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ETUDE DE LA FRONTIERE ELASTIQUE
DES MONOCRISTAUX D'ALUMINIUM

W. K. NOWACKI et J. ZARKA

Laboratoire de Mecanique de l'Ecole Polytechnique, 17, rue Descartes, Paris V, France

Resume-On explore experimentalement la frontiere elastique d'un monocristal d'aluminium dans dilrerentes
directions apres avoir exerce un ecrouissage suivant une direction particuliere. On donne les resultats d'un point
de vue macroscopique et leur interpretation microscopique: interactions entre systemes de glissement. On
verifie qu'une formule theorique rend compte convenablement de ces interactions.

1. INTRODUCTION

UN des problemes les plus importants de la Mecanique des Solides est l'etude des relations
de comportement a adopter lorsque 1'0n quitte Ie domaine de l'elasticite. Ii y a dans ce
probleme deux parties differentes:
~omment est defini Ie domaine elastique et queUe est son evolution quand Ie materiau
est soumis a des deformations non-elastiques? (ou encore quels sont les parametres qui
caracterisent l'ecrouissage et comment evoluent-ils?);
-queUes sont les relations entre les deformations non-elastiques et les contraintes qui les
ont provoquees.

Le materiau est en general un agregat de monocristaux. Ii est done naturel d'obtenir, en
premier, une solution du probleme pour Ie monocristal pur.

Une reponse theorique a ete donnee par Zarka [1]. Ii avait dil se placer en viscoplasticite.
Les parametres fondamentaux de l'ecrouissage etaient les densites, la longueur moyenne
et 1'0rientation des petits segments de dislocations. L'evolution de ces parametres ainsi que
les relations de comportement avaient pu etre determinees.

Afin de completer les resultats theoriques, nous avons entrepris l'etude experimentale
du probleme. Nous insistons dans ce texte, plus particulierement, sur l'etude de la frontiere
elastique des monocristaux d'aluminium.

2. ETUDE EXPERIMENTALE

2.1 Principe

Nous explorons dans differentes directions par traction ou compression "simple" la
frontiere elastique du monocristal et son evolution quand Ie cristal a ete soumis it un
ecrouissage suivant une direction particuliere.

L'anisotropie macroscopique observee est liee:
-it lao geometrie du cristal: les deformations plastiques resultent de glissements suivant
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certains plans, dans certaines directions (systemes de glissement) suivant lesquelles la
cissiont reduite appliquee atteint une certaine valeur; une rotation des directions princi
pales du tenseur contrainte modifie l'amplitude de ces cissions;
-it l'ecrouissage propre : un ecrouissage fait disparaitre l'equivalence entre les differents
systemes de glissement geometriquement equivalents (i.e. equivalents dans Ie groupe des
symetries du cristal parfait).

Afin d'eliminer la geometrie du cristaI, nous effectuons la correction du facteur geo
metrique;t la comparaison entre les courbes microscopiques obtenues nous donne alors
l'influence de l'ecrouissage initial.

2.2 Methode experimentale

Les monocristaux d'aluminium pur (>4 N) que nous avons utilises ont ete achetes
chex Metal Research L.T.D. it Cambridge. Nous les avons orientes par la methode classique
de Laue en retour; l'interpretation des cliches a ete effectuee it I'aide des reseaux de
Greninger.

Le monocristal cylindrique, M, de longueur approximative 150 mm et de diametre
25 mm est decoupe en trois parties identiques M.l, M.2, M.3 it l'aide d'un appareil it
etincellage de type Servomet (Fig. 1). Chacun de ces monocristaux, M.m, est deforme par
compression d'amplitude differente it l'aide d'une machine du type Instron. Nous obtenons
ensuite it l'aide du Servomet, a l'interieur meme du monocristal Min, des petites eprouvettes
cylindriques seIon les directions A, B, C, D et E qui font respectivement les angles 0, n14,
n12, nl6 et nl3 avec I'axe macroscopiquet de ce cristal. Les monocristaux M.1.B, M.2.B,
M.3.B (resp., C, D, E) n'ont pas en generalla meme orientation. Cela pour deux raisons
differentes: la premiere est que la direction B, n'est definie qu'a une rotation pres autour
de l'axe macroscopique; la deuxieme est que les deformations des cristaux M.1, M.2, M.3
etant differentes il en est de meme de l'orientation de l'axe macroscopique par rapport
it la maille cristalline. Les monocristaux M.1.B, M.2.B, M.3.B (resp., C, D, E) ont dfi. par
consequent etre orientes. L'analyse microscopique n'est pas perturbee par ce fait.

