
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¢) sous-structure dans la phase B au voisinage de 1'interface

La déformation par fluage de la phase B se fait par mouvement de
dislocations et la sous-structure qui apparait au voisinage de 1'interface
est représentée sur la figure II.7. La taille des sous-grains est inversement
proportionnelle 2 la cission moyenne et peut s'exprimer par d = aubr—l avec
a = 110. Cette valeur de la constante o est du méme ordre de grandeur que
celles obtenues a partir de compilation par WEERTMAN [Il7 (o = 100) et BIRD
et col. /12/ (a = 20). Pour les contraintes inférieures 2 100 gf/mmz, les
sous-grains sont de grandes dimensions (200 a 800 um) et en petit nombre
dans la zone comprise entre la jonction initiale et la jonction finale, ce

qui justifie la dispersion des résultats.

II.3.4. Déformation des phases a et B du laiton

Pour préciser 1'importance relative de la déformation par glissement
aux joints de phases par rapport 2 la déformation par cisaillement en volume,
il est nécessaire de connaitre les lois de comportement des phases o et B
constituant le bicristal. La figure 11.8, a et b représente les courbes con-

trainte-vitesse de déformation en coordonnées logarithmiques pour des laitons

a et B a différentes températures. Elles ont été obtenues 3 partir d'essais

de traction 2 vitesse de déformation constante. L'exposant de la contrainte
qui varie peu avec la température vaut respectivement 5,8 et 3,2 environ pour
les phases o et B . Ces résultats sont en tréds bon accord avec ceux obtenus

par différents auteurs [i3 - 127.

A 650°C, température adoptée pour les essais de cisaillement dans
les bicristaux biphasés, les lois de comportement pour les phases a et B
s'expriment par
4 5,8

¢ =3,9.10 ' ¢ et & =8,4. 0
o B

3,2

(¢ en mn-1 et ¢ en kgf/mmz).

La figure 1I.9 représente le rapport éB/éa 32 650°C dans le domaine de con-
traintes utilisées pour les essais de cisaillement sur les bicristaux biphasés.
Dans tout le domaine de contrainte, on peut considérer que la vitesse de dé-
formation de la phase o est négligeable devant celle de la phase B . Ainsi

dans la suite,nous considérerons que seule la phase B est déformable.
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Energie d'activation et mécanisme de déformation dans la phase B

L'énergie d'activation apparente a été déterminée pour la phase B
par la méthode des sauts de température et vaut 23 kcal/mole pour des con-
traintes comprises entre 60 et 200 gf/mm2 (les énergies d'activation du cuivre
et du zinc dans la phase B valent respectivement 23%et 22 kcal/mole). BROWN
et LENTON [i§7 ont montré que pour les contraintes faibles, 1'énergie d'acti-
vation du fluage est indépendante de la contrainte et vaut 25 kcal/mole.
DELOGBELLE et OYTANA [iz7 ont trouvé que pour des contraintes plus impor-
tantes (0,4 kgf/mm2 <:<3<:O,8kgf/mm2), 1'énergie d'activation apparente est
voisine de 23 kcal/mole et décroft avec la contrainte pour atteindre par
exemple 12 kcal/mole 2 0,1 kgf/mmz. Ce résultat contradictoire avec le pré-

cédent n'a pas été interprété par les auteurs.

L'étude des mécanismes de déformation des solutions solides concen-
trées est trds complexe et il n'existe pas de justification théorique sur
le choix notamment du coefficient de diffusion reflétant le mécanisme réel
qui contrdle la vitesse de fluage. On admet généralement que la déformation
plastique est contrdlée soit par la montée des dislocations, soit par leur
glissement visqueux. Récemment, CHIN et col. [i8,197 sur Al-Zn et DELOBELLE
et col. /17/ sur le laiton B ont montré que 1'on peut rendre compte de la
déformation de ces solutions solides concentrées par un mécanisme séquentiel
glissement-montée des dislocations dans lequel le processus le plus lent

contrdle la déformation.
IT.4. DISCUSSION

II.4.1. Glissement intrinsdque et mécanismes accommodateurs

L'analyse du glissement au joint fait intervenir deux processus
dont 1'importance relative dépend de la morphologie du joint.

$i le joint est parfaitement plan (Fig. I1.10.a), le glissement
est contr6lé par le déplacement de dislocations contenues dans le plan du joint
et on parle de glissement intrinséque.

Si le plan du joint contient des défauts géométriques (Fig. I1.10.b),
le glissement intrinsdque ne peut pas se produire sans 1'aide d'un mécanisme
accommodateur dont le rdle est de transporter de la matiére de part et d'autre
du défaut pour permettre le déplacement relatif des grains. Ces deux mécanis-

mes sont en série et c'est le plus lent qui contrdle le glissement au joint.
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Fig. 11.10

Glissement au joint de grains
a) intrinséque dans le cas d'un joint plan
b) avec mécanisme accommodateur, lorsque le

joint contient des aspérités
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Glissement intrinséque

I1 est difficile de mettre en évidence le glissement intrins&que
car généralement les joints contiennent des défauts, cependant, certains
auteurs [50,217 ont suggéré, 2 partir de mesures de vitesses initiales, que
ce glirsement est un mécanisme trés rapide.

Récemment, GATES [52,237 a proposé™pn modele pour décrire le glis-
sement au joint de grains qui est fondé sur lq mouvement de dislocations de
structu 2 (intrins2ques ou extrinsdques). Les dislocations intrins2ques pri-
maires o.J secondaires sont prévisibles théoriquement en utilisant le forma-
lisre de 30LLMANN /24,25/ (*). Les dislocations extrins2ques résultent de
l'i~teraction des dislocations de matrice avec celles du joint de grainms.
Dans le riodele de GATES, le glissement est contrdlé par la montée des segments
coin,soi des dislocations de joints, soit des dislocations extrinsques
ayant in:eragi avec ‘e joint de grains. La vitessas de glissement est pro-
portionnelle 2 la cission appli juée et & un terme ce structure caractérisant
le joint, elle est t . élevée :t décroft considér.blement lorsque la déso-

rientation entre les -ains se rapproche d'une position de forte coincidence /27/.

Les dislocetions extrinsdques ont pour effet de durcir le joint en
augmentant le nombre de points d'ancrage des dislocations glissiles et le
modéle reste applicable 2 condition qu'aucun syst2me de glissement ne soit
activé dans les grains adjacents. De plus, il est nécessaire que le joint
soit plan ou que le mécanisme accommodateur soit plus rapide que le glissement
produit par les dislocations de joints de grains. Ces conditions sont remplies
au début de la déformation lorsque 1'accommodation est élastique et plus
spécialement dans les expériences de frottement intérieur. L'accord avec les

valeurs expérimentales est bon dans les deux cas 157,2§7 .

Avec le formalisme de BOLLMANN [527, il est possible de définir des
dislocations de joints de phases telles que celles qui ont été observées par
exemple dans les joints o/B du laiton par GLEITER et BARO [597 . Le modele

précédent peut alors s'appliquer sans modifications fondamentales au glissement

(*) SCHOBER et BALLUFFI /26/ ont observé dans les joints de bicristaux d'or
des dislocations ayant des vecteurs de BURGERS plus petits que ceux normale-
ment observés dans le réseau et qui peuvent étre calculés par la théorie de

BOLLMANN.
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intrinsdque aux joints de phases. La nature méme des matériaux que nous
avons utilisés ne nous a pas permis d'effectuer des mesures reproductibles
sur les vitesses initiales (présence d'une zone dézineifiée, ¢f. 11.3.1).
Cependant, il semble possible d'effectuer ce type de mesure sur d'autres

couples tel que Cu-Ge a(cfe) - Cu=Ce E(hep) par exemple.

Glissement accommodé

Généralement, les joints de grains ou de phases contiennent des
défauts géométriques plus ou moins importants et le mécanisme précédent ne

peut se produire qu'en présence d'une accommodation locale autour des défauts.

Cette accommodation peut se produire

< élastiquement, dans ce cas la réponse du matériau & une sollicitation est
instantanée. Le glissement maximum en présence d'accommodation élastique
est faible, de 1'ordre de 50 Z [5;7.

- par transport de matidre par diffusion des régions en compression vers les
régions en traction [5;7 . Elle correspond a des contraintes faibles pour
lesquelles le glissement dans les grains adjacents n'est pas activé.

- par déformation plastique avec mouvement de dislocations pour les contraintes
plus élevées lorsque le mécanisme précédent devient insuffisant pour accom-
moder le glissement . Le comportement est différent suivant que 1'on consi-
dére la déformation localisée au voisinage de 1'aspérité [32/ ou é&tendue

~dans le volume des grains .

Ces deux derniers mécanismes sont en mesure de décrire des &tats stationnaires

de glissement tels que ceux observés dans les bicristaux biphasés de laiton.

11.4.2. Glissement contr8lé par la diffusion autour des défauts géométriques

Les résultats expérimentdaux qui ont été obtenus en cisaillement
gimple sur les bicristaux biphasés de laiton se rapportent 2 des états sta-
tionnaires pour lesquels, A faible contrainte, la vitesse est proportionnelle
b la cission appliquée. Un modéle de glissement au joint de grains accommodé
par diffusion tel que celui proposé par RAJ et ASHBY [517 peut s'appliquer
aux joints de phases a condition d'envisager séparément 1'accommodation dans
chacune des phases. En effet, dans un matériau biphasé, 1'une des phases peut
8tre trds '"dure' et ne permettre qu'une accommodation minime alors que 1'autre
beaucoup plus ductile supporte & elle seule la quasi totalité de 1'accommoda-
tion. On tfouvera en annexe IV une adaptation du modéle de RAJ et ASHBY appli-

quée aux joints de phases. Comme la diffusion dans la phase o du laiton est




beaucoup plus lente que dans la phase g (Fig. II1.9), on peut négliger v, o
vitesse de glissement résultant de 1'accommodation dans la phase o , devant

vB de sorte que la vitesse de glissement devient

8 équation
T 0 D 8D
v B & 2 _>\_2 _V? 1+Z)\E g8 _D A.1V.20
i h® £ Ds

avec T cission appliquée, Q@ volume atomique, k constante de BOLTZMANN,

T température absolue, A la période des défauts, h la hauteur des défauts,

DE le coefficient de diffusion dans la phase B , £? le facteur de corrélation
en volume dans la phase B , Db le coefficient de diffusion le long du joint

de phases et § 1'"épaisseur' du joint de phases.

Dans l'expression de la vitesse de glissement, tous les éléments
sont connus, sauf le coefficient de diffusion au joint de phases pour lequel
il n'existe encore aucune donnée dans la littérature. Pour pouvoir estimer
1'importance du terme 8D v DS dans 1'équation (A.IV.20), nous avons reporté

cette quantité en fonction de 1l'inverse de la température relative Tf/T,Fig.II.ll

dans le cas du joint de phases Ag-Cu pour lequel des données expérimentales

existent /33/. Pour une température relative égale 3 celle utilisée pour la
8
%
dans le joint de phases Ag-Cu. Bien que cette estimation soit trds grossidre,

déformation des bicristaux biphasés de laiton, GDb / D est de l'ordre de 1 um

nous utiliserons cette valeur pour déterminer la quantité
£7 — (équation A.IV.20)
dans 1'expression de la vitesse. Dans ces conditions, M est petit devant

1'unité (M = 8.10-.2 lorsque X = 40 um).

La vitesse de glissement devient alors

B
D
4 TaQ A v
Vs — — = — (11.1)
m kT h2 fB

La valeur du coefficient de diffusion intervenant dans 1'expression ci-dessus

dépend du mode de diffusion . En effet, si on admet que la matidre transportée
B

servant 3 accommoder est de composition constante, Dv est donnée par 1'équa-

tion A.IV.16 , soit
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l T = 779° C pour l'eutectique Ag - Cu
L Tf = 900° C pour les bicristaux biphasés
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Variation relative des coefficients de diffusion en volume et au joint de

phases dans un bicristal Ag-Cu d'aprés PERINET 1_14;7

D : coefficient de diffusion en volume dans la phase B (solution solide

riche en Cu)

D' : coefficient de diffusion en volume dans la phase a (solution solide

riche en Ag)
D, : coefficient de diffusion au joint de phases

§ : épaisseur du joint
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B B
8 B x Dp* . ~
= = = O
D, D¢ TRB ., BB (siLyg = 0)
A B* BTA*

Cette expression correspond & un régime stationnaire de diffusion
ot les deux espéces A et B ayant des mobilités différentes créent des gradients
de concentration dont 1'effet est de diminuer la mobilité de 1l'espdce la plus
rapide et d'accélérer la plus lente.

Ce coefficient peut s'appliquer indifféremment 3 un bicristal cons-
titué de deux solutions solides concentrées B ou un bicristal biphasé a-8

Cependant, pour un bicristal biphasé, il est possible d'envisager l'existence

d'un mécanisme accommodateur accompagné d'une transformation de phases (annexe IV).

La différence de mobilité des deux espices engendre deux flux indé-

B

pendants J, et Jg (équation A.III.35) que 1l'on peut décomposer en un flux

Bl , B
A T B

allant de la zone en compression vers la zone en ex-

transportant de la matiére 3 composition constante J et un flux

g2
A
tension. Dans la zone en compression, ce départ supplémentaire d'élément A

supplémentaire J

a pour effet de produire la transformation B - o , de méme dans la zone en

extension la surconcentration en élément A produit la transformation o - 8

de sorte que le défaut géométrique va migrer globalement comme indiqué sur

la figure A.1V.4 Le flux JB + JB

A B
en régime de diffusion stationnaire et le coefficient de diffusion a pour

est supérieur a celui que 1l'on obtient

expression
B _ By B_B B B
D, = D = n,D, + nghp (A.1V.20)
DE est supérieur d'environ 50 7 2 DSt (tableau A.IV.1).

Nous avons utilisé cette valeur DE du coefficient de diffusion
pour calculer la vitesse de glissement d'aprés 1l'expression (II.1). La figure
II.12 montre que l'accord est trds satisfaisant pour les faibles contraintes
(Ta < 60 gf/mmz) od 1'exposant de la contrainte vaut 1. Pour les contraintes
plus élevées (Ta > 60 gf/mmz), le modele précédent n'est plus applicable,

car d'une part l'exposant de la contrainte augmente (n ~1,5) et d'autre part

les valeurs expérimentales sont 10 2 100 fois supérieures aux valeurs calculées.

Energie d'activation

Pour pouvoir mesurer 1'énergie d'activation apparente, il est

nécessaire que la morphologie de 1'interface ne soit pas modifiée lors d'un saut

de
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Vitesses de glissement calculées a partir du modeéle de RAJ et ASHBY adapté
aux joints de phases. L'accord avec les valeurs expérimentales est bon uni -

quement pour les faibles contraintes.



température et nous allons montrer qu'en toute rigueur cette mesure est impos-
sible sur un bicristal biphasé a 1'équilibre thermodynamique dont les limites

de solubilité des deux phases o et B dépendent de la température. En effet,

un bicristal biphasé a 1'équilibre thermodynamique 2 la température T,

(Fig. I1.13. a et b) est constitué 2 la température T2(>Tﬂ d'une partie biphasée
o - B (anciennement a ) 2 1'équilibre thermodynamique et d'une phase B sur-
saturée. Le joint de phases migre vers la région biphasée en interceptant des
précipitées B (Fig. II.13.b) dont la présence modifie considérablement la

morphologie du joint (%),

En utilisant un échantillon globalement hors d'équilibre, c'est 2

dire constitué d'une phase a 3 la composition cao < C,get d'une phase B 2

B

la composition C 0> C , il est possible de se placer dans des conditions

acceptables pourﬂla megzre de 1'énergie d'activation. Le gradient de concen-
tration qui régne au voisinage de l'interface permet de limiter la précipi-
tation de la phase B , lorsque la température passe de T1 a T2 (T1 < T2)

3 une zone peu étendue (quelques pm) (Fig.II.13.c). Comme le joint de phases
migre 2 une vitesse non nulle qui dépend du temps de diffusion (v 500 A /mn
pour un bicristal de laiton 2 650°C ayant diffusé pendant 133 heures), il est
possible aprés un temps de maintien en température raisonnable (20 minutes

environ) de poursuivre des mesures de glissement avec un joint plan (¥*).

Nous avons effectué sur des échantillons hors d'équilibre tels que
ceux utilisés précédemment une mesure de 1'énergie d'activation dans le do-
maine ol le glissement est accommodé par diffusion. La figure II.14 représente
le produit v.kT en fonction de l'inverse de la température absolue pour une
contrainte constante de 32 gf/mm2 . L'énergie d'activation pour le glissement
vaut 27 kcal/mole , elle est tr2s proche de 1'énergie d'activation pour la
diffusion du cuivre et du zinc dans la phase B (qu " an " 26 Kcal/mole 3
650°C d'aprés la figure A.III.8). Ceci est compatible avec 1'hypothése faite
3 propos de l'importance relative de la diffusion aux joints de phases par

rapport 3 la diffusion en volume.

