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Introduction

La miniaturisation des composants est bien souvent l’un des objectifs poursuivis par le secteur
électronique. Il est dorénavant partagé par de nombreux secteurs industriels tels que l’automobile,
l’aéronautique, le secteur des équipements médicaux... Cependant, si les connaissances antérieures
sur le comportement mécanique des métaux ont pu accompagner les premiers développements en
ce sens, de nouveaux problèmes sont apparus. En effet, il s’est rapidement avéré que des dimen-
sions d’objets du même ordre de grandeur que les dimensions microstructurales des matériaux
perturbent grandement la qualité de mise en forme, abaissent la durée de vie en service, etc. A titre
d’exemple, la contrainte nécessaire à une mise en forme correcte par extrusion ou emboutissage est
supérieure pour les composants de petites dimensions [Engel et Eckstein 2002]. Ou bien encore, le
taux de fiabilité des pont résistifs d’un système déclencheur d’airbag s’est également révélé plus
bas que prévu. Les contraintes mécaniques additionnelles résultant de l’échauffement localisé en
pointe de fissure suffisaient à le rompre prématurément [Maras et Hug 2004, Risbet et al. 2005].
L’amélioration de l’état de surface des minces feuilles (5 µm) laminées d’alliage Ni20wt.%Cr uti-
lisées a ainsi permis de résoudre le problème. Ces quelques exemples suffisent à expliquer qu’un
nouvel effort de recherche sur les effets de taille est apparu depuis quelques années. Celui-ci vise
notamment à caractériser expérimentalement le comportement mécanique des objets métalliques
de faibles dimensions, étape nécessaire afin de proposer de nouveaux modèles valides et tenant
compte des phénomènes mis en évidence.

C’est dans cette dynamique de recherche que s’inscrit cette thèse. Elle se consacre à l’étude des
phénomènes de transition volume/surface sur le comportement mécanique d’un alliage Ni20wt.%Cr
. Ce dernier a été choisi pour sa microstructure cubique à faces centrées, sa phase unique a priori et
sa vocation fortement industrielle. En outre, le travail effectué s’inscrit en parallèle d’une étude des
effets de taille sur des polycristaux de nickel de haute pureté [Keller et al. 2009b]. La compréhen-
sion des effets de tailles sur un matériau « modèle » s’avère ainsi un complément de premier ordre
dans la compréhension des phénomènes opérant sur un alliage à vocation plus « technologique » et
aux mécanismes de déformation potentiellement plus complexes. L’objectif principal de ce travail
est d’obtenir une base expérimentale permettant entre autre d’évaluer les différents effets de taille
rencontrés lors d’une réduction d’épaisseur. Ceux-ci s’établissent au nombre de quatre, à savoir
l’effet de taille de grain (loi de Hall-Petch), l’effet des surfaces libres, l’effet d’épaisseur et la tran-
sition polycristal-monocristal. Pour parvenir à cette fin, l’étude expérimentale effectuée s’appuie
sur des essais de traction et de charge-décharge à température ambiante sur des échantillons de dif-
férentes valeurs de nombre de grains dans l’épaisseur, ainsi que d’épaisseurs différentes. Compte
tenu de l’utilisation abondante de l’alliage Ni20wt.%Cr pour sa tenue mécanique en température,
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Introduction

une évaluation de l’impact des effets de taille sur le comportement mécanique en température a éga-
lement été réalisée. Enfin, des observations microstructurales, permettant entre autres de conforter
les hypothèses retenues pour expliquer l’évolution du comportement mécanique, ont été effectuées.

La première partie de cette thèse consiste en une revue bibliographique des effets de taille sur
le comportement mécanique rencontrés dans les polycristaux lors d’une transition volume/surface.
Elle débute néanmoins par une présentation de quelques moyens de mise en oeuvre et l’impact
des modifications des propriétés mécaniques attribuées aux effets de taille. Le second chapitre est
consacré à l’analyse microstructurale et chimique des échantillons. La microstructure, la texture
cristallographique mais également la composition chimique sont caractérisées. L’alliage Ni20wt.%Cr
est en effet susceptible de présenter une phase ordonnée dont les mécanismes de déformation dif-
fèrent sensiblement de ceux des solutions solides désordonnées.

Les chapitres suivants présentent l’étude expérimentale du comportement mécanique de l’al-
liage Ni20wt.%Cr . Comme nous l’avons fait remarquer précédemment, celle-ci s’appuie essen-
tiellement sur des essais mécaniques de type traction simple et essais de charge/décharge. Les évo-
lutions du comportement mécanique rencontrées sont par ailleurs rapprochées des modifications
des structures de dislocations observées en microscopie électronique à transmission. L’étude des
effets de tailles identifiés sur une épaisseur est alors reconduite succinctement sur des échantillons
d’épaisseurs différentes, dans le but d’entériner certaines hypothèses. Cette partie discute en outre
des différents résultats obtenus dans les chapitres précédents.

Enfin, une série de conclusions seront présentées et des perspectives sur la poursuite éventuelle
des travaux seront proposées.

RUDLOFF Mathieu 2



Chapitre 1

Etude bibliographique

Sommaire
1.1 Contexte industriel et économique de l’étude . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 2
1.2 Exemples de MEMS, des moyens de mise en forme et des problématiques associées 3
1.3 Effet de la taille de grain sur le comportement mécanique des matériaux métal-

liques . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 6
1.4 Influence des dimensions et de la méthode d’obtention des échantillons . . . . . 13

1.4.1 Influence des dimensions sur les matériaux métalliques électrodéposés . . . . 14
1.4.2 Influence des dimensions sur les matériaux métalliques laminés . . . . . . . 15

1.5 Effets de taille additionnels sur le comportement mécanique . . . . . . . . . . . 17
1.5.1 Transition polycristal-multicristal . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 18
1.5.2 Effets de surface dans les polycristaux . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 25

1.6 Synthèse . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 29

L’étude des transitions volume/surface s’inscrit dans le champ plus vaste et abondamment étu-
dié des effets de taille sur le comportement mécanique des matériaux. Bien que certains d’entre
eux comme l’effet de taille de grain ont été abondamment étudiés, elles connaissent aujourd’hui
un net regain d’intérêt du fait notamment du développement de l’industrie des micro-composants.
En effet, l’élaboration d’objets de dimensions microniques et submicroniques nécessite en général
la maîtrise de mécanismes modifiant les propriétés mécaniques parfois complexes et bien souvent
couplés entre eux. Les travaux actuels des « mécaniciens » mettent d’ailleurs clairement en évi-
dence l’intérêt pour ces problématiques mécaniques liées à la mise en forme des matériaux minces
sous forme polycristalline. La première partie de cette étude bibliographique dresse donc un bilan
rapide des nouveaux moyens de mise en forme et des défis scientifiques et technologiques associés.
Par la suite, elle détaille les modifications principales du comportement mécanique dues aux effets
de tailles, relatives à la problématique de la présente étude.

1



1.1. Contexte industriel et économique de l’étude

1.1 Contexte industriel et économique de l’étude
« Toujours plus, toujours plus petit », ainsi peut se résumer le crédo de nombreux secteurs in-

dustriels à l’heure actuelle. Les exemples au quotidien ne manquent pas : le téléphone portable
est devenu appareil photographique, lecteur audio, GPS, agenda... Tout en s’amincissant, le lecteur
audio numérique portable est devenu multimédia, etc. Les problématiques environnementales ac-
tuelles incitent également fortement à cette miniaturisation. En effet, pour le secteur des transports
par exemple, une diminution de la consommation énergétique peut être obtenue en allégeant les
véhicules. On peut alors utiliser des nouveaux matériaux (composites, polymères...) ou réduire la
quantité de matière utilisée actuellement. Or cela ne doit pas se faire au détriment de la sécurité
ni de l’équipement. C’est pourquoi une bonne compréhension des propriétés mécaniques des ma-
tériaux aux faibles épaisseurs permettra de garantir le premier point et la miniaturisation du second.

A titre d’illustration, IBM - Hitachi a développé aux débuts des années 2000 de nouveaux
disques durs d’une capacité de quelques giga-octets, dont la taille ne dépasse pas celle d’un do-
mino et dont la consommation électrique est de l’ordre d’une centaine de microwatts (figure 1.1).
Or ce type de composant illustre parfaitement que le défi technologique ne se limite pas simple-
ment à l’amélioration des procédés de gravure 1. Il présente en effet de très nombreuses parties
mécaniques ou élaborées mécaniquement : broches de connecteurs, vis, ressorts de contact, sup-
ports de puces, bras de la tête de lecture... (figure 1.1b). D’une façon générale, il semble donc plus
juste de parler de composants micro-électro-mécaniques (MEMS, Micro ElectroMechanical Sys-
tems) et des technologies qui y sont associées.

(a) (b)

Figure 1.1: a) Disque dur Hitachi Microdrive®d’une capacité de 8 Go. b) Vue éclatée du disque
dur. Source : hitachigst.com

Les MEMS représentent un marché en forte évolution. En effet, celui-ci était estimé à 14,4 Mde

1. Diviser par deux la finesse de gravure, c’est diviser par quatre la surface occupée par un circuit complet. Il
devient donc possible d’ajouter de nouvelles fonctionnalités ou d’augmenter la puissance de calcul à surface identique.
En outre, le dégagement de chaleur se trouve réduit.

RUDLOFF Mathieu 2
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en 1996 pour atteindre plus de 33 Mde en 2001. En 2007, le chiffre d’affaire cumulé des trente plus
importantes compagnies du secteur représentait environ 7,6 Mde [Bouchaud 2007]. Deux disposi-
tifs constituent l’écrasante majorité des ventes effectuées dans ce secteur : les têtes d’imprimantes et
les systèmes déclencheurs d’airbag. Certains verrous technologiques (procédés de mise en œuvre à
grande échelle, fiabilité par exemple) expliquent notamment cette absence de diversité. L’image 1.2
présente les attentes et les demandes en termes de composants microtechniques embarqués au cœur
des voitures pour les années à venir.

Figure 1.2: Systèmes microtechniques embarqués dans une voiture, actuels et à venir, d’après
[Dixon et Bouchaud 2007].

Ainsi, la multiplication des MEMS dans notre quotidien passera nécessairement par la mise
à disposition de méthodes de productions fiables à grande échelle. Or il n’est pas toujours aisé, et
parfois même impossible, de transposer les procédés de mise en œuvre connus à de si petites dimen-
sions. Cela nécessite notamment une connaissance du comportement des matériaux à une échelle
où les longueurs caractéristiques des phénomènes physiques, chimiques ou encore mécaniques sont
généralement du même ordre de grandeur qu’une des dimensions de l’objet considéré. En outre,
des phénomènes de couplages multiphysiques jusqu’alors négligés peuvent devenir prépondérants.

1.2 Exemples de MEMS, des moyens de mise en forme
et des problématiques associées

La fabrication des grilles de connexion électronique est un bon exemple de l’adaptation des
techniques de mise en forme classiques à l’élaboration des microcomposants. En effet, celles-ci
peuvent être prédécoupées dans une tôle d’alliage métallique par poinçonnage à froid. Le résultat
obtenu est présenté sur la figure 1.3. L’épaisseur des tôles dépasst rarement la centaine de mi-
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crons et l’espacement inter-connexions la dizaine de microns. L’avantage principal d’une telle mise
en œuvre est qu’il est facile de manipuler et positionner la grille obtenue 2. L’utilisation de telles
méthodes de production est en général réservée aux productions de grandes séries, le coût de fa-
brication et d’entretien des poinçons notamment étant relativement élevé du fait de la précision
requise.

Figure 1.3: Grille de connexion servant dans la fabrication de microprocesseurs. Source : wikipe-
dia.de

Comme nous l’avons signalé, les ponts résistifs des déclencheurs d’airbag (figure 1.4) figurent
parmi les MEMS les plus vendus actuellement. Leur production à grande échelle a été rendue
possible grâce à la résolution de certains problèmes de fiabilité associée à des méthodes de poin-
çonnage identiques à celles utilisées pour les grilles de connexion. En effet, il s’est avéré [Maras et
Hug 2004, Risbet et al. 2005] que l’élévation de température en pointe de certaines micro-fissures
entraîne une augmentation des contraintes mécaniques pouvant notamment conduire à la rupture
prématurée du dispositif. On voit ici toute l’importance des phénomènes de couplages multiphy-
siques jusqu’alors non pris en considération. L’amélioration du process d’élaboration des tôles d’al-
liage dont sont issus les ponts résistifs a permis une amélioration sensible du taux de défaillance
anormal observé.

2. Les ensembles trous - trous oblongs visibles sur l’image 1.3 permettent d’assurer à la fois le positionnement et
le transport des grilles
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Figure 1.4: Dispositif déclencheur d’airbag

Il faut ajouter que la miniaturisation concerne aussi des systèmes mécaniques plus ou moins
complexes (figure 1.1b) : ressorts, goujons, vis, axes de moteur... et donc des procédés d’élaboration
variés. Les effets de taille et leur influence sur les moyens de mise en forme sont divers :

• découpage à la presse et poinçonnage : Kals et Eckstein [Kals et Eckstein 2000] ont montré
que la contrainte nécessaire à l’obtention d’une forme finale acceptable augmente lorsque
la taille de l’objet diminue. Ce phénomène semble indépendant de la taille de grains et a été
observé pour plusieurs alliages. Jimma et Sekine ont également mis en évidence l’importance
des dimensions de grilles servant à la fabrication de supports de puce électronique [Jimma
et Sekine 1990]. En effet, les déviations par rapport à la forme désirée sont d’autant plus
importantes que leur largeur est faible.
• le forgeage à froid : L’effet le plus notable observé est l’augmentation de la contrainte ap-

pliquée à mesure que les dimensions requises diminuent [Geiger et al. 2001]. Le forgeage
nécessite une bonne lubrification de la pièce. On désigne alors une zone de poches « fer-
mées », où le lubrifiant, du fait des défauts de surface, reste piégé entre la surface de l’objet
et l’outil. A l’inverse, dans la zone de poches « ouvertes », le lubrifiant circule librement.
Ainsi, il apparaît nettement sur la figure 1.5 que réduire les dimensions revient à réduire
la zone de poches fermées, entraînant une augmentation des contraintes nécessaires pour la
mise en forme. Cela nécessite de redimensionner le poinçon utilisé. En outre, des défauts de
forme finale sur l’objet peuvent alors apparaître.

Figure 1.5: Effet de la miniaturisation sur la proportion de surfaces de poches ouvertes et fermées
de lubrifiant.[Geiger et al. 2001]

• la frappe : Les travaux de Schubert et al. [Schubert et al. 1999] montrent que, sur des struc-
tures de petites dimensions, plutôt que de remplir le poinçon, le métal a tendance à s’écouler
sur les côtés. Ainsi, après une frappe d’un temps « normal », les bords de l’objet ne sont pas
d’une qualité acceptable. Une solution est d’augmenter la pression totale exercée mais cela
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1.3. Effet de la taille de grain sur le comportement mécanique des matériaux métalliques

se fait au détriment de la durée de vie de l’outil, très fortement sollicité. Saotome et al. [Sao-
tome et al. 1993] ont en outre montré l’importance de la taille de grain. La déformation n’est
en effet ni homogène ni isotrope mais résulte notamment d’un glissement des joints de grains
entre eux. De fait, la précision sera d’autant meilleure que le temps de maintien du poinçon
et l’effort appliqués seront grands, de façon à déformer plastiquement les grains.
• l’extrusion : Les essais réalisés par Saotome et al. [Saotome et Iwazaki 2000] montrent qu’il

est possible de concevoir des engrenages de diamètre d’axe 10 µm (axe : 100 µm) par extru-
sion d’un alliage Al-78Zn en superplasticité, ce qui requiert un matériau nanocristallin. Dans
cet état, la déformation est principalement due aux glissements des joints de grains entre eux.

D’autres méthodes existent, certaines n’étant d’ailleurs disponibles que pour l’élaboration d’objets
de faibles dimensions comme la « soudure » par mise en forme, utilisable uniquement avec des
tôles d’épaisseur très minces.

Le point important qui ressort de l’étude de ces divers moyens de mise en œuvre est que leur
adaptation au monde microscopique passe notamment par une compréhension plus fine du com-
portement thermomécanique des alliages utilisés et notamment des effets de taille. En effet, des
comportements, essentiellement mécaniques, anormaux, non prévus, de certains alliages lorsque
les dimensions deviennent très faibles apparaissent. Ils peuvent aussi bien découler de la taille des
grains, que de l’épaisseur des tôles ou d’autres paramètres intrinsèques ou extrinsèques au matériau.

1.3 Effet de la taille de grain sur le comportement
mécanique des matériaux métalliques

L’influence de la taille de grain sur les propriétés mécaniques des métaux a fait et fait encore
l’objet de nombreuses études, du fait notamment des enjeux industriels importants dans le domaine
des métaux nanocristallins. La loi la plus connue est la loi empirique dite de Hall et Petch [Hall
1951, Petch 1953]. Elle traduit l’augmentation de la limite d’élasticité conjointement à une réduc-
tion de la taille des grains. Elle a par la suite été étendue à l’ensemble des niveaux de déformation
jusqu’à rupture [Jensen et al. 1989]. On peut l’exprimer ainsi :

σ(ε) = σ0(ε)+
kHP(ε)√

d
(1.1)

où σ(ε) est la contrainte d’écoulement à un niveau de déformation ε donné, σ0 désigne la contrainte
de friction des dislocations en l’absence de joints de grains [Jago et Hansen 1986], d est le diamètre
moyen des grains, kHP est un paramètre propre au matériau, exprimé généralement en MPa.µm-1/2,
qui exprime la résistance des joints de grains à l’écoulement plastique [Armstrong et al. 1962].

Différentes études ont démontré la validité expérimentale de cette loi et ce pour différents ma-
tériaux purs tels que le fer, le nickel ou le cuivre ainsi que différents alliages [Baker 1983, Hansen
1985, Jago et Hansen 1986, Thompson 1977, Wilcox et Clauer 1972]. Les graphiques 1.6a et 1.6b
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présentent les résultats issus des travaux de Thompson portant sur le cuivre et le laiton [Thompson
1977]. Il en ressort que l’ensemble des paramètres de la relation 1.1 dépend du matériaux, du ni-
veau de déformation considéré ainsi que de la gamme de tailles de grains considérée.
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Figure 1.6: Influence de la taille de grain sur la contrainte d’écoulement pour plusieurs niveaux de
déformation dans des polycristaux a) de cuivre b) de laiton. [Thompson 1977]

La modification des paramètres kHP et σ0 de la loi de Hall et Petch est généralement attribuée
à des changements de mécanismes de déformation ou de structure de dislocations au sein du maté-
riau [Haddou 2003]. Ainsi l’évolution de kHP (figure 1.7) a souvent été expliquée par une transition
dans les mécanismes d’écoulement à mesure que la déformation augmente. Pour les bas niveaux
de déformation plastique, lorsque le glissement simple est prédominant, kHP augmente rapidement
avec l’augmentation des contraintes intergranulaires. Lorsque la plasticité se généralise, c’est à
dire lorsque le glissement multiple et par la suite le glissement dévié apparaissent, une partie de
ces contraintes est relaxée, ce qui se traduit par une décroissance de kHP. L’influence du glissement
dévié peut d’ailleurs expliquer la forte sensibilité de kHP à l’énergie de faute d’empilement (e.d.e.),
observable sur les figures 1.7a et 1.7b. Enfin, plus l’e.d.e est faible, plus la sensibilité à la taille de
grain est importante.
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Figure 1.7: Evolution de kHP en fonction de la déformation pour a) de l’aluminium et du cuivre
de haute pureté [Hansen 1977, Tabata et al. 1975] b) différentes compositions et donc différentes
énergie de faute d’empilement d’un alliage cubique à faces centrées cuivre - titane [Nagarjuna et al.
1996]

L’évolution de σ0 telle que l’on peut l’observer sur la figure 1.8 peut s’expliquer ainsi [Feaugas
et Haddou 2003] :

• En début de déformation, la plasticité n’est pas encore généralisée. Son faible niveau est dû
au fait que l’autoécrouissage est alors de faible intensité.
• Par la suite, l’activation des glissements multiples puis déviés entraîne la formation de struc-

tures de dislocations denses. Celles-ci conduisent à une forte augmentation de σ0.

Par ailleurs, une diminution de l’énergie de faute d’empilement tend à augmenter la contrainte de
friction σ0.
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Figure 1.8: Evolution du paramètre σ0 de la loi de Hall et Petch en fonction de la déformation pour
le nickel et l’acier 316L. Données tirées de [Haddou 2003]

La loi de Hall et Petch se vérifie donc, et s’explique correctement, sur une très large gamme de
métaux polycristallins. Les investigations sur sa validité se sont poursuivies avec l’élaboration re-
lativement récente de nouveaux matériaux dits « nanocristallins ». Ces travaux [Benson et al. 2001,
Conrad 2003, Conrad et Jung 2005] mettent généralement en évidence un écart au comportement
« classique ». On observe en effet un adoucissement (figure 1.9b) voire une inversion de la loi de
Hall-Petch (figure 1.10).
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Figure 1.9: σ0.2 en fonction de d−1/2 pour des tailles de grains nanométriques a) cuivre pur b) nickel
pur. [Benson et al. 2001]
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Figure 1.10: Inversion de la loi de Hall et Petch pour la dureté du cuivre. [Arzt 1998]

Les tailles de grains critiques en deçà desquelles un comportement atypique est observé varient
en fonction des matériaux. A partir de données obtenues sur l’argent et le cuivre dans une gamme de
tailles de grain comprise entre le millimètre et le nanomètre, Conrad [Conrad 2003, Conrad et Jung
2005] fait ressortir trois régimes de la loi de Hall et Petch et des hypothèses sur les mécanismes de
déformations qui les caractérisent :

• le régime I (d≥ 10−6m) : La déformation plastique est pilotée par l’interaction des disloca-
tions, avec notamment une microstructure remarquable sous forme de cellules dans les ma-
tériaux c.f.c.. L’augmentation de la contrainte d’écoulement plastique macroscopique avec la
réduction de la taille de grain semble liée à une augmentation des contraintes internes due à
l’accroissement de la densité de dislocations.
• le régime II (d≈ 10−6m - 10−8m) : kHP est inférieur à celui déterminé dans le régime I. Les

mécanismes de durcissement semblent plus liés aux cisaillements des joints de grains ou au
glissement dévié induit par l’empilement des dislocations.
• le régime III (d≤ 10−8m) : un effet de Hall-Petch inversé est parfois rapporté, ou plus géné-

ralement un écart à la loi. Le modèle standard d’empilement des dislocations aux joints de
grains ne peut plus s’appliquer pour expliquer la déformation.