Nous avons choisi les vitesses de I'Instron de fal;:on it realiser pour toutes les experiences
une vitesse de deformation voisine de 1,5 x 10- 4 sec. Conventionnellement, la limite
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FIG. 1.

t Les definitions de la cission reduite et du facteur geometrique sont rappelees au Paragraphe 2.3.2.
t L'axe macroscopique est Ie transforme de l'axe de compression, suppose fixe au cristal, au cours de la

deformation.
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elastique est definie ici comme la contrainte qui correspond a une deformation plastique
de 10- 3 .

Malgre toutes nos precautions experimentales, les resultats, que nous presentons, ne
peuvent etre qu'approximativement des donnees quantitatives: l'orientation des cristaux
n'est connue qu'a 1 a 2 degres pres; Ie parallelisme des bases du cristal n'est pas parfait;
la section n'est pas constante Ie long de toutes petites eprouvettes [(Dsup - Dmin )/Dsup ~

1,5 %J les deformations sont lues en general directement sur l'enregistreur de l'Instron;
pour des eprouvettes theoriquement identiques comme M.l, M.2, M.3, la dispersion peut
atteindre parfois 5% ou plus (Fig. 2); quand la deformation devient assez importante, a
l'interieur du cristal, la distribution des contraintes et deformations n'est plus du tout
connue (au voisinage des bases du cristal it y a des glissements multiples; de plus, un
moment flechissant important apparait).

3,5 ./
,,/

,,/
3,0 V

'7
2,5 /"

/"
0- '/r- 2,0 'I~

'I M-3
1,5 'I

b 'I M-2

'I

FIG. 2. Monocrystal M.
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Les resulats sont donnes d'abord d'un point de vue macroscopique comme s'il s'agissait
d'un polycristal. Un tableau permet d'en avoir ensuite une signification microscopique
(nous calculons pour chaque essai la cission reduite appliquee).

2.3 Resultats experimentaux

2.3.1 Presentation macroscopique. Dans la Fig. 4 (resp. 3, 5), nous avons trace:
~ dans une partie, I'histoire de l'ecrouissage initial suivant la direction A; t
~ dans la partie principale, les courbes obtenues ensuite dans les directions A, B et C.

Nous observons que les courbes M.2.A, M.2.B, M.2.C ne gardent pas des positions
relatives identiques.

Dans la Fig. 6, nous montrons l'influence de l'amplitude de I'ecrouissage initial sur les
courbes obtenues dans la direction A. On peut remarquer que la limite elastique est egale
a0,34 kgjmm2 pour M.1.A et a 6,9 kg/mm 2 pour M.3.A. II y a une tres forte expansion de
la frontiere elastique.

Les axes x, y sont diriges respectivement suivant l'un des diametres et l'axe de
l'eprouvette cylindrique. Tous les etats de contraintes obtenus par un chargement uniaxial
dans une direction du plan (x, y) faisant l'angle oc avec I'axe y, se trouvent sur la surface
(Jxx(Jyy = T;y dans I'espace des contraintes (Jxx' (Jyy, T xy • Nous avons en elfet:

. 2 .
(Jxx = (J sIn oc, !xy = (J sin oc cos oc.
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FIG. 4. Monocrystal M.2.

t Le monocristal M.I n'a pas ete ecroui initialement.
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FIG. 5. Monocrystal M.3.