(*) Lorsque la température passe de T, a T, (T2 > Tl)’ la précipitation a lieu
dans la phase B . Comme la composition dans la phase B varie trés lentement
avec la distance au joint, la zone contenant des précipités a a une étendue
plus grande que dans le cas précédent ol la température passe de T1 a TZ' En
conséquence, cette zone perturbée ne peut pas &tre résorbée assez rapidement

par migration de 1l'interface.
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Fig. I11.13

Mesure de 1'énergie d'activation pour le glissement de bicristaux biphasés

a) les limites de solubilités des phases o et B dépendent de la température. Une
é1évation de température de T‘ i Typ produit une précipitation de la
phase B dans la phase a.

b) 1'échantillon est 2 l'équilibre thermodynamique. A la température Tj, la phase u

contient des précipités stables

c) 1'échantillon est hors d'équilibre (Cy, < Cup)s la précipitation est localisée
au voisinage de 1'interface et peut stre éliminée par déplacement de 1'interface
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Fig. 11.14

Energie d'activation pour le glissement aux joints de phases de bicris-

taux biphasés de laiton.
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I1.4.3. Déformation des bicristaux biphasés aux fortes contraintes

11.4.3.1. Loi de comportement du glissement aux joints de phases

Le comportement du bicristal change considérablement lorsque la
contrainte appliquée dépasse une valeur limite (6ngﬁmn2 environ pour les
bicristaux biphasés de laiton). La déformation plastique de la phase B
qui est négligeable pour les faibles contraintes (cf. II.3.3,a) intervient
maintenant de deux manidres différentes : d'une part en augmentant la
vitesse apparente du glissement et d'autre part en interagissant directement
avec le joint de phases. Le premier point a été traité en annexe IT et il
a été montré que celd ne modifie pas de fagon fondamentale la loi de com-
portement expérimentale. Le second point se traduit par une augmentation
de la densité de défauts géométriques dans le joint de phases (fig. II.6)

c, d et e) et sera abordé au paragraphe suivant.

Le mécanisme accommodateur décrit précedemment (II.4.2.) est trop
lent pour rendre ompte des vitesses de glissement observées (Filp M. 1'5)
courbes a, b et ¢) et nous montrerons qu'il est nécessaire de faire inter-
venir un nouveau mécanisme accommodateur, indépendant du précédent et capable
d'expliquer a la fois 1'augmentation de vitesse (de a a ¢ sur fig. II.15)

et la valeur plus élevée de 1'exposant de la contrainte (n ~ 1,5).

Les résultats expérimentaux (cf. I1.3.2.) ont été obtenus en
considérant une suite d'états stationnaires correspondants a différentes

contraintes 2 valeurs croissantes . Pour chaque échantillon, la loi de

comportement peut s'analyser 2 1'aide d'unme loi puissance
n »
T=Av ou v=Br avec m’= 1/n” (11.2)
ot v est la vitesse stationnaire de fluage et T la cission moyenne appliquée

. . » . = .
L'exposant de la contrainte n”ou son inverse m varie d'un échantillon 2

1'autre, sa valeur moyenne est de 1,5 environ . Les facteurs de proportion-

nalité A et B varient également d'un échantillon 2 l'autre et dépendent
notamment de la morphologie du joint. Dans la suite, nous supposerons que
- la morphologie du joint est caractérisée uniquement par la période A des
défauts (il n'est pas tenu compte de la hauteur h de ces défauts, hauteur
qui varie peu avec la cission, Fig. 11.6)

- le coefficient B est proportionnel & la période A



log T

a)

b)

&)

-— a)

log v

Fig. 11.15

Glissement accommodé par diffusion. La discontinuité
dans la courbe a) correspond a 1'augmentation de la
densité de défauts 2 1'interface.

Glissement accommodé par diffusion dans le cas ol la
déformation plastique de la phase B n'interagirait
pas avec le joint de phases ( X indépendant de 1 ).
Vitesse de glissement expérimentale corrigée de la

déformation de la phase B . (cf. A.IT)
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Une justification théorique de ces hypothéses sera proposée

ultérieurement. La relation (1) s'écrit alors
v=oc AT (11.3)

La période ) des défauts géométriques varie avec la contrainte appliquée
(cf. 11.3.3. - fig. II.6 ) et la figure 1II.16 représente la variation
de cette période A avec la cission moyenne appliquée. On peut distinguer
principalement deux régions : pour les contraintes inférieures a 80 gf/mmz,
la période augmente considérablement pour tendre vers la valeur limite
correspondant aux défauts résiduels dans 1'échantillon non déformé. Pour

les contraintes supérieures a 80 gf/mm2 , la période est reliée a la cission
par une loi puissance

!

A T O avec n' = 0,54 (11.4)

11 faut remarquer que la variation rapide de la période des défauts correspond
approximativement au domaine de transition ol 1'exposant de la contrainte
passe de 1 2 1,5 c'est 2 dire & la région ol la déformation plastique de la

phase B n'est plus négligeable.

I1 apparait donc que les essais effectués & contraintes croissantes
ne sont pas 3 'morphologie constante'. Cependant, les défauts géométriques
une fois créés 2 une contrainte donnée ne se résorbent que trés lentement
et il est possible d'assimiler un saut de contrainte & valeur décroissante
3 un essai 2 "morphologie constante'. Dans ce cas, l'exposant de la contrainte

mesuré immédiatement aprés le saut vaut 2,1 (cf. II.3.2.). La loi de com-

portement devient alors :
v=cArT avec n = 2,1 dans laquelle  (IIL.5)

- A est un terme constant pour des sauts de contraintes 2 valeurs décroissantes

c'est a dire 2 "morphologie constante',
t

- A AT avec n' = 0,54 pour des sauts de contraintes a valeurs croissantes
c'est a dire a "morphologie variable''. Dans ce cas, l'exposant apparent de
la contrainte vaut n - n' = 1,5 ce qui correspond bien aux valeurs expéri-

mentales.
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variation de la période des défauts géométriques avec la cission appliquée.



Le résultat précédent est compatible avec les trés nombreux essais
préliminaires qui ont été effectués sur des '"biphases' réalisés a partir
de phases a et B polycristallines. Ces matériaux contiennent en effet une
plus fortes densité de défauts géométriques 2 1'interface que ceux réalisés
3 partir de phases a et B monocristallines. On peut classer ces défauts en

deux catégories

- des défauts pseudopériodiques (a) sur la figure II.17 ) analogues 2 ceux
observés dans les bicristaux biphasés et caractérisés par une période A et

une hauteur h (A~ 10 um, h~ 0,5 um).

- des défauts associés aux joints de grains dans les phases a et B et aux
macles dans la phase o (fig. II.17 )

Les essais de fluage réalisés i contraintes croissantes a partir de
ces matériaux sont plus reproductibles que ceux réalisés sur les bicristaux
biphasés, mais n'ont jamais permis de mettre en évidence le domaine ol la
vitesse de glissement est proportionnelle a la contrainte (ce domaine, s'il
existe est déplacé vers les vitesses trds faibles). La figure 1I.18 montre
que pour un ensemble d'échantillons, la dispersion est faible et que la loi

de comportement est de la forme

Des sauts de contraintes & valeurs décroissantes conduisent toujours

3 la méme valeur n = 2 de 1'exposant de la contrainte.

A condition de ne pas dépasser des contraintes pour lesquelles la
déformation de la phase B induit des défauts géométriques dont la période
est inférieure 3 10 um, on peut considérer que les essais 2 contraintes

croissantes ou décroissantes se font 2 "morphologie constante".

Nous considérons donc par la suite, que la loi de comportement du
glissement aux joints de phases aux contraintes élevées est de la forme v~ T
lorsque la morphologie du joint de phases est constante. Cette situation est

réalisée soit lorsque le joint contient initialement une forte densité de

défauts , soit lorsqu'on effectue un saut de contrainte 2a valeur décroissante.

Lorsque le joint de phases contient peu de défauts, la déformation plastique
de la phase ductile (£) interagit avec le joint (en créant des marches de

période A et de hauteur h) et conduit a une loi de comportement apparente
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0,2 a 1mm
ﬁ «— joint de grains

i
- A

50 a 100 um

-— macle

!

joint de grains

Fig. I1.17

Aspect d'un joint de phases pour un couple de diffusion
constitué de deux phases o et B polycristallines. En plus

des aspérités habituelles (a), les joints de grains et de macles
aboutissant a 1'interface forment des défauts supplémentaires
dont la densité est inversement proportionnelle 2 la taille des

grains.
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Loi de comportement de biphases obtenus & partir d'une phase o
polycristalline. La vitesse de glissement est proportionnelle

au carré de la contrainte appliquée
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dans laquelle 1'exposant de la contrainte a une valeur comprise entre 1 et 2

(1,5 pour les bicristaux biphasés de laiton).

11.4.3.2. Modeles de glissement accommodé par déformation plastique

Au dela d'une contrainte limite (60 gf/mmz), le transport de
matidre par diffusion devient insuffisant pour accommoder le glissement le
long du joint de phases (fig. II.15.a) . Afin d'interpréter les résultats
expérimentaux obtenus aux plus fortes contraintes, nous nous proposons d'envisager
une accommodation plastique locale du glissement faisant intervenir le dépla-
cement de dislocations. Tous les modeéles de déformation plastique faisant
appel aux cellules 3 parois de dislocations sont 2 écarter, car d'une part
les cellules observées dans la phase B ont des tailles trés grandes par
rapport aux périodes des défauts générés sur 1'interface (cf. 1.3.3)
et d'autre part les exposants théoriques de la contrainte n déduits de ces
modéles sont bien supérieurs 3 ceux observés. En revanche, les modéles proposés
pour expliquer le comportement superplastique des matériaux semblent mieux
adaptés car ils ont été élaborés d'une part en tenant compte de 1'absence de
cellules a parois de dislocations dans les grains et d'autre part pour inter-
préter des coefficients de sensibilité de la vitesse 3 la contrainte voisins
de 2 (m=1/n = 0,5).

Nous envisagerons le cas ol 1'accommodation du glissement est con-
trdlée par la montée des dislocations de matrice soit dans le "manteau', région
trés limitée voisine du joint de phases , soit dans le joint de phases. Nous
examinerons ensuite 1'hypothése selon laquelle le glissement aux joints de
phases observé macroscopiquement n'a pas réellement lieu au niveau de 1'interface,
mais résulte d'un cisaillement d'une couche de faible épaisseur de phase 8

située aux sommets des aspérités contenues dans le joint.

Accommodation dans le manteau (déplacement de dislocations de joints)

Pour expliquer 1'accroissement de la vitesse de glissement observé
expérimentalement figure I1I.15.c |, nous ferons 1'hypoth&se que celui-ci est
accommodé par déformation plastique par dislocations d'une zomne voisine de 1'in-
terface : le "manteau". Cette notion de déformation plastique localisée a été
introduite par GIFKINS [327 pour rendre compte de la loi de comportement en ©
observée dans le domaine de déformation superplastique des matériaux monophasés
polycristallins. Nous rappellerons ce moddle en montrant comment on peut 1'adapter

au glissement aux joints de phases.
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La vitesse de déformation de nombreux matériaux superplastiques biphas
est proportionnelle au carré de la contrainte et certains auteurs liﬁ-3§7,
ont cherché a expliquer cette dépendance en considérant que la déformation
plastique est contrdlée par la montée des dislocations situées en téte d'empi-
lement de dislocations. BALL et HUTCHISON [§Z7 et MUKHERJEE [§§7 considérent
que les dislocations traversant les grains forment des empilements aux joints
de grains. Malheureusement ces empilements n'ont jamais été observés [597 .
GIFKINS [527 a conservé cette idée d'empilement mais en considérant que cé sont
les dislocations de joints de grains qui forment des empilements aux joints
triples (figure I1.19) . La concentration de contrainte en té&te d'empilement
est relaxée par le départ de la dislocation de té&te qui se dissocie soit en
dislocations de joint dans les deux grains adjacents, soit en dislocations de
matrice. Ces dernieresvont glisser et monter le long du joint, s'annihiler ou
se recombiner pour former de nouvelles dislocations de joints. Le déplacement
de dislocations dans une zone voisine du joint produit une déformation plastique
localisée dans le "manteau" qui permet d'expliquer la rotation des grains observée
en déformation superplastique. Dans ce mod2le, le glissement aux joints de grains
résultant du départ des dislocations situées en téte d'empilement est contrdlé

par la montée des dislocations dans les grains adjacents.

La figure 11.20 représente un joint de phases contenant un
défaut géométrique s'opposant au libre déplacement des dislocations de joints
de phasés. Pour que le glissement puisse se produire, il est nécessaire de
transporter de la matidre de la région I vers la région II. Nous supposerons
que ce transport s'effectue par l'intermédiaire de la déformation plastique
localisée au voisinage de 1'interface dans la phase la plus ductile ( B pour
le laiton). Si T, est la cission appliquée parall2lement au joint de phases,

la cission sur la dislocation située en téte d'empilement a pour expression [4Q/

%%T Taz od % est la longueur de 1l'empilement, u le module de cisaille-

ment, b' le vecteur de Burgers des dislocations de joints de phases et T, la

T =

cission appliquée. La vitesse de montée des dislocations dissociées a pour

expression [41/ :  p’ b R
Vm - 24kT avec Qd T tog b

R est le rayon d'un cylindre entourant la dislocation et sur lequel la concen-
tration en lacunes est égale 2 la concentration d'équilibre thermique loin de
la dislocation. Dans les polycristaux, on adopte généralement pour R la demi

taille desgrains. en supposant R ~ X/2, la vitesse de montée devient :
Vo= (ptb%) / (1,5 KT) |

|

|



Fig. I1.19

Mod2le de GIFKINS [327 . La déformation est localisée dans

une zone voisine du joint appelée le "manteau".

Ts

Ta

Fig. IT1.20

Glissement aux joints de phases accommodé par une déformation

plastique localisée au voisinage de 1'interface.
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La dislocation monte d'une distance h’ pendant un temps t = H7Vm et la vitesse
de glissement résultante s'écrit v =b'/t = b'Vn/H. Si on admet pour simpli-
fier que b'~ b et que la longueur de l'empilement vaut 2 = A/2, 1'expression
précédente devient : 2

. _Db” A 2
1,5kTH I ‘a (11.6)

v
Cette relation met en évidence la proportionnalité de la vitesse
de glissement au carré de la cission appliquée et 3 la période des défauts,
cependant la hauteur de montée h'n'est pas connue, mais elle peut &tre calculée
a partir des données expérimentales. En effet, en prenant pour D 1'expression

A I11.32 soit D = (DAfDB*) / (nADB*+nBDA*) et pour v et T, les valeurs données

sur la figure 1I.4 soit respectivement D = 2,3.10_12 m2/s , V.= 200 Um/mn,
Ta = 200 gf/mm2 A =5um et u = 8.109 N/m2 d'apreés (527 , b=2,6 A et
kT = 1,27.10"20 J a 650°C, on trouve h ~ 60 K . Dans ce modéle, les disloca-

tions de matrice montent dans le manteau, ce qui se traduit dans la vitesse
de glissement par la présence du coefficient de diffusion en volume. On peut
également supposer que les dislocations dissociées montent dans le joint de

phases avant de poursuivre leur glissement dans &e manteau. Dans ce cas, la

vitesse de montée a pour expression V = D 72— /327 et la vitesse
m gb hkt =
de glissement devient
3
D b b A 2
KTH g2

Pour exploiter quantitativement cette expression, nous sommes amenés & estimer
la valeur du coefficient de diffusion le long du joint de phases. Comme il
n'existe actuellement aucune donnée numérique, nous procdderons comme au para-
graphe II.4.2. par analogie avec les mesures de PERINET sur Ag-Cu .pour les
mémes températures relatives 'I‘/TM ,6Db /DV ~ 10"4 cm. En prenant § = 5 A

o
on trouve h ~ 700 A .

Ce modéle est essentiellement fondé sur 1'idée que le glissement
se produit effectivement le long du joint de phases et qu'il induit par 1l'in-
termédiaire d'une concentration de contraintes sur un obstacle (défaut géomé-
trique ou joint triple) une déformation plastique dans une région limitée au
voisinage du joint. Cette déformation qui accommode le glissement est contrdlée
par la montée des dislocations soit en volume dans le manteau, la distance de
montée étant extrémement faible et peu réaliste (h ~ 60 K) soit dans le joint

de phases et dans ce cas nous ne pouvons avoir qu'une idée tr&s approximative
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Fig. 11.21

Glissement apparent résultant de la déformation plastique

d'une couche B située 2 la partie supérieure des aspérités.
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o
de la distance de montée (h'~ 700 A). Il faut remarquer que ce moddle

n'apporte aucune information sur 1'épaisseur du ''manteau".

Modele de glissement résultant d'une déformation locale de la phasef

(déplacement de dislocation de volume)

A 1'échelle macroscopique, le glissement que 1'on observe expé-
rimentalement semble bien localisé au niveau du joint de phases. Cependant,
il n'est pas possible d'affirmer que celui-ci a effectivement lieu au niveau .
du joint lorsque celui-ci contient des défauts géométriques. Comme la phase «
est peu ductile 2 haute température, il est possible d'envisager que la
phase B située entre deux défauts ne se déforme pas et que le glissement
macroscopique apparent résulte d'une déformation locale de la phase B située
au niveau supérieur des aspérités. Fig. II.21 Ce mod2le bien que différent du

précédent conduit 3@ la méme expression pour la vitesse de glissement.