Zhu et Langdon proposent également une revue des différents comportements mécaniques pour les
tailles de grains inférieures à 500 nm [Zhu et Langdon 2005].

Suite à ces multiples validations expérimentales de loi de Hall et Petch, de nombreux modèles
ont été proposés pour tenter d’expliquer son origine physique. Hall et Petch eux mêmes ont été
les premiers. Ils considèrent l’effet d’une source de Frank-Read activée au milieu du grain comme
le montre la figure 1.11. Celle-ci conduit de part et d’autre à un empilement de dislocations au
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niveau des joints de grains . Selon les auteurs, cet empilement est responsable d’une concentration
de contraintes au niveau du joint qui, lorsque la limite d’élasticité est dépassée, peut induire l’ap-
parition d’une déformation plastique dans les grains adjacents. Or le niveau de concentration de
contrainte dépend de la longueur de l’empilement. Dans le cas limite, cette longueur est la même
que le diamètre du grain, expliquant ainsi la dépendance de la limite d’élasticité à la taille de grain.
Cependant, ce modèle est mis en défaut par de nombreuses observations. Il ne permet notamment
pas d’expliquer pourquoi un nombre important de matériaux présentent un comportement de type
Hall et Petch malgré l’absence d’empilements aux abords des joints de grains [Aldazabal et Sevil-
lano 2004].

Figure 1.11: Empilement de dislocations émanant d’une source de Frank-Read S au niveau du joint
de grain. D’après [Hirth et Lothe 1992]

D’autres modèles ont depuis été proposés. L’idée directrice de ces approches est que l’augmen-
tation de la contrainte interne résulte d’une densité de dislocations additionnelle provoquée par la
présence des joints de grains [Ashby 1970, Jones et Conrad 1969]. La figure 1.12 présente trois hy-
pothèses sur l’origine de ce surplus de dislocations et l’influence de la taille de grains sur celui-ci.

(a) (b) (c)

Figure 1.12: Causes possibles d’accroissement de la densité totale de dislocations dues à la présence
de joints de grains a) diminution des distances moyennes parcourues par les dislocations pour un
niveau de déformation donné b) sources de dislocations c) accommodation des hétérogénéités de
déformation inter-granulaires. [Conrad et Jung 2005]

Les mécanismes de formation des dislocations proposés peuvent alors agir indépendamment,
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de façon conjointe ou concurrente mais tous suggèrent que les abords des joints de grains vont être
le lieu de concentration de contrainte à l’origine de l’activation de plans de glissement supplémen-
taires dans cette zone par rapport au cœur des grains. C’est l’idée à l’origine du modèle proposé par
Fu et al. [Fu et al. 2001]. Ces auteurs considèrent le grain comme un matériau composite constitué
d’un cœur « tendre » et de la région proche du joint de grain, plus écrouit et donc plus « dure »
(figure 1.13a). En tenant compte de la différence de comportement mécanique des deux zones, la
limite d’élasticité pour un grain peut s’écrire sous la forme :

σe = Acσ
c
e +A jgσ

jg
e (1.2)

où Ac représente la fraction surfacique de cœur de grain, Ajg celle de région proche du joint et σe
cg,

σe
jg les limites d’élasticité associées. En considérant la valeur moyenne de l’épaisseur de la zone

dure, t, et la valeur moyenne de la zone tendre associée, D, (figure 1.13b), il vient que :

D =
Π
4

D et t = 1,57t

Il s’en suit que tD-1 est environ égal à 2tD-1 et dès lors la relation 1.2 devient :

σe = σ
c
e + 8kMA(σ

jg
e −σ

c
e)D

−1/2 (1.3)

où kMA est un paramètre liant l’épaisseur de la zone dure et le diamètre des grains tel que t =
kMAD−1/2. Avec ce modèle et par identification, kHP vaut donc 8kMA(σe

jg-σe
c).

(a) (b)

Figure 1.13: a) Schéma illustrant un agrégat de grains « composites » b) Grain sphérique idéal met-
tant en évidence les différentes proportions entre Acg et Ajdg selon cinq plans de coupe distincts. [Fu
et al. 2001]

Enfin, à notre connaissance, un nombre relativement faible d’études se sont intéressées à l’effet
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de la taille de grain sur les propriétés mécaniques statiques à température ambiante d’un alliage
Ni20wt.%Cr ou de composition proche. Citons néanmoins les travaux de Wilcox et Clauer [Wil-
cox et Clauer 1972] qui montrent la validité de la loi de Hall et Petch pour différents alliages de
nickel. A contrario, l’étude de cette loi sur du nickel de haute pureté a fait l’objet d’un nombre
relativement conséquents de travaux et ce sur une large gamme de tailles de grains ainsi que de
déformations [Haddou 2003, Keller et Hug 2008, Thompson 1977]. Toutes démontrent la validité
de cette relation, avec éventuellement l’existence d’une forte diminution de la valeur de kHP pour
les hautes valeurs de tailles de grains (d > 140 µm) et un niveau de déformation supérieur à une
valeur minimale (figure 1.14b).

(a) ε = 0,002 (b) ε = 0,14

Figure 1.14: Relation de Hall et Petch appliquée au nickel polycristallin de haute pureté pour dif-
férents niveaux de déformation a) ε=0,002 b) ε=0,14.D’après [Keller et Hug 2008]

1.4 Influence des dimensions et de la méthode d’ob-
tention des échantillons

Face aux besoins industriels notamment, de nombreux travaux se sont intéressés au comporte-
ment mécanique des matériaux métalliques de faibles dimensions. La majorité d’entre eux porte
sur l’influence de l’épaisseur, la valeur de cette dernière étant comprise entre une centaine de nano-
mètres et quelques centaines de micromètres. L’aspect expérimental de telles études est compliqué
par la difficulté d’obtention et de manipulation d’éprouvettes aussi minces. Ce dernier point ex-
plique d’ailleurs pourquoi une part des travaux publiés portent sur des matériaux métalliques sur
substrat.

Une brève étude de ces derniers met cependant en évidence des différences de comportement
fondamentales par rapport à des échantillons dits « libres ». En effet, sur la base des travaux de
Venkatraman et al. [Venkatraman et Bravman 1992], Nix [Nix 1998] suggère un modèle de dé-
placement des dislocations mobiles sur substrat. Ce modèle s’appuie sur le rôle des dislocations
d’interface. Celles-ci résultent des incompatibilités entre la déformation du film et celle du substrat
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lors de la sollicitation mécanique. En effet, le substrat, rigide, se déforme de façon élastique contrai-
rement au film qui entre en plasticité. Une part des dislocations qui sont alors générées se retrouve
donc bloquée au niveau de l’interface de matière. Ces dislocations sont peu mobiles et difficiles à
nucléer. Elles interagissent en outre avec les autres dislocations comme le montre la figure 1.15.
Par conséquent, il est nécessaire d’augmenter la contrainte pour atteindre un niveau de déformation
donné. Nix a en outre développé un modèle permettant de déterminer la contrainte à fournir pour
déplacer une dislocation interagissant avec ces dislocations d’interface [Nix 1998]. Différents para-
mètres supplémentaires sont pris en compte comme le vecteur de Burgers ou l’épaisseur h du film.
Les résultats numériques obtenus sont globalement en bon accord avec les résultats expérimentaux
de Venkatraman et al. [Venkatraman et Bravman 1992].

Figure 1.15: Schéma présentant la constriction d’une dislocation au sein d’une épaisseur réduite h
[Nix 1998]

Ainsi, il est clair que le comportement mécanique des matériaux métalliques sur substrat est le
fruit des interactions entre le film et le substrat. C’est pourquoi l’étude de l’influence intrinsèque
de l’épaisseur est grandement simplifiée si il est possible d’obtenir des échantillons de matériaux
métalliques « libres ».

Pour de tels échantillons, il est possible de distinguer deux catégories selon leur méthode d’éla-
boration :

• l’électrodéposition, qui permet l’obtention d’échantillons très minces, variant de la centaine
de nanomètres à quelques micromètres ;
• le laminage, qui permet l’obtention d’épaisseurs plus importantes.

Les études réalisées sur des matériaux élaborés par l’une ou l’autre de ces techniques montrent
toutefois que les comportements mécaniques diffèrent profondément.

1.4.1 Influence des dimensions sur les matériaux métalliques électrodépo-
sés

Les études portant sur le comportement mécanique des matériaux métalliques électrodépo-
sés comme l’aluminium, le cuivre et l’or [Gruber et al. 2008, Haque et Saif 2003, Kraft et al.
2000, Xiang et Vlassak 2006, Yu et Spaepen 2004] ont mis en évidence une augmentation de la
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contrainte d’écoulement avec une réduction d’épaisseur (100 nm < t < 1 µm) comme le montrent
les figures 1.16a et 1.16b. Une réduction de la largeur des éprouvettes conduit à des résultats iden-
tiques [Espinosa et al. 2004].
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Figure 1.16: Influence de l’épaisseur sur le comportement en traction simple de film électrodé-
posés de a) cuivre [Gruber et al. 2008, Kraft et al. 2000, Xiang et Vlassak 2006, Yu et Spaepen
2004] b) aluminium [Haque et Saif 2003].

Pour expliquer ces observations, Espinosa suggère que la réduction du volume déformé amène
une diminution du nombre de grains et donc une réduction de la densité de sources de dislocations
actives [Espinosa et al. 2004]. Ainsi pour atteindre un niveau de déformation plastique identique il
est nécessaire d’augmenter la contrainte appliquée. Les simulations en dynamique des dislocations
discrètes menées par la suite semblent entériner cette hypothèse [Espinosa et al. 2006].

1.4.2 Influence des dimensions sur les matériaux métalliques laminés

Ce procédé d’élaboration permet d’obtenir des échantillons sur une plus grande variété de ma-
tériaux ainsi que sur des épaisseurs plus importantes (de l’ordre de quelques microns à plusieurs
millimètres). Les échantillons obtenus peuvent alors être soumis à des sollicitations plus complexes,
ce qui présentent un intérêt pour certains modèles comportementaux. Parmi les principaux maté-
riaux étudiés sont le cuivre [Klein et al. 2001, Simons et al. 2006, Weiss et al. 2002], le nickel
[Stoelken et Evans 1998] et l’aluminium [Hoefnagels et al. 2008, Janssen 2008, Klein et al. 2001],
soumis à des sollicitations en traction simple, flexion, gonflement de membrane et fatigue. Enfin, la
majorité des études effectuées s’intéresse à l’influence d’une variation d’épaisseur, de largeur ou de
diamètre selon que les éprouvettes soient plates ou cylindriques. . Les épaisseurs étudiées varient
de 10 µm à 500 µm.

Sur l’ensemble des matériaux, les principaux effets observés avec une réduction d’épaisseur
(ou de largeur [Janssen 2008]) sur le comportement en traction simple, c’est à dire sans gradient de
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déformation, sont :

• Une baisse de la contrainte d’écoulement pour un niveau de déformation donné comme le
montre la figure 1.17 [Hoefnagels et al. 2008, Klein et al. 2001, Simons et al. 2006, Weiss
et al. 2002] ;
• Une diminution du niveau de déformation plastique à rupture (figure 1.17) [Klein et al. 2001,

Simons et al. 2006, Weiss et al. 2002] ;

Figure 1.17: Comportement en traction simple pour des échantillons de cuivre (Cu-R) et d’alumi-
nium de différentes épaisseurs obtenus par laminage. [Weiss et al. 2002]

• Une modification du mode de rupture qui passe d’une rupture ductile à une rupture par stric-
tion complète dans l’épaisseur (faciès en « lame de couteau ») [Weiss et al. 2002] ;

(a) t = 50 µm (b) t = 250 µm

Figure 1.18: Influence de l’épaisseur sur le comportement à rupture du cuivre laminé [Weiss et al.
2002] a) Faciès en lame de couteau b) Faciès de rupture ductile.
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• Une augmentation de la rugosité de surface [Simons et al. 2006] ;

Les divers auteurs suggèrent différentes hypothèses pour expliquer les phénomènes observés.
Klein et al. [Klein et al. 2001] invoquent le rôle de la texture. En effet, les échantillons utilisés dans
leurs travaux présentent une texture cubique fortement marquée. Dès lors, une réduction d’épais-
seur s’accompagnerait d’une diminution du nombre de systèmes de glissement activés et par la suite
d’une baisse de la ductilité. Simons et al. [Simons et al. 2006] suggèrent quant à eux que la rugosité
de surface entre en ligne de compte. En effet, la rugosité absolue de chacun des échantillons est sen-
siblement la même, indépendamment de l’épaisseur. En conséquence, la rugosité relative est plus
importante pour les éprouvettes les plus minces. Dès lors, les concentrations de contraintes induites
localement pourraient être suffisament importantes pour provoquer une rupture précoce. Enfin, il
est possible que l’état de contrainte soit modifié passant d’un état de déformation plane à un état de
contrainte plane [Weiss et al. 2002]. La baisse d’activité du glissement qui en découle expliquerait
la rupture précoce, le changement de mode de rupture et les résultats obtenus en fatigue.

1.5 Effets de taille additionnels sur le comportement
mécanique

L’étude des propriétés mécaniques des objets de faibles dimensions, de même que le dévelop-
pement en parallèle de nouvelles méthodes d’investigations telle que la nano-indentation ont mis
en évidence l’existence d’effets de tailles autres que les effets dus aux dimensions de la microstruc-
ture et préalablement abordé aux paragraphes 1.3 et 1.4. Geers propose trois autres types d’effets
de tailles distincts qui sont [Geers et al. 2006] :

• l’effet type gradient de déformation ;
• l’effet de taille statistique ;
• l’effet dû à la contrainte de surface ou d’interface ;

Le premier effet mentionné par Geers est le gradient de déformation. C’est l’une des bases théo-
riques permettant l’élaboration de modèle de comportement en plasticité des métaux sollicités de
façon relativement complexe comme en micro-indentation, micro-torsion ou micro-flexion... Plus
globalement, il s’agit de modéliser le comportement du mouvement des dislocations statistiquement
stockées dans un milieu où les dislocations géométriquement nécessaires sont abondantes [Fleck et
Hutchinson 1993, Gao et al. 1999, Yun et al. 2005]. Cela n’est pas l’objet du présent travail et cet
effet ne sera pas abordé par la suite.

Le second effet de la liste précédente désigne les phénomènes qui apparaissent par exemple
suite à une diminution du nombre de grains dans la section, ce qui est généralement le cas des
matériaux de faibles dimensions. Cette baisse du nombre de grains entraîne par exemple la perte du
caractère supposé isotrope d’un matériau métallique à mesure que l’orientation cristallographique
propre à chaque grain n’est plus compensée par leur nombre. Janssen attribue d’ailleurs à cet ef-
fet la dispersion notable des résultats obtenus sur les éprouvettes de faibles dimensions [Janssen
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et al. 2008]. Notons en outre que certains des phénomènes préalablement discutés et attribués à la
réduction d’épaisseur peuvent être interprétés différemment si l’on considère l’effet contingent à
celle-ci, à savoir la réduction du nombre de grains dans l’épaisseur.

Le dernier effet n’est pas à proprement parler un effet de taille. Il s’agit plutôt du rôle pré-
pondérant que peut jouer la surface libre sur les propriétés mécaniques des matériaux. En effet, le
rapport entre les grains surfaciques et ceux à cœur augmente à mesure que le nombre de grains dans
l’épaisseur diminue. C’est un effet étroitement lié au précédent.

Ces deux derniers effets apparaissent d’ailleurs généralement de façon conjointe et peuvent de
fait être associés à un comportement mécanique transitoire entre le comportement polycristallin et
le comportement monocristallin d’un alliage métallique : l’état « multicristallin », terme employé
par Thompson [Thompson 1974]. Celui-ci apparaît pour un nombre de grains relativement faible
dans l’épaisseur, en général une dizaine [Armstrong 1961, Thompson 1974] et ce indépendamment
des longueurs caractéristiques intrinsèques et extrinsèques des échantillons.

1.5.1 Transition polycristal-multicristal

Comme nous l’avons précédemment noté, cette transition peut être induite par des variations
de la taille de grains ou de l’épaisseur des échantillons. Celles-ci favorisent alors, selon leur nature,
l’émergence d’un caractère monocristallin ou polycristallin.

Ce n’est que très récemment, face aux problématiques posées par la fabrication des MEMS
qu’un net regain d’intérêt pour l’étude de la transition polycristal-multicristal a pu être constaté.
Pour caractériser cette dernière, de nombreux auteurs ont proposé d’étudier l’influence du rapport
entre l’épaisseur (t) et le diamètre moyen des grains (d) sur les propriétés mécaniques [Armstrong
1961, Engel et Eckstein 2002, Janssen et al. 2006, Kals et Eckstein 2000, Miyazaki et al. 1978,
Raulea et al. 2001, Thompson 1974]. Il apparait alors que les propriétés mécaniques, notamment
les valeurs des contraintes d’écoulement à un niveau de déformation donné, chutent brusquement
en deçà d’un rapport t/d critique. Ce rapport critique est par ailleurs propre au matériau considéré,
ce qui suggère une influence de l’énergie de faute d’empilement [Miyazaki et al. 1978]. Le ta-
bleau 1.1 suivant reprend les principales caractéristiques des échantillons utilisés pour les études
précédemment citées.
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Auteurs Matériau d (µm) Rapport (t/d)critique γefe (mJ.m-2)

Thompson Revue - 5 -
[Thompson 1974]

Miyazaki Cu 16, 22, 65, 145 µm 5 à 14 45
et al. Al 90, 180 4, 6 135

[Miyazaki et al. 1978] Cu13at.%Al 31, 40, 77 10 à 30 < 45
Feα 25, 60 10, 20 -

Kals et al. CuNi18Zn20 40 ∈ [5 - 10] < 14
[Kals et Eckstein 2000]

Janssen et al. Al 75 à 480 - 135
[Janssen et al. 2006]

Raulea et al. Al 143 ≈ 5 135
[Raulea et al. 2001]

Tableau 1.1: Récapitulatif des paramètres issus de la littérature et utilisés pour l’étude de la transi-
tion polyristal-multicristal pour différents matériaux

Le rapport t/d marquant la transition du comportement mécanique, qualifié par la suite de « cri-
tique », est compris entre 2 et 30 selon le matériau étudié et les tailles de grains considérées. Cette
dernière est d’importance, notamment comme on peut le voir sur le figure 1.19. Ainsi, plus la taille
de grain est importante, plus le rapport t/d critique est faible. Par ailleurs, les travaux de Miyazaki
et al. [Miyazaki et al. 1978] mettent en évidence qu’une haute énergie de faute d’empilement tend
à accentuer ce phénomène.

Effet de la transition polycristal-multicristal sur les propriétés mécaniques

Un des effets les plus remarquables de la transition polycristal-multicristal est la diminution im-
portante des contraintes d’écoulement à un niveau de déformation donné [Armstrong 1961, Janssen
et al. 2006, Miyazaki et al. 1978, Raulea et al. 2001, Thompson 1974]. Les figures 1.19a à 1.19d
tirées des travaux de Miyazaki et al., mettent en évidence ce phénomène pour différents matériaux,
différentes épaisseurs et différentes tailles de grain.
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Figure 1.19: Effet du rapport t/d sur la contrainte d’écoulement pour un allongement ε de 20 %
pour a) de l’aluminium b) du cuivre c) un alliage cuivre aluminium, et sur la limite d’élasticité du
fer (d). [Miyazaki et al. 1978]
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L’explication avancée par la plupart des auteurs s’appuie sur l’augmentation de la proportion
de grains surfaciques par rapport à ceux à cœur lorsque t/d diminue [Hansen 1977, Janssen 2008,
Kals et Eckstein 2000, Miyazaki et al. 1978, Raulea et al. 2001, Thompson 1974]. Ceux-ci sont en
effet moins contraints du fait qu’ils sont délimités en partie par la surface libre. Ce dernier point ex-
pliquerait également les observations effectuées par Kals sur la rugosité importante observée pour
des échantillons avec un faible nombre de grains dans la section [Kals et Eckstein 2000]. En effet,
les grains affleurant la surface pourraient accommoder la déformation plastique en effectuant une
rotation par glissement sur les joints de grain voisins.

Kals a en outre mis en évidence la diminution progressive de l’anisotropie moyenne r avec la
réduction du rapport t/d [Kals et Eckstein 2000]. r est défini par la relation suivante :

r =
1
4
(r0 + 2r45 + r90)

où rφ désigne le rapport entre la déformation selon y et celle selon z pour une position φ par rapport
au sens de laminage. La diminution constatée de r signifie donc que la déformation selon la largeur
perd de l’importance au profit de celle selon l’épaisseur à mesure que t/d décroit. Toutefois, aucune
valeur critique de t/d n’a pu être mise en valeur.
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Figure 1.20: a) Influence de la réduction d’épaisseur t sur l’anisotropie moyenne r b) Schéma
présentant les différents paramètres permettant la détermination de r. [Kals et Eckstein 2000]

De façon analogue, Janssen [Janssen et al. 2008] a observé un effet de taille sur des éprou-
vettes d’aluminium pur dont seule la largeur (w) 3 a été modifiée (w1 = 9 mm et w2 = 2 mm).
L’analyse des champs de déplacements montre que la déformation est bien moins homogène dans
les échantillons de faible rapport w/d. En effet, la localisation de la déformation dans les grains

3. witdh, largeur
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orientés favorablement s’étend sur toute la largeur de l’éprouvette de plus faible épaisseur, l’ab-
sence de grains environnants empêchant son confinement (figure 1.21a). Par ailleurs, le rapport des
contraintes d’écoulement pour un même niveau de déformation, σ2,2 mm/σ9 mm, tend vers la valeur

du rapport des écarts type du nombre de grains dans les largeurs (
√

15,7
4,4
≈ 1,89) et non celle du

rapport des surfaces (

√
9
2
≈ 2,1). L’observation de ces deux phénomènes tend à démontrer que

l’effet observé est de type statistique (figure 1.21b).