Les points correspondant ala limite elastique a(cx)t se trouvent sur une courbe tracee
sur la surface precedente, nous avons represente sur la Fig. 7{b) les projections de cette
courbe sur Ie plan Lxy = 0 et sur Ie plan ([xx + ([yy = 0 pour les 3 monocristaux M.1, M.2,
M.3. S'il Y avait isotropie (du cristal et de l'ecrouissage), d'ou a(cx) = ([, nous aurions
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FIG. 6. Monocrystal M.

t O'(IX) est tracee dans la Fig. 7(a).
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A

FIG. 7(a). Evolution de la limite elastique O'(IX) en fonction de IX.
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FIG. 7(b). Evolution des projections de la courbe elastoplastique sur les plans 'xy = 0 et O'xx + O'yy = O.

obtenu respectivement une droite (O'xx + O'yy = 0') et une ellipse [(O'y.j2)2 + (2rxyf = 0'2
avec O'y = (O'yy - O'xx).j2]. Les courbes de la Fig. 8 sont nettement differentes de ce schema.
La courbe relative aM.l (cristal non ecroui) montre l'anisotropie initiale du crista!. Les
courhes relatives aM.2 et M.3 montrent nettement que:
-l'ecrouissage suivant la direction A (IX = 0) entraine une elevation de la limite elastique
suivant les directions B, C, D et E (IX = n/4, n/2, n/6 et n/3);
- mais cette elevation est moindre que celle obtenue suivant la direction A.
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2.3.2 Presentation rnicroscopique. Nous tenons compte a present du fait que nos
eprouvettes sont des monocristaux. Nous calculons la cission reduite appliquee sur les
systemes de glissement (si a est Ie tenseur contrainte, D la normale unitaire du plan de
glissement, h la direction unitaire du glissement, on a T = h . 011. Dans Ie cas d'un charge
ment simple, on pose T = rna; rn est Ie facteur geometrique). L'amplitude de la cission
reduite sur un systeme particulier peut atteindre une valeur fixee a l'avance soit en con
siderant un chargement complexe, soit un chargement unidimensionnel dans une direction
convenable. La realisation d'un chargement complexe uniforme dans un monocristal
(pratiquement impossible) n'est done pas tres importante.

Dans Ie tableau nous indiquons les principaux resultats obtenus pour Ie monocristal M.
Le cristal est suppose fixe. Les directions unitaires de chargements sont definies par

rapport alui, par leurs composantes ct, p, y (Fig. 8).

Pour chaque orientation:
- nous indiquons Ie systeme principal de glissement et calculons Ie facteur geometrique rn.
- Les courbes experimentales donnent la limite elastique a, nous determinons ensuite
par T = rna la cission reduite sur Ie systeme principal. L'unite choisie est Ie kgfmm2 soit
~ 107 Pascal.

Nous avons aussi effectue Ie calcul d'un rapport

oil T~ est la cission reduite sur Ie systeme principal correspondant a l'orientation A avant
ecrouissage; TA , la cission apres ecrouissage; T" la cission reduite apres ecrouissage sur Ie
systeme principal correspondant ala direction de chargement ct.

Malgre toutes les dispersions et I'anisotropie initiale constatee tres nettement sur Ie
monocristal M.l,t k reste ici compris entre 1,5 et 1,7.

Nous avons effectue les memes operations que pour Ie cristal M sur 3 autres mono
cristaux (N, 0, Pl. Les resultats tees semblables aceux du cristal M ne figurent pas dans ce
texte. Les valeurs extremes obtenues pour k ont ete 1,3 et 2,5 avec une valeur tres frequente
voisine de 1,5.

t La limite elastique initiale varie suivant les directions dans Ie rapport de I a 4.
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TABLEAU I MONOCRISTAL M

Monocristal M.2 Monocristal M.I Monocristal M.3

(III), [TOI]; 0,43

(0,30, -0,63, -0,70)
( iX, p, y)

(l] I), [10]]; 0,43

(0,38, -0,65, -0,70)
( iX, fl, y)