En effet, on peut rapprocher cette situation de celle décrite par
MUKHERJEE [5870& les dislocations émises 2 partir de crans aux joints de grains
traversent les joints et s'empilent sur le joint opposé. Ici, les dislocations
émises 2 proximité de 1'extr8mité des aspérités traversent la phase B et viennent
s'empiler sur 1'aspérité voisine. La dislocation en té@te d'empilement monte
d'une distance h’ dans le joint de phases (ou au voisinage du joint de phases)
avant de franchir 1'obstacle. La vitesse de glissement est établie de la méme

mani2re que précédemment, équation (II.6).

La différence fondamentale avec le modele précédent réside dans le
fait que l'empilement a lieu dans la phase B et devrait donc étre visible en
microscopie électronique. Si on estime le nombre de dislocations contenues

dans 1'empilement, on trouve un nombre relativement petit.

[+]

avec L~ A, A = 5 um , = ZOng/mm2 , U= 8.109 N/mz‘, b =2,5A.

Les deux moddles proposés reposent sur des hypotheses difficiles 2
vérifier expérimentalement. Il semble en effet que le seul moyen d'étude
efficace capable de fournir quelques renseignements sur les mécanismes inter-

venant dans le glissement le long d'un joint de phases soit la déformation
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in situ dans un microscope électronique & transmission. Les difficultés
rencontrées sont alors de deux types, d'une part au niveau de la préparation
des échantillons et d'autre part dans le choix d'un matériau stable sous

vide 3 haute température. Cette é&tude est en cours (J.L. MARTIN, F. MONCHOUX,
Laboratoire d'Optique Electronique du C.N.R.S. de TOULOUSE). Elle sera réalisée
a partir de bicristaux biphasés de laiton déformés 2 1'extérieur du microscope
et observés 2 froid et sur des bicristaux biphasés de cuivre-aluminium qui

seront déformés in situ & 700°C dans le microscope électronique 2 haute tension.

11.4.4. Origine des défauts géométriques

Les défauts géométriques situés dans le plan du joint de phases ont
été caractérisés en premidre approximation par leur période A (~ 50 um) et
leur hauteur h (~ 0,6 ym). Ces aspérités jouent le r8le d'obstacles au glis-
sement et on s'attendrait 2 les voir diminuer en importance au cours de la
déformation, ceci d'autant plus rapidement que la vitesse de glissement est
plus grande. L'expérience a montré que d'une part ces aspérités ne dépendent
pas de la déformation, mais sont caractéristiques d'un état stationnaire et
que d'autre part leur importance augmente avec la vitesse de déformation.

Le mécanisme de formation de ces défauts est encore mal connu. Cependant,
nous montrerons que ceux-ci peuvent 8tre associés aux dislocations provenant

de la déformation de la phase ductile B .

Pour rendre compte de la présence de défauts géométriques au cours
d'un processus de déformation stationnaire, nous ferons 1'hypothdse qu'ils
résultent de la compétition entre un mécanisme de formation et un mécanisme
d'annihilation. En effet, la forme ondulée du joint de phases ne correspond
pas 3 un état stable et le matériau doit évoluer vers un minimum de son énergie
libre en réduisant son énergie interfaciale. JOB (43] a montré qu'il est
théoriquement possible de prévoir la cinétique d'évolution de ces aspérités
si on connaft le coefficient de diffusion aux joints de phases et 1'énergie
interfaciale. Nous n'aborderons pas ce point, car d'une part ces grandeurs
ne sont pas connues pour les laitons et d'autre part 1'évolution des aspérités
est vraisemblablement accompagnée d'une transformation de phases dont on ignore
1la cinétique. De plus, les échantillons ne sont pas & 1'équilibre thermodyna -
mique (bien qu'on puisse envisager un équilibre local) et 1'interface qui

progresse continuellement joue nécessairement un r8le dans le processus

d'annihilation des aspérités.

Pour analyser le mécanisme de formation des aspérités, nous observeron

les surfaces libres a et B du joint de phases générées au cours du cisaillement. .
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Apres un glissement relatif de plusieurs millimdtres, les deux
parties a et B du bicristal qui ne sont plus en contact mutuel, permettent
d'observer la surface du joint de phases aprés déformation. Cette observation

peut se faire soit 2 partie de la surface libre @ , soit 2 partir de celle de B

Surface libre de la phase B

Les aspérités étant réparties uniformément dans le plan de 1'interface,
on peut considérer que le bicristal biphasé est constitué d'une part de la
phase a dont le joint présente une rugosité due aux aspérités et d'une phase B
trés ductile qui épouse exactement la forme de 1'interface et se déplace par
glissement sur la phase a . La figure 1I.22 représente la surface libre
aprds cisaillement . Elle est constituée d'un ensemble de sillons paralldles
3 la direction de glissement et espacés d'une distance environ égale a la
période des aspérités. Ces sillons ont pour origine les aspérités contenues
dans le plan de l'interface et plus particuli2rement celles situées dans la
zone limite AB de la figure II1.22 . Une observation plus fine fait apparaitre
des ondulations le long de ces sillons. La formation de ces ondulations est
moins claire et pourrait &tre due 2 la relaxation des contraintes dans la

phase B immédiatement & la sortie de AB.

Surface libre de la phase o

L'examen de la surface libre a montre qu'aprds cisaillement celle-ci
est recouverte uniformément de phase B dont 1'épaisseur est d'environ lum.
Une succession de polissages électrolytiques fait apparaitre des flots o dont
la taille augmente avec l'importance du polissage. La phase o apparait seule
lorsque 1'épaisseur de la couche enlevée dépasse un micron (Fig. 1I.23)
La forme des flots a peut s'analyser 2 partir de trois directions qui sont
les intersections avec le plan de 1'interface de trois plans de glissement
actifs 3110% de la phase B . On notera que le facteur de Schmid pour ces trois
plans ne peut pas 8tre déterminé facilement pour une sollicitation en cisaillement
simple, seule une analyse par la méthode aux éléments finis permettrait cette
détermination.

Ainsi les aspérités de la phase o semblent bien &tre reliées étroitement

a2 la déformation de la phase ductile B
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650°C

3

11.22

Fig.

Joint de phase aprés cisaillement - Observation de la surface

libre B .

(microscopie 3 balayage)



Plan de linterface

b)

Fig. 11.23

Joint de phases aprés cisaillement. Vue de dessus. La surface libre ABCD est initiale-
ment entiérement recouverte par de la phase # .

a) par polissage électrolytique, une couche d'épaisseur & est enlevée, laissant appa-
raitre la partie supérieure des défauts géométriques contenus dans le plan du joint de
phases.

b) intersection des plans {110} de la phase B avec le plan P de 1'interface. Les
cdtés a, b et ¢ correspondent respectivement aux intersections des plans (011), (101)

et (I?O) avec le plan P.

La forme des défauts géométriques représentés sur la figure a) peut &tre analysée a

partir des trois directions a, b et c.
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I1.4.4.2. @%geg%gqg_?g_§95T§Ei?nndgs*aspérités

Lorsqu'une dislocation traverse un joint, elle introduit dans ce
joint une marche microscopique et une dislocation dont le vecteur de Burgers
est généralement quelconque (Fig 1I1.24 a). En répétant ce processus, il est
possible d'envisager la formation de marches macroscopiques dont 1'importance
augmenterait avec la densité de dislocations mobiles contenue dans la matrice.
Cependant, le passage des dislocations au travers du joint sous-entend que la
déformation macroscopique résultante se produit de part et d'autre du joint.
Dans les bicristaux biphasés de laiton, les défauts géométriques apparaissent
lorsque la déformation plastique de la phase B n'est plus négligeable, alors

que celle de la phase o , elle, reste trés faible. En effet

[eﬁxé“] .

T

0,1 kgf/mm2 ~ 106 a 10’ d'apres la figure II.9

650°C

Ce mécanisme n'est pas acceptable et il faut en conséquence, envisager que la
formation de ces aspérités, corrélée aux systdmes de glissement de la phase B ,
se produit sans déformation plastique dans la phase o . Ainsi, les dislocations
mobiles de la phase B interagissant avec le joint de phases vont,soit se décom-
poser en une dislocation de joint de phases et une dislocation de matrice

(dans B ) fig. II1.24.b,soit former des empilements , fig. 1II.24.c . Le premier
cas ne conduit pas 3 la modification du relief de l'interface alors que le
second peut donner lieu 2 un processus de montée de la dislocation en téte
d'empilement. Cette montée sous l'effet du tenseur des contraintes appliquées
est contr8lée par la diffusion des lacunes dans la phase B . Nous avons montré
en annexe IV que la diffusion au voisinage du joint de phases des deux
éléments constituant la solution solide peut se faire 3 des vitesses différentes
si on suppose qu'elle est accompagnée d'une transformation de phases locale.
Dans cette hypothdse, le transport de matidre nécessaire 2 la montée des dis-
locations dans la phase B se ferait par exemple,par départ préférentiel de

zinc et entrainerait localement la transformation de la phase B en phase o

fig. 11.24. d. L'excédent de zinc diffusant vers la phase a produit alors

la transformation inverse o — B

Ce mécanisme de formation des aspérités repose sur deux hypothéses.
La premidre est que la déformation de la phase la plus ductile est 3 l'origine

des défauts qui apparaissent dans le joint en régime stationnaire.Cette
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Fig. 11.24

Interaction des dislocations avec le joint de phases.

a) la dislocation traverse le joint en laissant une marche et une dislo-
cation de joint.

b) la phase n est indéformable. La dislocation issue de la phase ductile
se décompose en une dislocation de matrice et une dislocation de joint.

¢) montée de la dislocation située en té&te d'empilement.

d) montée d'une dislocation avec transformation de phase.
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hypoth&se a pu &tre partiellement vérifiée en interprétant la forme bidimen-
sionnelle des aspérités. La seconde fait intervenir un mécanisme de diffusion
avec transformation de phase, cette dernidre n'a pu Stre vérifie expérinen-

talement.

Des expériences supplémentaires devront étre effectuées en vue de
confirmer le rdle des dislocations mobiles de la phase ductile B interagissant
avec le joint de phases. La méthode des figures d'attaque notamment pourra
préciser la configuration des dislocations de matrice au voisinage de 1'interface.
La microscopie in-situ 2 haute tension pourra, elle, en plus apporter des
précisions sur la formations des aspérités au niveau du joint de phases (sur

des bicristaux biphasés de Cu-Al).
[I.4. CONCLUSION

Les bicristaux biphasés de laiton qui ont été déformés par cisaille-
ment simple 3 haute température ont permis de montrer que :
- La dézincification en surface perturbe le début de la déformation et rend
impossible 1'exploitation des résultats concernant les vitesses initiales.
Cependant, il n'est pas exclu de pouvoir réaliser ce type d'expériences &

partir d'autres couples tels que Cu-Ge par exemple.

- I1 existe un régime stationnaire trés étendu (plusieurs millimétres de dépla-

cement relatif).

- La vitesse de glissement relatif des deux phases est trés élevée (0,1 mm/ mn

pour 100 gf/mmz).

- Le comportement en cisaillement des bicristaux biphasés qui peut s'exprimer

a partir d'une loi puissance v =B o comprend trois domaines:

a) pour les faibles contraintes 1 < 60 gf/mm2 , la vitesse est proportionnelle
3 la cission appliquée, n = 1.

b) pour les fortes contraintes 60 gf/mm2 < 1 < 200 gf/mm2 , 1'exposant de
la contrainte est compris entre 1 et 2 (n = 1,5 généralement).

¢) pour les contraintes supérieures & 200 gf/mmz, 1'exposant n est de l'ordre
de 3.

- Pour les contraintes faibles, le glissement se fait sans déformation appréciable
de la phase B .

Pour les contraintes plus élevées, la déformation de la phase B ne peut plus
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étre négligée. La sous-structure qui se développe dans la phase B au niveau
du joint de phases est caracté&risée par des sous grains de grande dimension
(200 3 800 um). '

Dans tout le domaine de contrainte &tudié, la déformation de la phase © est

négligeable.

- Lorsque la contrainte dépasse une valeur limite (60 gf/mmz), la densité de
défauts géométriques contenus dans le plan du joint de phases éugmente con-
sidérablement. Des essais # structure "constante'" ou "variable" ont permis
de montrer que dans ce domaine, la loi de glissement intrinséque est v v 12

La valeur apparente de 1'exposant de la contrainte compris entre 1 et 2 qui

est déterminée en sauts de contrainte & valeurs croissantes résulte de la

variation avec la contrainte de la densité de défauts i 1l'interface.

Des modéles ont été proposés pour rendre compte de ces différents
faits expérimentaux, malheureusement, ils ont &té établis sans le support
d'observations microstructurales par suite des difficultés rencontrées dans.
1'amincissement des bicristaux biphasés. Neanmoins , ils permettent de rendre
compte des lois de comportement et de 1'évolution de la structure des inter-

faces au cours des essais de cisaillement simple.

Pour interpréter la loi de comportemernt aux contraintes faibles,
nous avons adapté aux bicristaux biphasés le modéle de glissement aux joints
de grainscontrdlé par la diffusion proposé par RAJ et ASHBY . L'accord est
satisfaisant dans tout le domaine ol la densité de défauts 3 l'interface est

constante.

Pour analyser la loi de comportement aux fortes contraintes, nous
avons fait appel 3 des modéles de déformation superplastique. L'exposant 2
de la contrainte apparalt toujours comme conséquence d'un empilement de dis-—
locations, soit dans le joint de phases, soit dans la phase ductile & 1'inté-
rieur d'une zone voisine de 1'interface. Quelle que soit 1l'hypothése, la
vitesse est proportionnelle 3 la période des défauts et au carré de la con-
trainte, ce qui correspond aux résultats expérimentaux.

L'origine des défauts géométriques qui se développent au cours de
la déformation est encore mal connue. Ils sont associés 3 la déformation
plastique de la phase ductile B . La montée des dislocations avec transfor-

mation de phases locale pourrait expliquer la formation de ces défauts.
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CONCLUSION GENERALE

La diffusion en phase solide est une méthode qui permet de réaliser
des bicristaux biphasés contenant une trés faible densité de défauts géométri- -
ques dans le plan de l'interface. Elle a &t& appliquée aux laitons et aux

cuproaluminium o~B et peut s'étendre 3 un grand nombre d'alliages.

Dans ce travail, nous avons abordé 1l'étude du glissement aux joints
de phases en régime stationnaire et de ce fait nous nous sommes attachés essen-
tiellement 3 1'étude des mécanismes accommodateurs qui contrSlent le glissement
lorsque 1l'interface n'est pas parfaitement plane. Nous n'avons pas &tudié 1'in-
fluence de 1'orientation cristallographique mutuelle, du plan de 1l'interface
et de la direction de cisaillement dans ce plan sur la vitesse stationnaire de
fluage. Ces trois paramétres ont certainement un effet plus marqué sur les vi-

tesses initiales.

L'accommodation par diffusion aux faibles contraintes devient rapi-
dement insuffisante lorsque ces contraintes dépassent une valeur limite. En
effet, 1'augmentation de la densité de défauts 3 l'interface, qui a &té attri-
buée i 1'interaction de la déformation plastique de la phase B avec l'interface,
diminue considérablement les possibilités d'accommodation par diffusion. Pour
rendre compte de 1'augmentation de la vitesse de glissement aux contraintes
plus élevées, nous avons supposé que l'accommodation se fait alors dans une
région voisine du joint de phases. La notion de glissement en tant que dépla-
cement relatif de deux parties rigides le long de leur surface commune perd
toute signification et la mesure de ce déplacement résulte de la déformation
par cisaillement d'une couche limite (analogue au frottement de couche limite).
Par extension, il est vraisemblable que ce glissement ou frottement de couche
limite opére également pour des contraintes plus élevées en superplasticité
ou en déformation 3 chaud. Les modéles qui ont &té proposés pour rendre compte
des lois de comportement devront &tre &tayés par des observations en microsco-
pie &lectronique. Seule une observation in situ devr?it permettre de comprendre
la formation des aspérités et plus généralement, l'interaction & chaud de la

déformation plastique d'une phase ductile avec une phase dure.
P q P p

Nous avons montré que le glissement aux joints de phases est un

mécanisme de déformation extrémement rapide. Si on considére que la déformation
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superplastique fait intervenir principalement deux mé&canismes, une déformation
intragranulaire et un glissement aux joints, il apparalt que le glissement aux

joints de phases ne peut pas contrdler cette déformation superplastique.

Dans le domaine des contraintes correspondant 3 la d&formation &
chaud et superplastique, les aspérités contenues dans le plan du joint de phases
peuvent etre 2 l'origine d'un endommagement qui se dé&velopperait au voisinage
de ces défauts dans les zones en dépression interne. Pour diminuer le relief
situé 2 l'interface, il est possible alors de placer le polycristal hors
d'8quilibre thermodynamique en augmentant la temp&rature par exemple. Dans
ces conditions, les aspérités constitufes par de la phase a & la composition
limite vont se transformer en phase B8 et contribuer ainsi & une migration du
joint de phases dont 1l'effet sera de niveler ce joint et de diminuer ainsi
les possibilités d'endommagement. Ces mécanismes sont difficiles 3 expliquer
théoriquement, car la précipitation ou la transformation de phases au niveau
des aspérités font intervenir des phénoménes de diffusion dans des régions ol

régne un champ de contraintes non uniforme.