(a) (b)

Figure 1.21: Mise en évidence de l’effet de taille statistique a) localisation de la déformation pour
un niveau de déformation moyen global ε = 4 %. b) Rapport des contraintes d’écoulement pour un
niveau de déformation donné pour des éprouvettes d’épaisseur 2 mm et 9 mm [Janssen et al. 2008]

S’il existe un nombre relativement important d’études s’intéressant aux effets de tailles, peu
d’entre elles se sont attachées à caractériser l’évolution des mécanismes de glissement et d’écrouis-
sage au cours de la transition multicristalline. On peut citer les travaux de Sumino et al. [Sumino
et al. 1963a;b]. Les échantillons utilisés sont en cuivre pur, d’épaisseurs comprises entre 6,6 µm et
3 mm et les rapports t/d correspondants entre 0,06 et 0,5, avec une taille de grain du même ordre de
grandeur que l’épaisseur. Les auteurs mentionnent alors l’apparition d’une transition entre un com-
portement typiquement polycristallin et le comportement multicristallin. Celle-ci se caractérise par
l’émergence de trois stades d’écrouissages distincts, similaires à ceux observés pour les monocris-
taux. Cette transition semble par ailleurs fortement dépendante de la direction de sollicitation. En
effet, on voit sur la figure 1.22a que sur des échantillons d’épaisseur de 50,8 µm (t/d environ égal à
3), les stades d’écrouissage sont modifiés selon l’orientation cristallographique. En outre, pour une
même orientation de la sollicitation mécanique, les auteurs montrent que plus t/d est faible, plus la
longueur du stade I est importante. Celui-ci est d’ailleurs absent pour les échantillons de « type »
polycristaux (épaisseurs les plus importantes de la figure 1.22b). Pour les deux rapports t/d les plus
faibles (i.e. les épaisseurs minimales), les éprouvettes présentent un comportement en écrouissage
totalement linéaire.
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(a) t = 50,8 µm - Direction de traction variable (b) t variable - Direction de traction

Figure 1.22: a) Influence de la direction de traction b) de l’épaisseur et du nombre de grains dans
l’épaisseur sur le comportement en traction d’échantillons de cuivre [Sumino et al. 1963b]

.

Les auteurs ont alors effectué une analyse en microscopie électronique à transmission de l’évo-
lution des structures de dislocations sur les éprouvettes d’épaisseur 50,8 µm et 10,1 µm [Sumino
et al. 1963a]. Celle-ci s’attache à caractériser l’effet du niveau de déformation, de l’épaisseur et
de l’orientation de la sollicitation en traction. A direction de sollicitation en traction identique, il
ressort que pour l’épaisseur la plus importante, la déformation conduit à l’apparition de murs et
de cellules qui, pour l’épaisseur la plus faible, tardent à se former et semblent moins denses. Ré-
duire le nombre de grains dans l’épaisseur conduit donc à affiner les structures de dislocations en
présence. De plus, la modification de l’orientation de la sollicitation modifie également les struc-
tures de dislocations. En effet, à épaisseur constante, les matériaux présentant un comportement
en traction de type polycristallin présentent des structures denses dès les premiers instants de la
déformation. A l’inverse, les échantillons dont le comportement est multicristallin présentent des
structures bien moins denses qui apparaissent en outre plus tardivement. Il est donc possible que
le caractère multicristallin puisse résulter d’un retard dans l’apparition des structures denses de
dislocations.

Notons enfin qu’une transition supplémentaire a été rapportée par Janssen [Janssen et al. 2008],
toujours sur de l’aluminium pur. Celle-ci intervient lorsque le rapport t/d est inférieur à 1 et se
caractérise par un adoucissement marqué de la baisse de contrainte avec le rapport t/d (figure 1.23).
Pour des échantillons de moins d’un grain dans l’épaisseur, les joints de grains sont majoritairement
verticaux, c’est à dire perpendiculaires à la direction de traction. La diminution de leur densité à
mesure que la taille de grain augmente (t est constante) serait le paramètre pilotant alors la diminu-
tion de la contrainte.
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Figure 1.23: Effet du nombre de grain dans l’épaisseur (λ) sur la contrainte d’écoulement [Janssen
et al. 2008]

Effet de la transition polycristal-multicristal sur la rupture des métaux

L’ensemble des études s’intéressant à la diminution de l’épaisseur, ou de façon équivalente à
la réduction du nombre de grains dans celle-ci [Janssen et al. 2008, Klein et al. 2001, Nakamachi
et al. 2000, Simons et al. 2006, Weiss et al. 2002], rapportent une diminution de l’allongement à
rupture à mesure que le rapport t/d diminue. Simons et al. [Simons et al. 2006] expliquent ce phé-
nomène par la diminution de la probabilité de trouver un système de glissement convenablement
orienté pour être activé. Ceci résulte directement de la baisse du nombre de grains dans la section.
La capacité du matériau à subir des déformations importantes serait donc fortement réduite. Cepen-
dant, expérimentalement, les études de Janssen (figure 1.21a) et de Nakamachi et al. (figure 1.24)
mettent clairement en évidence la localisation de la déformation dans au moins un grain favora-
blement orienté pour les éprouvettes de faibles rapport t/d [Janssen et al. 2008, Nakamachi et al.
2000]. Celle-ci peut d’ailleurs s’étendre à toute l’éprouvette dès lors que t/d est suffisamment faible
(figure 1.21a). La rupture de ce(s) grain(s) intervient à des niveaux de déformation anormalement
faibles et entraîne avec elle la rupture de l’éprouvette entière. Quicili et al. [Quilici et al. 1998]
retrouve numériquement ce phénomène de localisation de la déformation dans des grains orientés
favorablement pour des essais de torsion et de tractions d’échantillons possédant un faible nombre
de grain dans leurs sections.
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Figure 1.24: Influence du rapport t/d sur le comportement à rupture d’éprouvettes d’alliage Al-
2,5%Mg polycristallin d’épaisseur 250 µm et présentant un rapport t/d de a) 25, b) 0,083. [Naka-
machi et al. 2000]

1.5.2 Effets de surface dans les polycristaux

Les propriétés mécaniques d’un matériau peuvent être plus ou moins profondément modifiées
aux abords d’une surface libre. Comme nous l’avons noté précédemment, il ne s’agit pas à propre-
ment parler d’un effet de taille. Toutefois, la réduction des dimensions des éprouvettes peut rendre
cet effet prépondérant, les régions proches des surfaces libres devenant majoritaires.

Il n’existe à notre connaissance qu’un nombre relativement limité d’études s’intéressant aux ef-
fets de surface dans les polycristaux. On peut notamment citer les travaux de Fourie [Fourie 1970].
Ce dernier a développé une méthode de découpe d’un monocristal précontraint à différents niveaux
de déformation en bande rectangulaire [Fourie 1968] qu’il a ensuite pu adapter aux polycristaux.
La figure 1.25 présente la méthodologie de découpe utilisée.
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Figure 1.25: Méthodologie de découpe des échantillons polycristallins. [Fourie 1968]

Il a ainsi pu montrer l’existence d’un adoucissement surfacique sur une profondeur s’étendant
jusqu’à 90 µm sous la surface libre des échantillons. Ce résultat est supporté notamment par les
observations en microscopie électronique à transmission de Miyazaki et al. [Miyazaki et al. 1978]
ainsi que ceux de Keller et al. [Keller et al. 2009b]. La première étude porte sur l’observation des
structures de dislocations à cœur et en surface d’échantillons de cuivre pur à 99,99 % polycristallin
déformé en traction uniaxiale à 1 %. Il en ressort principalement que les structures de dislocations
visibles de façon uniformément réparties au sein des grains à cœur se retrouvent concentrées aux
abords des joints de grains des grains de surface.

Figure 1.26: Structure de dislocations a) dans un grain à cœur b) dans un grain de surface pour un
polycristal de cuivre pur déformé à 1 %. [Miyazaki et al. 1978]

Les travaux de Keller et al. [Keller et al. 2009b] portent sur des échantillons de nickel de
haute pureté présentant différents rapports t/d (14, 2,5, 1) à différents niveaux de déformations
(0,025 < ε < 0,26). L’observation des structures de dislocations dans les grains à cœur et ceux de
surface d’échantillons présentant un nombre de grains dans l’épaisseur identiques ne met pas en
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évidence de modification de la forme des structures de dislocations ni de distribution spatiale par-
ticulière de celles-ci (figure 1.27). Toutefois, l’analyse statistique des tailles de cellules dans les
grains à cœur et ceux de surfaces met en évidence une modification du diamètre moyen pour les
échantillons de rapport t/d est égal à 2,5, les cellules des grains de surface étant de tailles plus im-
portantes que celles à cœur. Cela traduit une diminution de la contrainte intragranulaire, qui selon
les auteurs traduit notamment l’influence d’un effet de surface.

(a) (b)

Figure 1.27: Structure de dislocations observées pour un échantillon de rapport t/d = 2,5, déformé
à 0,025 (~g = [111]) a) à 250 µm sous la surface libre b) à 50 µm de la surface libre. D’après [Keller
2009]

Toutefois, Miyazaki et al. observent une modification des structures de dislocations entre les
grains à cœur et les grains en surface sur des polycristaux de cuivre. Ils imputent également ce
phénomène à un effet de surface [Miyazaki et al. 1978]. La différence d’énergie de faute d’empile-
ment entre le cuivre et le nickel pourrait expliquer les différences de comportement entre les deux
matériaux.

Parallèlement, la simulation numérique par éléments finis permet aujourd’hui de rendre compte
du comportement des grains de surface de façon relativement précise. La plupart des travaux portent
sur des alliages de type c.c. ou c.f.c. Les travaux menés par Barbe et al. [Barbe et al. 1999; 2001],
s’appuyant sur la modélisation de la plasticité cristalline avec écrouissage, ont notamment mis en
évidence une diminution de la contrainte équivalente de Von Mises en surface, ce qui se traduit par
une augmentation de l’ordre de 8 % de la déformation plastique équivalente (également au sens de
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Von Mises) aux abords de celle-ci (figure 1.28).

Figure 1.28: a) Contrainte équivalente b) déformation équivalente moyenne dans un plan parallèle
à la surface libre situé à une distance y en microns de celle-ci. D’après [Barbe et al. 2001]

Cette augmentation est visible sur une distance équivalente à deux grains en profondeur, ce qui
conforte les observations expérimentales de Fourie [Fourie 1970]. Sauzay et Gilormini [Sauzay et
Gilormini 2000] ont obtenu des résultats comparables en s’appuyant sur un modèle d’inclusion
sphérique (le grain surfacique) noyée dans une matrice élastoplastique. L’augmentation de défor-
mation est toutefois plus notable, s’établissant aux alentours de 20 %. Cette déformation plastique
plus importante se traduit également par une contrainte résiduelle plus importante après décharge.
Enfin, ils notent un retard de l’activation d’un second système de glissement pour le grain surfa-
cique par rapport à la matrice. Cela peut s’expliquer partiellement par l’existence d’une dissymétrie
dans la contrainte de cisaillement. Barbe et al. [Barbe et al. 2001] retrouvent là aussi des résultats
numériques similaires (figure 1.29). Ils mettent en effet en évidence le fait que la déformation
plastique est accommodée par trois systèmes de glissements en surface contre quatre à cœur. Les
systèmes aux abords de la surface libre sont en outre 15 % plus actifs que ceux à cœur. La surface
libre permet donc au grain de mieux accommoder la déformation plastique.

Les résultats numériques tendent à conforter les diverses observations expérimentales d’un
adoucissement surfacique dans les polycristaux. Les mécanismes à l’origine de celui-ci restent
toutefois encore complexes à identifier clairement.
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Figure 1.29: Caractéristiques du glissement simulé par éléments finis selon la distance à la surface
libre. D’après [Barbe et al. 2001]

1.6 Synthèse

L’étude des effets de taille sur le comportement mécanique des matériaux métalliques polycris-
tallins c.f.c a fait l’objet de nombreuses études. Il ressort de celles-ci qu’un nombre relativement
important de paramètres sont influents : la taille de grain, l’épaisseur, la présence d’une surface
libre et le nombre de grains dans l’épaisseur (le rapport t/d). Concernant l’effet de la taille de grain,
celui-ci semble aujourd’hui correctement maîtrisé et compris au travers de la loi de Hall-Petch et
de ses différentes modélisations. L’effet de l’épaisseur sur les matériaux polycristallins « libres »
(sans substrat) est lui plus délicat à caractériser. En premier lieu, il existe des différences selon que
les échantillons soient électrodéposés ou laminés. Pour les premiers, il ressort qu’une diminution
de l’épaisseur tend à durcir le matériau caractérisant la maxime actuelle « Smaller is stronger ».
Pour les seconds, au contraire, la réduction d’épaisseur se traduit au moins par une diminution de
la contrainte d’écoulement à un niveau de déformation donné.

Les diverses études expérimentales sur les matériaux métalliques laminés tendent toutes à mon-
trer que généralement la modification des dimensions de l’éprouvette tout comme l’augmentation
de la taille de grain peuvent être caractérisées par un paramètre traduisant la diminution du nombre
de grains dans la section du volume déformé, généralement t/d ou w 4/d. Ainsi, diminuer ce para-
mètre revient à dégrader les propriétés mécaniques : diminution de la contrainte d’écoulement à un
niveau de déformation donné, perte de ductilité ainsi que modification de l’écrouissage. L’effet de la
surface libre semble lui plus délicat à caractériser du fait notamment de la difficulté de le découpler
des autres effets de taille. Toutefois, ces résultats concourent tous à démontrer un adoucissement
surfacique. Il semble néanmoins que ce dernier ne soit pas seulement fonction des paramètres struc-
turaux mais également de la taille de grain, de la texture cristallographique, et l’énergie de faute
d’empilement du matériau. Par ailleurs, certains auteurs rapportent une modification de la densité

4. width, largeur

29 RUDLOFF Mathieu



1.6. Synthèse

et des structures de dislocations entre les grains à cœur et en surface là où d’autres font état de
structures de dislocations homogènes entre le cœur et les grains avec toutefois une diminution de
la contrainte intragranulaire à longue distance en surface. Ce dernier point traduit éventuellement
l’influence de l’énergie de faute d’empilement.

La caractérisation des phénomènes de transition volume/surface des propriétés mécaniques est
donc encore largement incomplète. Cela est d’autant plus regrettable qu’elle présente un intérêt
industriel, tout particulièrement sur des alliages métalliques polycristallin à vocation industrielle.
Aux regards des études déjà effectuées, la capacité à décorréler autant que possible l’influence de
l’épaisseur, du rapport t/d ou des surfaces libres sur le comportement mécanique du polycristal est
de premier ordre. En effet la modification d’une grandeur structurale ou microstructurale a généra-
lement une influence conjointe sur chacun de ces trois paramètres. De plus l’étude de l’écrouissage
et de ces mécanismes est nécessaire pour comprendre l’origine des modifications du comportement.
Il conviendra également de vérifier, du fait notamment de la composition relativement hétérogène
des alliages industriels que les modifications opérées se restreignent bien à ces trois paramètres.
Enfin, s’appuyant sur la connaissance des mécanismes à température ambiante, une étude, même
succincte, des effets de la transition volume/surface sur les propriétés mécaniques d’un alliage en
température serait un apport plus qu’intéressant vis à vis de ses applications industrielles.
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Dans ce chapitre, les aspects de maîtrise et de contrôle de la taille de grain sont abordés.
La méthodologie de calcul de la taille de grain est également définie. Enfin, la composition et,
par la suite, l’influence du traitement thermique sur la microstructure des échantillons d’alliage
Ni20wt.%Cr , de qualité industrielle, sont étudiées.
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2.1. Nomenclature et caractéristiques des échantillons

Les diverses propriétés chimiques/physiques/mécaniques des alliages à base nickel sont ex-
ploitées pour des applications nécessitant une résistance à des températures d’utilisation et/ou de
service relativement élevées. Ainsi, leur très bonne tenue mécanique en température en font des
remplaçants de choix des alliages d’acier pour certaines utilisations où la tenue en fluage, dans une
gamme de température comprise entre 550 °C et 950 °C, est un critère de premier ordre. En outre,
ils jouissent de propriétés électriques à haute température avantageuses comme une très faible per-
dition par effet Joule ou un facteur de jauge G 1 peu dépendant de la température [Kazi et al. 2003].

Parmi les éléments d’alliage couramment utilisés avec le nickel on trouve le chrome, comme
dans le cas de l’alliage Ni20wt.%Cr . Ce dernier confère une très bonne tenue à la corrosion hu-
mide ainsi qu’en température. De plus, sa solubilité est meilleure dans le nickel que des éléments
aux propriétés équivalentes comme l’aluminium ou le silicium. Enfin, sa capacité à former des
composés intermétalliques avec le nickel est la plus faible. De ce couplage avantageux, il résulte
des matériaux disposant d’une bonne tenue au fluage et aux très bonnes propriétés électriques en
température. C’est pourquoi on les retrouve en grande quantité dans l’industrie des actionneurs et
des capteurs.

Ces diverses raisons expliquent également que, malgré la concurrence de nouveaux matériaux
comme les plastiques pour des applications nécessitant une bonne tenue en corrosion ou les céra-
miques pour les très hautes températures, les alliages à base nickel disposent aujourd’hui encore
d’un potentiel de développement particulièrement important [Lasserre 1984].

Quelques caractéristiques notables de l’alliage Ni20wt.%Cr sont données dans le tableau 2.1
suivant :

Point de Fusion (°C) 1355-1413
Chaleur Spécifique (J/kg.K) 444
Coefficient d’expansion thermique moyen µ/m.K 13.3
Résistance électrique nΩ.m 14.9
Température de transition ordre-désordre (°C) (si existante) 500-550

Tableau 2.1: Récapitulatif de diverses caractéristiques physiques de l’alliage Ni20wt.%Cr d’après
Mankins[Mankins et Lamb 1992]

2.1 Nomenclature et caractéristiques des échantillons

Les principales caractéristiques microstructurales ainsi que la nomenclature des échantillons
utilisés dans le cadre de cette étude sont référencées dans le tableau 2.2. La première lettre d’un
échantillon correspond à un lot de matière précis : A pour l’épaisseur 1,6 mm, B pour 0,25 mm et

1. G représente le coefficient de proportionnalité entre la variation de résistance électrique de l’alliage et la défor-
mation qui lui est appliquée
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C pour 0,125 mm. Le numéro associé fait référence au traitement thermique et donc à une taille de
grain, un rapport t/d, une texture cristallographique... Les rapports w/d sont arrondis à l’unité.

Eprouvette Traitement Thermique

Dénomination Epaisseur (mm) Température(°C) Durée(min) d (µm) t/d w/d

A1 1,6 1100 220 55 29 91
A2 1,6 1100 810 90 17,8 56
A3 1,6 1100 1800 220 7,2 23
A4 1,6 1100 2880 280 5,7 18
A5 1,6 1100 5760 380 4,1 13
A6 1,6 1100 420 70 22,8 71
A7 1,6 1100 600 85 18,8 59
A8 1,6 1100 100 53 30 94
A9 1,6 1100 1200 130 12,3 38
A10 1,6 1100 30 40 40 125
A11 1,6 1100 900 190 8,4 26
A12 1,6 1100 1050 185 8,6 27
A13 1,6 1100 12960 730 2,2 7
B1 0,25 700 220 32 7,8 312
B2 0,25 850 220 37 6,8 270
B3 0,25 1100 220 134 1,9 77
B4 0,25 1100 360 230 1,1 44
B5 0,25 950 220 45 5,6 22
B6 0,25 1100 120 67 3,7 149
C1 0,125 800 220 32 3,9 313
C2 0,125 1100 60 41 3 244
C3 0,125 1100 120 69 1,8 145
C4 0,125 1100 360 120 ≈1 83
C5 0,125 1100 1440 300 0,4 33

Tableau 2.2: Principales caractéristiques microstructurales et nomenclature des différents échan-
tillons d’alliage Ni20wt.%Cr utilisés dans le cadre de la présente étude

2.2 Maîtrise de la taille de grains et contrôle des éprou-
vettes

L’alliage Ni20wt.%Cr est fourni par la société Goodfellow sous forme de plaques laminées
d’épaisseur : 1,6 mm, 0,25 mm et 0,125 mm. Le traitement thermomécanique préalable est inconnu.

L’étude de l’influence d’une transition volume/surface sur les propriétés mécaniques de l’alliage
Ni20wt.%Cr s’appuie sur une stratégie d’obtention de différentes tailles de grains pour les diffé-
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rentes épaisseurs de matériaux à disposition. Celle-ci doit permettre la réalisation d’éprouvettes
d’essais mécaniques présentant différents rapports t/d. En outre, un faible nombre d’épaisseurs de
tôle différentes sont à disposition. C’est pourquoi l’obtention de tailles de grains identiques sur les
trois épaisseurs ainsi que de rapports t/d identiques s’avérerait intéressante pour dégager des ten-
dances significatives de l’évolution du comportement mécanique statique en fonction de t, d ou t/d.
La figure suivante (2.1) illustre l’obtention du même rapport t/d sur deux épaisseurs distinctes, soit
par croissance des grains, soit à taille de grains constante par réduction d’épaisseur.