Systeme principal; facteur geometrique

(lll), [101]; 0,43

Limite elastique initiale

(10 = 0,404;,~ '" 0,173 non ecroui (1~ = 0,35;,~ "" 0,150

Limite elastique apres ecrouissage suivant la direction A

(1 = 3,85; 'A"" 1,66 (1 = 0,30, 'A"" 0,130 (1 = 6,916; 'A'" 2,97

(i) Orientation A

(0,22, -0,66, -0,70)
( iX, p, y)

(ii) Orientation B

(OJ3, -0,94,0,07)

(llI), [lIO]; 0,35

(0,71, -0,67,0,025)

Systeme principal; facteur geometrique

(lIT), [10]]; 0,41

(0,47,0,85,0,25)

(llI), [Oll]; 0,475

Limite elastique initiale apres ecrouissage suivant la direction A

(1 = 3,05; 'B '" 1,07 rr = 0,47; 'B "" 0,193

RapportkB ('A-'~)/('B-'~)

(1 = 3,66; 'B "" 1,74

(iii) Orientation C

(0,15, -0,73,0,66)

(llI), [ITO]; 0,44

(0,76, -0,16,0,60)

Systeme principal; facteur geometrique

(ll I), ClIO]; 0,457

(0,19,0,60,0,77)

(III), [101]; 0,467

Limite elastique initiale apres ecrouissage suivant la direction A

rr = 2,67; 'c "" 1,17 rr = 0,998; 'c "" 0,456

Rapport kc ('A-'~)/('c-'~)

rr = 3,73; 'c "" 1,74

kc "" 1,5

Avant meme de donner une interpretation de k, nous pouvons conclure que:
- il y a durcissement non seulement pour Ie systeme de glissement principal (lors de
l'ecrouissage initial) mais aussi pour les autres systemes de glissement;
- cependant Ie durcissement est plus faible sur les systemes latents que sur Ie systeme
principal.

3. INTERPRETATION DES RESULTATS EXPERIMENTAUX

3.1 Rappels de Certains Elements de la Theorie Physique des Dislocations

3.1.1 N ous rappelons brievement les elements fondamentaux de la theorie (Cottrell [2J et
Friedel [3J)

Que represente une dislocation? Dans un cristal les dislocations rencontrees sont les
dislocations de translation caracterisees par leur vecteur de translation H: vecteur de
Burgers. Si Ie vecteur de Burgers est un multiple entier de la periode du reseau cristallin it



Etude de la frontiere elastique des monocristaux d'aluminium 1285

une certaine distance de la ligne (de l'ordre de quelques distances interatomiques) la struc
ture est retrouvee parfaite; la dislocation est dite parfaite. Si Ie vecteur de Burgers n'est
pas un multiple entier, la dislocation est dite imparfaite.

Vne dislocation provoque dans Ie cristal des contraintes internes que l'on evalue
generalement en traitant Ie cristal comme un milieu homogime, elastique et isotrope. On
peut definir l'energie propre comme etant egale 11 l'energie des deformations dues 11 la
dislocation.

Comment Ie deplacement de la dislocation permet-il d'interpreter la deformation
plastique? Le deplacement d 'une dislocation sur toute une section plane du cristal provoque
un deplacement relatif, entre les deux parties situees de part et d'autre de cette section,
egal au vecteur de Burgers. 11 est evident que ce deplacement, obtenu progressivement 11
l'aide de la dislocation, est plus facile 11 realiser que Ie deplacement en bloc de ces deux
parties.

11 faut cependant exercer des efforts pour deplacer ces dislocations.

Comment se repercutent les efforts sur la dislocation? 11 est possible de definir une force
conventionnelle sur la dislocation. Elle se decompose en deux parties: l'une est due 11 la
dislocation elle-meme, elle est appelee tension de ligne; l'autre est fondamentale, elle est
due aux contraintes uindependantes de la dislocation (contraintes appliquees exterieures),
elle vaut par unite de longueur de dislocation:

F = (H. u)At (3.1 )

La composante de cette force dans n'importe quel plan de normale unitaire n contenant
Ie vecteur t, tangente unitaire 11 la ligne est donnee par:

(F) = IH.u.nl = IHinpijl == IHj.'t" (3.2)

avec 't" = hjnpij, h = HIIHI vecteur unitaire. ('t" est, lorsque hjn j = 0, la cission reduite
appliquee.)