D'autres travaux peuvent &tre entrepris sur les bicristaux biphasés
réalisés A partir de la méthode que nous avons proposée et notamment des Etudes
de diffusion aux joints de phases pour lesquelles il existe trds peu de données.
Pour celd, i1 est nécessaire que l'&chantillon soit A l'&quilibre thermodyna-

mique, ce que nous avons pu r8aliser dans certains cas.

Indépendamment de ce travail, certains auteurs ont d&ja utiliasé
cette méthode pour &tudier la compatibilit$ de la dé&formation plastique 2
froid, la propagation de fissures et les phénoménes de fatigue aux interfaces
a/8 des laitons.

Généralement, les probldmes qui peuvent etre &tudiés & propos des
joints de phases sont ceux que l'on rencontre pour les joints de grains avec
des difficultés supplémentaires provenant d'une part du "d&sordre atomique"
plus important qui rdgne dans ces joints et d'autre part de la difficultéd
rencontrée pour l'observation en microscopie &lectronique.
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1. Introduction. — Dans un matériau polyphasé &
*¢quidibre, les orientations mutuelles des phases ayant
une interface commune obéissent en général & des
relations bien déterminées qui correspondent A des
lensités de sites de coincidences élevées. A partir d’une
néthode géométrique, en prenant la cryptoperthite
sour exemple, Bollinann et Nissen [1] ont montré qu’il
‘it possible de prévoir I'orientation mutuelle optimale
ntre deux phases dont les mailles primitives sont
wesque identiques.

Nous nous sommmes proposés d’illustrer la méthode
le Bollmann par Ja recherche des relations d’orienta-
ion mutuelle entre une phase cubique A faces centrées
bt une phase cubique centrée. Notre choix s’est porté
ur le systéme cuivre-chrome pour lequel il existe un
1ombre suflisant d’observations expérimentales de pré-
upités de chrome dans un alliage Cu-Cr 2 0,33 % en
wids de chrome [2] et d’eutectiques orientés Cu-Cr {3].
*ar ailleurs dans "exemple trés semblable, laiton a-
aiton f§, les structures interfaciales observées [4] ont pu
irc interprétées par Bollmann [5]. Toutes ces observa-
1ns ont permis de mettre en évidence des orientations
nutuelles proches des relations dites de Kurdjumov-
achs (K-S), Nishiyama-Wassermann (N-W), Nishi-

(*) Laboratoire associé au C.N.R.S. n° 55

A.1.1.

ANNEXE 1

RECHERCHE DES ORIENTATIONS MUTUELLES OPTIMALES
ENTRE UNE PHASE cfc ET UNE PHASE cc
CAS DU SYSTEME CUIVRE-CHROME

A. PERIO, J. J. BACMANN

Département de Métallurgie, Section d’Etudes de Métallurgie,
Centre d’Etudes Nucléaires dec Grenoble, 85 X 38041 Grenoble Cedex, France

M. SUERY, A. EBERHARDT

Laboratoire de Physique et de Technologie des Matériaux, (*)
Faculté des Sciences, lle du Saulcy, 57000 Metz, France

(Regu le 28 janvier 1977, accepté le 25 mai 1977)

Résumé. — La méthode du résecau 0 a été utilisée pour rechercher les orientations mutuelles
préférentielles possibles entre les phases du systéme cuivre-chrome. Les orientations mutuelles
favorables déduites des calculs présentent un accord satisfaisant avec les observations expéri-

Abstract. — The 0-lattice method has been used in order to predict possible mutual orientations
between an f. c. c. phase (Cu) and a b. c. ¢. phase (Cr). The result of these calculations is in good
enough agreement with previous experimental observations.

yama-Wassermann inverse (N-W-I) décrites dans le
tableau I.

TABLEAU 1

Correspondance
entre les directions
cristallographiques

[001],. / [001).¢,
[1col.. 7 (110,
[10],, 7 [T19],,

[901 ]cc // [O_-l-l ]cfc
[110]cc 4 (111 ]ege
[l lO]cc // [2‘ l]cfc

Relation d’orientation
mutuelle

Bain

Nishiyama-Wassermann

lg_l-l]cc // [(_)_Ol]clc

Nishiyama-Wassermann [111])ee £ [110)¢c
inverse (211)cc // [110)ee.
O11) 7 [111]y

Kurdjumov-Sachs (H11)ee / (101 )re

[2l l]cc // [lZl]de

Avant d’aborder le probléme de la recherche des
orientations mutuelles optimales, nous rappellerons
briévement la méthode préconisée par Bollmann [1, 6].

2. Recherche des relations d’orientation dans Je
systésire  cuivre-chrome. - 2.1 RAPPEL. DE LA



A.1.2.
REVUE DE PHYSIQUE APPLIQUEE

METHODE. - Considérons deux réseaux 1 et 2, sup-
posés interpénétrés ayant une origine commune ct en
orientation mutuelle donnéde. Le modéle géométrique
des structures interfaciales, proposé par Bollmann [6],
est basé sur la recherche des points de coincidence
(ou points 0) entre les deux réscaux. Ces points de
coincidence gqni représentent les zones de bon accord
entre les réscaux | et 2 forment un réscau dit réseau 0.
Entre les points de coincidence, existent des zones de
mauvais accord qui peuvent étre figurées par des parois
de cellules (dites cellules 0), entourant les sites du
réseau O et construites de maniére analogue a des cellules
de Wigner-Seitz. Si dans le bi-réscau constitué des
réseaux 1 et 2 supposés interpénétrés on matérialise
Pinterface, celle-ci doit passer par le maximum de
zones de bon accord (donc de points 0) et les inter-
sections de l'interface avec les parois des cellules 0
définissent les dislocations interfaciales qui condensent
Jes écarts a la coincidence entre les réscaux 1 et 2.

2.1.1 Représentation analytique du réseau 0. —
Avec la notation matricielle utilisée par Bollmann, les
sites du réseau 0 sont définis par 1'équation suivante :

(- M ]x°=b'. m

Dans un repére donné, x° et b' sont des matrices
colonnes dont les éléments sont respectivement les
composintes d'un vecteur du réscau 0 et d’un vecteur
du réseau 1. J est la matrice unité et M la matrice de
rang 3, représentative du tenseur reliant le réseau 2
au réseau | selon I'équation

x* = Mx'. 2

Pour que Je réseau 0 défini ci-dessus ait un sens, il faut
que les mailles primitives des réseaux | et 2, construites
a partir de l'origine et qui se correspondent dans la
transformation représentée par 1'éq. (2), soient en
relation de proches voisines.

Lorsque la matrice 7= / — M ™! a un déterminant
| T| # 0, son inverse T~ ! existe et représente, dans le
référentiel choisi, le tenseur qui relie le réseau O au
réseau | :

X =T7T"1h,

Le réseau O est alors tridimensionnel et est constitué
de points 0.

Lorsque la matrice T est de rang 2, le réseau O n'est
plus un réseau de points mais est constitué de lignes
paralléles (lignes 0) dont la direction est donnée par le
produit vectoriel des vecteurs ligne de T.

Enfin, lorsque 7 est de rang 1, le réseau O est consti-
tué de plans paralldles (plans 0) dont la normale est
colinéaire aux vecteurs ligne de 7.

2.1.2 Optimisation de 'accolement entre  deux
réseaux. — La qualité de l'accolement entre deux
réseaux est d'autant meilleure que I'énergic inter-
faciale gui Iui correspond est plus faible. Le probléme
est done de rechercher la relation dorientation entre
Jes deux réseaux caractérisée par P'énergie interfaciale

minimale. Toutefois, afin de simplifier les calculs et de
conserver & la méthode un caractére purement géo-
métrique, Bollmann [1] remplace I'énergie par un para-!
métre P qui, pour une famille de dislocations paralléles,
d'espaccment d et de vecteur de Burgers b (vecteur b!
de la relation (1)) est donné par :

P=2. “

Si I'interface comporte un réseau de dislocations formé

de deux familles de dislocations paralléles indé-

pendantes :
Py = [7‘] + al (5)

Cette fonction P, est définie, positive et reste continue
méme lorsqu’une des familles de dislocations dispurait%
cest-a-dire lorsque I'un des d; devient infini.
Considérons le cas ol la matrice 7 est de rang 3.
La maille primitive du réseau 0 obtenue A partir
d’une maille primitive du réseau | selon la relation (3)
est construite sur trois vecteurs de base |

X} X3, X3 |

Afin de simplifier le probléme, nous supposons que |

— les interfaces possibles sont les plans de base du
réseau 0

x%, X3; X3, X3: X3, XD

-— les parois des cellules 0 sont paralléles'a ces plan
de base. Dans chacun de ces plans de base, les dislo
cations sont paralléles aux vecteurs de base (cf. Fig. 1)

Compte tenu de ces hypothéses, & un réseau 0. dony
2 une relation d'orientation mutuelle, sont associé|
trois paramétres P,;, P;3, P3;. Py; est donné par

Py, = [3_:]2 + %:]z (4

_ b} . Y.
IXC Fsin? (X3, XD) 1 X3 P sin? (X3, X)) d

ou bien

PlZ

Parmi différentes orientations mutuelles, l‘accolemeq
optimal sera celui pour lequel I'un des paramétres Py
P,3, Py, est minimal. Dans la pratique, recherchg
I'orientation mutuelle optimale consiste, & partir d'ur
relation donnée, & déterminer la rotation qu'il fay
effectuer sur le réseau 2 pour minimiser 'un des tro
paramétres précités.

2.2 APPLICATION AU SYSTEME CUIVRE-CHROME. -
Dans un repére orthonormé, tout tenscur d’ordre
peut étre représenté par le produit d’une matrice sym
trigue S et d'une matrice orthogonale R {7).

M=R.S. q




Fis. 1.

-— Définition du parametre géométrique Pyy.

[Definition of the geomectrical parameter Py.)

Si Fon inipose aux valeurs propres de la matrice S
d'¢tre toutes positives, cette décomposition est unique.
Si M représente une relation entre mailles proches
voisines, ~on déterminant est positif ; par conséquent
celui de fa matrice R Test également. S est repré-
centative une déformation pure et R d’unc rotation.
Bonnet et Durand [8] ont montré que cette décompo-
itton pe mettait de simplifier la discussion de la
jualité de accolement entre deux réscaux.

2.2t Déformation pure faisant correspondre une
naille: primitive du chrome @ wne maille primitive du
wivre,  proches voisines — les paramétres cris-
atlins du cuivre et du chrome sont respectivement
1= 36074 A ot @ = 2,8788 A. L’orientation
nutucllie pour laquelle deux mailles primitives proches
voisines se déduisent 'une de 'autre dans une défor-
nation pure est évidente. Elle correspond a la relation

lite de Bain (tableau 1) :

[00] ]C\I ,/ [OOl]Cr
{110}, /* [100]c, .

dans un repére orthonormé dont les axes sont paral-
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léles aux directions [100], [010], [001] du cuivre pris
pour réseau I, la matrice S s'écrit :

14+ ¢ 0 0
0 0 1 + g
avec :
a2

&y = &3 = '__a"_ = 1 = 0,1286;

I

|
o
)
(=
N
[==]

1
a

gy =——~1
7 a

Dans la relation :
xCr = SxCu

(10

la matrice S fait correspondre, par exemple, la maille
primitive du cuivre construite sur les vecteurs :

1 1
3 ~3 )
. 1 v 1 u 1
xf=ai x§=a i x§=a§
1
0 0 3
(11)
4 la maille primitive du chrome construite sur les
vecteurs :
V2 _V2
2 2
T ' —2‘ r 4 —2.
xi" = a \{2 x{ =a \/i
0 0
0
y=
x§' = a' i (12)
2
L
2

2.2.2 Orientations mutuelles optimales dans le sys-
téme cuivre-chrome. — A partir de calculs sur ordi-
nateur, nous avons recherché les rotations satisfaisant
4 I"équation :

(/ — ST'R A = b (13)

pour lesquelles un paramétre P;; présente un minimum.
Les ¢léments des matrices R sont des fonctions des
cosinus dirccteurs x, B, y (2% + B2 + y* = 1) des axes
de rotation ct des angles de rotation 0. La détermina-
tion des fonctions P; = f(a, f,7,0) a été cffectude
dans des intervalles de variation de ces paramétres
limités & I'aide des remarques suivantes.
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REVUE DE PHYSIQUE APPLIQUEE

a) Pour que lc réscau O défini par la relation (13)
ait un sens, les mailles primitives cuivre et chrome
doivent rester en relation de proches voisines aprés
que la rotation ait é1é eflectude sur le réscau du chrome.
Par conséquent, la matrice R doit représenter une
rotation de petit angle [8] dont nous avons fixé la
valeur supéricure a 15°.

b) La symétrie de la figure formée par les deux
réseaux en relation de déformation pure (éq. (10))
est celle de I'holoédric quadratique. Tl suffit donc de
rechercher les rotations d'angle positif dont Paxe est
orienté A 'intérieur du triédre [100]c,, [010]¢,, [001]¢,.

¢) Par suite des hypothéses simplificatrices posées
au paragraphe 2.1.2, pour chaque rotation, nous
avons é1é conduits d calculer non pas trois mais
quinze paramétres Py, En effet, nous considérons
que les interlaces possibles sont déterminées par deux
vecteurs de base du réseau. Ces vecteurs sont les trans-
formés des vecteurs de base du réseau de cuivre selon
la relation (13). Ces vecteurs b représentent les vec-
teurs de Burgers des dislocations interfaciales, décrits
dans le réseau du cuivre et que 'on admet étre du
type ¥ [110]c,, au nombre de 12. Si 'on considére deux
de ces vecteurs et Jeurs opposés, toutc combinaison
de ces quatre vecteurs, pris deux & deux, conduit 2 la
méme valeur du paramétre Py, 11 suffit donc de consi-
dérer, par exemple, les six vecteurs :

1 1 !
by = 5[110]cy: by =3 [101]cu; by = 5 [01]eu;

1 - | 1. -
b, == 3 [110]cs: bs = 3 [101]cys b = '2‘[0“]0:‘,-
Pour une rotation donnée, il existe par conséquent

6 _ 6!
€2 =577

= |5 paramétres P;;  prendre en compte.

d) Enfin, les vecteurs b considérés ayant tous
méme module, Ja relation (7) peut étre remplacée par :

1 1
P, =
YTUX ) sin? (X9, X9) | X9 P sin? (X0, X9)

(14)

A titre d’exemple, la figure 2 montre la variation
du paramétre P,, en fonction de I'angle 0 et des
cosinus directeurs de 'axe de la rotation (a =0;
f=1—a®—72;005<y<0,15;85° <0< 10°).

L’ensemble des résultats du calcul est présenté dans
le tablcau 11 olt figurent : les rotations conduisant & des
accolements optimaux, la valeur minimale du para-
métre P, associé, les directions cristallographiques
qui se correspondent dans la rotation considérée,
I’'angle entre ces directions et le type de relation
d’orientation. Cinq paramétres Pss, Pus, Pig, Paa
et P, présentent une valeur minimale. Pour compléter
le tableau II, il faut ajouter que le paramétre P,
est minimum (P, = 0,199 § x 10™2) pour toute rota-
tion d’angle 0 = 9,4¢ autour d’un axe situé duns le
plan (001) du riseau du cuivre.

A 5
kR0
200}
om0
* .g‘/"ﬂi‘61
* . ¢ 8=008
¢ 3=007
. + 3= 009
198 o . s $=01135
. » 3= 013
.
¢ 3=015
L]
a
196 DO
> L]
" L]
A o .
] .
.
.
194 . .
N ., .
. L)
¢ . . L]
‘ (]
'y
102} . t .
5 3 . .
4 +
.
[y * [ ] . [ ]
* + 8 &
L} L d
& 0 a
R a
190} s 2 . . PO
s x L, x ®
¢ . *
168} °
e .
es ® 5 10 >

Fic. 2. — Evolution du parametre P34 en
et de I'axe de rotation,

fonction de I'angle

[Variation of the parameter P34 with the rotation angle and
the rotation axis.]

Les orientations mutuelles associées aux paramétres
Pys et P,s d’une part, Py, et Py, d’autre part, sont
respectivement trés voisines des relations d’orientation
du type N-W et N-W-1. Par contre, aucun paramctre
ne présente de minimum pour une relation d’orientad
tion du type K-S. Pour ce qui concerne l'orientation
mutuelle associée au paramétre Pq, le tableau |
fait apparaitre un certain nombre de directions cristal
lographiques assez voisines. Si I'on groupe par paires
des couples de ces directions, on constate que cette der
niére orientation mutuelle est un compromis entre le
relations de Bain, K-S, N-W, N-W-I (par exemple
[[11]e 7 [101)c, et [011]¢, 7 [111]c, est voisine d’un
relation de K-S). Les calculs fondés sur le modél
de Bollmann permettent donc de rendre compte de
observations expérimentales de fagon satisfaisante. Ej
effet, Hall, Aaronson et Kinsma [2] observent avec un
précision de 0,5° des relations variant entre les deu
orientations extrémes de N-W et de K-S. De mém
Clarke ct Stobbs [3] trouvent deux catégories d’orien
tations, 'une correspondant & une orientation d
N-W-I ct I'autre A une orientation dite de K-S modilié

([{11)e, /7 [T01)eys [1T1e, / [201]g,). NI faut remat

quer que cette derniére orientation ainsi que les pre



ORIENTATEINS MUTUILL

. ctant alors minimum.
1.a possibilit¢ de trouver desaccolements aveclignes 0
ns e systéme cuivre-chrome ne doit pas surprendre.