Figure 2.1: Illustration de deux méthodes distinctes pour obtenir le même rapport t/d a) par crois-
sance des grains à épaisseur constante b) par réduction de l’épaisseur à taille de grain constante

2.2.1 Maîtrise de la taille de grain

2.2.1.1 Traitements thermiques pilotant la croissances des grains

La croissance des grains est réalisée à l’aide de recuits thermiques sous vide secondaire, afin de
limiter l’oxydation, dans une enceinte thermique fabriquée par la société Pyrox™. Le contrôle de la
température de l’échantillon est assuré par un thermocouple présent au sein de l’enceinte. En outre,
ces traitements thermiques permettent dans une certaine mesure une homogénéisation de l’état de
contrainte interne des éprouvettes, par relaxation des contraintes résiduelles, résultant notamment
des procédés de mise en forme préalables.

Différentes tailles de grain sont obtenues à l’aide d’un traitement thermique consistant en un
maintien isotherme à une certaine température, en majorité 1100 °C, pendant un certain temps (voir
tableau 2.2). Afin de figer la structure et d’éviter entre autre la formation de phases non désirées, un
refroidissement rapide est effectué en fin de traitement par ventilation d’air sur le tube de quartz.
L’échantillon est ainsi en permanence sous vide secondaire.
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Chaque recuit à fait l’objet d’analyses métallographiques dans le but de déterminer la taille de
grain et la texture cristallographique initiale des éprouvettes. De plus, comme nous le détaillerons
ultérieurement, l’alliage Ni20wt.%Cr ne présentant pas de façon certaine une phase unique sur l’en-
semble de la gamme de température des recuits, des analyses microstructurales complémentaires
ont été réalisées.

A une température T donnée, l’évolution de la taille de grain d en fonction de la durée du recuit
t, est donnée par la relation suivante [Doherty et al. 1997] :

d2−d0
2 = ξ = kt (2.1)

où d0 désigne la taille de grain initiale et k un paramètre thermodynamique, fonction de l’alliage
considéré, notamment de sa composition chimique, et de la température.

Les courbes 2.2 présentent l’évolution du paramètre ξ en fonction de t pour les trois épaisseurs
d’alliage Ni20wt.%Cr .
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Figure 2.2: d2 - d0
2 en fonction de t pour les trois épaisseurs d’alliage Ni20wt.%Cr utilisées a)

1,6 mm b) 0,25 mm et 0,125 mm. La pente k et le coefficient de corrélation R2 sont indiqués à côté
de chaque droite de régression

Pour l’ensemble des données à disposition, le coefficient de corrélation R2 est soit proche de
0,99 (épaisseur 0,25 mm), soit supérieur à cette valeur (épaisseur 1,6 mm et 0,25 mm). Il y a donc
une très bonne adéquation entre les valeurs obtenues expérimentalement et la théorie relative à la
croissance des grains représentée par l’équation 2.1. Il est néanmoins impossible de déterminer une
tendance générale de la variation de k en fonction de l’épaisseur compte tenu de nos résultats. En
effet, k augmente pour le passage de l’épaisseur 1,6 mm à 0,25 mm puis diminue pour l’épaisseur
0,125 mm. L’existence de différentes pentes s’expliquerait plus par la grande sensibilité de celles-ci
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à la composition chimique de l’alliage. En effet, cette dernière varie quelque peu selon les différents
lots de matière, i.e. les épaisseurs. Il est également possible que l’épaisseur, l’état d’écrouissage
initial et plus généralement le traitement thermomécanique préalable influent sur k.

2.2.1.2 Méthode de mesure du diamètre des grains

Plusieurs méthodes d’évaluation des diamètres des grains sont disponibles, en particulier les
méthodes par analyse EBSD (Electron BackScattering Diffraction) et celles reposant sur le comp-
tage des grains. Sous couvert d’une méthodologie adéquate, de précédents travaux ont montré la
similitude des diamètres moyens obtenus par l’une ou l’autre [Mingard et al. 2009]. D’autres cri-
tères peuvent cependant être pris en compte :

• la méthode par interception, ou méthode de Heyn (norme ISO 4499-2 :2008), appliquée à
l’épaisseur des échantillons permet l’obtention immédiate du rapport t/dt.
• la méthode EBSD permet, pour un temps moindre, l’observation d’une surface bien plus

grande. L’analyse statistique permettant l’obtention de d s’avère donc meilleure. En outre,
elle permet l’accès à des paramètres cristallographiques supplémentaires comme l’orientation
cristalline du grain, le type de joint de grain... Elle se prête donc bien à la détermination du
diamètre moyen des grains de surface, ds.

La méthode par interception est utilisée pour déterminer t/dt puis dt. On compte le nombre de grains
interceptés par une ligne de longueur connue perpendiculairement aux surfaces libres. Les clichés
sont obtenus à l’aide d’un microscope optique. Afin d’étudier un minimum de vingt grains, au
moins une dizaine de mesures ont été réalisées sur la tranche de chacun des échantillons d’épaisseur
1,6 mm. Les figures 2.3a et 2.3b présentent un exemple de micrographies optiques utilisées pour
déterminer dt à l’aide de cette méthode.

(a) A10 - d = 40 µm (b) A4 - d = 280 µm

Figure 2.3: Micrographies optiques d’échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm et de
tailles de grains 40 µm (a) et 280 µm (b).

L’équipement utilisé pour la méthode EBSD consiste en un détecteur d’électron rétrodiffusés
monté au sein de l’enceinte d’un MEB Jeol™ JSM-6100. L’acquisition des clichés de Kikuchi
s’effectue à l’aide du logiciel OIM Data Collector 4.0 et l’analyse des données est effectuée via le
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logiciel OIM Analysys 4.0. La désorientation angulaire permettant de séparer deux grains est fixée
à 2 °. La taille de grain minimale considérée n’est jamais inférieure au pas de mesure. Le nombre
de grains observés est au minimum de 43 pour l’échantillon A13.

La méthodologie retenue pour le dépouillement des données obtenues via EBSD s’appuie sur
nos propres observations, ainsi que les travaux effectués par Mingard et al [Mingard et al. 2009] :

1. le pas de mesure est fixé à 5 µm dans la majorité des cas. Il s’agit d’un bon compromis entre
le temps nécessaire à l’acquisition et la fiabilité des résultats. Pour les tailles de grains faibles
(inférieures à 40 µm), le pas a été réduit à 3 µm. Ces pas présentent en outre un ratio avec la
taille de grain moyenne compris entre 10 et 20, comme cela est préconisé par Mingard et al.
[Mingard et al. 2009].

2. Le niveau de bruit peut être estimé par la hauteur des histogrammes correspondants aux tailles
de grains les plus faibles.

Cependant, définir un niveau de bruit acceptable, c’est à dire décider de supprimer les tailles en
deçà d’un seuil arbitraire, n’est pas une solution intéressante en général, notamment du fait de la
perte éventuelle de données valides. Sur la figure 2.4a, il serait par exemple envisageable de consi-
dérer les tailles de grains inférieures à 80 µm comme « fausses ». En effet, la détermination de la
taille de grains moyenne en microscopie optique fournit une valeur de l’ordre de 400 µm. Or la
hauteur du pic observé en EBSD pour les faibles diamètres fausse le calcul et suggère un niveau de
bruit important. Diviser le pas de l’intervalle n’est pas non plus une solution intéressante.

Il est toutefois possible de réduire l’influence de ce bruit et du pas de mesure en déterminant
le diamètre moyen des grains à se basant sur les surfaces occupées par chacun d’eux (figures 2.4b
et 2.4d) plutôt que par l’analyse plus conventionnelle de la répartition statistique des diamètres
(figures 2.4a et 2.4c). On s’appuie alors sur la relation suivante pour déterminer d [Mingard et al.
2009] :

d =
∑

i
Aideq i

∑
i

Ai
(2.2)

où Ai est la surface occupée par un grain i de diamètre deq i. En considérant les grains comme

sphériques, il est possible d’approximer A par la relation : A =
Π
4

d2
eqi. Dans le cas d’échantillons

présentant un diamètre de grain moyen faible, les valeurs des diamètres moyens obtenus sont rela-
tivement indépendantes de la méthode comme le montrent les distributions présentées figures 2.4c
et 2.4d qui permettent d’établir des diamètres moyens, d, de respectivement 40 et 44 µm. Cepen-
dant, lorsque la taille moyenne est élevée, il apparaît que la seconde méthode minimise grandement
l’influence de grains des petites tailles qui sont éventuellement le résultat du bruit (figures 2.4a et
2.4b). La valeur de d associée à la répartition statistique présentée est égale à 132 µm et celle de
la distribution pondérée par la surface nous donne un diamètre moyen de 380 µm. Cette dernière
valeur est très proche de la valeur de 400 µm obtenue via la méthode de mesure optique. Cette

37 RUDLOFF Mathieu



2.2. Maîtrise de la taille de grains et contrôle des éprouvettes

seconde méthode a donc été utilisé dès lors que d est supérieur à 100 µm.

(a) A5 - d = 132 µm - Méthode statistique classique
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(c) A10 - d = 40 µm - Méthode statistique classique
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(d) A10 - d = 44 µm - Méthode statistique pondérée

Figure 2.4: Influence de la méthode de calcul du diamètre moyen sur la répartition des tailles de
grains pour les échantillons a) et b) A5 c) et d) A10.

Par ailleurs, il apparaît que la répartition de taille de grain de l’échantillon A10 (figure 2.4c)
est correctement représentée par une loi statistique de type log-normal unimodale centrée autour
de 40 µm. D’une façon générale, l’ensemble des distributions statistiques de tailles de grains obser-
vées au cours de cette étude sont du même type.

Notons enfin qu’une dispersion relativement forte est observée sur les diamètres de grains les
plus faibles (d < 80 µm) (figure 2.4c). Cependant, cela n’est pas problématique. En effet, Berbenni
et al. ont montré numériquement qu’une telle dispersion autour d’une valeur moyenne n’influence
pas le comportement mécanique des polycristaux dès lors que la taille de grains moyenne est supé-
rieure à 2 µm [Berbenni et al. 2006].
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A ce stade, une question légitime est de savoir si l’évaluation de ds à l’aide de la méthode EBSD
est équivalente à la mesure de dt obtenue par méthode optique. Une étude comparative relativement
succincte a donc été menée sur l’ensemble des échantillons d’épaisseur 1,6 mm. Afin de comparer
les résultats obtenus via la méthode de Heyn et en EBSD, un écart relatif entre la valeur de diamètre
moyen des grains obtenue a été calculé (colonne « comparaison »). Comme le résultat de l’analyse
EBSD est d’un point de vue statistique plus pertinent, du fait d’une plus grande surface analysée,
il a été choisi comme résultat de référence. Les résultats sont présentés dans le tableau suivant :

Dénomination EBSD Optique (Méthode de Heyn) Comparaison

ds (µm) dt (µm)
∣∣∣∣ds−dt

ds

∣∣∣∣×100 (%)

A1 55 34 38
A2 90 125 38
A3 240 184 23
A4 280 240 14
A5 370 400 8
A6 70 54 22
A7 85 40 53
A8 53 35 34
A9 130 70 46
A10 40 32 20
A11 120 80 33
A12 185 120 35
A13 730 640 12

Tableau 2.3: Tableau comparatif des tailles de grains moyennes obtenues avec l’EBSD sur la surface
de l’échantillon et la méthode Heyn dans l’épaisseur

A la lecture du tableau 2.3, il apparaît que l’estimation du diamètre des grains dans l’épaisseur
et sur la surface de l’échantillon divergent d’autant plus que la taille de grain est faible. En effet,
l’écart relatif entre les deux méthodes de mesure peut atteindre 53 % pour l’échantillon A7, à
comparer à l’écart de 12 % de l’échantillon A13. Quelques hypothèses pourraient expliquer ces
différences :

• Le changement de méthode de calcul du diamètre moyen des grain par EBSD et les incerti-
tudes associées.
• La méthode de calcul de l’écart relatif induit de fait des écarts plus importants pour les

diamètres les plus faibles.

Le premier point semble peu probable, les travaux de Mingard et al. [Mingard et al. 2009] notam-
ment ne font pas mention de tels écarts. La seconde remarque s’appuie sur le fait que la mesure
des diamètres par EBSD souffre d’une incertitude absolue au moins égale au pas de mesure choisi,
c’est à dire 3 µm ou 5 µm. L’écart relatif calculé est donc d’autant plus important que la taille de
grain est faible.
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Nous pouvons également remarquer que l’écart absolu entre dt et ds est relativement impor-
tant pour les tailles de grains les plus élevées : 90 µm pour A13 par exemple. Deux hypothèses
peuvent expliquer cela. Premièrement, l’obtention de grains de dimensions proche de l’épaisseur
peut rendre prédominants des phénomènes physiques négligeables jusqu’alors, comme l’influence
des surfaces libres sur la croissance des grains. La forme de ceux-ci peut s’en trouver altérée et les
écarter d’autant du modèle de la sphère, utilisé pour déterminer le diamètre moyen. Remarquons
d’ailleurs que lorsque ds est supérieur à l’épaisseur, ce modèle de sphère n’est à priori plus valable.
Le second point concerne la diminution du nombre de grains dans l’épaisseur liée à l’augmentation
du diamètre moyen. L’évaluation statistique de celui-ci perd donc peu à peu de sa qualité. Malgré
ces remarques, on constate que l’écart relatif pour les diamètres de grains les plus élevés entre dt et
ds reste dans un intervalle estimé acceptable.

En conclusion, il est raisonnable d’estimer que ds est une approximation correcte de dt dans
la très grande majorité des cas, et par suite que t/ds peut être considéré comme représentatif du
nombre de grains dans l’épaisseur, t/dt. En outre, dans le cas extrême d’un grain ou moins dans
l’épaisseur, l’évaluation de ds permet encore de caractériser l’échantillon et d’obtenir une valeur
de t/ds, quand bien même cette dernière n’a peut être plus de sens physique. Ces conclusions sont
similaires à celles établies par Janssen [Janssen 2008]. Dans la suite de ce travail, d fera donc sys-
tématiquement référence à ds.

2.2.2 Contrôle de la texture

Un traitement thermique peut d’une façon générale entraîner l’apparition d’une orientation pri-
vilégiée des grains. On parle alors de texture. Il en découle une perte éventuelle de l’isotropie des
propriétés mécaniques du polycristal. C’est pourquoi une étude systématique de la texture cristal-
lographique a été effectuée. La méthode employée est la technique EBSD couplée au MEB.

L’analyse porte alors sur les figures de pôles en projection stéréographique. La texture évoluant
avec le pourcentage de recristallisation du matériau [Rollett et Wright 1998], et donc le temps et la
température du traitement thermique, seuls sont présentés ci-dessous les recuits extrémums utilisés
pour chaque épaisseur. La figure 2.5 présente les cartographies EBSD d’échantillons de tailles de
grains extrémales pour les trois épaisseurs à disposition et la figure 2.6 les figures de pôles inverses
qui y sont associées.

On constate que les densités maximales de pôles sur deux échantillons de même épaisseur ayant
subis respectivement le plus long et le plus court traitement thermique, les variations de densité
maximale de pôle sont relativement faibles. L’analyse des figures de pôles montrent en outre que
la texture tend vers une texture de type cubique, ce qui est attendu compte tenu pour les matériaux
métalliques de type c.f.c. avec l’augmentation du pourcentage de recristallisation [Rollett et Wright
1998].
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Le tableau 2.4 présente les valeurs de densités de pôle et les valeurs du facteur de Taylor
(M) [Aernoudt et al. 1993] associés aux échantillons ci-dessus.

Dénomination Epaisseur (mm) Nombre de grains Densité de pôle maximale Facteur de Taylor
observés (m.r.d.) M

A1 1,6 317 1,97 3,09
A13 1,6 43 6,04 3,16
B1 0,25 1 351 1,93 3,07
B4 0,25 77 4,21 3,14
C1 0,125 3 153 3,91 3,07
C4 0,125 54 7,81 3,13

Tableau 2.4: Relevés des Imax extrêmes et des valeurs du facteur de Taylor correspondant obtenus
par EBSD sur les trois épaisseurs du matériau

La densité maximale de pôles avoisine au maximum une valeur de 8 m.r.d., ce qui est raison-
nable pour considérer les échantillons comme peu texturé.

Il convient toutefois de modérer les résultats d’un point de vue statistique. En effet, la carto-
graphique des grains 2.5b montre le nombre relativement faibles de grains considérés malgré une
surface observée de presque 3 mm2, ce qui a pour effet de biaiser les résultats.

En conclusion, s’il est impossible de s’affranchir d’une texture sur un polycristal, les faibles
intensités observées sur les éprouvettes utilisées permettent de considérer le matériau comme quasi-
isotrope.
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(a) A9 - t = 1,6 mm, d = 40 µm (b) A13 - t = 1,6 mm, d = 730 µm

(c) B1 - t = 0,25 mm, d = 37 µm (d) B4 - t = 0,25 mm, d = 230 µm

(e) C1 - t = 0,125 mm, d = 32 µm (f) C4 - t = 0,125 mm, d = 300 µm

Figure 2.5: Cartographies EBSD des échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr dont les tailles de grains
sont extrémales pour chaque épaisseur
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(a) A9 - t = 1,6 mm, d = 40 µm

(b) A13 - t = 1,6 mm, d = 730 µm

(c) B1 - t = 0,25 mm, d = 37 µm

(d) B4 - t = 0,25 mm, d = 230 µm

Figure 2.6
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(e) C1 - t = 0,125 mm, d = 32 µm

(f) C4 - t = 0,125 mm, d = 300 µm

Figure 2.6: Figures de pôles des plans {100}, {110} et {111} associées aux cartographies EBSD
présentées à la figure 2.5.

2.3 Analyse physico-chimique des matériaux utilisés
pour l’étude

Le recours à des traitements thermiques pour faire croître les grains peut induire, dans le cas
d’alliages, l’apparition de phases différentes en terme de maille cristalline notamment. Le compor-
tement mécanique peut alors se trouver plus ou moins altéré. Pour l’alliage binaire nickel chrome,
le diagramme de phase est le suivant [Nash 1991] :
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Figure 2.7: Diagramme de phase de l’alliage binaire Ni-Cr d’après [Nash 1991]

Pour une composition avec 20% de chrome en masse, il peut donc apparaître une phase γ’ en
plus de la phase de type cubique face centrée. Celle-ci correspond, pour un alliage binaire, à une
phase ordonnée. De plus amples détails sur l’ordre seront donnés ultérieurement dans ce chapitre.

L’alliage Ni20wt.%Cr à disposition est de qualité industrielle et n’est par conséquent pas un
alliage binaire simple de nickel et de chrome. D’autres éléments chimiques sont présents comme
l’atteste la composition nominale donnée par le fournisseur présentée dans le tableau suivant :

Ni Cr Cu Fe Si Ti Al Mn Co

A Bal 19 0,5 5 0,5 0,4 - - -
B Bal 18-20 - 2000 p.p.m. 1,5 - 1000 p.p.m. 2000 p.p.m. 0,1
C Bal 18-20 - 2000 p.p.m. 1,5 - 1000 p.p.m. 2000 p.p.m. 0,1

Tableau 2.5: Composition chimiques des différents lots d’alliage Ni20wt.%Cr à disposition. Les
données sont en wt.% hormis celles indiquées en p.p.m.

Des analyses complémentaires ont été réalisées afin d’obtenir la composition réelle de nos lots
de matière. Le matériel utilisé est un système d’analyse élémentaire PGT-Spirit (diode Bruker AXS
- X-Flash 4010 SiLi 10 mm2) couplé à un microscope électronique à balayage Philips FEI XL30
ESEM-FEG. Une dizaine de pointés a été effectuée sur des échantillons polis et nettoyés (voir
méthodologie en annexe B.1) afin d’obtenir une composition moyenne jugée représentative. La
précision des mesures est de l’ordre de 0,5 wt.%. Les résultats sont reportés dans le tableau 2.6.

45 RUDLOFF Mathieu



2.3. Analyse physico-chimique des matériaux utilisés pour l’étude

Ni Cr Cu Fe Si Ti Al Mn Co

A Bal 22 - 4 0,7 0,5 0,5 - -
B Bal 21,3 - 0,5 1,6 0,5 - - -
C Bal 21,2 - 0,7 0,9 0,4 - - -

Tableau 2.6: Composition chimiques des différents lots d’alliage Ni20wt.%Cr à disposition. Les
données sont en wt.%

On constate que la composition mesurée diffère assez sensiblement de celle prévue par le four-
nisseur, avec notamment l’absence des éléments aluminium, manganèse et cobalt pour les épais-
seurs 0,25mm et 0,125mm. Cependant, l’élément fer est présent en quantité non négligeable prin-
cipalement pour l’épaisseur 1,6 mm. L’analyse du diagramme ternaire Ni-Cr-Fe [Marucco 1994]
s’avère alors intéressante :

Figure 2.8: Diagramme de phase ternaire des alliages Ni-Cr-Fe d’après [Marucco 1994]

Compte tenu des résultats précédents, les phases potentiellement présentes suite aux traitements
thermiques effectués sont identiques à celles prévues par le diagramme 2.7. La phase ordonnée γ’
est cependant ici clairement identifiée comme étant de type Ni2Cr ou Ni3Cr.

2.3.1 L’ordre dans les systèmes Ni-Cr

2.3.1.1 Définition de l’ordre

Une structure ordonnée apparaît si l’affinité entre deux atomes de types différents, A et B, est
plus grande que celle entre deux atomes du même type. Ainsi, la probabilité de présence d’un atome
A sur un site du réseau cristallin dépend de l’espèce chimique présente sur les sites des plus proches
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voisins.

Deux situations distinctes existent alors en fonction notamment de la composition de l’alliage,
c’est à dire des rapports entre les quantités de A et B présentes :

• Un super-réseau au sein du réseau cristallin peut apparaître. Celui-ci est caractérisé par des
sous-réseaux α et β occupés préférentiellement par telle ou telle sorte d’atomes. On parlera
alors d’ordre à longue distance (LRO, Long range Order).
• La composition ne permet pas de faire apparaître un super-réseau mais la probabilité de

trouver une espèce atomique particulière à proximité d’une autre reste à priori plus élevée. Il
peut apparaître un ordre à courte distance (Short Range Order ou SRO).