Comment sont distribuees les dislocations? Les observations au microscope electronique
ont montre qu'en general les lignes de dislocations sont en nombre tres important et
decomposees en petits segments rectilignes allonges dans certaines directions et bloques
devant ou sur d'autres segments de dislocation. Pour les metaux du type cubique 11 faces
centrees, elles se trouvent pour la plupart dans les plans {Ill} et leur vecteur de Burgers
est du type! (101); les petits segments sont paralleles aux directions (101) (et plus
rarement aux directions (010»).

Quand une dislocation peut-elle etre deplacee? Suppossons tout d'abord la dislocation
isolee dans Ie crista!' Pour la deplacer, il faut que la force due aux contraintes appliquees
puisse vaincre les actions des atomes sur la dislocation: c'est la force Peierls-Nabarro !PN'

La tiislocation se trouve dans un cristal ou il y a de nombreuses dislocations. La force
appliquee doit vaincre, en plus de la force de Peierls-Nabarro, les actions de ces dislocations.

3.1.2 Rappels de certains resultats theoriques (Zarka [1])

Nous avons appele systemes de dislocations, les petits segments de dislocations qui sont
paralleles entre eux et ont meme vecteur de Burgers (leurs plans de glissement sont donc
paralleles). Nous avons suppose pour chaque systeme, qu'il est possible de determiner Ie
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nombre N de segments par unite de masse et leur longueur moyenne 1 et que les centres
de ces segments sont repartis au hasard.

Nous avons evalue approximativement, lorsqu'une distribution de dislocations est
donnee (N et 1 donnes pour chaque systeme) quelle est la force par unite de longueur a
exercer sur une dislocation pour lui permettre de se deplacer, dans son plan ou hors de son
plan, sur une petite distance ou sur une grande distance, c'est-a-dire les interactions entre
les systemes. Nous avons effectue les calculs en admettant l'hypothese classique Taylor [4],
Saada [5]: dislocations infiniment longues dans un milieu infini. Nous avons pondere
ensuite les actions des dislocations pour tenir compte de leur longueur fink Ces seuils
s'expriment sous la forme:

lA = lPN + /lIHAI LMIHBIJ(pNBIB) (etendue Ii tous les systemes) (3.3)

/l est Ie module de cisaillement. (3~, un coefficient d'interaction, evalue dans tous les cas.
Dans Ie cas particulier oil seuls les plans {Ill} et les directions t (110) interviennent,

en supposant que les segments de dislocations sont tous paralleles aux droites d'intersec
tion de plans {Ill} et que les differentes orientations sont equiprobables, nous avons pu
definir un mecanisme de glissement en groupant les systemes qui ont meme plan de glisse
ment et meme vecteur de Burgers. (N.!) caracterisait un systeme, (.JV, 1) (avec .JV = 6N)
caracterise Ie mecanisme. Vne formule moyenne analogue a (3.3) peut alors etre ecrite :

lA = lPN +/lIHIIHI L b~J(p.:tB. IB) (etendue a tous les mecanismes) (3.4)

Pour Ie seuil de grand glissement nous avons obtenu:
- pour l'action du mecanisme propre

~A '" 1.
uA - 8' (3.5)

- pour l'action des mecanismes dont Ie plan est parallele au plan de glissement:

b~ ~ l6; (3.6)

- pour l'action des mecanismes dont les plans coupent Ie plan de glissement :

b~ ~ 1\ ou 10 (to lorsque les vecteurs de Burgers sont paralleles). (3.6)

3.2 Interpretation des Resultats Experimentaux

Supposons qu'initialement, tous les mecanismes de glissement (ou systemes de glisse
ment) soient equivalents: c'est-a-dire qu'ils aient Ie meme couple (,AtQ, 10) et par consequent
meme seuil de deplacement lo· t

Supposons de plus que pendant la deformation plastique un seul mecanisme ait ete
actif,t designons Ie par l'indice A. En appliquant la formule (3.5) nous avons pour Ie
mecanisme A apres l'ecrouissage initial:

JA = Jo+/lIHI2b1[J(p~IA)-J(p,AtQlo)],

et pour les autres mecanismes, designes par I'iudice B

JB = l +/lIHI2b~[J(p~IA)-J(p,AtQlo)].