'S ENTRE PHASES CFC ET CC A.I.5.

Tas EAU 1
Directions Angle Type
correspondantcs ents - directions de
Rotation Paramétre P;; minimum Cr Cu corr spondante relation
= \'2/2
= 22 [100] [110] 0o
=0 Py, =0,398 x 1072 [o11] [ty 0,30 N-W
= 9,420 [011] [112] 0,30
= 0.765 847
{ = 0,641 58 [100] f110] 0,90
= 0.043 05 P,y =0,15479,x 1072 [O11} (1] 0,40 N-W
= 9.46° [011] [112] 0,90
=0
=1 [110] [010] 0o
=0 Py, = 0,199 49 x 1072 [111] [101] 0,30 N-W-1
= 9,420 [112] [101] 0,30
=0 [110] [010] 1,10
= 0.993 538 P, = 0,189 31 x 1072 [it1] [101] 0,80 N-W-I
=0,0135 [112] (101} 0,7¢
= 9,590
[111] {201} 1,70
= 0,427 519 [111] [101] 3,20
= 0,902 65 Pi¢ = 0,154 72 x 1072 [011] (112} 2,30
~ 0,049 5 [011) [111] 2,5¢
= 9,46° [100] [110] 3,20
{110} [010] 4,10
Jentes peuvent étre obtenues si on tolére de faibles .
irts & orientation  mmutuclle correspondant au g (1-S® )l
nimum du paramétre P .
I. ¢tude théorique a ¢té réalisée en prenant pour
hpport des paramétres a/a’ une valeur ¢gale & 1,253, w7
w o variation de ce rapport modific Iégérement les £ ow
attons dorientation mutuelle et 1t scmble possible e
Apliquer T'écart entre les relations d'orientation X .
duites du caleul et celles correspondant & Paligne- ' . i
nt de dircctions cristallographiques par de telles 10 Sy
IRtions. o/ 0932 . =
Par ailleurs, a la précision avec laquelle les calculs 820135 ;
t ¢t¢ conduits, pour chacune des rotations du '
sleau T le minimum du paramétre Py; est observé
sque le déterminant de la matrice T=(/-S" ' R™Y w09
mze de signe. Chaque orientation mutuclle optimale
systeme cuivre-chrome correspond par conséquent .
i accolement avee hgnes 0 (dét. 7 = 0). Ceci est *
istrd par la figure 3 qui représente, dins une ¢chelle
withmique ta vartation de la valcur absolue du w0
tcrminant de la matrice 7, en fonction de Pangle de i
rotation autour de laxe 2 =0, f#=209935; S ” — L e o
= 0,113 5. La courbe présente une discontinuité
ur un angle compris entre 9.590 et 9.60°, le paramétre  Fig. 3. - Variation de Iy valeur du déterminant de la matrice

T =71 -85 UR Y au voisinage du minimum de Pay.

[Variation of the vatue of the determinant of the matrix
T = 1- 8 VR near the minimum of Psg.]
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Bonnet et Durand [8] ont en effet inontré que lorsque
les g4, €,, &3 de la déformation pure (9) ne sont pas tous
de méme signe, il existe des rotations pour lesquelles la
matrice T = I -- $~! R™! est de rang 2. Si I'on repré-
sente ces rotations par des vecteurs de composantes
p=ual, g=p0, r=1y0 (0 petit), 'extrémité de ces
vecteurs décrit une partie d’'un hyperboloide de révo-
lution autour de [001]., et défini par I'équation :
déterminant de T = 0; soit :

2 ey + e,[l + 51-—;«93]

PP +q* ) +e; [l +6]r*=0 (15)

Les directions des lignes 0 (L,) et des normales (B)
aux plans contenant les vecteurs b, satisfaisant 2
1’éq. (13), sort données respectivement par les produits
vectoriels de vecteurs ligne de la matrice T pour les
lignes 0 et rar les produits vectoriels des vecteurs
colonne de 11 matrice 7 pour les vecteurs B, Soit au
troisiéme orire prds:

-~ 8 q+ pr(l +§21)
(1 +81)2

g p+ qr(l + 9—1)
2
A +¢)?

ed + (p* + q’)‘izl + r’(l + ¢)
(1 +¢,)? '

g q + pr(l + 921)
(+e)(1 +¢y)

- &
B e p+ qr(l + 2)
(1 +e)d + &)

e+ (p* + q’)fzi + r(1 + g)

16
1 +¢) (16)

Lorsque I'extrémité du vecteur rotation décrit la
surface de I'hyperboloide, le calcul montre que, 0 res-
tant petit, les vecteurs L, et B sont en premiére appro-
ximation portés par deux cones de révolution d’axe
[001])c, (le réseau du cuivre étant pris pour référence).
La figure 4 représente la projection stéréographique des
directions des vecteurs L, et B. Nous y avons également
précisé les directions des vecteurs Ly et B associés a
chacune de: orientations mutuelles optimales du
tableau 11. Ces directions permettent pour un plan de
joint et une orientation mutuelle donnés de déterminer
théoriquement le réseau de dislocations interfaciales

REVUE DE PHYSIQUE APPLIQUEE .

] ¥ N-W
Tole Bla Nwa
° o relation intermédiaire

R0

Fia. 4. — Dircctions des lignes 0 et des sous-espaces B associées.

aux orientations mutuelles du tablcau IL.

[Directions of the 0-lines and of the normals of the B-subspaces
associated with the mutual orientations in table 1L.)

qui rend compte de I'accolement entre les deux cris-
taux [6]). Elles peuvent alors servir de basc & inter-
prétation des observations expérimentales.

3. Conclusion. — Ce travail montre que duns le cas
du systéme cuivre-chrome, comme précédemmenq
pour la cryptoperthite, le modéle de Bollmann perme
de prévoir les orientations mutuetles les plus probables,
Conformément aux observations expérimentales, leg
relations optimales d'orientation mutuelle du systéme
cuivre-chrome sont voisines de celles de N-W, N-W-I
et d’une relation de compromis entre les précédentes
et celle de K-S. Ce résultat obtenu A partir des seuley
valeurs des paramétres cristallins du cuivre etdu chrome
souligne Pimportance du rdle joué par les facteurs
géométriques dans les problémes d’accolement entre
ces deux phases.

Un autre point particulier mérite d'Stre souligné
Les calculs confirment une notion intuitive d savoir
si la transformation qui lie deux réseaux est une rela
tion entre sites proches voisins a I'intéricur d’une meéme
cellule 0, l'accolement optimal correspond & ung
dégénérescence du réseau 0, lorsque cetle-ci est possible
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ANNEXE 11

CORRECTION DE LA VITESSE DE GLISSEMENT AU JOINT DE PHASES
POUR LES FORTES CONTRAINTES

Le glissement au joint de phases est généralement accompagné
d'une déformation plastique des deux phases en présence. Dans les bicristaux
biphasés de laiton, elle est localisée essentiellement dans la phase B qui,

3 haute température, est plus ductile que 1la phase o . Ainsi, la vitesse de
déplacement relatif des deux phases mesurée expérimentalement est la somme de
la vitesse de glissement au joint de phases et de la vitesse de cisaillement

de la phase B située entre les mors , Fig.AII.l.a .
Pour les contraintes supérieures 2 60 gf/mmz, cette derni2re
n'est plus négligeable et nous montrerons qu'il est possible de tenir compte

de cet effet pour exprimer la vitesse effective de glissement au joint de phases.

1) Détermination de la constante de proportionnalité entre la cission et la

vitesse de déformation dans la phase B

La déformation en traction uniaxiale de la phase B polycristalline
s'exprime 2 1'aide d'une loi de puissance dans laquelle 1'exposant de la con-
trainte vaut n = 3,2 2 650°C (cf. II.3.4). On admet généralement que cet ex-
posant ne dépend pas du mode de sollicitation. En revanche, le coefficient de
proportionnalité entre la contrainte et la vitesse de déformation dépend du
mode de sollicitation et peut &tre relié théoriquement au coefficient obtenu
lors d'un essai en contrainte uniaxiale. Cependant, dans le cas du cisaillement
simple, une méthode numérique du type éléments finis permettrait de déterminer
cette constante et il nous a semblé préférable de la déterminer expérimentalement

3 partir de 1'essai de cisaillement sur le bicristal biphasé lui-méme.
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Fig. AIV.1

Cisaillement sous forte contrainte (r>60gf/mm2) d'un
bicristal biphasé de lation.

a) Allure générale de 1'éprouvette

b) Programme de chargement

¢) Courbe déplacement/temps

e)

b)

c)
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L'échantillon étant maintenu entre deux mors distants de 2 d,
Fig AII.1l.a , nous supposerons que la déformation par cisaillement de la
phase B est uniforme sur la distance d et nous &crirons
v
'8
d

n
g€ = = éo[—i] avec n= 3,22 650°C (1)

€ correspond 2 la vitesse de déformation sous une cission égale 2 T,

Le programme de chargement représenté en Fig.AII.l.b, permet d'exprimer 1la

déformation totale de la phase B par :
r rt.
= = _x = N
by = €. d éga [To] B, avec At, =t . -t. (2)

La quantité QB est mesurée sur 1'échantillon en fin d'essai et connaissant

les valeurs de Ati et 1. on en déduit éo pour une valeur T, choisie arbi-

trairement (100 gf/mm2 par exemple).

I1) Correction de la vitesse de glissement

Pour une cission donnée T la vitesse de cisaillement de la phase

est donnée par
;i i T, 40 _
vi=¢td=¢d [—1] (3)
o |
0
et la vitesse de glissement au joint de phases par
(Fig.AII-2, A —B)

I1I) Correction de la cission

Sur la courbe expérimentale T = 1(v) , la cission moyenne est

: i : i i
déterminée 2 partir de la déformation totale lt et a pour expression :

=

. — (4)
1 5 1
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N . . @ .
ou Fi est la charge maintenue constante pendant le i M€ essai (*#), L 1la
longueur de 1'échantillon et So sa section initiale. La cission réelle doit
atre calculée 2 partir de la section de 1'interface 2 1'instant considéré

c'est 3 dire 2 partir de 2; et on obtient

F.

R_ 1 1
T'—.S_-—__i——
1 o (1-2g/L)
i (5)
i_ ,i i i Z h]
I =
avec g ¢ lB et QB & vBAtj

Quelle que soit la valeur de la cission déterminée 2 partir de la défor-
mation expérimentale, elle est toujours supérieure 2 la cission réelle dans
le plan de 1'interface et le point représentatif dans le diagramme t(v)

passe de B en C , Fig.AII.2

Remargue

L'importance relative des deux corrections précédentes varie d'un
échantillon a 1'autre et il arrive parfois que la seconde compense totalement

la premidre.

IV) Loi de comportement corrigée - Conclusion

Dans un cas extréme comme celui représenté sur la figure AII.2 ol
la correction est trés importante, les erreurs expérimentales induites par
la déformation plastique de la phase B modifient peu la loi de comportement.
En effet, 1'exposant de la contrainte varie de 1,7 2 1,4 , ce qui n'est pas
déterminant pour 1'interprétation théorique dont les modeles font intervenir

des exposants entiers.

(%) En toute rigueur, la cission n'est pas constante durant l'essai 2 charge

constante. Si on se limite pour chaque contrainte 2 une déformation de 100 um

environ (AZE = 1;+1 - 2;) la cission augmente au plus de 1,5 %
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630°C
n-14 /,/’ ,///
m:=07 d¢c OA
/ n=17 correction de
— O/U m:-06 la vitesse
o f . ‘
3 Py L A
i (of=]
{/ correction de
- 964;¢9 la cission —
L]
| / : :
i 0 vitesse de déplacement
relatif V, vg vy
O courbe corrigée
L L 1 [ A [ | L 1 [T ] U O O | 1
10' 102 10°
V um/mn

Fig.AIV.2

Correction de la vitesse de glissement aux joints de phases.

Le point C se dé&duit du point A par deux corrections :

~ une correction de la vitesse A B

- une correction de la contrainte B C
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ANNEXE 111

COEFFICIENT DE DIFFUSION DANS LES SOLUTIONS SOLIDES

Dans les solutions solides diluées, le coefficient de diffusion
adopté dans les différents modeles de fluage est le coefficient d'autodif-
fusion du solvant dans la solution. Ce coefficient est modifié par la pré-
sence d'atomes de soluté et peut 8tre augmenté ou diminué suivant la nature
"rapide" ou "lente" du soluté [i7 . Lorsque la concentration en soluté
augmente , on se trouve confronté a de nombreuses difficultés que 1l'on peut

classer en trois catégories.

La premidre tient 3 1'existence dans la solution.AB de deux espaces
A et B en proportions comparables et pour lesquelles la notion de solvant et
de soluté perd toute signification. Les atomes A et B appartiénnent au méme
réseau cristallin et les lacunes, non identifiables, peuvent s 'échanger avec
les atomes A et B avec des fréquences de sauts différentes [27. La description
compléte de la diffusion nécessite de prendre en considération trois équations
de flux /3/ (flux de A, de B et de lacunes) ainsi qu'une matrice 3 x 3 de

coefficients de diffusion indiquant 1'influence mutuelle de ces trois flux.

La deuxidme difficulté concerne plus particulidrement le choix d'un
coefficient de diffusion pour un mécanisme de fluage donné [@7 . En effet, il
a été montré expérimentalement [5-@7 que le fluage associé aux déplacements
des dislocations dans des solutions solides peut &tre contrdlé soit par leur
montée soit par leur glissement. Dans le premier cas, c'est la contrainte qui
est la force motrice pour la diffusion des lacunes vers (ou 2 partir) des
dislocations et il n'existe aucune relation simple entre le nombre de lacunes
de A ou de B qui participe au processus élémentaire de montée par migration
d'un cran. Dans le second cas, il s'agit d'interdiffusion de 1'atmosph2re de

soluté entourant la dislocation dans le solvant.
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I.

1.

La troisidme difficulté intervient dans la fagon d'exprimer les
relations liant les flux aux forces motrices 147 . L'équation A.III.1 décrit
le flux 2 partir du gradient du potentiel chimique alors que (A.III.2) fait

intervenir le gradient de concentration.

J. = - » L..Vu, (A.T11.1)
i : ij 3
3
o= - Z D; s vcj (A.111.2) |
3
|
Lij . matrice des coefficients de proportionnalité
Dij : matrice des coefficients de diffusion.
. |

Le modale de fluage de NABARRO-HERRING Zi7, [§7 a été décrit en
termes de potentiels chimiques, alors que le modéle de COTTRELL-JASWON [@7'
(nuage de soluté autour des dislocations) a été décrit lui a l'aide des gradie
de concentration. Jusqu'é présent, cinq coefficients de diffusion ont été pro-

posés pour décrire le fluage des solutions solides binaires (tableau A.III.1).

COEFFICIENT DE DIFFUSION POUR LE FLUAGE NABARRO-HERRING [iQ7

La premidre expression du coefficient de diffusion a été proposée
par HERRING [?7 . L'auteur a fait 1'hypoth&se qu'un régime stationnaire
s'établit dés le début du fluage c'est 2 dire que la matidre transportée par
diffusion est de composition constante.

(JA/nA = JB/nB , JA’ JB et n,, n, sont les flux et les fractions atomiques de

A et B). Le flux d'atomes de 1l'espce i s'exprime de la fagon suivante

N Y o -
I= i % Dy YOy - owy) (A.111.3)

~

o W et u sont respectivement les potentiels chimiques de 1'esp2ce k et
. . H .

des lacunes, N est le nombre de sites par unité de volume et Dik la matrice

des coefficients de diffusion. Le coefficient de diffusion qui intervient dan

le processus de fluage diffusion s'écrit alors

_ -1.H -1
D, = § [(D )i n.n.] (A.1I1.4)
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COEFFICIENTS DE DIFFUSION AUTEURS REF. REMARQUES
CHIN, POUND et NIX Fluage NABARRO-HERRING
DD (d'aprés analyse de /10/ |Fluage contrdlé par la
D . =p. = A* "B* HERRING) montée des dislocation
cl H n,D, + n D, | BURTON et BASTOW (en
A B B A = 5
supposant que la con- [12/
centration en lacunes
(1) est uniforme)
D, =D =é(n,D )
gl 7~ ¢ e HBQV _ _ | Fluage contr8lé par le
CHIN, POUND et NIX /10/ | glissement des dislo-
(coefficient de diffu- cations
(2) sion chimique)
D D Aucune justification
1 A* "B* = 7 théorique de la présenc
D = E=s RAO et NIX [24/ )
RN ¢ nADB* + nBDA? de ¢ au dénominateur
(3)
D . ¢ DA* DB*
+
st nADB* nBDAf
si LAB =0
(npDgx +npDpIDp D . . .
DSt = ¢ 3 T o [25/ Régime stationnaire
) o A*'B* "AB A* "B de diffusion
si LAB #0
(4)
BREBEC et POIRIER
Dh = ¢(nADA* + nBDB*) Alliage homogene

(5)

Tableau III.1



A.IIl.4.