La composition chimique de l’alliage n’est pas le seul facteur intervenant sur la présence ou le
type de phase ordonnée présent. La température considérée est particulièrement importante. Il y a
en effet compétition entre deux phénomènes physiques antagonistes au sein du matériau [Porter et
Easterling 1992] :

• La tendance des atomes à occuper une place spécifique, correspondant à l’énergie interne la
plus basse possible, minimisant ainsi l’énergie libre du système. Cela conduit à l’apparition
de l’« ordre ».
• La tendance des atomes à minimiser l’énergie libre par agitation thermique, augmentant ainsi

l’entropie du système. Ce phénomène conduit à une diffusion atomique. Le « désordre »
émerge alors.

Ainsi, aux hautes températures, l’entropie est minimisée par le phénomène d’agitation thermique,
ce qui explique l’absence d’ordre au moins à longue distance. Aux basses température, c’est la
structure ordonnée qui permet d’atteindre le niveau de plus basse énergie car l’agitation thermique
est fortement limitée. Il existe alors une température de transition correspondant à un équilibre entre
ces deux phénomènes, Tc. Signalons par ailleurs que des compositions chimiques légèrement hors
stoechiométrie abaissent la valeur de Tc [Marucco 1990; 1994]. Enfin, ces remarques ne concernent
que l’état d’équilibre thermodynamique du matériau. Pour connaître à priori la microstructure, la
cinétique de création des phases ainsi que les divers traitements thermo-mécaniques doivent être
connus.

L’ordre à courte distance se développe dans la matrice au début du traitement thermique. Il peut
ainsi être obtenu par un refroidissement relativement lent ou une déformation mécanique [Marucco
1994]. Selon sa durée, un recuit à une température adéquate suivi d’une trempe rapide peut per-
mettre l’obtention de SRO ou de LRO [Marucco 1994]. En effet, la formation de la majorité des
phases ordonnées à longue distance observées dans un métal se fait par un processus de nucléa-
tion et de croissance. Une cellule de phase ordonnée apparaît et croît dans la zone environnante.
Lorsque cette croissance est suffisante, l’ordre à longue distance peut apparaître : des zones d’ordre
adjacentes vont fusionner si leurs orientations cristallographiques sont les mêmes, sinon une pa-
roi d’antiphase va se créer entre elles. La vitesse de formation de telles phases est alors le fruit
de l’équilibre entre la vitesse de nucléation, qui augmente à mesure que la température croît, et la
diffusion atomique, qui est d’autant plus forte que la température est élevée.
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2.3.1.2 L’ordre dans l’alliage Ni20wt.%Cr

La maille cristalline de l’alliage Ni20wt.%Cr à température ambiante est de type cubique faces
centrées, de paramètre de maille a = 3.54Å [Frely 1997]. Dans les alliages industriel nickel-chrome
courants, deux types de phases ordonnées ont été rapportées : une structure de type Pt2Mo, ortho-
rhombique, Ni2Cr ou une structure de type L12, Ni3Cr [Marucco 1990]. Cette dernière configuration
« représente » d’ailleurs un nombre très important d’alliages commerciaux dont le ratio Ni :Cr est
proche. Les différentes mailles sont représentées ci-dessous (Figure 2.9).

(a) Ni3Cr (b) Ni2Cr

Figure 2.9: Différentes mailles de structures cristallines ordonnées d’alliages Ni-Cr, a) Maille de
type L12 b) Maille de type Pt2Mo

La composition atomique de l’alliage Ni20wt.%Cr est de 18% de chrome et 72% de nickel, soit
un rapport de 4. Celui-ci ne correspond exactement à aucune des phases ordonnées précédemment
citées. Néanmoins, dans l’hypothèse où l’une d’elle ferait son apparition une maille de type Ni3Cr
est la plus probable comme l’indique le diagramme ternaire Ni-Cr-Fe (figure 2.8) [Marucco 1994].

Notons cependant qu’il existe des facteurs limitant la formation d’une phase ordonnée, à sa-
voir [Marucco 1994] :

• le fait que l’alliage ait une composition hors stœchiométrie
• la présence de l’élément fer dans l’alliage

L’alliage dont nous disposons répond à ces deux critères, les analyses EDX mettant en évidence la
présence de fer pour toutes les épaisseurs (tableau 2.6).

2.3.2 Analyse microstructurale des échantillons à disposition

La recherche bibliographique précédente ainsi que les analyses chimiques par diffraction des
rayons X ont donc conduit à une recherche de la présence d’une phase ordonnée au sein des échan-
tillons. Celle-ci peut en effet entraîner de profondes modifications du comportement mécanique.
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La démarche expérimentale de détection adoptée se présente comme suit :

1. Une composition proche de 20 % de chrome se situant dans la limite d’existence de la phase
ordonnée comme le suggère les diagrammes de phases, des calculs thermodynamiques des
phases en présence à l’aide des compositions préalablement déterminées sont réalisés en
première approche. Ceux-ci permettent en outre d’évaluer l’influence de la composition chi-
mique non binaire de l’alliage employé pour notre étude.

2. Une analyse par calorimétrie différentielle à balayage (DSC, Differential Scanning Calori-
metry) est menée afin d’observer et de caractériser d’éventuelles transitions de phase.

3. Si l’analyse DSC démontre l’existence d’une transition ordre-désordre, une investigation sur
la présence d’une phase ordonnée par diffraction des rayons X et en Microscopie Electro-
nique à Transmission est conduite

2.3.2.1 Calculs thermodynamiques

Les calculs thermodynamiques sont effectués à l’aide du logiciel de calcul Thermocalc®à partir
d’une composition chimique et d’une température d’équilibre thermodynamique initiale arbitraire
Tinitiale. Le pas de calcul choisi est de 5 °C.

Les trois compositions chimiques utilisées sont celles présentées dans le tableau 2.6. De plus,
l’erreur sur la détermination des phases présentes est d’autant plus importante que la température
considérée s’écarte de Tinitiale. L’ensemble des calculs a été effectué à partir de trois valeurs de
celle-ci : 400 °C, 500 °C et 800 °C. Aucun de ces paramètres n’a fait apparaître de différence si-
gnificatives sur les résultats obtenus.

La figure 2.10 présente l’évolution du pourcentage molaire 2 de chacune de phases en fonction
de la température pour un échantillon d’épaisseur 1,6 mm.

2. A tout instant et pour toute température, la somme des pourcentages de chaque phase en présence fait 100 %
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Figure 2.10: Résultats des calculs thermodynamiques présentant l’évolution du pourcentage mo-
laire de chacune de phases en fonction de la température pour un échantillon d’épaisseur 1,6 mm.

Rappelons que les pourcentages obtenus sont caractéristiques de l’équilibre thermodynamique
à une température donnée. Autrement dit, ces valeurs ne sont atteintes que si l’échantillon d’alliage
est laissé un temps suffisamment long à la température choisie.

Trois phases sont mises en évidence sur l’ensemble de la gamme de température considérée :

• Une phase c.f.c., riche en nickel, prédominante pour les températures supérieures à 600 °C
• Une phase γ’, composée de nickel et d’aluminium, dont la quantité va croissante à mesure

que la température diminue en deçà de 600 °C
• Une phase cubique centrée (C.C.), riche en chrome, présente en très faible quantité pour les

températures inférieures à 200 °C

La première phase est la phase cubique à faces centrées. La forte teneur en aluminium de la se-
conde phase ordonnée γ’ suggère qu’il s’agirait de précipités de type Ni3Al principalement. Il faut
toutefois signaler que le titane présente une affinité semblable avec le nickel pour la création de
précipités Ni3Ti. On peut remarquer que cette phase d’ordre n’est stable, comme prévue, que pour
des températures en deçà d’une valeur critique. La troisième phase est une phase cubique centrée
de chrome, qui serait présente à basse température.

Aux températures des traitements thermiques effectués dans cette étude (900 °C et 1100 °C),
seule la phase c.f.c. est stable. Par conséquent, si le temps associé au recuit est suffisamment long,
il y’a mise en solution partielle voire totale de tous les autres éléments et donc disparition de toute
phase secondaire préalablement présente. Enfin, un refroidissement rapide par ventilation d’air
achevant chacun des traitements thermiques, cette phase c.f.c. doit être figée à température am-
biante, rendant très peu probable la présence des phases γ’ et c.c. de chrome. De plus, aux alentours
de 20 °C la diffusion des atomes étant extrêmement réduite, la probabilité d’apparition de phases
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autres sur un temps « court » est quasi-nulle.

Une remarque toutefois qui concerne la base de données utilisée avec le logiciel Thermocalc®.
Celle à disposition n’est peut être pas suffisamment renseignée. Aussi, les calculs réalisés peuvent
ne pas mentionner l’existence de certaines phases, en particulier celle d’ordre à courte distance ou
longue distance de type Ni2Cr/Ni3Cr bien que celle-ci soit présente.

2.3.2.2 Analyse par Calorimétrie Différentielle à Balayage

Toute transformation de phase notamment la transition ordre-désordre modifie l’équilibre ther-
modynamique du cristal. Cela se caractérise donc soit par un dégagement de chaleur (réaction exo-
thermique) soit par une absorption d’énergie (réaction endothermique). Ces transitions de phases
peuvent être observées et caractérisées par DSC.

Les principales caractéristiques des diagrammes obtenus en DSC sont présentés sur la figure
2.11. Il est possible de calculer l’enthalpie associée à la réaction observée à l’aide des diagrammes
de DSC : il s’agit de l’aire représentée en vert.

Figure 2.11: Schéma du flux de chaleur en fonction de la température. L’aire de la zone colorée
correspond à une enthalpie de X J.g-1 associée à la réaction observée

Les analyses par calorimétrie différentielle à balayage ont été effectuées sur un appareil Texas
Instrument® DC100. Pour les trois épaisseurs à disposition, un échantillon de matière sous forme
de « poudre » a été prélevé. Le poids moyen de poudre soumis à l’analyse est d’environ 20 mg. Le
cyclage thermique réalisé consiste en une montée en température à différentes vitesses de rampe :
2 °C/min, 5 °C/min, 10 °C/min et 30 °C/min et ce jusqu’à une température de 600 °C qui est la
limite physique du matériel à disposition. Les graphiques suivants présentent l’évolution du flux de
chaleur en fonction de la température obtenus en chauffant les échantillons.
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Figure 2.12: Flux de chaleur en fonction de la température pour les trois épaisseurs d’alliages
Ni20wt.%Cr et quatres taux de chauffe différents : 2°C/min, 5°C/min, 10°C/min, 30°C/min
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Pour l’épaisseur 1,6 mm et les différentes vitesses de chauffe, il apparaît une réaction exother-
mique (diminution de la chaleur latente) suivie d’une réaction endothermique, formant alors un
« pic ». Pour les épaisseurs 0,25 mm et 0,125 mm, un pic est également visible sur la figure 2.12a,
c’est à dire une vitesse de chauffe de 2 °/min. Pour les même épaisseurs et des vitesses de chauffe
supérieures, il est soit extrêmement atténué (figure 2.12b), soit existant en dehors de la plage de
température accessible avec le matériel, comme le suggère les variations observées pour des tem-
pératures proches de 600 °C (figures 2.12c et 2.12d). Si on considère ce pic existant sur toutes les
épaisseurs, le tableau 2.7 en récapitule les caractéristiques importantes.

Lot Tpic - 2 °/min (°C) Tpic - 5 °/min (°C) Tpic - 10 °/min (°C) Tpic - 30 °/min (°C)

A 543 562 577 600
B 544 578 591 615
C 542 564 593 615

Tableau 2.7: Tpic pour les différents lots d’alliage Ni20wt.%Cr à disposition et différents taux de
chauffe.

Néanmoins, si l’observation de tels pics nous informe sur l’existence d’une modification mi-
crostructurale commune à tout les lots d’alliage Ni20wt.%Cr , il reste à identifier la nature de cette
transformation.

Une première hypothèse serait la précipitation de carbures. Ce phénomène est piloté par la
diffusion de carbone au sein de la solution solide, et est donc sensible à la température. Toutefois
les travaux de Kim et al. établissent l’énergie associée à une telle réaction pour un alliage d’inconel
600 à 0.5 J.g-1 [Kim et al. 2000]. La composition de l’alliage Ni20wt.%Cr à disposition étant
proche, nos résultats établissent l’enthalpie de la réaction observée entre 7 et 10 J.g-1, soit un ordre
de grandeur supérieur.

La seconde hypothèse suggère que le pic commun correspondrait à une transition de type ordre
- désordre. En premier lieu, la température Tpic, située entre 540 °C et 615 °C, est du même ordre
de grandeur que celles rapportées par Marucco pour les systèmes Ni-Cr-Fe (475-525°C) [Marucco
1994], Taylor et Hinton sur un alliage de type Ni3Cr (520 °C) [Taylor et Hinton 1952] et Kim
et al. sur l’inconel 600 (530 °C)[Kim et al. 2000]. Deuxièmement, Tpic est une fonction du taux
de chauffe appliqué. Lorsque l’alliage à une composition non stoechiométrique pour la phase or-
donnée, la transition ordre-désordre a lieu dans une plage de température et non à une température
constante [Barrett et Massalski 1966]. Or Tpic croît à mesure que le taux de chauffe augmente. Troi-
sièmement, sur l’ensemble des échantillons, dès que l’on atteint Tpic, une réaction endothermique
est observée. Cela peut s’expliquer par l’absorption d’énergie nécessaire pour effectuer le passage
d’un état ordonné à un état désordonné. Enfin, l’enthalpie de la réaction observée, 7 - 10 J.g-1, est
dans l’ordre de grandeur de celle observée et identifiée comme étant une transition ordre - désordre
par Kim et al. sur l’Inconel 600 (6,7 - 10 J.g-1) [Kim et al. 2000].

Dans le but de caractériser plus finement la transformation observée, son énergie d’activation Q
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peut être déterminée. En effet, celle-ci est spécifique d’un processus donné, sa valeur est constante.
A cette fin, nous utilisons la relation suivante [Kim et al. 2000] :

ln(α2T1
2/α1T2

2) = Q/R(1/Tpic1−1/Tpic2) (2.3)

où TPic 1 et TPic 2 sont les températures de pic pour des taux de chauffe de respectivement α1 et α2.

Une représentation de Kissinger est donc utilisée, c’est à dire une représentation avec en ordonnée
ln(

α

T 2
) et en abscisse Tpic

-1. Les résultats sont présentés sur la figure 2.13

pic

Figure 2.13: Energie d’activation pour la réaction exothermique observée par DSC sur des échan-
tillons d’épaisseur 1.6mm, 0.25mm et 0.125mm brut de livraison.

Le tableau 2.8 reprend les diverses valeurs de Q calculées.

Epaisseur (mm) Q (kJ.mol-1)

1,6 165
0,25 187
0,125 220

Tableau 2.8: Valeurs de Q pour chaque lot d’alliage Ni20wt.%Cr déterminées à partir du graphique
2.13
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La valeur moyenne de Q, 190 kJ.mol-1 est proche de celle déterminée par Pruthi et Anand [Pru-
thi et al. 1977] (188kJ.mol-1) caractérisant l’interdiffusion Ni-Cr dans un système binaire Ni-Cr. La
transformation étudiée caractérise donc fort probablement une réorganisation atomique des deux
principaux composés de l’alliage Ni20wt.%Cr . En outre, elle est en bon accord avec celle caracté-
risant la transition ordre-désordre dans l’inconel 600 (192kJ.mol-1) [Kim et al. 2000].

En conclusion, l’analyse des résultats en DSC suggère l’existence d’une transition de phase pour
chacun des lots d’alliage Ni20wt.%Cr à disposition. Les caractéristiques de cette dernière s’appa-
rentent en outre à celles d’une transition ordre-désordre. Cependant, la température de transition,
Tc, située aux alentours de 580 °C, est bien en deçà des températures de maintien isotherme des
traitements thermiques utilisés au cours de cette étude. Celles-ci sont en effet d’au moins 700 °C.
La recristallisation d’un phase ordonnée à longue distance durant le maintien est par conséquent
impossible. Néanmoins, une phase ordonnée à courte distance, voire à longue distance, peut éven-
tuellement apparaître lors du refroidissement. Toutefois, la vitesse de ce dernier devrait fortement
en limiter la quantité. L’influence sur les propriétés mécaniques serait alors négligeable. Des ana-
lyses microstructurales post recuit ont été effectuées afin de conforter cette hypothèse.

2.3.2.3 Analyse par diffraction des rayons X

L’analyse par diffraction des rayons X peut révéler la présence de phases ordonnées à longue
distance, à l’instar des travaux menés par Taylor et Hinton [Taylor et Hinton 1952] ou par Baga-
riatskii [Bagariatskii et Tiapkin 1958]. La présence d’un super réseau est en effet à l’origine de raies
supplémentaires sur le spectre de rayons X de l’alliage en solution solide. On parle alors de raies de
surstructure. L’appareillage utilisé est une sonde à rayons X couplée à un MEB. Des échantillons
des trois lots à disposition ont été soumis à un traitement thermique consistant en un maintien en
température sur une durée de 576h (24 jours) à une température de 560°C afin de faire recristalliser
et croître une phase de type LRO. La température est légèrement inférieure à celle du pic observé
par analyse calorimétrique différentielle à balayage assurant ainsi une diffusion rapide et une sta-
bilité de la phase ordonnée potentielle.

Le paramètre de maille de la structure c.f.c. de l’alliage Ni20wt.%Cr vaut 3.54 Å. Ainsi, d’après
la relation de Bragg, trois raies sont prévues (tableau 2.9) pour le diffractogramme de l’alliage
Ni20wt.%Cr .

θ (°) 2θ (°)

[111] 28,27 56,54
[200] 33,15 66,30
[220] 50,66 101,36

Tableau 2.9: Raies de diffraction de l’alliage Ni20wt.%Cr , angle d’incidence correspondants

Le logiciel CarIne® a permis de déterminer les angles des raies de surstructure correspondant
à un réseau ordonné Ni2Cr et Ni3Cr, dont les réseaux cristallins correspondant sont présentés sur la
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figure 2.9. Les paramètres correspondants sont indiqués dans le tableau 2.10.

Ni3Cr Ni2Cr

Type de maille Orthorombique (centré) Cubique primitive

||~b1|| (Å) 7.51 3.54
||~b2|| (Å) 2.50
||~b3|| (Å) 3.54

Tableau 2.10: Caractéristiques principales des mailles de phase ordonnée Ni3Cr et Ni2Cr

Les résultats obtenus sur l’épaisseur 1,6 mm sont présentés sur les figures 2.14a et 2.14b. Les
observations effectuées sur les autres épaisseurs sont identiques.

(a) Ni2Cr (b) Ni3Cr

Figure 2.14: Résultats d’analyse par diffraction des rayons X sur un échantillon d’alliage
Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm. Les raies de supplémentaires attendues en cas de présence d’une
phase ordonnée à longue distance sont représentées en gras.

Il apparaît donc bien les raies caractéristiques d’une phase nickel. Notons également qu’aucune
phase correspondante à la maille C.C. (a = 2.98 Å) du chrome n’apparaît. Ce résultat confirme
que le chrome est présent en substitution. Enfin, aucune raie de surstructure caractéristique d’une
structure Ni2Cr ou Ni3Cr n’est visible. Deux hypothèses à cela :

• Aucune phase ordonnée n’a été recristallisée dans l’alliage Ni20wt.%Cr suite au recuit
• Le domaine ordonné est inférieur à la résolution de la méthode employée

Pour le premier point, Marucco [Marucco 1994] observe par exemple les effets liés à la présence
d’une phase ordonnée dans des alliages à base nickel sur des échantillons ayant subit des recuits
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d’au moins un millier d’heures à 475 °C. Il se peut donc que la durée du recuit soit trop faible.
Néanmoins, dans le cadre des mêmes travaux, de l’ordre à courte distance est observé en microsco-
pie électronique à transmission sur des recuits d’une centaine d’heure. Or la hauteur et la largeur
des pics observés par diffraction des rayons X sont directement liées au volume continu d’espace
occupé par la phase recherchée. Il est donc possible que de très petits domaines d’antiphase, carac-
téristiques de l’ordre à courte distance, soient présents mais non détectables.

En conclusion, aucune phase ordonnée à longue distance n’est mise en évidence par diffraction
de rayons X pour un recuit de très longue durée et à une température favorisant son apparition. Les
traitements thermiques employés pour forcer la croissance des grains sont de durées largement in-
férieures. En outre, ils sont effectués à des températures très largement hors du domaine de stabilité
de la phase ordonnée (900 °C et 1 100 °C). Il est donc extrêmement peu probable qu’une phase
ordonnée de type LRO apparaisse lors de ceux-ci.

2.3.2.4 Analyse par Microscopie Electronique à Transmission

En complément de l’observation des structures de dislocations en microscopie électronique à
transmission, une recherche à l’échelle locale de la présence d’une phase ordonnée a été effectuée.
Cela peut se faire soit en observant directement des taches de diffraction supplémentaires sur les
clichés de diffraction soit par observation directe des parois d’antiphase.

Des exemples d’observations de phases ordonnées à longue distance sont présentés sur les fi-
gures ci-dessous [Marucco 1994].

(a) (b)

Figure 2.15: a) Noyau d’une phase ordonnée de type Ni2Cr dans un alliage à base nickel mis en
évidence par les contrastes dus aux contraintes. b) Phase ordonnée à longue distance, de Ni2Cr,
dans un alliage à base nickel après un recuit de 32 000 h à 525 °C. D’après [Marucco 1994]

Ce type de microstructure, propre à une phase de type LRO n’a jamais été observé sur les échan-
tillons à disposition, notamment ceux de plus longues durées, confirmant ainsi l’hypothèse émise
après les analyses de diffraction des rayons X, à savoir l’absence d’une phase ordonnée. Notons
en outre que sur l’image 2.15a, la phase ordonnée à courte distance donne un aspect tacheté aux
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contrastes observés. Ce phénomène n’a jamais été mis en évidence sur les lames étudiées.