(3.7)

(3.8)

t Cette hypothese n'est pas confirmee en general (monocristal M.l). Mais I'ecrouissage assez important
effectue dans la direction A rend pratiquement negligeable la non equivalence initiale observee des differents
systemes de glissement.

t Lorsque les deformations deviennent importantes, iI est evident que plus d'un mecanisme est actif.
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(3.9)

F "I k' IA - 10ormons a present e rapport B = ---; nous trouvons:
IB-/o

k' t51
B = t5f

En donnant a t511a valeur, i, a t5~ les valeurs l6' l2 et lo k~ peut prendre les valeurs 2,
1,5 et 2,5.

Lors d 'un essai avitesse de deformation de I'ordre de 10- 5 a10- 2/sec, la force appliquee
sur la dislocation, donnee par la formule (3.3), est pratiquement egale au seuil de grand
glissement/; nous avons FA = IHI LA ~ IA et FB= IHI· LB ~ lB' Le rapport kB obtenu
experimentalement doit donc etre egaI au rapport k~ defini dans ce paragraphe. L'accord
entre les valeurs theoriques et experimentales obtenues semble correct. Lorsque plusieurs
mecanismes interviennent durant la deformation plastique initiale, Ie rapport k~, pour un
mecanisme B ayant deja ete active, se rapproche de l'unite ainsi que quelques calculs simples
peuvent Ie montrer.

4. CONCLUSIONS

Les experiences que nous avons presentees ici nous ont permis de preciser la frontiere
elastique d'un cristal et de caracteriser les interactions entre les systemes de glissement.
L'accord que nous avons pu observer entre les resultats theoriques et exp6rimentaux
semble satisfaisant.

REFERENCES

[I] J. ZARKA, These, Paris, Memorial de I'Artillerie Fran~aise, T.44, 2eme Fasc. (1970).
[2] A. H. COlTRELL, Dislocations and Plastic Flow in Crystals. Oxford University Press (1953).
[3] J. FRIEDEL, Dislocations. Pergamon Press (1964).
[4] G. I. TAYLOR, Dans Scientific Papers ofSir G. I. Taylor. Cambridge University Press (1958).
[5] V. SAADA, Publications de I'IRSID, Serie A, No. 251 (1961).
[6] H. D. BUI, These, Paris (1969).
[7] J. MANDEL, Int. J. Solids Struct. 1, I (1965).
[8] W. SZCZEPINSKI, Bull. Acad. Pl. Sci. 11, No. 12 (1963).

(Received 4 November 1970)

Abstract-The elastic limits in an aluminum monocrystal are explored experimentally in different directions
after cold working in a particular direction. Results are given from the macroscopic point of view and are inter
preted microscopically as interactions between gliding systems. It is verified that a theoretical formula takes
account reasonably well of these interactions.

A6cT)IBKT-l1ccneAYIOTcli 3KcnepHMeHTanHO npeAenbl ynpyrocTH B anlOMHHHeBOM MOHOKpHCTanne,
B pa3HblX HanpaBneHHlIX, nocne xonoAHoil: o6pa6oTKH B onpeAeneHHoM HanpaBneHHH. ,L(alOTcli pe3ynb
TaTbI, HCXOAli H3 MaKpOCKOnH'iecKoil: TO'iKH 3peHHlI H o6CYlKAalOTCli MHKpOCKOnH'iecICH, KaK B3aHMoAeil:
CTBHlI MelKAY CHCTeMaMH CKonblKeHHlI. OKa3bIBaIOTClI, 'iTO TeopeTH'ieCKHe (jIopMynbl Y'iHTbIBa}(H
HaAnelKalllHM o6pa30M 3TH B3aHMoAeil:cTBHlI.