Pour un alliage binaire et en négligeant les termes non diagonaux , les

expressions précédentes deviennent

_ _ N H _ (A.II1.5)
J1 - kT Dli V(ul Hy)
D, D
et D, = A2 (A.1I1.6)
ng Dy ¥y Dy

De plus, il est possible d'exprimer le flux de 1'esp2ce i en fonction du

coefficient de diffusion du traceur Di* de la i2me composante [il7

.= - 21 gy, - p) (A.1II1.7)

Ci étant la concentration de la i2me composante

En comparant les équations (A.ILI.5) et (A.1I1.6) dans le cas des solutions

solides diluées, on peut remarquer que le coefficient de HERRING s'écrit

. =p.,n,  (n =cC/M (A.I1I.8)

11 1 1

et en reportant dans (A.III.6) on obtient finalement

D,uDps

H + n (A.1I11.9)

npDget 1\Pps
BURTON ET BASTOW [ig7 ont obtenu le méme résultat en supposant que la concen-
tration en lacunes est uniforme, malheureusement cette hypothese n'est pas
vérifiée en fluage. Il est important de remarquer que dans 1'expression de
DH ce sont les coefficients de diffusion des traceurs A et F qui intervienne
et non pas les coefficients de diffusion intrinsdques. (Le ccefficient de

diffusion intrinsdque est relié au coefficient de diffusion du traceur par

SLog \f
Di = []_ + ———(SLog ni] Di* = ¢Di*)
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I.2. COEFFICIENT DE DIFFUSION POUR LE FLUAGE CONTROLE PAR LA MONTEE DES DISLOCATIONS

Le mécarisme de fluage contrdlé par la montée des dislocations
est différent du fluage NABARRO-HERRING; cependant , le processus de diffusion
est le méme. En effet, le fluage N.H. est contrdlé par la diffusion d'atomes
dans un gradient de concentration de lacunes produit par traction ou com-
pression aux joints de grains. De fagon analogue, le fluage contrdlé par la
montée des dislocations résulte de la diffusion d'atomes dans le gradient de
concentration de lacunes créé lorsqu'une dislocation rencontre un obstacle.

Dans les deux cas le gradient de concentration de lacunes est induit par la

contrainte . Le coefficient de diffusion adopté dans ce cas est le méme que

pour le fluage N.H. [iQ7 . Tableau III.1.1.
D = D (A.I11.10)

L'équation (A.III.9) est bien vérifiée dans les alliages dilués tels que

Fe-Si [i§7 , Fe-Ni et Fe-P [i§7 . Dans ce cas ny <<n, et il a été montré

que le coefficient de diffusion déduit des expériences de fluage est comparable

au coefficient de diffusion du traceur DFe*

. COEFFICIENT DE DIFFUSION POUR LE FLUAGE CONTROLE PAR LE GLISSEMENT DES DISLO-

CATIONS

Différents moddles (*) ont déja été proposés pour rendre compte du
fluage contrblé par le glissement des dislocations. Le mécanisme est toujours
le méme, les atomes de soluté précipitent autour de la dislocation afin de
minimiser 1'énergie de déformation. Ceci conduit 2 la formation autour de la
dislocation d'une atmosphdre riche en soluté. Il y a création d'un couple de
diffusion A-B comprenant d'une part, une zone A constituée de la dislocation
avec son atmosphére riche en soluté, d'autre part d'une zone B entourant la

précédente et pauvre en soluté. On peut montrer théoriquement que la force qui

(*) WEERTMANN /57 en a retenu six qui sont : les mécanismes de FRIEDEL /157
(tratnage de 1'atmosphere de soluté) de COTTRELL-JASWON [§7 (trainage de
1'atmosph2re de soluté, influence de la concentration et du facteur de taille)
de SUZUKI [i§7 (ségrégation du soluté sur les fautes d'empilement) de SCHOECK
/177 (mise en ordre des atomes de soluté sous l'effet de la contrainte) de
FISCHER /18/ (destruction de 1'ordre 2 courte distance et de FLINN /197 (ordre-

désordre a grande distance).
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s'oppose au glissement des dislocations en présence de soluté est toujours
importante méme si 1'effet de taille est petit Z§Q7 ou si les dislocations
sont fortement dissociées 1517. En fluage stationnaire, soit la dislocation
échappe 4 1'atmosph2re de soluté, soit elle reste piégée 2 1'intérieur et se
déplace avec elle. Aux faibles contraintes, la dislocation reste dans son
atmosphere de soluté et son déplacement est conditionné par celui de cette
atmosphere . C'est pourquoi CHIN, POUND et NIX [ig7 consid®rent que 1'on est
en présence d'un phénom®ne d'interdiffusion et adoptent dans ce cas le coeffi-

cient de diffusion chimique (ou d'interdiffusion) D ,(Tableau A.III.1.2)

" dlog YA dLog Yp
Dgl = D= ¢(nADB* + nBDA*) avec ¢ = m; =1 +»3-L—Og—r§
(A.1II1.11)

¢ est le facteur thermodynamique qui peut &tre supérieur 3 1 (¢ = 3,7 pour

le laiton B 2 650°C ou inférieur 2 1 comme c'est le cas pour 1'alliage Al-Zn /iC

I.4. CAS DE FLUAGE SEQUENTIEL

Lorsque la concentration en soluté d'une solution solide augmente,
le mécanisme contrdlant le fluage peut changer. CANNON et SHERBY [§g7 ont
suggéré que si les deux mécanismes précédents existent simultanément et sont
indépendants, ils agiront de fagon séquentielle (ou en série), le plus lent
contrSlant la vitesse de déformation . La vitesse totale de fluag: résultant

3 la fois du glissement des dislocations et de leur montée a pour expression :

1/étot = 1/Ecl * 1/(Egl (A.111.12)

ol éci est la vitesse de déformation due 3 la montée des dislocations et

égl la vitesse de déformation due au glissement des dislocations. CHIN, NIX
et POUND /23/ ont adopté ce mod2le pour rendre compte du fluage de 1'alliage
Al-Zn dans un large domaine de concentration (0-60% at.) . Dans cet alliage,
le facteur thermod;namique ¢ varie d'un facteur 10 entre O et 30 % at. et
module considérablement la valeur du coefficient de diffusion chimique.
L'accord avec les rSsultats expérimentaux est trds bon (Fig. A.III.l.a), ce
qui justifie 1'utilisation 2 la fois du coefficient de diffusion chimique
pour le fluage contrdlé par le glissement des dislocations et du coefficient

D 1 = DH pour le fluage contr3lé par la montée des dislocations.
c
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a)

104

b)

105k

10-.1 I 1 1 L L L
° 20 0 40 50 (] T0

% atomique de Zn
Fig. AIII.1

Comparaison entre les vitesses expérimentales de fluage de Al-Zn
et les valeurs_calculées d'aprés le modéle séquentiel de Cannon
et Sherby [22/ D'aprés CHIN, NIX et POUND /23/-

La (ourbe a) est calculée a partir du coefficient de diffusion Dcl = DH

v 5
pour la montée et D = D pour le glissement.

gL
La courbe b) a été déterminée en utilisant le colefficient de diffusion

proposé par Brébec et Poirier soit ¢DH pour la montée et Dgz -3 pour

le :lissement des dislocations.
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COEFFICIENTS DE DIFFUSION UTILISES PAR D'AUTRES AUTEURS

a) RAO et NIX /24/ Tableau A.ITI.1, 3

Les auteurs ont proposé cette expression pour interpréter les
expériences de SELLARS et QUARRELL [§l7 sur le systéme Au-Ni. Cependant, il
n'est pas possible de justifier théoriquement la présence du facteur thermo-

dynamique ¢ au dénominateur.
b) BREBEC &t POIRIER /25/ Tableau A.III.1, 3 et &4
BREBEC et POIRIER ont proposé un traitement thermodynamique général

englobant les deux cas extr@mes suivants

- avant 1'établissement du régime stationnaire de diffusion, l'alliage est

homogeéne et les gradients de concentration en A et B sont nuls en tous points

et on a :

D, = ¢ (nADA* + nBDB*) (A.I11.13)

- 1'état stationnaire de diffusion est établi d&s le début du fluage et on

obtient alors

D,, D,
D =¢ AT B sil. =0 (A.III.14)

st nADB‘ + nBDA* AB

et D =¢ (npDpe + ngDgy) Dy, Dy
- - Z
st £ DpsDpe * nApB(DAf DB)

si L, # 0 (A.I1II.15)

Les auteurs ont comparé les énergies d'activation du fluage 2 celles calculées
a partir des coefficients de diffusion. Les figures A.III1.2 et 3 donnent les
résultats pour 1'alliage Au-Ni 1517 et Cu-Ni [§§7 et montrent d'une part que
pour 1l'alliage Au-Ni l'accord est mauvais surtout si on tient compte du
facteur thermodynamique (Fig. A.III.2, courbe b) et d'autre part que la
variation de 1'énergie d'activation des coefficients de diffusion moyens est
trés peu sensible aux hypoth2ses faites (65, ast et 6;t différent au maximum
de 0,2 eV). BREBEC et POIRIER concluent que bien que la vitesse de fluage
puisse &tre contrS8lée par la montée des dislocations, il est difficile d'ad-
mettre que cette vitesse soit contrdlée par la diffusion des lacunes en
volume. Cependant, SELLARS et QUARRELL ont montré que le fluage de la solution
solide Au-Ni est assez bien décrit par le mécanisme de COTTRELL-JASWON et il

semble que cet alliage puisse s'analyser & 1'aide du fluage séquentiel proposé




Fig. AITI.2

Variation de 1'énergie d'activation
avec la concentration en Au dans

1'alliage Au-Ni.

D'aprés Brébec et Poirier [527
a) Qp mesurée par fluage [517
) ast
c) ést - Q¢
- N "~ -
(Qst est trés voisin de Qst)
d) Q

Fig. AIT1.3

Variation de 1'énergie d'activation
avec la concentration en Cu dans 1'al-

liage Cu-Ni.

D'aprés Brébec et Poirier /25/
a) QF mesurée par fluage [517
b) @ - Qo
¢) Q, ~ Q

(Q'. est trés voisin de Q_.)

st st

Dans ce cas Q4 est trés voisin de O.

(ev)

(ev)

A.ITL.9.

o

0s 1

% atomique Au

A A A A

05 1

% atomique Cu
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I.

par CANNON et SHERBY /227
Pour les faibles concentrations (0-25 %) 1'énergie de fluage est
comparable a celle obtenue 2 partir du rapport D;t/¢ de BREBEC et POIRIER
(c'est a dire Q;t - Qg sur la figure A.IIT.2, courbe c).

Dans ce domaine, le fluage pourrait &tre contrdlé par la montée
des dislocations et par suite par la diffusion des lacunes en volume alors
que pour les concentrations supérieures ou d'aprés [517 le fluage est contrdlé
par le glissement des dislocations, 1'énergie d'activation devrait é&tre

calculée a partir du coefficient de diffusion chimique B [47 .

. REMARQUE SUﬁ LA PRESENCE DU FACTEUR THERMODYNAMIQUE DANS LES EXPRESSIONS

DE BREBEC ET POIRIER

En utilisant las données de CHIN et al. liQ7 s 1537 sur l'alliage
Al-Zn, nous avons reporté sur la figure A.III.1, courbe b,la vitesse de
fluage calculée 3 partir du coefficient de diffusion DSt . L'accord avec les
valeurs expérimentales n'est acceptable qu'entre O et 10 % at. alors qu'en
utilisant D, = Dst/¢ 1'accord est excellent sur tout le domaine de concen-
tration (Fig. A.III.1.a) . De plus, les expressions (A.III.13) et (A.III.14)

peuvent se mettre sous la forme

D, = nADA*+ nBDB* (A.1II1.16)
DP..
D, = ——])—f‘+B—D— (A.III.17)
Mp~pe ™ Oglpx

ou DA et DB sont les coefficients de diffusion intrins&ques reliés aux

coefficients de diffusion des traceurs par

Dy, = 4D, et Dy = ¢Dg (A.111.18)
Il semble donc que les expressions précédentes soient plus aptes 3 décrire

un fluage contr6lé par la diffusion des lacunes en présence d'un gradient

de concentration. Cette situation peut se rencontrer lorsque la concentration
d'un des constituants de la solution aux sources et aux puits de lacunes est
supérieure a celle de la matrice ( dislocation en tant que puits ou sources

de lacunes dans le mécanisme de COTTRELL-JASWON par exemple). Les lacunes,
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avant de quitter la source, traversent le nuage de sc uté oll régne un g -adi:nt
de concentration. Si le facteur thermodynamique ¢ est nférievr 3 1 (ou tend
vers zéro pour une concentration correspondant & une imite ce miscibilité
comme c'est le cas dans Al-Zn [5}7 ) “a migration des lacunes 3 travers le

nuage de soluté peut devenir tres lente et contrdler la diffusion des lacunes

en volune. I1 semble donc que les expressions de BREBEC et POIRIER soiznt en
mesure de décrire un fluage contrd8lé par la diffusion des lacunes en volume
lorsque les puits et les sources sont attractives vis & vis des atomes de
soluté, le nuage de soluté étant un obstacle 3 la libre circulation des lacunes

entre puits et sources (¢ < 1).

En résumé il apparait que pour le fluage des solutions solides, il faut utiliser

Dy Dy
npDgx * ngDy

- DH =D.1

lorsque le mécanisme est du type fluage-diffusion ou si le fluage est contrd6lé

par la montée des dislocations.

N
= D = ¢ (nAD . + nBD

B A )

lorsque le fluage est contr8lé par le glissement des dislocations.

- DUne combinaison des deux valeurs précédentes résultant de 1l'application de

1'équation (A.I11.12) dans le cas du fluage séquentiel.

COEFFICIENT DE DIFFUSION DANS LE MODELE DU GLISSEMENT AUX JOINTS DE PHASES

CONTROLE PAR LA DIFFUSION AUTOUR DE DEFAUTS GEOMETRIQUES CONTENUS DANS LE
PLAN DU JOINT.

La démarche utilisée pour établir les équations de flux est analogue
3 celle de BREBEC et POIRIER [§§7 . Cependant, pout traiter les deux cas limi-
tes de diffusion (alliage homogdne, état stationnaire) nous emploierons le

formalisme de HERRING reliant le flux au gradient du potentiel chimique.

NOTATION

N : nombre de sites par unité de volume, on le suppose constant.
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JA’ JB’ JL : Flux m surés p:r raprort au réseau des atomes A, B et des
lacunes.

XA’ XB’ XL : Forces thermodynamiques correspondantes.

LAA’ LAB’ LBB : Coefficients phénoménologiques. On admettra que la relation
de Onsager LAB =Ly, est vérifiée.

CA’ CB’ CL : concentrations exprimées en nombre d'atomes par unité de
volume.

Ny, Mg, 0 : Concentrations exprimées en fractions atomiques.

Hpr Mg potentiels chimiques des espices A et B.

YA’ YB : Coefficients d'activité de A et B.

k : Constante de BOLTZMANN.

T : Température absolue.

o : Contrainte locale.

Q : Volume atomique.

¢A’ ¢B ! Facteur thermodynamique

Dy s DB* : Coefficient d'autodiffusion des traceurs A et B dans 1'alliage
de composition n, .

f0 ¢ Facteur de corrélation pour 1'autodiffusion.

I1.1. EQUATIONS GENERALES DES FLUX

La thermodynamique des processus irréversibles [3] appliquée a la
diffusion dans les solutions binaires permet de relier les flux aux forces

thermodynamiques correspondantes

Jp = Lpa Xy - X)) + Ly (Xp - X))

(4%
]
[
~
>
1

B~ Lap (Xa = X)) + Lpp (g - X)) (A.1II1.19)

Pour un systéme isotherme et isobare, on peut appliquer la relation de GIBBS-

DUHEM soit

chA + chB + chL =0 (A.111.20)
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Les forces thermodynamiques sont reliées aux potentiels chimiques par

X, = - v”i i=A, Boul (A.111.21)

a) RELATION DE MANNING /37

MANNING a proposé des relations entre les coefficients phénoméno-
logiques et les coefficients d'autodiffusion des traceurs A et B dans 1'alliage
considéré. Ces expressions sont valables si les lacunes sont 3 1'équilibre
thermodynamique, ce qui n'est pas le cas ici, mais nous supposerons que 1'écart

4 l'équilibre est faible et que les expressions restent utilisables [§§7 .

Pour un réseau cc ou cfc, on a

C. D,
_ CATA
Lya = g~ (1 +210,D,,V)
C D .
_ ’B'B
Lpgg = ¢ — (1 + 2 ngDre V)
L, = N e (A.111.22)
AB (C, + C KT e
1 1 2
avec vV = et = =1 4 -—
My(npDpe + npDp,) £, M
ol fO est le facteur de corrélation pour 1'autodiffusion.
(fo = 0,781 pour le cfc et 0,727 pour le cc)
On peut remarquer qu'il est équivalent de considérer LAB = 0 ou fo =1 -

b) ALLIAGE HOMOGENE

Nous supposerons que 1'alliage est initialement homogéne et si 1la
contrainte est faible, les forces chimiques sur les espéces A et B sont du
méme ordre de grandeur et également faibles (XA “fXB). Les équations (A.III.19)

deviennent

J, = (L

i an t Lag) (X, - X))
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Jg = (Lgg * Lyg) (X - X,)

N (LAA + 2L,y ¢ LBB) (xA - xL) (A.111.23)

D'apres les expressions de MANNING , Eq. (A.III.22)
c.D c.D
A A . B &
Laa * Tap " WTE, ’ Lgn * Las T ¥TE, ot
D (A.II1.24)
B B ‘

C,Dpe * C
Laa ¥ 2Ly *bes~ T OATE,

Sachant que n; = C,/N=¢Q, les équations (A.III.23) deviennent :

&+
a7 T wTE Wy - w)

n.D
B B*
J. & = — V(u -u)
B QkTE B L (A.111.25)
n.D + n.D
A A B R -
i e qKTE_ Wyt W)

analogues 2 celles proposées par FEDER et col. [i;7 .