Les figures 2.16a et 2.16b présentent respectivement des clichés de diffraction en MET caracté-
ristiques d’une phase ordonnée à longue distance (points supplémentaires à la phase c.f.c) et d’une
phase à courte distance pour un alliage de type Ni2Cr (aspect diffus du cliché).

(a) (b)

Figure 2.16: Cliché de diffraction a) d’une phase Ni2Cr (Ordre à Longue Distance) observée sur un
alliage à base nickel recuit 20 000 h b) d’une phase Ni2Cr dont l’aspect diffus est caractéristique de
l’ordre à courte distance. D’après [Marucco 1994]

Les clichés de diffraction effectués sur l’alliage Ni20wt.%Cr après divers recuits sont similaires
à celui présenté 2.17. Ils n’ont pas mis en évidence de taches caractéristiques d’ordre à longue
distance. Il en est de même pour l’aspect diffus caractéristique d’une phase SRO.
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Figure 2.17: Cliché de diffraction caractéristique de ceux observés sur les échantillons de
Ni20wt.%Cr utilisés. Echantillon A6, cliché de diffraction correspondant à une structure cubique à
faces centrées en axe de zone [110],~g (111).

En outre, l’aspect « tacheté », caractéristique d’une phase ordonnée à courte distance, n’a pas été
observé sur le recuit le plus long, à savoir 216 h à 1100°C. Les différences de couleur observables
sur les photos à disposition sont des contrastes imputables à des contraintes internes résiduelles,
des différences d’épaisseur...

Enfin, aucun précipité ordonné γ’ dont les calculs thermodynamiques prévoyaient l’éventuelle
présence n’a jamais été observé. Cela s’explique fort probablement par la très faible teneur en titane
des différents lots d’alliage à disposition, qui rend extrêmement disparate d’éventuels précipités.
En outre, il convient de rappeler que la température de la grande majorité des recuits thermiques,
1100 °C, est supérieure à celle de mise en solution des précipités qui est de 1050 °C. Deux consé-
quences à cela :

• Les durées des traitements étant supérieures à une demi-heure, il est probable que tous les
précipités éventuellement présents dans l’alliage brut de livraison se dissolvent dans la ma-
trice.
• La formation des précipités γ’ ne peut avoir lieu que lors du refroidissement rapide de fin de

traitement.

2.4 Synthèse des résultats
L’obtention de divers rapports t/d à l’aide de traitements thermiques favorisant une croissance

anormale des grains a conduit à l’analyse chimique et microstructurale des échantillons. Les carac-
téristiques de ces derniers sont les suivantes :
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• taille de grain unimodale ;
• texture cristallographique faible n’engendrant pas d’anisotropie du comportement mécanique ;
• absence de couche d’oxyde ;
• présence d’éléments de pollution en quantité plus ou moins importante.

Le dernier point a donc conduit à l’analyse chimique et structurale des échantillons dont les
conclusions sont les suivantes :

• présence d’une phase unique de type c.f.c. ;
• absence de précipités ordonnées γ’ ;
• possibilité d’apparition d’une phase ordonnée ;
• aucune observation d’une phase ordonnée à longue distance ni à courte distance.
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Chapitre 3

Méthodologie expérimentale des essais
mécaniques
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La présente étude s’appuie principalement sur des essais de traction simple et de charge-
décharge pour caractériser la transition polycristal-multicristal de l’alliage Ni20wt.%Cr . Le but
de ce chapitre est de présenter ces différentes techniques ainsi que les variables qui y sont asso-
ciées.
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Compte tenu des remarques effectuées au chapitre 1, plus particulièrement au paragraphe 1.4,
la détermination du comportement mécanique quasi statique est effectuée à l’aide d’essais de trac-
tion ou de charges-décharges sur des éprouvettes de traction laminées libres de tout support. La
méthodologie retenue pour ces différents essais est présentée dans les paragraphes suivants.

Deux principaux points doivent encore être respectés pour les essais effectués :

• L’instrumentation de l’essai mécanique doit être sans influence sur le comportement méca-
nique du matériau.
• Les volumes de matière déformée plastiquement doivent normalement présenter une relation

de proportionnalité afin de pouvoir comparer proprement les résultats obtenus. Celui-ci étant
défini par le volume de la partie utile, une modification de celui-ci (variation de longueur,
largeur, épaisseur) doit donc conduire à une modification par homothétie des dimensions des
éprouvettes testées [Simons et al. 2006].

Le second point s’est avéré impossible à réaliser pour diverses raisons, matérielles entre autres. Les
éprouvettes d’épaisseur 1,6 mm présentent une largeur de 5 mm. Celles conçues à partir des épais-
seurs 0,25 mm et 0,125 mm sont de largeur 10 mm. Notons immédiatement que la valeur choisie
pour l’épaisseur 1,6 mm ne serait pas, à priori, sans conséquence sur le comportement mécanique,
du fait de très faibles rapports

w
d

[Hoefnagels et al. 2008]. Des essais comparatifs ont toutefois été
effectués pour la taille de grain la plus importante (d = 720µm) entre des éprouvettes de largeur
5 mm et 10 mm et aucune différence notable sur le comportement mécanique n’a pu être observée.

Compte tenu de ces diverses remarques, les dimensions des parties utiles retenues et les carac-
téristiques notables des éprouvettes utilisées sont les suivantes (voir également annexe C) :

Lot Epaisseur Largeur Longueur
t
d

w
d

(mm) (mm) (mm)

A 1,6 5 25 2,2 < x < 50 6,9 < x < 125
B 0,25 10 20 1,1 < x < 7,8 43,5 < x < 312,5
C 0,125 10 20 0,4 < x < 3,8 33,3 < x < 312,5

Tableau 3.1: Récapitulatif des dimensions des éprouvettes utilisées et de leurs principales caracté-
ristiques

L’importance du sens de prélèvement des éprouvettes a également été testée. En effet, bien
que tous les échantillons soient soumis à un recuit de recristallisation et qu’aucune texture notable
n’apparaît en surface (cf chapitre 2), il nous a semblé pertinent de vérifier que les divers traitements
thermo-mécaniques utilisés pour l’élaboration des tôles de matériau n’engendraient pas d’isotropie
des propriétés mécaniques. Des essais de traction monotone (voir figure 3.1) ont été effectués sur
deux éprouvettes prélevées dans le sens du laminage (sens « longitudinal ») et deux dans le sens
transversal à celui-ci, sur chaque épaisseur du matériau brut de livraison.
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Figure 3.1: Courbe de traction d’éprouvettes d’épaisseur 1,6 mm prélevées dans le sens de laminage
et dans le sens transversal mettant en évidence la faible dispersion sur les valeurs des contraintes
d’écoulement plastique.

On constate que la dispersion sur la contrainte d’écoulement plastique est relativement faible
eut égard aux différences de texture potentielles. L’écart maximal entre les niveaux de contraintes
n’est en effet que de 30 MPa. Comme en outre les analyse EBSD (voir chapitre 2) des différents
échantillons ne révèle aucun caractère orthotrope après recuit, on peut conclure qu’il n’y a pas
d’intérêt particulier à privilégier un sens de prélèvement plutôt qu’un autre. Ce résultat est utile afin
d’optimiser les prélèvements d’éprouvettes dans un soucis d’économie de matière.

3.1 Essai de traction monotone

La contrainte vraie et l’allongement vrai ont été déterminés à l’aide des relations suivantes :

εvraie = ln
l
l0
= ln(1+ ε) et σvraie =

F
S0

l
l0
=

F
S0
(1+ ε) (3.1)

où l est la longueur de la partie utile de l’éprouvette à un instant t, l0 la longueur initiale, F la force
appliquée et S0 la surface initiale.

3.1.1 Essais à température ambiante

Les essais de traction quasi-statique de l’alliage Ni20wt.%Cr à température ambiante ont été
effectués sur une machine de traction Zwick™ équipée d’une cellule de force de 10 kN. La pré-
cision sur la force est de l’ordre de 0,4 % de la valeur lue. Le déplacement de traverse est piloté :
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• En taux de déformation à une vitesse de ε̇ = 10-4.s-1 pour les essais sur les épaisseurs supé-
rieures ou égales à 250 µm
• En vitesse de déplacement de traverse, à une vitesse de 0,12 mm.min-1 (c’est à dire environ ε̇

environ égal à 10-4.s-1 en début d’essai) pour l’épaisseur de 0,125 µm.

L’existence de ces deux protocoles expérimentaux vient de l’impossibilité d’utiliser l’extensomètre
à couteaux en deçà d’une certaine épaisseur sous peine d’exercer une contrainte critique sur l’éprou-
vette, comme le montre la figure 3.2. En conséquence, les mesures de déformation ont été effectuées
de la façon suivante :

• Les mesures de déformation sont effectuées à l’aide d’un extensomètre à couteaux, de base
10 mm et de déformation maximale 20 %, dans les cas où la présence de celui-ci est consi-
dérée comme non influente sur le comportement mécanique de l’éprouvette, c’est à dire pour
les éprouvettes d’épaisseurs 1,6 mm et 0,25 mm. La précision de la mesure de déformation
est considéree comme étant de l’ordre de 10-5. Chaque échantillon a été testé deux fois afin
de vérifier la reproductibilité de la mesure.
• Pour l’épaisseur 0,125 mm, une méthode de mesure des champs de déplacement par corréla-

tion d’image a été employée. Le dispositif expérimental est présenté sur la figure 3.3. Cette
méthode fait appel à une caméra de faible bruit de fond (Sensicam) et à l’analyse des images
capturées par le logiciel Correli, développé au sein du laboratoire LMT de l’Ecole Normale
Supérieure de Cachan. De plus amples informations sur cette méthode peuvent être trouvées
en annexe. L’erreur sur les mesures de déformation est également de l’ordre de 10-5. Cette
technique étant très fortement dépendante des conditions de prise de vue, des variations as-
sez notables sur l’incertitude peuvent être constatées d’un essai à l’autre, sans toutefois que
celle-ci change d’ordre de grandeur. Compte tenu de la méthodologie plus lourde, chaque
échantillon a été testé une seule fois avec cette méthode.

La figure 3.2 présente les résultats obtenus pour un échantillon d’alliage Ni20wt.%Cr d’épais-
seur 0,125 mm aux caractéristiques structurales et microstructuales identiques. Les deux méthodes
fournissent des valeurs identiques. Toutefois, la présence d’un extensomètre conduit à une rupture
prématurée de l’échantillon.
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Figure 3.2: Influence de la méthode de mesure des déformation sur le comportement mécanique
d’une tôle d’épaisseur t = 125 µm d’alliage Ni20wt.%Cr .

Figure 3.3: Dispositif expérimental de mesures des champs de déplacements par corrélation
d’images.
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3.1.2 Essais en température

Les essais de traction quasi-statique pour des températures hors ambiante sont réalisés :

Dans la gamme 200 ˚C ≤ T ≤ 900 ˚C sur une machine Instron équipée d’une cellule de force de
100 kN (précision : 0,5 % de la valeur lue) et d’une enceinte thermique. L’extensomètre à
couteaux est de base 20 mm et son allongement maximal de 10 %. Le déplacement de traverse
est piloté en vitesse de déplacement, fixée à 1 mm.min-1. La vitesse de déformation en début
d’essai est donc approximativement de ε̇=8,6.10-4.s-1 et diminue au cours de l’essai. Lorsque
le maximum de déformation de l’extensomètre est atteint en cours d’essai, il est retiré de
l’éprouvette sans ouvrir l’enceinte par un système de ressort. L’allongement à rupture est
vérifié de façon post mortem à l’aide de deux légères marques effectuées sur les éprouvettes
à l’aide d’un poinçon. Ces essais ont été effectués au sein du laboratoire Roberval de l’UTC.

Dans la gamme -70 ˚C ≤ T ≤ 150 ˚C sur une machine Instron équipée d’une enceinte thermique
refroidie à l’azote liquide. L’extensomètre utilisé est de base 20 mm et de déformation maxi-
male 50 %. La traverse est pilotée en vitesse de déplacement, fixée à 1 mm.min-1. Ils ont été
réalisés au laboratoire CRISMAT de l’ENSI Caen.

Sur les courbes de traction rationnelle, les différents paramètres relevés suite aux essais sont
la limite d’élasticité σe, la contrainte d’écoulement pour un allongement donné σε, l’allongement
à rupture A%, la contrainte maximale σmax tels que définis sur la figure 3.4. La limite d’élasticité
conventionnelle est définie à ε égal à 0,002.
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Figure 3.4: Courbe typique de traction rationnelle avec les principales caractéristiques : σε, ε, A%.
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3.2. Essais de charge-décharge

3.2 Essais de charge-décharge
Ce type d’essai correspond à une sollicitation en traction classique au cours de laquelle on

procède à plusieurs décharges puis recharges (figure 3.5). L’essai ainsi réalisé est porteur d’une in-
formation plus riche qu’un essai de traction standard. En effet, on a tout d’abord accès aux valeurs
des différentes variables d’un essai de traction. Mais il permet en outre d’obtenir une partition des
contraintes. La déformation plastique des polycristaux métalliques résulte du déplacement et de la
multiplication de dislocations dans chacun des grains sous l’effet d’une contrainte locale agissant
sur ces dernières. Il existe en contrepartie des phénomènes physiques qui s’opposent à leurs dé-
placements, et donc à la déformation plastique de façon plus générale. Ces obstacles peuvent être
rangés en deux catégories en fonction de la portée de leurs champs élastiques. On peut alors par-
titionner la contrainte en deux parties : les contraintes effective et interne. Il devient alors possible
de suivre l’évolution de ces dernières ainsi que leur proportion dans la contrainte d’écoulement, ce
qui est particulièrement intéressant pour l’étude de l’écrouissage.
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Figure 3.5: Exemple d’essai de charge-décharge pour une éprouvette d’alliage Ni20wt.%Cr

3.2.1 Contrainte effective

La contrainte effective, notée σeff, est la contrainte d’origine mécanique nécessaire à courte
distance, c’est à dire localement, pour que la dislocation puisse franchir une barrière énergétique
associée à un obstacle et poursuivre son déplacement. Son champ d’interaction est donc de l’ordre
de quelques vecteurs de Burgers de la dislocation considérée. A l’origine de cette contrainte, on
peut trouver la vallée de Peierls (qui est l’équivalent d’une contrainte de frottement), la forêt de
dislocations, les précipités cohérents... L’écrouissage résultant a un caractère isotrope.
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Généralement, ce type de contrainte possède une composante thermiquement activée, σ*, et une
composante athermique, σµ. Elle est par conséquent sensible à la température et/ou à la vitesse de
sollicitation.

Mécaniquement, elle correspond au rayon de la surface de charge pour une déformation plas-
tique donnée (voir figure 3.6).

3.2.2 Contrainte interne à longue distance X

La contrainte interne, notée X, est le résultat de phénomènes physiques à l’origine d’un champ
d’interaction à longue distance entre les dislocations mobiles ainsi que d’un champ de contrainte
élastique dont la longueur d’onde est bien supérieure au vecteur de Burgers de la dislocation consi-
dérée. Plusieurs éléments participent à l’augmentation de cette contrainte comme la présence de
joints de grains, de précipités incohérents ou semi-incohérents ainsi que les structures denses de
dislocations que sont les amas, les murs ou les cellules. Ce type d’écrouissage est par conséquent
profondément anisotrope et on y fait généralement référence sous le nom d’écrouissage cinéma-
tique.

Cette contrainte peut elle aussi être séparée en deux composantes, une contrainte intergranu-
laire, notée Xinter, et une contrainte intragranulaire, notée Xintra. La partie intergranulaire à pour
origine les incompatibilités de déformation entre les grains au sein de l’agrégat polycristallin. Il en
résulte, aux abords des joints de grains, une activation de systèmes de glissement surnuméraires
(GND, voir chapitre 1) à l’origine d’un durcissement local. La partie intragranulaire est le résultat
de la présence de structures denses de dislocations (amas, cellules...). Cette analyse a fait l’objet
d’études récentes démontrant sa pertinence [Feaugas 1999, Feaugas et Haddou 2003]. L’influence
avérée de la taille de grain, de l’énergie de faute d’empilement ou bien encore de la texture sur ces
deux paramètres permet de préciser un peu plus les mécanismes de déformation en œuvre lors de
l’écrouissage.

Mécaniquement elle correspond, dans l’espace des contraintes, au déplacement du centre de la
surface de charge (voir figure 3.6).
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3.2. Essais de charge-décharge

(a) Surface de charge initiale (b) Nouvelle surface de charge

Figure 3.6: Evolution de la surface de charge avec un chargement

La figure 3.7 représente les phénomènes physiques à l’origine de l’écrouissage à l’échelle de la
dislocation.

Figure 3.7: Phénomènes physiques à l’origine de l’écrouissage à l’échelle de la dislocation

3.2.3 Méthodologie associée aux essais de charge-décharge

La détermination de X, σeff et σ* se fait sur chaque décharge en utilisant la partition de Handfield
et Dickson [Dickson et al. 1984], introduite par L’Espérance [Dickson et al. 1983]. Cette méthode

RUDLOFF Mathieu 70



3. Méthodologie expérimentale des essais mécaniques

est basée sur celle des boucles d’hystérisis initialement proposée par Cottrell [Cottrell 1953]. Elle
permet de prendre en compte la nature visco-plastique de la contrainte d’écoulement comme le
montre la figure 3.8.

Figure 3.8: Partition de Handfield et Dickson sur un essai de charge décharge montrant les princi-
paux paramètres

Elle consiste à déterminer sur la décharge la portion qu’on qualifiera « élastique », c’est à dire
le segment [AB] sur la figure 3.8. On relève alors le point médian en contrainte de [AB], noté C.
La contrainte effective σeff est alors la différence entre la contrainte d’écoulement maximale avant
la décharge et le point C. La contrainte interne, X, se définit comme le vecteur position du centre
de la surface de charge dans l’espace des contraintes, c’est-à-dire C. σeff et X sont ensuite obtenues
à l’aide des relations suivantes :

σe f f =
σ−σr

2
+

σ∗

2
X = σ−σe f f

(3.2)

où σr représente la contrainte en retour.

Concernant les conditions expérimentales, les essais sont pilotés en vitesse de déformation
constante sur la machine Zwick équipée de la cellule de force de 10 kN, à une vitesse de déforma-
tion ε̇ = 10-4 s-1. L’incrément de déformation entre chaque décharge est d’environ 1 % de défor-
mation plastique résiduelle et ce jusqu’à rupture. Les essais n’ont pu être effectués sur l’épaisseur
0,125 mm pour des raisons pratiques. En effet, il est obligatoire d’utiliser un extensomètre à cou-
teaux afin d’asservir la vitesse de traverse au taux de déformation mais aussi de limiter la vitesse de
décharge sous peine de flamber l’éprouvette en retour. Or il n’est pas possible pour l’instant d’asser-
vir la vitesse de traverse à un calcul en temps réel de la déformation avec Correli. En conséquence,

71 RUDLOFF Mathieu



3.2. Essais de charge-décharge

l’obtention d’une partition de la contrainte valide pour des épaisseurs inférieures à 0,25 mm s’avère
impossible.
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Chapitre 4

Etude du comportement mécanique d’une
épaisseur
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Dans ce chapitre, l’épaisseur des échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr est fixée à 1,6 mm et
seule la taille de grain varie, ce qui modifie le nombre de grains dans l’épaisseur (rapport t/d).
Les modifications du comportement mécanique à température ambiante ainsi qu’à chaud seront
donc interprétées en fonction de la taille de grain et du rapport t/d avec pour objectif de mettre
en évidence une influence du nombre de grains dans l’épaisseur. Parallèlement, une analyse des
structures de dislocations par microscopie électronique à transmission pour les essais à tempéra-
ture ambiante est effectuée. L’objectif est de caractériser, même succinctement les modifications
notables de celles-ci lorsque t/d varie afin de conforter les observations mécaniques effectuées
préalablement.
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4.1. Comportement mécanique en traction à température ambiante

4.1 Comportement mécanique en traction à tempé-
rature ambiante

4.1.1 Comportement mécanique quasi-statique

Dénomination d (µm) t/d t/w

A1 55 29,1 171,8
A2 90 17,7 55,5
A3 240 6,6 20,8
A4 280 5,7 17,86
A5 370 4,3 13,5
A6 70 22,9 71,4
A7 85 18,9 58,8
A8 53 30,1 94,3
A9 130 12,3 38,5
A10 40 40 125
A11 120 13,3 41,6
A12 185 8,6 27
A13 730 2,2 6,8

Tableau 4.1: Dénomination et caractéristiques principales des éprouvettes utilisées pour l’étude du
comportement mécanique de l’alliage Ni20wt.%Cr à température ambiante.

La figure 4.1 présentent les courbes de traction obtenues pour trois éprouvettes d’alliage Ni20wt.%Cr
d’épaisseur 1,6 mm et de tailles de grains ds égales à 730, 120 et 45 µm.
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4. Etude du comportement mécanique d’une épaisseur

Figure 4.1: Courbes de traction pour une épaisseur de 1,6 mm pour trois tailles de grains ds=730,
120 et 45 µm

On peut tout d’abord constater que le module d’Young (E≈ 200± 10 GPa) est invariant qu’elle
que soit la taille de grain considérée. Il en est de même de l’allongement à rupture qui ne semble
pas être affecté. La contrainte d’écoulement, elle, diminue avec la taille de grain ce qui est classi-
quement observé concernant le comportement mécanique des matériaux métalliques et qui justifie
d’étudier l’évolution de la loi de Hall et Petch.