¢) ETAT STATIONNAIRE

Généralement les deux espdces ne e'échangent pas a la méme vitesse
avec les lacunes; l'espice la plus rapide, A par exemple, va créer un gradient
de concentration qui aura pour effet de ralentir l'esp2ce A et d'accélérer
1'espece B. Au bout d'un certain temps, qui sera fonction de la distance entre
puits et sources et la mobilité des espdces, on atteindra un état stationnaire
ol les_concentrations en A et B n'évolueront plus et om pourra écrire :

J =-nl et J, ™ - nBJ (A.111.26)

A AL B L
Ce qui revient & dire que la matidre transportée est de composition constante.
Si on fait l'hypoth2se que 1'état stationnagire est atteint rapidement, il est
alors possible de déterminer un coefficient de diffusion pour le transport de
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matidre 2 composition constante. Les équations (A.III.19) deviennent :

Laa Xy = %) + Lyg(Xg = %) = - nydp
(A.111.27)
Lyp (g~ %) + Lgg(Xg - X)) = - mgdy
On peut exprimer XA - XL et XB = XL en fonction de JL et des coefficients
phénoménologiques
X, - X =-3 "alsp ~ "laB
A L LAALBB = LABZ
(A.1IIT1.28)
2 = h e "glaa T "alaB
- L2
B L L LAALBB LAB
et en calculant nA(XA - XL) + ng (XB = XL) on trouve :
2
“an’en ~ Tap ( ) ( X,)
ot T S R S S AR R
A BB~ "B TAA "A"B"AB
(A.II1.29)

quand 1'état stationnaire est atteint; on peut considérer que XA v XB

et en tenant compte de (A.III.21)

2
Laalss = Las
3 = B —— V("A - “L) (A.111.30)
A "BB B AA A'B AB

et en utilisant les relations de MANNING on obtient finalement

B L -
R AU (A.I11.31)
avec D, = (nADA' + nBDB*)DA?DR‘ si L #0
L £ D Dy * nAnB(DA, = Dg, )2 AB
(A.I11.32)
D.D
A* "B" .
D, = s1 L =0
i n,Dp + npD,, AB
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IT.

d) POTENTIEL CHIMIQUE

La définition du potentiel chimique en présence de contraintes non
hydrostatiques, comme c'est le cas en fluage diffusion pose de nombreuses
difficultés /2/ . GIBBS (1876) a montré que pour un solide soumis 2 une pression
non hydrostatique il était possible de définir le potentiel chimique des
atomes d'un solide situés au voisinage d'une surface. Par contre, le potentiel
chimique des atomes (ou des lacunes) en tout point du solide n'a pas de signi-
fication physique. Cependant, le flux de matidre peut &tre calculé en faisant
1'approximation des états stationnaires [27 et on a

Jo= - 53? v - wp)

Q2 est le volume atomique, M le potentiel chimique de 1'atome et Hy celui

de la lacune.
En régime permanent il y a conservation de la matidre & 1'intérieur du cristal
VI = 0 et on obtient 1'équation de LAPLACE Vz(u - uL) = 0 que l'on peut

résoudre si on connait u - aux limites du cristal . La quantité u - u

My

L
s 'exprime d'apreés HERRING en fonction de la contrainte normale & la surface
- = -0 Q
par U uL uo a
Hy potentiel chimique sur un cristal source ot o, = o .

. APPLICATION A LA DIFFUSION AUTOUR DE DEFAUTS GEOMETRIQUES CONTENUS DANS LE

PLAN D'UN JOINT DE GRAINS OU DE PHASES SEPARANT DES SOLUTIONS SOLIDES

Considérons un joint de grains ou de phases contenant des défauts
géométriques et soumis 2 un essai de cisaillement (Fig. A.III.4) . Le champ
de contraintes appliqué induit des contraintes normales o sur les faces AB
(compression) et A'B' (extension); le flux de lacunes résultant sera dirigé des

zones en extension vers les zones en compression.

a) JOINT DE GRAINS

La différence entre les coefficients de diffusion des espéces A et B
dans la solution solide crée un gradient de concentration dont l'effet est de
ralentir 1'espéce la plus rapide et d'accélérer la plus lente. Aprés établisse-
ment d'un régime stationnaire de diffusion, les flux des espéces A et B allant

des zones en extension vers les zones en compression seront tels que la
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matidre transportée sera de composition constante , les relations exprimant

les différents flux sont données par (A.III.31) et (A.III.32).

b) JOINTS DE PHASES

Considérons un joint contenant un défaut géométrique et séparant
deux solutions solides a et B (Fig. A.III1.5, a et b). Si nous supposons que
la transformation de phases est impossible ou infiniment lente, la matidre
transportée doit 8tre de composition constante et la diffusion dans chacune
des phases est contr8lée par le mécanisme précédent. Si la transformation de
phases est possible ou suffisamment rapide, le flux total de matidre dans

chacune des phases (ou de lacunes en sens inverse) peut se décomposer en

- un flux transportant de la matidre 2 composition constante (contr8lé par
1'espace la plus lente).

- un flux supplémentaire de 1'espdce la plus rapide dont 1'effet sera de pro-
duire dans les zones en extension la transformation de phases a = 8 par
exemple et la transformation inverse dans les zones de compression.

Le flux global de mati2re transportée n'est plus de composition constante, mais

1'exc®s de 1'espdce la plus rapide absorbée par la transformation de phases

ne produit plus un gradient de concentration s'opposant & sa mobilité. Ce cas

est analogue 2 celui de 1'alliage homogdne , Eq. (A.III.25).

On admet généralement que le joint de grains ou de phases a une
épaisseur &8(v 5 R) . Pour le joint de phases, on peut faire 1'hypoth2se que
la composition varie continuement de CaB a Csa dans 1'épaisseur du joint. Les
atomes des espdces A et B contenus dans 1'épaisseur d'un joint soumis par
exemple 2 un effort de compression peuvent s'en échapper en diffusant soit 2

travers la phase o , soit 2 travers la phase B (Fig. A.III.6).

Si nous faisons 1'hypoth2se que la composition du joint reste cons-
tante dans le temps, chaque atome de A ou de B quittant le joint par 1'une
des phases sera remplacé par un atome semblable provenant de 1'autre phase.
C'est la phase ayant pour les espces A et B les plus faibles coefficients
de diffusion qui contrblera la diffusion dans 1'épaisseur du joint et nous

pourrons identifier 1'épaisseur du joint 2 la phase dans laquelle

- la matidre transportée est de composition constante

- les coefficients des espdces A et B sont les plus faibles.
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La premidre condition est réalisée pour la phase o dans 1'exemple
de la figure A.III.5 si on admet que le coefficient de diffusion de 1'espece
A est supérieur 2 celui de 1'espéce B . En effet, un départ supplémentaire
de A ne produit pas de transformations de phases, donc la matidre transportée
est de composition constante. Nous ferons cette hypothese pour la diffusion
normale au plan de joint. Le joint de phases sera considéré comme une sur-
face séparant deux milieux od la diffusion dans une phase est indépendante

de la diffusion dans 1'autre phase.

c) EXPRESSION DES FLUX LORSQUE LA TRANSFORMATION DE PHASE EST POSSIBLE

: a a g " .
Soient DK” DB*’ Di?, Dg* les coefficients d'autodiffusion des
tgaceurz A et B dans 1'alliage considéré. Nous supposerons que DZ,> D;* et que
DA* > DB* - Cette hypothese n'est pas restrictive et permet de définir le sens

de la transformation de phase.

La condition DZ* > Dg* impose que la transformation de phase ne
pourra pas se produire dans la phase a par un départ supplémentaire de A et
par suite que la matidre transportée est de composition constante. C'est le
cas du fluage stationnaire et les expressions des différents flux sont données
par les équations (A.III.26, 31 et 32)

La condition Di* > Di* dans la phase B indique que le flux de A est
supérieur 2 celui de B dans la méme phase. Le transport global de matiére
peut se décomposer en
- un transport de matidre a composition constante contrblé par 1'espdce la

moins rapide.

- un transport supplémentaire de A produisant la transformation de phases.

Les flux sont reliés aux gradients de contrainte par (A.III.25), c'est 2 dire

B. B 8. B
B ¢ 0 b n_ D .
3= - —5—55 v(uE - uE) ; Jg = - —E—EE ?(ug - uE)
QKT £ OKTE
(A.II1.33)

que nous pouvons écrire sous la forme

B _ 1 [ B.B B, B B ] B By _ Bl B2
J, = - —— n,D-, + n (D, -D Dl VL - ) =38+ 0
A o eF A'B A A B A L A A
B 1 B..B B B B B
J_ = - n s Vus = ) : (Vu: ~ vpt)
B QkaB B B B L B A

(A.II1.34)
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1 . ‘s ;
JB C et JB correspondent au transport de matidre 2 composition constante

A B
. . Bl B _
et on a bien : JA / JB nA/nB

JBZ

A est le flux supplémentaire. ‘

Le transport total de matidre s'écrit alors

B . B _ _ _1 B BB _ B B_ B |
Iy * 3y SEEEE [ Doy * nA(DAf DB*)] V(uA uL) ‘
e ~—— (A.1I1.35)!

associé au transport||associé a la trans- !

de mati2re 2 compo- ||formation de phases |

sition constante

CONCLUSION ‘

a) En utilisant le formalisme de HERRING, les relations entre les flux et |
les gradients de potentiel chimique se font par 1'intermédiaire de coefficients
de diffusion qui sont exprimés 2 partir des coefficients de diffusion des
traceurs et ne font pas intervenir le facteur thermodynamique , Eq. (A.III.25,

31 et 32). |

b) Lorsque la diffusion intervient autour de défauts géométriques contenus
dans le plan d'un joint de phases, deux cas sont 2 envisager :

- 1a transformation de phases est impossible ou trés lente, dans ce cas la
diffusion dans les deux phases est du type stationnaire, Eq. (A.III.31 et 32).
- 1a transformation de phases est possible et trés rapide, le flux total de
matidre allant des zones en compression vers les zones en extension se décom-
pose en deux parties, un transport de matidre 2 composition constante respec-

tant la composition de 1l'alliage Jil et Jg (A:1I1.34) et un flux
B2

A

matidre est donné par 1'équation (A.I11.35).

supplémentaire J permettant la transformation de phases. Le flux total de
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II1. DONNEES NUMERIQUES CONCERNANT LES COEFFICIENTS DE DIFFUSION ET LES ENERGIES
D'ACTIVATION DANS LES LAITONS (*)

[II.1. COEFFICIENT DE DIFFUSION ET ENERGIE D'ACTIVATION

Dans le tableau A.III.2 sont reportés les principaux résultats
relatifs aux coefficients de diffusion et énergies d'activation dans les
laitons o et B .leés valeurs des coefficients de diffusion et des énergies
d'activation 2 650°C pour les concentrations CaB et CBa sont obtenues
par extrapolation 3 partir des figures A.III.7 et 8. Comme on peut le remar-
quer sur la figure A.III.7, la diffusion dans la phase B8 est beaucoup plus
rapide que dans la phase a (Dgu* ou Zn* / Dzu* ou Zn* " 200) et dans les deux
phases le zinc diffuse plus vite que le cuivre, 3,9 fois dans la phase o
et 2,1 fois dans la phase 8 . Ce dernier résultat est en accord avec ceux de
LANDERGREN et INMAN [§§7 . Les énergies d'activation extrapolées sont com-
parables pour les deux constituants d'une méme phase et plus élevées dans la

phase o que dans la phase B .

III.2. DIFFUSION AUX JOINTS DE PHASES

I1 n'existe 2 notre connaissance aucune donnée concernant la diffu-
sion aux joints de phases dans les laitons. L'obtention de joint de phases o - B
plans et de grandes dimensions par des méthodes de diffusion en phase solide
devrait permettre d'effectuer des mesures de diffusion le long du joint de

phases.

I11.3. FACTEUR THERMODYNAMIQUE (d'apr2s les données de HARGREAVES /297 )

La figure A.II11.9. représente la variation du rapport pression de
vapeur/concentration en fonction de la concentration pour différentes tem-
pératures dans les laitons o et B8 .

Le facteur thermodynamique déduit de la pente est constant entre

550°C et 700°C et vaut ¢ = 3,7.

(*) Une grande partie des données numériques de ce paragraphe provient de [i7



AL 22,

Zn Cu cZat
Ref
Do Q Po Q de Zn
a) em? s~ ! kcal/mole szs‘l kcal/mole
0,62 41,2 0,85 44,5 27 (*
0,73 40,7 0,34 41,9 31 (W)

(*) INMAN M.C. , JOHNSTOM D., MERCER W.L., SHUTTLEWORTH,
Proc. 2d Radioisotopes Conf. Oxford (1954) II, 85.

(**) HINO J., TOMIZUKA C., WERT C., Acta Met., 5 (1957) 41.

Zn Cu cZat
Ref .
7[)O | Q 2;)0 | ) de Zn
cm” S kcal/mole|cm” s kcal/mole
0,03 23,33 | 0,038 25,01 45 (*)
b)
0,019 21,9 0,020 23.3 47
(en
(0, 0035 18,78 0,011 22,04 47

(%*%) KUPER A.B., LAZARUS D., MANNING J.R., TOMIZUKA C.,
Phys. Rev. 104 (1956) 1536.

Tableau AIII.2

Valeurs du coefficient préexponentiel Do et de 1l'energie d'activation Q
en fonction de la concentration en zinc

a) dans la phase a du laiton

b) dans le plan B du laiton

D'aprés ADDA Y. et PHILIBERT J.. (1)
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2 a a+p B K}
E &
o’ -8 Y
lo -
i "=
8N | ¢ 650 °C
Q |° - 10
;‘_ Zn
s 2 ®
G
|_6 Cu
Cu
—5
o )
1**—;://
’/’ | ] ] 1

25 30 35 40 45 50
CONCENTRATION % at. Zn

B o 112 -1, a _ -11 1
Pour CaB = 36,3 7 at. Zn ; DCu*- 6,1.10 cm™s Q DZn*— 24.10 cm’ s
= . B _ -8 2 -1 . B _ -8 2 -1
Pour CBa = 41,9 7 at. Zn DCu* 1,7.10 "cm' s : DZn* 4,3.10 "cm”s
Fig.AIII.7

Coefficients de diffusion du cuivre et du zinc dans les phases o et B du
laiton. Valeurs extrapolées a 650°C pour les concentrations limites CaB

€
ek Ba
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50 - 6850°C
Cu
a |a+p B
®
Zn
; \
= <
o
S 40
o N
650°C Cu Zn
30 -
Q o 36 39 \\\
kcal/molel B8 26,6 25,3 \\
Cu
20 b
Zn
1 1 1 1 i
10 20 30 40 50

CONCENTRATION % at.Zn

Energie d'activation pour la diffusion du cuivre et du zinc dans

les phases a et 8 du laiton. Valeurs extrapolées.a 650°C pour les

concentrations limites Ca

B

Fig.AIII.8

et C

Ba




mm de Hg

pression de vapeur/concentratlon

550"

/|

|

30

40 50 60 70
v% at.Zn

concentration

A.ITI.25.

Fig. ATII1.9

Rapport entre la pression de vapeur et la
concentration dans la phase B du laiton en
fonction de la concentration pour différentes

températures

(d'apr2s les données R. HARGREAVES - 29)

Les points situés 2 1'extérieur du domaine B
sont obtenus par extrapolation.
Le facteur thermodynamique se déduit de la

pente des courbes par :

dLog pZn/nZn dlog Y

) =1 + = 1 +
zn dlog nZn

Zn
dLlog ng

I1 est indépendant de la concentration en
zinc et de la température (de 550°C a 700°C)

et vaut
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Fig. A.IV.1

Schéma d'un joint de grain périodique
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ANNEXE IV

GLISSEMENT AUX JOINTS DE PHASES ACCOMMODE PAR DIFFUSION AVEC TRANSFORMATION
DE PHASE

RAJ et ASHBY ont proposé un mod&le ol le glissement aux joints de
grains est contrdlé par la diffusion autour de défauts géométriques contenus
dans le plan d'un joint dont la forme reste stable au cours du glissement. La
vitesse de glissement est proportionnelle & la contrainte appliquée, & un fac-
teur de structure caractérisant les défauts géométriques et au coefficient
d'autodiffusion (en volume ou au joint de grains). Ce modéle &laboré pour le
fluage des corps purs ou des solutions solides diludes peut s'&tendre aux solu-
tions solides concentrées dans la mesure oll il est possible de définir un coef-
ficient de diffusion,ainsi qu'au joint de phases si on admet que celui-ci est
constituéd de deux solutions solides concentrées sans interaction mutuelle.
Aprés avoir rappelé le modéle de RAJ et ASHBY pour les corps purs, nous montrerons
qu'il est possible de 1'étendre aux solutions concentrées et aux joints de phases
sans transformation 3 1'état solide. Nous établirons dans le cas ol une trans-

formation de phases est possible la relation entre la vitesse et la contrainte.

GLISSEMENT AUX JOINTS DE GRAINS ENTRE DEUX CORPS PURS OU DEUX SOLUTIONS
SOLIDES DILUEES

Cette approche du glissement aux joints de grains est essentiellement
macroscopique. La matidre est considérée comme un continuum oli 1'on peut appli-
quer les théories classiques de 1'élasticitd et de la diffusion.

Considérons un joint dont les défauts ont un axe de symétrie d'ordre
deux perpendiculaire au plan moyen du joint et dont la forme est représentée
par une fonction périodique paire (Fig. A. IV. 1). Si on admet que les dérivées

premiéres sont finies, on peut le décrire par une série de FOURIER.

. 2w
X = 2? hn cos S oy (A. IV. 1)
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CONTRAINTE NORMALE On

Lorsque le joint est soumis 3 un effort de cisaillement T, para-
1éle au plan moyen du joint, les contraintes normales ¢ n qui apparaissent

au niveau du joint s'dcrivent par symétrie
- 2
_ . m
UI‘I_-YZIGIISIH—)\ ny (A. IV. 2)

-

ol vy est un coefficient homogéne 3 une contrainte.

L'équilibre mécanique dans le plan du joint conduit i :

3 0= s+ A/2 dx

N -A/2 o, a;- dy = 0 (A. IV. 3)

(A. IV. 4)

ACCOMMODATION PAR DIFFUSION

Un joint contenant des défauts géométriques, rectangulaires dans la
figure (A. IV. 2),ne peut glisser sans la présence d'un processus accommodateur.
Dans un joint de grains, le processus accommodateur est identique dans les deux
parties constituant le bicristal. La figure A. IV. 2 a et b considére uniquement
la partie supérieure du bicristal accolée 3 un solide indéformable. La cission
appliquée Ty développe sur les faces latérales du défaut des contraintes nor-
males de compression et d'extension. Le flux de matiére (ou de lacunes en sens
inverse) Ja allant des zones en compression vers les zones en extension permet
i la partie supérieure du bicristal de glisser de la quantité zu . La figure
A. IV. 2 ¢ et d considére la partie inférieure du bicristal qui gr3ce au flux
JB (égal 3 Ja dans un bicristal) glisse de 28 de sorte que le déplacement re-
latif global des deux parties du bicristal vaut Qa + 28-
Supposons que le glissement se fasse 3 vitesse constante et que les puits et
sources pour les lacunes soient situés uniquement au joint. Ceci signifie que
la divergence du flux est nulle 3 1'intérieur du cristal ou de fagon équivalente

que le laplacien du potentiel chimique est nul :

v [u(x, - g x, y)} =0 (A. IV. 5)
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Pour obtenir le flux de lacunes 3 1'intérieur des cristaux, il faut
résoudre cette équation en tenant compte des conditions aux limites qui sont
essentiellement des conditions d'équilibre chimique, mécanique (Eq. A. IV. 4)
et de compatibilité pour le glissement au joint.

A 1'8quilibre, le potentiel chimique des lacunes au joint est relié& a la con-

trainte normale par

ol Q est le volume atomique et o la contrainte normale au joint, u, est le

potentiel chimique des lacunes en 1'absence de contrainte et u le potentiel
chimique des atomes.
L'équation de compatibilité pour le glissement s'obtient en &crivant

que le glissement total g résulte du transport de matiére par les flux

J et J (J = J_ pour un bicristal)
o 8 a B

Considérons 1'élément E du joint de la figure(A. IV. 1)représenté en figure

A. IV. 3 et afin de pouvoir utiliser les équations pour le joint de phases, nous

envisagerons séparément les deux demi-cristaux.

Dans un systéme de référence fixe par rapport au défaut géométrique, les deux

demi-cristaux se déplacent de za et QB (2 = £a+ 28 est le déplacement relatif

du cristal o par rapport au cristal 8 ).

Le volume de matiére arrivant dans 1'élément E du joint pendant le temps At

pour expression :
> -»> - ')
At .9 [JW 88 + {3, (x +dr) - 3 (@ 2]

ol Q est le volume atomique
AS la surface de 1'élément E
§ 1'épaisseur du joint

J  le flux de matiére (ou de lacunes en sens inverse) en
volume.

J le flux de matidre (ou de lacunes en sems inverse) dans
le joint.

Ce volume contribue 3 déplacer le cristal a dans la direction y de VaAt clest 2
dire un volume de v At AS gsin 6 ot v, est la vitesse de glissement ex-

a
primée dans le repére fixe et on peut é&crire :

8

Q = a’)-J(}’))—]
e | R BN AS + {J (r + dr

v_&SSinB[GV (b L

oL
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v At

Fig. A.IV.3

Schéma de 1'élément E de la figure A.IV.1
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Si on confond le plan du joint avec le plan (0, y) on introduit seu-
lement une erreur de second ordre sur la vitesse si h «< A et une erreur de 1'or-
dre de Y2 si h v A2 [_1_7. Comme Jav est un flux en volume, il ne sera fonc-

- L3 . x ~
tion que de y et n'aura qu'une composante suivant x soit JV (0, y). De méme Jb

est un flux le long du joint qui posséde une composante suivant y et ne dépend que

de y, soit Jz (v)

L'approximation précédente permet également d'écrire que
E dx . Ag
t [ R, - ]
g 9 dy ~ sin © et E; cos § ~v

et 1'équation précédente devient :

y
fg.éz =J%. (0, vy + 8 fiihffl
q dy Cav W ¥ TG gy (A. IV. 6)
Pour le cristal 2 on obtient de méme :
y
:,ﬁ.d_x-_-Jx (0 y)+§- —-———-——de )
Q dy Bv ? 2 dy

et la vitesse de glissement v = W + A de o par rapport a g

y
vdx _ x x d J7 (y)
a = o (O ) JBV 0, y) +56 b

y dy (A. V. 7)

X X N_F
avec J =] pour un bicristal.
av BV

Pour la suite, nous considérerons comme RAJ et ASHBY le cas du bicristal mais en ne
prenant en compte qu'une moitié du bicristal.
Les flux de matiéres sont reliés aux potentiels chimiques par

D
3, x, Y =Q—ﬁ§: v [u (x, ¥) ~uy (x, y)]

; b, [k, ¥) -y G, 9]
o O =it dy (A. IV. 8)

Dv et Db sont les coefficients de diffusion en volume et aux joints des tra-

ceurs, fv le facteur de corrélation, T la température absolue et k la constante

de Boltzmann.



La solution de 1'8quation (A. IV. 5)

A.IV.8.

doit admettre comme conditions aux

limites :
u(@, y) -u;, (0, y) =p - Qy wa sin-zlny
’ L ) ; A
(Ao IV. 9)
wie, y) ~u; (=) v,
et peut s'écrire :
wx, y) —u; (x,5) =3 A exp —(Z“nx\sul 2nny , .
? L L l n X / A
avec c =y etAn--Qy‘an
en remplagant dans (A. IV. 8)
(0. y) = Z an sin-z—';‘-'—nz
(A. IV. 10)
d 3y 0, y) D C 2mny2 . 2muy
dy -nanYzl:( J\) n 3Ty

En introduisant les quantités (A. IV. 10) dans (A. IV. 6) nous obtenons

(n—+"—6-

A

#3e,

n2 DB) s1n2— ny = -

*® 2
Z nh gin =T ny
A 1

ol<

Cette équation doit etre vérifiée pour tout y, donc

L (nDV+1§-n2D) -=mnh
kT *n 1'; A b n
vkT 1
et a = - h
n Qy nD + 18
—mnbD
.fii. A b
En remplagant la valeur trouvée poura n dans 1'équation (A. IV. 4), la ¥itesse v

de glissement devient :

1 @ oA Dy 1
v == = 7 A. IV. 11)
m kT h2 fv m‘ htZl/h7 (
l w8 o D
Il;"'—x—fvng-
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La contrainte normale dans le plan du joint est donnée par

0 I . -gi
; — &, WX
e

T A 1+ — f
= - 2 A a v
o 0, y) o 2 =
~Z } nhy / h %
ALY 6Dy, (A, IV. 12)
AV b,

Nous utiliserons par la suite pour simplifier les calculs une forme de joint

sinusoidale de hauteur h/2 décrite par :

2 R4

Les expressions (A. IV. 11) et (A. IV. 12) deviennent alors

4 i hZ f A vD (A. IV, 13)
v
TaA 2n
On 0, y) = - ZTh—SInT (A. IV. 14)

Dans le cas du bicristal, les &quations (A. IV. 11) et (A. IV. 13) doivent 8tre
multipliées par deux pour obtenir la vitesse relative de cisaillement, elles sont

alors analogues 3 (A. IV. 9) et (A. IV. 11) de RAJ et ASHBY.

Remargues H

a) Pour les températures &levées, la diffusion en volume est plus rapide que celle

aux joints de grains et le coefficient sans dimension M = %-fv GDb / D,

est négligeable devant 1.

La vitesse de glissement est alors proportionnelle 3 la cission appliquée Tgs a
2 e =l 2

un facteur de structure caractérisant les dé&éfauts A/h” et au coefficient de dif-

fusion en volume Dv )

b) Pour les températures moyennes M est grand devant | et la vitesse est propor-
tionnelle 3 T,» au coefficient de diffusion aux joints de grains et 3 un facteur

de structure l/hz, indépendant de la période des défauts.
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Application aux bicristaux de solutions solides concentrées.

Le modé&le précédent est directement applicable si on adopte pour coefficient de
diffusion les valeurs déterminées en annexe III c'est & dire en comparant les

équations (A. III. 25) & 1'équation (A. IV. 8) on obtient :

&D
o8 hoh o T ; (A. V. 15)
m kT h2 fV A Dh7fv
= 1 : -
avec Dh nADAf + nBDB* fpour 1'alliage homogéne.

En comparant les équations (A. III. 13) et (A. III. 14) a 1'8quation (A. IV. 8)

on obtient pour le régime stationnaire :

v = §.IE2. A 1 + X EEE
T KT 2 st » Dgt (A. IV. 16)
avec 0 ) (nADA* + nBDB*) DA* DB* L ‘o
st fV DA? DB* + n, ng (DA* - DB*)Z AB
DNVDB* '
Dt "7 D, +o.D silyg=0

A "B* B A*

Le cas de 1'alliage homogéne semble peu vraisemblable, car si les deux espéces
ont des mobilités différentes, un gradient de concentration va s'établir qui

aura pour effet de diminuer la mobilité de 1'espéce la plus rapide et d'accélé-
rer la plus lente. Pour le glissement en régime stationnaire, nous ne retiendrons
que le second cas (Eq. A.IV.16) qui correspond 3 un transport de matiére 3

composition constante.

Application aux bicristaux biphasés

a) La transformation de phase est impossible.
Le bicristal est composé de deux solutions solides a et B sans interaction que

1'on peut analyser séparément (Juz # JB: dans A.IV.7)

Les vitesses de glissement provenant de 1'accommodation dans chacune des phases

a et B s'expriment par les é&quations (A. IV. 16) dans lesquelles les coefficients

l
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p ,f,n,, n, D et D_, sont affectés respectivement des indices a et B.
st’ "v? TA? B’ CA B P

La vitesse totale de cisaillement est

TaQ A §D
T ;2- (Dst + Dst) 1 $ o ———— (A. 1IV.18)

Q
w
o |

b) La transformation de phase est possible
Pour fixer le sens de la transformation, nous adopterons les mémes hypothéses
que dans 1'annexe III, II.2.c , c'est d dire que :
a o B B
>
B* et DA* DB‘
la transformation de phase impossible dans o est rendue possible dans B

par un départ supplémentaire de 1'élément A.

Nous avons montré en annexe III (Eq. A. III. 35) que le flux total de matiére

dans la phase B s'écrit alors :

B 8 1 8 B B B R B
J, +J) = - D*+n(D*—D*)]V(U-u)
A B kTQfBL B A A B A L
1 [ 8.8 ss] B B
= - n. D;, + n, D .| V(u, - u/) (A. IV. 19)
e B B AT ML

donc la vitesse de glissement associée & 1'accommodation

avec transformation de phase a pour expression :

B 4 Tt A ofy 2n .8 °Pb
vVer T 2 o 'Y P
h £ Dv (A. IV. 20)
B _ BB B 4 .. B
avec DV =n, D, + np DB’ = Dh

Dans la phase a on aura :

a 4 Tag A a 2m GDb
vVerx 2T W'Y o
h )y
v (A. IV. 21)
avec p* = p* donné par (A. IV. 16)
v st

-

B

. . o
et la vitesse totale de glissement sera v = v + Vv
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» b Dge  |na(DgD Dy Dyt Dyy
£y fy £, La # O Lpg = O
a en
‘ _ 24 6,1 7,8 8,3 16,1 8,4 9,8
101¢n?s !
B en 43 17 23,4 15 38,4 22,8 29,3
-9 2 -1
10" cm™S
‘ W
Avec Sans
n® = 0,363 = 0,637 transformation transformation
A de phase de phase
n® = 0,419 = 0,581
A ] ]
fj = 0,781 = 0,727

Tableau A.IV.1

Coefficients de diffusion intervenant dans 1'expression des flux dans les
différents cas envisagés. I1 apparait que la matiére transportée lorsque
la transformation de phase est possible, est supérieure d'environ 50 7 i
celle transportée lorsque la transformation est impossible.
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Remargue s

La vitesse de glissement résultant d'une accommodation dans la
phase B avec transformation de phase est supérieure & celle obtenue dams le
cas ol la transformation n'est pas possible.

En effet, si on suppose pour simplifier que la diffusion dans la phase a

est trés lente par rapport i celle dans B8 , les vitesses sont proportionnelles

/ f z 2* + g g* /fB dans le premier cas et 3

= DB /(n + ns i*)dans le second cas.

B*

Le tableau A. III. 1 montre que dans le cas du laiton, le premier est supé-

rieur au second d'environ 50 %.

c) Déplacement des défauts géométriques (dans le cas ot la transformation de

phase est possible et rapide).

Considérons un joint de phases dans un repére attaché au défaut dans sa po-

sition initiale. Le flux total Ji + Jg qui a été décomposé en Jﬁl et Jiz
(annexe III, Eq. A. III. 17) contribue dans sa totalité au déplacement par

glissement de la phase B. Cependant, JB] correspond 3 un transport & composi-

A
i 2 ey 2 5 il :
tion constante alors que JE est utilisé au niveau du joint pour produire la

transformation de phase (J82 est essentiellement constitué de 1'élément A

puisque Di* > D . ). Dans le cas de la fig. A. IvV.4 , 1'élément A arrivant
par le flux JEZ dans la zone en extension produira une surconcentration au
joint qui disparaftra dans la phase o en produisant la transformation a -+ B.
C'est le phénoméne inverse qui transformera la phase B en phase o dans les
zones en compression.

Le résultat de ces transformations a pour effet de déplacer le défaut dans

le sens opposé au glissement de la phase B (dans un repére 1i& au défaut géo-
métrique). Soient CaB et CBa les compositions limites des phases a et B

3 la température T.

La quantité de matidre nécessaire pour produire la transformation de phase
est proportionnelle a CaB = CBa de sorte que la relation de comptabilité

pour le glissement (Eq. A.IV. 6) accommodé dans la phase B sera modifiée
comme suit :

vi((C. -c¢C ) dJ
o Ba aB” dx _ B2 6§ b
O —--dy JA + 5 ﬁ_dy (A. 1IV. 22)
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e EE—
Ta
Fig. A.IV.4

Déplacement des défauts géométriques résultant de la

transformation de phases



A.IV.15.

avec .ici J82 = =l (DB* - DB* ) V(u8 - uB) Eq. (A.IIL.35)
kTQfB A A B A L

v, étant alors la vitesse de déplacement du défaut dans le joint de phases.

Par un raisonnement annalogue, nous obtenons :

T 0 B &D
i 4 a A Dv m b
v, - - 2 B2 8, 2Lk ] % = e (A. V. 23)
d C80 caB T kT h2 fB A DE / fB
B _ 8 B _ B
avec DV nA (DA* DBi- )
Conclusion

Le modéle développé par RAJ et ASHBY pour le glissement aux joints de grains
dans des matériaux purs ou des solutions solides diluées peut s'appliquer

aux joints de grains dans les solutions solides concentrées i condition de
choisir pour coefficient de diffusion celui qui correspond & un état station-
naire de diffusion, c'est & dire & un transport de matiére de composition
constante. Dans le cas d'un joint de phases entre deux solutions solides con-
centrées, le modéle s'applique également si on condidére séparément les deux
phases dans leur contribution propre au glissement. Si une transformation de
phases est possible et suffisament rapide, la vitesse de glissement résultan-
te est plus élevée et cette transformation déplace les défauts géométriques
dans le sens opposé au glissement dans la phase B 3 une vitesse qui peut etre

trés grande devant la vitesse de- glissement (Si Dgf >> Dg*).
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