L’utilisation de la relation de Hall et Petch appliquée à différents niveaux de déformation peut
permettre de décorreler les différents effets dus soit à d soit à t/d. Pour rappel, la relation de Hall
et Petch lie la contrainte d’écoulement à niveaux de déformation donné au paramètre d-1/2. Elle
s’exprime comme suit (chapitre 1, Equation 1.1) :

σ(ε) = σ0(ε)+
kHP(ε)√

d
(4.1)

Rappelons que ce formalisme a fait l’objet de nombreux efforts de recherche quant à ses fondements
théoriques. A ce titre, parmi les différents cadres théoriques proposés, les modèles s’appuyant sur
l’écrouissage nous semble séduisants pour notre étude puisqu’ils permettent d’expliciter la relation
de Hall et Petch à partir de paramètres microstructuraux pouvant être obtenus par ailleurs. La pré-
sentation du modèle d’écrouissage utilisé est détaillé ultérieurement dans ce chapitre (paragraphe
4.1.3.1). Ce modèle permet en outre de faire apparaître une relation de type Hall-Petch que nous
présentons ici. En premier lieu, rappelons qu’il existe deux « types » de dislocations :

• les dislocations statistiquement stockées, SSD (Statistically Stored Dislocations), stockées
tout au long de l’écrouissage avec :
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ρSSD = ε(b/l) (4.2)

• les dislocations géométriquement nécessaires, GND (Geometrically Necessary Dislocations),
intervenant principalement dans les premiers instants de l’écrouissage. Leur densité peut
s’exprimer (voir modèle d’écrouissage, paragraphe 4.1.3.1) comme :

ρGND =
MkGND

bd
ε (4.3)

La contrainte totale au sein d’un matériau peut alors être obtenue en additionnant linéairement
les contraintes dues à chacun des types de dislocations considéré, la force élastique exercée par
une dislocation sur d’autres n’étant pas dépendante du mécanisme à leur origine. Il vient (voir
paragraghe 4.1.3.1, équations 4.10, 4.13, 4.2) :

σ(ε) = αµMb1/2(

√
MkGND

d
+

√
b
l
)ε1/2 (4.4)

En particulier, pour les premiers instants de la plasticité, en fin de stade I et en début de stade II
(voir paragraphe 4.1.3.1), la contribution des GND à l’écrouissage est la plus importante [Sevillano
1993]. On peut donc réaliser l’approximation suivante :

σ(ε) = αµb1/2M3/2

√
kGNDε

d
(4.5)

Ce qui met en évidence une relation de type Hall et Petch pour la contrainte d’écoulement, au moins
dans les premiers stade de la plasticité.

4.1.2 Influence de la taille de grain et du rapport t/d sur le comportement
mécanique quasi-statique à température ambiante

4.1.2.1 Etude de la contrainte d’écoulement - Relation de Hall et Petch

Les figures 4.2a à 4.2f présentent l’évolution de la contrainte d’écoulement en fonction de d-1/2

pour les niveaux de déformation suivants : 0,002, 0,02, 0,06, 0,10, 0,18 et 0,25. La figure 4.2a met
en évidence la proportionnalité entre la limite d’élasticité conventionnelle (ε = 0,002) et d-1/2, en
accord avec la relation 4.1. Les coefficients de la droite obtenue sont : kHP = 935 MPa.µm-1/2 et σ0

= 115 MPa. Ces valeurs sont dans l’ordre de grandeur de celles déterminées par Wilcox et Clauer
(kHP = 1 120 MPa.µm-1/2, σ0 = 205 MPa) [Wilcox et Clauer 1972] sur un alliage Ni20Cr. En outre,
pour un niveau de déformation proche de la limite d’élasticité conventionnelle, où seules les GND
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sont supposées jouer un rôle dans l’écrouissage [Sevillano 1993], le rapport
kHP(0,002)

µ
√

b
1 nous

donne une valeur d’environ 0,75, en bon accord avec la valeur « théorique » de 0,6 obtenue sur les
alliages c.f.c. en considérant des grains sphériques [Sevillano 1993].

On constate sur la figure 4.2b (ε = 0,02) que la relation de Hall et Petch peut encore être vérifiée,
même si l’écart du point correspondant à une taille de grain de 380 µm commence à être visible.
Pour une déformation de 6 % (ε = 0,06, figure 4.2c), il apparaît clairement deux régimes linéaires,
caractérisés par des coefficient kHP et σ0 distincts. Le régime appelé I correspond aux tailles de
grains inférieures à environ 190 µm (t/d ≈ 8), c’est-à-dire d-1/2 supérieur à 0,7 µm-1/2, le régime II
aux tailles de grains inférieures à cette valeur « critique ». L’existence de ces deux régimes de la
loi de Hall et Petch est confirmée sur l’ensemble des niveaux de déformation supérieurs, comme le
montrent les figures 4.2d à 4.2f.

Pour la taille de grain la plus importante, (d = 730 µm, d-1/2 = 0,037 µm-1/2), il apparaît que la
contrainte d’écoulement pour ε supérieur à 0,06 est sensiblement équivalente à celle de la taille de
grain immédiatement inférieure, d égal à 380 µm soit d-1/2 = 0,051 µm-1/2). Le diamètre des grains
étant alors proche de l’épaisseur, cela pourrait indiquer l’existence d’une nouvelle transition dans
la loi de Hall et Petch, conformément aux observations effectuées par Janssen [Janssen et al. 2008]
sur de l’aluminium mentionnées au chapitre 1 (figure 1.23).

1. µ désigne le module de cisaillement macroscopique, sa valeur a température ambiante pour l’alliage Ni20wt.%Cr
est de 81 300 MPa. La valeur de b est de 0,249 nm [Butt et Sattar 2001].
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(a) ε = 0,002 (b) ε = 0,02

(c) ε = 0,06 (d) ε = 0,10

(e) ε = 0,18 (f) ε = 0,25

Figure 4.2: Loi de Hall et Petch appliquée à différents niveaux de déformation pour un alliage
Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm
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Etude de σ0

Aux niveaux de déformation pour lesquels la loi de Hall et Petch présente deux régimes, l’or-
donnée à l’origine du second régime, σ0II, est systématiquement inférieure à celle du premier ré-
gime, σ0

I.

La figure 4.3a présente l’évolution du rapport des ordonnées à l’origine
σII

0

σI
0

, caractéristiques

des deux régimes, de la loi de Hall-Petch observée pour l’alliage Ni20wt.%Cr . Ce rapport décroît
fortement et brusquement de 1, pour ε égal à 0,01, à 0,3 pour pour ε égal à 0,04. Il est ensuite
constant jusqu’à ε égal à 0,1 et croît à nouveau, de façon pratiquement linéaire jusqu’à atteindre
0,5 pour ε égal à 0,25.

(a) Ni20wt.%Cr (b) Ni

Figure 4.3: Evolution du rapport σ0
II/σ0

I des deux régimes de Hall-Petch en fonction de la défor-
mation pour a) un alliage Ni20wt.%Cr b) du nickel de haute pureté [Keller et Hug 2008]

Dans la loi de Hall-Petch, σ0 est généralement interprétée comme étant la contrainte de friction
minimale s’opposant au mouvement des dislocations en l’absence de joints de grains. Abaisser le
nombre de grains dans l’épaisseur en deçà de 8 semble donc diminuer cette friction puisque le rap-
port σ0

II/σ0
I est alors inférieur à 1. Un ou plusieurs effets aux caractères globalement adoucissant

apparaissent donc pour un faible nombre de grains dans l’épaisseur. Il est également remarquable
qu’une augmentation de la contrainte d’écoulement estompe la différence de comportement entre
les échantillons appartenant à chacun des deux régimes, ce qui se traduit par un accroissement du
rapport σ0

II/σ0
I comme le montre la figure 4.3a. Toutefois, l’influence du niveau de déformation est

moins marquée que dans le cas du nickel (figure 4.3b). En outre, cet accroissement n’apparaît que
pour ε supérieur à 0,1 dans le cas de l’alliage Ni20wt.%Cr tandis qu’il est présent dès les premiers
niveaux de déformation pour le nickel.
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Etude de kHP

La présence de ces deux régimes linéaires pour des métaux et alliages a déjà été rapportée par
de nombreux auteurs et sur différents métaux : Thompson [Thompson 1977] et Keller et Hug [Kel-
ler et Hug 2008] pour le nickel, Gertsman [Gertsman et al. 1994] pour le cuivre, entre autres. Nos
travaux (figure 4.2), à l’instar de Keller et Gerstman, mettent en évidence une augmentation de
la sensibilité à la taille de grain au delà d’un diamètre critique de grain. A contrario, Thompson
rapporte un adoucissement de la pente de Hall-Petch, i.e. une diminution de la sensibilité à la taille
de grain, au delà d’un diamètre de grains critique. Il l’explique par le fait que lorsque le diamètre
moyen des grains devient très grand par rapport au libre parcours moyen des dislocations, celles-ci
sont peu entravées dans leur mouvement par les joints de grains.

L’évolution du paramètre kHP en fonction de la déformation vraie est présentée sur les figures
4.4a et 4.4b.
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Figure 4.4: kHP en fonction du niveau de déformation vraie pour les deux régimes observés dans la
loi de Hall-Petch

Dans les deux cas l’évolution de kHP est la même : à mesure que le niveau de déformation
considéré augmente, kHP croît et jusqu’à une valeur maximale atteinte pour ε = 0,18. Ensuite, kHP

décroît légèrement pour les niveaux de déformation les plus importantes, proche de la rupture. Ce
type de comportement a déjà été observé par Meakin (figure 4.5a) sur du laiton [Meakin et Petch
1974] tout comme par Nagarjuna (chapitre 1, figure 1.7b) sur un alliage Cu-Ti [Nagarjuna et al.
1996]. Keller rapporte le même type de comportement sur du nickel de haute pureté, le maximum
de kHP se situant à ε = 0,01 [Keller et Hug 2008].

Influence des éléments d’alliage sur l’évolution de kHP

L’étude de la figure 4.5a montre que l’ajout de zinc à un alliage Cu10at.%Zn augmente pro-
gressivement la valeur maximale de kHP, celle-ci étant de 20 MPa.µm-1/2 pour une composition de
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4. Etude du comportement mécanique d’une épaisseur

Cu10at.%Zn et de 42 MPa.µm-1/2 pour l’alliage Cu35at.%Zn.

Par ailleurs, cet ajout de zinc semble retarder l’apparition du maximum de kHP en fonction de
la déformation ou au moins atténuer l’effet de cette dernière sur la décroissance de kHP. En effet,
kHP

max est obtenu pour une déformation de 0,01 dans le cas de l’alliage Cu10at.%Zn tandis qu’il
est atteint pour une déformation de 0,1 pour les laitons contenant 25 % de zinc en masse atomique.
Au delà de 25 % zinc en masse atomique, le maximum de kHP est atteint pour un niveau de défor-
mation identique (ε = 0,1) mais la décroissance de celui-ci est largement réduite. La valeur de kHP

est même stable sur une plage de déformation comprise entre 0,1 et 0,2.

L’ajout de chrome semble avoir un effet similaire puisqu’on observe sur la figure 4.5b :

• Un retard d’apparition du maximum de kHP en fonction de la déformation.
• Une augmentation de la valeur maximum de kHP : 350 MPa.µm-1/2 pour le nickel, 2 390 MPa.µm-1/2

pour l’alliage Ni20wt.%Cr . La figure 4.5b présente des valeurs de kHP normées par la valeur
maximale atteinte, kHP Max, dans un souci de lecture graphique.
• Une atténuation de la décroissance de kHP une fois passé le maximum.
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Figure 4.5: a) Evolution du paramètre kHP en fonction de la déformation vraie pour différentes
compositions de laiton [Meakin et Petch 1974] b) Evolution du paramètre kHP/kHP max pour l’alliage
Ni20wt.%Cr et du nickel de haute pureté [Keller et al. 2009b]

Tabata et al. [Tabata et al. 1975] ont observé une évolution similaire des différents paramètres
de la loi de Hall et Petch sur du cuivre de haute pureté et du cuivre allié à différentes quantité
d’aluminium mais pour des températures de l’ordre de 77 K. Les autres conditions expérimentales
sont proches des nôtres et l’épaisseur de leurs échantillons est de l’ordre de 1 mm. Cette étude
s’inscrit dans un contexte plus général, ne s’intéressant pas spécifiquement à l’influence du nombre
de grains dans l’épaisseur sur les propriétés mécaniques. La rupture de pente observée intervient
dès 5% pour le cuivre (figure 4.6) et à 20% pour l’alliage Cu-2,16wt%Al. L’alliage Cu-6,11wt%Al
ne présente par contre aucune rupture de pente.
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Figure 4.6: Evolution de la loi de Hall et Petch pour du cuivre et du cuivre allié à une température
de 77 K [Tabata et al. 1975]

Le graphique 4.7a présente l’évolution du rapport kHP
II/kHP

I en fonction de la déformation pour
du nickel de haute pureté [Keller et Hug 2008] et de l’alliage Ni20wt.%Cr . On constate que dans
le cas du nickel ce rapport ne fait que croître rapidement avec le niveau de déformation considéré
jusqu’à atteindre des valeurs de l’ordre de 20. Dans le cas du Ni20wt.%Cr , ce rapport augmente
très légèrement avec la déformation, sa valeur passant de 2 pour ε égal à 0,02 jusqu’à atteindre 2,6
pour ε égal à 0,25.

Si l’on compare aux travaux de Tabata et al. précédemment cités [Tabata et al. 1975], la sensi-
bilité à la taille de grain, caractérisée rappelons le par le paramètre kHP, est plus importante dans le
cas du Ni20wt.%Cr que pour les alliages de cuivre et ce quel que soit le régime et le niveau de dé-
formation considérés. Toutefois, la figure 4.7a montre au travers de l’évolution du rapport kHP

II/kHP
I

en fonction de la déformation que la « sensibilité » du matériau pur croît bien plus rapidement que
pour un alliage. Toutefois la valeur de kHP

II
max ≈ 2000 MPa.µm-1/2 atteinte par le nickel est toujours

bien inférieure à celle relevée pour le Ni20wt.%Cr : kHP
II

max ≈ 5500 MPa.µm-1/2. Un comporte-
ment semblable à celui décrit est observé sur du cuivre de haute pureté et alliage Cu2,16wt.%Al
4.7b.
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(a) (b)

Figure 4.7: Evolution du rapport kHP
II/kHP

I en fonction de la déformation pour a) l’alliage
Ni20wt.%Cr et du nickel de haute pureté [Keller et Hug 2008] b) du cuivre et du cuivre allié à
77 K [Tabata et al. 1975]

Enfin, il convient de rappeler que la rupture de pente mis en évidence par Tabata et al [Tabata
et al. 1975] n’apparait dans le cas de l’alliage Cu2,16wt.%Al que lors d’essais effectués à 77 K. En
outre, à cette température, la taille de grain de « transition » pour le cuivre pur est d’environ 80 µm
(t/d = 12,5), à comparer aux 60 µm (t/d = 16,7) constatés à 273 K. L’influence de la température,
de même que celle de la présence d’éléments d’alliage laisse supposer que ce rapport de transition
peut être une fonction de l’énergie de faute d’empilement (EDE) comme l’avait déjà fait observer
Miyazaki et al [Miyazaki et al. 1978]. A noter que ce dernier a déterminé un rapport critique pour
le cuivre légèrement inférieur à 16,7 mais du même ordre de grandeur.

Considérant les travaux de Tabata et al [Tabata et al. 1975] il semble donc que lorsque l’énergie
de faute d’empilement, γefe, augmente 2 le rapport t/d « critique » diminue, ou encore la taille de
grain « critique » augmente si l’épaisseur est constante. Les travaux de Miyazaki et al [Miyazaki
et al. 1978] et de Keller et al [Keller et Hug 2008] vont en ce sens. Ils montrent que les rapport t/d
critiques pour l’aluminium (Al γefe = 135 mJ.m-2), le nickel (Ni γefe = 125 mJ.m-2) et le cuivre (Cu
γefe = 45 mJ.m-2) sont environ de, respectivement, 3, 4 et 5. Les résultats obtenus sur les échantillons
d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm (Ni20wt.%Cr γefe = 42 mJ.m-2 [Akhtar et Teghtsoonian
1971]) montrent que le diamètre critique de grain se situe aux alentours de 190 µm soit un rapport
t/d d’environ 8, ce qui tend à conforter l’idée selon laquelle ce rapport est fonction de l’énergie de
faute d’empilement. Le tableau 4.2 récapitule ces résultats.

2. L’énergie de faute d’empilement, qui traduit notamment la capacité de mouvement des dislocations, diminue
lorsque la température augmente et réciproquement [Latanision et Ruff 1971, Meyer et Lewis 2002]
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Auteurs Matériau γefe (mJ.m-2) d (µm) t/d

Miyazaki et al [Miyazaki et al. 1978] Al 135 180 3
Keller et al [Keller et Hug 2008] Ni 125 125 4
Miyazaki et al [Miyazaki et al. 1978] Cu 45 145 5
Présent travail Ni20wt.%Cr 42 190 8

Tableau 4.2: Tableau récapitulatif des différentes valeurs de rapports t/d critiques pour différents
matériaux, issus de la littérature et de la présente étude

4.1.2.2 Etude des composantes de la contrainte d’écoulement - Relation de Hall et Petch

L’étude de la validité de la loi de Hall et Petch ne se limite pas à la contrainte d’écoulement.
Ainsi, à l’instar des travaux menés par Feaugas et Haddou [Feaugas 1999, Haddou 2003] sur du
nickel et de l’acier 316L, l’évolution des paramètres X et σeff de la partition de contrainte, obtenus
à l’aide d’essais de charge-décharge, en fonction de d-1/2, est également étudiée. Cette approche
appliquée aux matériaux c.f.c. permet de corréler les mécanismes de glissement microstructuraux
aux évolution des composantes de la partition de la contrainte.

La figure 4.8 présente l’évolution des contraintes interne et effective, déterminée à l’aide de
la méthode de Handfield et Dickson appliquée à des essais de charge-décharge (voir chapitre 3,
paragraphe 3.2), en fonction de la déformation rationnelle pour trois tailles de grains dont le com-
portement en traction a été décrit précédemment (figure 4.1).
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Figure 4.8: Evolution de a) la contrainte interne X b) la contrainte effective, σeff, en fonction de la
déformation vraie pour différentes tailles de grain d’échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur
1,6 mm

Indépendamment de la taille de grain et du niveau de déformation considérés, les valeurs de
σeff sont bien inférieures à celles de X. Par conséquent, l’écrouissage est principalement lié à l’aug-
mentation du niveau de contrainte interne à longue distance.
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En outre, le niveau des contraintes X et σeff diminue à mesure que la taille de grain augmente,
indépendamment du niveau de déformation considéré, ce qui est un comportement similaire à celui
de la contrainte d’écoulement. Il semble néanmoins que la contrainte interne est la composante la
plus sensible au diamètre des grains. Cet effet est en accord avec les travaux rencontrés dans la
littérature [Feaugas 1999, Haddou 2003].

Comme il l’a été signalé, il est également possible d’étudier l’influence du paramètre d-1/2 sur les
composantes de la contrainte d’écoulement que sont la contrainte effective et la contrainte interne
[Feaugas 1999, Feaugas et Haddou 2003, Haddou 2003]. A l’instar de la contrainte d’écoulement,
X et σeff peuvent donc être sensibles aux variations de la taille de grain. Les relations utilisées sont
les suivantes :

σe f f (ε) = σ
0
e f f (ε)+

ke f f (ε)√
d

(4.6)

X(ε) = X0(ε)+
kX(ε)√

d
(4.7)

Relation de Hall et Petch et contrainte effective, σeff

La figure 4.9 montre l’évolution de la contrainte effective, σeff, en fonction de d1-2/ pour diffé-
rents niveaux de déformation.

Il apparait une relation de proportionnalité entre la contrainte effective et d-1/2, et ce quel que soit
le niveau de déformation considéré. Ceci est en bon accord avec les travaux effectués par Faugeas
[Feaugas 1999]. La loi de Hall-Petch s’applique donc correctement pour σeff. Malgré une très forte
dispersion des résultats expérimentaux, la composante σeff de la contrainte d’écoulement semble
donc insensible au rapport t/d puisqu’elle ne présente pas de rupture de pente.
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Figure 4.9: Evolution de la contrainte effective σeff en fonction de d-1/2 pour différents niveaux de
déformation d’un alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm.
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La figure 4.10 présente par ailleurs l’évolution des paramètres kHP eff et σ0
eff de la loi de Hall-

Petch en fonction de différents niveaux de déformation.
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Figure 4.10: Evolution des paramètres de la loi de Hall et Petch, kHP eff et σ0
eff appliquée à la

contrainte effective, σeff, en fonction de la déformation vraie.

Relation de Hall-Petch et contrainte interne X

La figure 4.11 présente l’évolution de X en fonction de d-1/2 pour différents niveaux de défor-
mation.

Pour des niveaux de déformation supérieurs à 0,02, l’application de la loi de Hall-Petch donne
bien des résultats similaires à ceux observés pour la contrainte d’écoulement (figure 4.2), à savoir
qu’il existe deux régime linéaires distincts. Pour ε inférieur à 0,02, il existe une unique relation de
proportionnalité entre X et d-1/2. Au delà de ce niveau de déformation « critique », il apparaît un se-
cond régime linéaire pour les tailles de grains supérieures à environ 190µm. Celui-ci se caractérise
à nouveau par une sensibilité à la taille de grain supérieure à celle correspondant au régime observé
pour les tailles de grains inférieures. Autrement dit, la pente kx

II est supérieure à kx
I.
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Figure 4.11: Evolution de la contrainte interne, X, en fonction de d-1/2 pour différents niveaux de
déformation d’éprouvettes d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm.
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A notre connaissance, parmi les quelques travaux portant sur l’étude de la partition de la
contrainte ce type de comportement n’a été observé que par Keller et al. [Keller et al. 2009a]
sur du nickel de haute pureté pour des grains de diamètre moyen supérieur à 150 µm. Il apparaît
donc que X, composante interne de la contrainte d’écoulement, est également sensible au rapport
t/d.

La figure 4.12 présente l’évolution des coefficients de la loi de Hall et Petch appliquée à la
contrainte interne en fonction de la déformation.

. . . . .

(a) kX

. . .. .

(b) X0

Figure 4.12: Evolution des coefficients de la loi de Hall et Petch, kX et X0, appliquée à la contrainte
interne, X, en fonction de la déformation rationnelle.

Les valeurs de kX sont croissantes et confondues jusqu’à une déformation ε de 0,02 (un seul
régime linéaire existant). Par la suite, le paramètre kX

II croît de façon relativement rapide jusqu’à
atteindre une valeur aux environs de 4 100 MPa.µm-1/2 pour ε égal à 0,25. Le paramètre kX

I croît
de façon bien plus modérée avec la déformation jusqu’à devenir quasi constant pour ε supérieur à
0,15. Il reste bien inférieur à kX

II quel que soit le niveau de déformation considéré au delà de 0,02.
Les évolutions de X0

I et X0
II (figure 4.12b) présentent plus de similitude. Jusqu’à une déformation

de 0,02, leurs valeurs sont identiques. Puis X0
I est supérieur à X0

II de quelques dizaines de MPa.
La croissance des deux paramètres est relativement modérée mais X0

I croît sensiblement plus vite
X0

II, et ce jusqu’à la rupture.

Les interactions à longue distance de type élastique qui freinent le déplacement des dislocations
mobiles ont deux origines, chacune contribuant à la contrainte interne à longue distance [Haddou
2003] :

• Xinter, la contrainte interne intergranulaire, qui est le fruit des différences de structure cristal-
line pouvant exister au sein de l’agrégat polycristallin (texture cristallographique, morpholo-
gie des grains). Elle résulte des incompatibilités de la déformation intergranulaire.
• Xintra, la contrainte interne à longue distance intragranulaire, qui est le fruit des hétérogénéités
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de structure (distribution) et de densité des dislocations au sein du grain.

Il est donc possible d’écrire la relation suivante :

X(ε) = Xintra(ε)+Xinter(ε)

A l’aide de 4.7 on a alors :

Xintra(ε)+Xinter(ε) = X0(ε)+
kX(ε)√

d
(4.8)

Or Haddou et al. [Haddou 2003] ont montré, sur des polycristaux de nickel et d’acier 316L, que
la contrainte interne intragranulaire ne dépend pas ou peu de la taille de grain. En s’appuyant sur
l’équation 4.8, on peut alors identifier Xinter et Xintra comme :

Xinter =
kX(ε)√

d
et Xintra = X0(ε) (4.9)

Par conséquent, selon cette approche, l’existence de deux valeurs de X0(ε) et de deux valeurs de kX

pourrait mettre en évidence une modification des contraintes internes intergranulaire et intragranu-
laire dès lors que le matériau possède un nombre de grains dans l’épaisseur inférieur à un certain
rapport t/d « critique ».

4.1.3 Ecrouissage en stade II

Il convient en premier lieu de définir correctement le modèle théorique d’écrouissage employé,
ainsi que la définition des stades étudiés. Il en ressort que l’analyse de l’influence de la transition
volume/surface sur l’écrouissage en stade II est intéressante de part sa facilité de modélisation. En
outre, cette dernière permet d’analyser plus finement l’évolution de certains paramètres microstruc-
turaux suite aux modifications opérées sur la taille de grain et sur le rapport t/d.

4.1.3.1 Modèle d’écrouissage

Modèle théorique

Le formalisme développé par Mecking [Kocks et Mecking 2003, Mecking 1977] s’appuie sur
le constat simple que la contrainte macroscopique augmente avec la densité de dislocations, ρ :

σ = αµbM
√

ρ (4.10)

avec M le coefficient de Taylor, b le vecteur de Burgers des dislocations, µ le module de cisaille-
ment et α un paramètre dépendant de la configuration spatiale des dislocations (isolées, en amas...)
et du type de dislocations [Kocks et Mecking 2003, Mughrabi 1987].
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Suivant les premiers travaux de Mecking [Mecking 1977], le taux d’accumulation des disloca-
tions peut s’écrire sous la forme :

dρ

dε
= M(

√
ρ

bβ
+

1
bs
) (4.11)

où β est un coefficient de proportionnalité entre le libre parcours moyen des dislocations (Λ) et la
distance moyenne entre ces dernières (l) tel que : β=Λ/l, b est le vecteur de Burgers des dislocations
et M le coefficient de Taylor. Le premier terme du membre de droite représente donc l’accumula-
tion des dislocations ayant parcouru une distance équivalente au libre parcours moyen.

Le second terme prend en compte l’effet de barrière ou de puit supplémentaire tel que les joints
de grains ou la surface. La constante s définie change donc de signe selon la prédominance de l’un
ou l’autre de ses éléments et du rôle qu’il joue sur l’écrouissage macroscopique : positive lorsque
l’effet est durcissant, négative dans le cas contraire.

Cependant, cette approche, bien que satisfaisante dans de nombreux cas, omet certains phé-
nomènes physiques influant sur l’évolution de la densité de dislocations tel que la restauration
dynamique. C’est pourquoi on lui préférera la relation suivante :

dρ

dε
=

M
√

ρ

βb
+

kGNDM
bd

+ f (P,T , ε̇,si,y) (4.12)

Le premier terme du membre de droite est le même que précédemment.

Le second terme est lié aux joints de grains et à la création de dislocations géométriquement né-
cessaires (Geometrically Necessary Dislocation) aux abords de ceux-ci. La densité de dislocations
des GND est inversement proportionnelle à la taille de grain [Ashby 1970] :

ρGND =
MkGND

bd
ε (4.13)

On retrouve alors bien le terme précédent en dérivant cette équation par ε. Le facteur kGND semble
être fonction de la forme des grains [Sevillano 1993].

Ces deux premiers termes sont fixes pour une température donnée et sont purement fonctions
de la géométrie et des caractéristiques des obstacles s’opposant aux mouvements des dislocations.

Enfin, le dernier terme permet de tenir compte du phénomène d’annihilation des dislocations
par restauration dynamique due au glissement dévié. La fonction permettant de modéliser cela est
une fonction dont certains paramètres ne sont plus seulement intrinsèques au matériaux mais sont
également des variables externes. Ces paramètres sont entre autres :
• T, la température ;
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• ε̇, le taux de déformation ;
• si qui caractérise les structures de dislocations présentes ;
• P, la probabilité d’apparition du phénomène de restauration dynamique ;
• y, la distance d’annihilation de deux dislocations par glissement dévié 3 [Kocks et Mecking

2003, Sevillano 1993].
A température ambiante, l’annihilation des dislocations est principalement due au glissement dé-
vié. Or ce dernier ne se généralise qu’au stade III de l’écrouissage.

En combinant les équations 4.10 et 4.12 nous obtenons alors la relation suivante, en considérant

que θ =
dσ

dε
:

σθ =
αµM2

2β
σ+

α2µ2M3kGNDb
2d

+θrest(P,T , ε̇,si) (4.14)

Il est ainsi possible d’accéder, via la relation précédente, à des paramètres microstructuraux, comme
kGND ou β par exemple dès lors qu’une évaluation de θrest est réalisable. Cela est notamment le cas
pour les premiers stades de l’écrouissage, lorsque la probabilité d’existence de la restauration dy-
namique est très faible et qu’il est donc possible de négliger θrest.

Enfin, à l’aide de l’équation 4.14, il devient possible d’écrire le taux d’écrouissage sous la forme
suivante, en posant θII = (dσ/dε)II :

θII = ∆II +
(σθ)0

σ
(4.15)

avec

∆II =
αµM2

2β
(4.16)

(σθ)0 =
α2µ2M3kGNDb

2d
(4.17)

La décomposition de θII fait apparaître le terme ∆II que l’on qualifie d’écrouissage latent [Me-
cking 1977] et un second terme inversement proportionnel à la contrainte. Le premier terme pro-
vient donc de la multiplication des dislocations et du durcissement qui en résulte au cours de la
déformation. Le second terme dépend du paramètre kGND, fonction de la densité des dislocations
géométriquement nécessaires, et retranscrit ainsi l’effet durcissant des joints de grain pour un po-
lycristal pur. Néanmoins, plus la contrainte est importante, moins l’écrouissage macroscopique est
sensible à ce type de dislocations. Plus généralement, l’expression (σθ)0 transcrit la contribution
des joints de grains, des précipités ou de la surface libre sur l’écrouissage en stade II [Mecking
1977]. On distingue trois cas selon le signe de cette contribution, (σθ)0 :

(σθ)0 > 0 : c’est généralement le cas pour les polycristaux, à cause des joints de grains qui vont

3. Il n’est fait ici aucune distinction entre les dislocations vis et coins
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fortement durcir le matériau. La densité des joints de grains étant bien évidemment fonction
de la taille de grain, le terme (σθ)0 est lui aussi sensible à cette dernière (équation 4.17).
La microstructure initiale du matériau peut également contribuer au durcissement avec par
exemple la présence d’impuretés en précipitations. Cela à pour conséquence également de
rendre cette valeur positive. Enfin, l’influence des surfaces libres sur l’écrouissage est géné-
ralement négligeable.

(σθ)0 = 0 : c’est le cas d’un monocristal idéal, de grandes dimensions et pur, il n’y a aucun élément
durcissant à priori et seuls les mécanismes de déformations participent à l’écrouissage.

(σθ)0 < 0 : c’est le cas d’un monocristal réel. Cela vient du fait de l’impossibilité d’obtenir des
dimensions « infinies » au regard de la zone dont on mesure la déformation. Cela implique
que la contribution des surfaces libres doit être prise en compte, notamment l’annihilation
des dislocations mobiles au niveau de celles-ci.

La figure 4.13 récapitule ces trois configurations possibles et leurs effets sur le paramètre (σθ)0.

Figure 4.13: Schéma de l’évolution du paramètre (σθ)0 en fonction du matériau : polycristal, mo-
nocristal idéal et monocristal réel

Comme nous l’avons signalé, la définition de ces différents stades d’écrouissage s’appuie éga-
lement sur l’observation de l’évolution des structures de dislocations au cours de la déformation du
matériau et des principaux changement observés.

Stades d’écrouissage

L’évolution de l’écrouissage des polycristaux c.f.c. est généralement divisée en au minimum
trois stades distincts, qui ne sont pas nécessairement apparentés à ceux rencontrés lors de l’écrouis-
sage des monocristaux [Feaugas et Haddou 2003, Haddou 2003, Sevillano 1993] :
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• stade I, ce stade est un stade de glissement facile, comparable à celui rencontré dans les mo-
nocristaux pour les systèmes de glissement activés. La déformation passe en effet uniquement
par activation de sources du système primaire {111}〈110〉, ce qui donne lieu à une augmen-
tation du nombre d’empilements et à la formation de dipôles et multipôles peu durcissants.
Le taux d’écrouissage élevé observé dans le cas des polycristaux est dû aux incompatibilités
de déformation entre grains, absentes dans les monocristaux. Sa non linéarité vient du dur-
cissement lié à la présence de joints de grains. Les arrangements de dislocations typiques de
ce stade sont présentés sur la figure 4.14a.

• stade II, ce stade correspond à l’activation de plusieurs systèmes de glissement secondaires
(glissement multiple) et de quelques glissement déviés. Il en résulte l’apparition de structures
denses de dislocations comme les amas de dipôles (figure 4.14b), des murs (figure 4.14c) et
des cellules. Au niveau de la courbe de traction, pour les monocristaux, il s’agit d’un stade
dont le taux d’écrouissage est constant. Pour les polycristaux, la contribution des joints de
grains explique la encore la non linéarité observée, sauf dans le cas de polycristaux déformé
à basse température et présentant peu de grains dans l’épaisseur [Kocks et Mecking 2003,
Sevillano 1993].

• stade III, qui est caractérisé par la généralisation du glissement dévié à tous les grains. Les
arrangements de dislocations observés sont des amas, résultant par exemple de l’association
de dipôles ou du croisement de deux systèmes de glissement non coplanaires, des murs,
qui sont des amas de formes plus allongés ou bien là encore des cellules. Dans le cas des
murs, si ceux ci sont généralement à forte densité de dislocations, ils contiennent des canaux
de plus faible densité. Ainsi, au niveau microscopique, il existe une hétérogénéité dans le
comportement mécanique entre des zones « dures » et difficiles à déformer, les murs, et des
zones « molles », les canaux, plus faciles à déformer. Ce type de structure de dislocation est
présenté sur la figure 4.14c.

RUDLOFF Mathieu 94



4. Etude du comportement mécanique d’une épaisseur

(a) multipôles (b) amas (c) murs

Figure 4.14: Structures de dislocations caractéristiques observées au cours des différents stade
d’écrouissage d’un acier 316L [Haddou 2003].

Il est également possible d’identifier ces trois stades d’écrouissage sur des courbes présentant
l’évolution de θ ou de σθ en fonction de σ. Ce dernier type de courbes présente l’avantage d’une
identification aisée des différents stades comme le montre la figure 4.15 pour un polycristal de
cuivre déformé à différentes températures.

Figure 4.15: Courbe d’évolution caractéristique de la fonction σθ en fonction de θ pour un alliage
de cuivre [Sevillano 1993]
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Le stade I correspond à la décroissance initiale de σθ jusqu’à un niveau de contrainte σI/II.
Notons également que la transition stade I / stade II correspond à la généralisation du glissement
multiple, ce qui explique la décroissance observée. Le stade II correspond à l’évolution linéaire
observée pour σθ et à une faible variation de θ. Lorsque le niveau de contrainte atteint une valeur
σII/III, on observe une perte de la linéarité sur l’évolution de σθ, ce qui marque l’entrée en stade III.

Si l’évolution de σθ (et de θ) est schématiquement la même pour tous les polycristaux, les va-
leurs caractéristiques des différents stades (σI/II, σII/III...) sont quant à elles fortement dépendantes
de la microstructure (taille de grain notamment), de l’énergie de faute d’empilement ou bien encore
de la température. Par exemple, réduire la taille de grain a pour effet d’augmenter les incompatibi-
lités de déformation entre grains et donc de favoriser le stade II au détriment des deux autres. La
diminution de l’énergie de faute d’empilement retarde l’apparition du glissement dévié ou multiple
car elle favorise le glissement planaire ou simple. L’entrée dans le second puis dans le troisième
stade est donc retardé également [Haddou 2003]. Enfin, la figure 4.15 montre qu’augmenter la
température a pour effet de réduire fortement la longueur du stade II.

4.1.3.2 Analyse des essais mécaniques en stade II

Les figures 4.16a et 4.16b montrent la variation de θ en fonction de la contrainte vraie et la
variation de la fonction σθ en fonction de la contrainte vraie.

(a) (b)

Figure 4.16: Evolution a) du taux d’écrouissage en fonction de la déformation b) de la fonction σθ

en fonction de la contrainte σ pour des échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr , d’épaisseur de 1,6 mm
et trois tailles de grains ds=730, 120 et 45 µm

Les principales différences observées entre chaque courbe s’observent en stade II, aussi bien
pour le taux d’écrouissage que pour la fonction σθ. En effet, le stade I est toujours strictement
décroissant, de même que le stade III. Pour le taux d’écrouissage, le stade II passe d’une pente né-
gative pour les tailles de grains les plus faibles à une pente positive pour les plus grandes en passant
par un plateau constant pour les tailles de grains intermédiaires.
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Pour la fonction σθ, le stade II correspond à la partie linéaire des courbes présentées figure
4.16b. Il apparaît que le niveau de contrainte de « départ » de celui-ci, σI/II, diminue lorsque la taille
de grain augmente. En outre, la longueur de ce stade diminue également avec la taille de grain.
Enfin, le début du stade III, qui se caractérise par l’activation du glissement dévié, à l’origine de la
chute du taux d’écrouissage macroscopique observée sur les différentes tailles de grains évolue lui
aussi avec une modification de la taille de grain.

Au même titre que la contrainte d’écoulement, il est possible de décomposer le taux d’écrouis-

sage θ en une contribution associée à la contrainte interne X, θX =
dX
dε

et une contribution associée

à la contrainte effective σeff, θeff =
dσe f f

dε
. La figure 4.17 présente le résultat de cette démarche.
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Figure 4.17: Evolution du taux d’écrouissage associé à a) X b) σeff en fonction de la contrainte
respective pour différentes tailles de grain d’échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6mm

Indépendamment de la taille de grain, θX (figure 4.17a) est décroissante dans les premiers ins-
tants de l’écrouissage (stade I). Le stade II semble lui sensible à la taille de grain. S’il est constant
pour les grains les plus petits, il apparaît croissant monotone pour les grains les plus importants.
Enfin, le stade III est lui strictement décroissant quel que soit la taille de grain considérée.

θeff (figure 4.17b) présente une évolution comparable à celle observée pour les monocristaux
sollicités en glissement simple. Le stade I est constant, d’une valeur assez faible. En stade II, θeff

est toujours constante mais plus élevée que pour le stade I. La valeur de θeff semble d’ailleurs
indépendante de la taille de grain. Enfin, en stade III, θeff est strictement décroissante en fonction
de σeff. L’allure des courbes est insensible à la taille de grain.
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Analyse des paramètres ∆II et (σθ)0 du modèle théorique d’écrouissage en stade II

L’évolution du paramètre ∆II (équation 4.16) en fonction de la taille de grain est présentée sur la
figure 4.18a. Celui-ci augmente avec la taille de grain lorsqu’elle est inférieure à environ 190µm. Au
delà de cette valeur critique ∆II reste constant, aux alentours de 2500 MPa. La figure 4.18b montre
que le paramètre ∆II est insensible au rapport t/d et qu’il n’y a pas de changement de comportement
brusque en deçà d’un seuil critique de 8 grains dans l’épaisseur comme pour la loi de Hall et Petch.
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Figure 4.18: Evolution du paramètre ∆II en fonction a) de la taille de grain b) du rapport t/d pour
des échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 16 mm

La figure 4.19 présente l’évolution du paramètre (σθ)0 (équation 4.17) en fonction du nombre
de grain dans l’épaisseur.

Figure 4.19: Evolution du paramètre (σθ)0 en fonction de t/d

Notons que par rapport à la relation 4.17, t/d est équivalent à d-1 à un coefficient multiplicateur
près. Ainsi, la relation linéaire existant entre l’inverse de la taille de grain (i.e. t/d) et (σθ)0 est donc
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bien vérifiée pour les tailles de grains les plus faibles. L’extrapolation de la droite nous donne une
valeur d’ordonnée à l’origine de 117 000 MPa2, bien supérieure à 0. Ce résultat est attendu compte
tenu de la présence de chrome en substitution dans l’alliage Ni20wt.%Cr , de même que celle de
quelques précipités d’impuretés caractéristiques d’un alliage de qualité industrielle. Ces écarts à la
constitution ont un effet « durcissant » [Mecking 1977]. A cela s’ajoute bien entendu la présence
des joints de grains qui écarte d’autant le matériau étudié du cas d’un monocristal idéal de dimen-
sion infinie. Le comportement observé est donc bien caractéristique d’un polycristal.

Un écart marqué à la pente initiale apparaît pour un nombre de grains dans l’épaisseur aux alen-
tours de 14 (d > 110 µm). Toutefois (σθ)0 reste caractéristique d’un comportement polycristallin
((σθ)0 > 0) bien qu’étant fortement réduite par rapport à celles observées pour t/d > 14. La diminu-
tion (σθ)0 traduit un adoucissement de l’écrouissage. Mecking impute ce phénomène, à température
ambiante, au rôle croissant joué par les surfaces libres, équivalent à celui observé dans le cas des
monocristaux réels [Mecking 1977]. D’ailleurs, une transition entre un comportement polycristal-
lin et monocristallin réel ((σθ)0 < 0) apparaît pour une valeur de t/d comprise entre ≈ 9 et 8, soit
une taille de grain comprise entre 175 et 190 µm. Par la suite, pour les tailles de grains supérieures
à 280 µm (t/d = 5,7), la valeur de (σθ)0 semble se stabiliser autour de -180 000 MPa2. Cela traduit
certainement la prédominance des effets de surface au détriment des effets durcissants des joints de
grains. Attendu qu’aucune transition n’est observable pour ∆II, l’effet de surface n’est influant que
sur les incompatibilités de déformation entre grains, c’est-à-dire le paramètre kGND. Plus générale-
ment, le taux d’écrouissage θII est donc altéré pour un nombre de grains dans l’épaisseur inférieur
à 8. Cette valeur du rapport de transition entre le comportement polycristallin et monocristallin
concorde avec celui déterminé dans l’étude portant sur la loi de Hall et Petch.

Enfin, à l’aide de la pente de la partie linéaire pour les faibles tailles de grains, il est possible
de déterminer la valeur du paramètre kGND. Il est également possible de déterminer la valeur du
paramètre β, rapport entre le libre parcours moyen et la distance inter-dislocation moyenne. Les
valeurs des paramètres utilisés pour déterminer kGND et β selon les équations 4.17 et 4.16 sont
fournies dans le tableau 4.3.

Paramètre Valeur Référence

α 0,3 [Kocks et Mecking 2003, Mecking 1977]
µ à 300 K 81 300 MPa [Calvarin-Amiri 1998]
M 3,1 Analyses EBSD

(Voir paragraphe 2.2.2 et tableau 2.4)
b 0,249 nm [Butt et Sattar 2001]
kGND 3,06 Equation 4.17
β 45 < β < 68 Equation 4.16

Tableau 4.3: Valeurs des paramètres utilisés pour le calcul de kGND et β selon les équations 4.17 et
4.16. Valeurs de kGND et β déterminées.

Ainsi, l’équation 4.17 nous donne une valeur de kGND d’environ 3,06 soit assez proche de l’es-
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timation 3π/2, environ 4,7, fournie par Sevillano [Sevillano 1993]. De plus, avec ces même valeurs,
l’équation 4.16 fournit une valeur de β comprise entre 68 et 45 pour respectivement les petites et
grands diamètres de grains soit dans l’ordre de grandeur de la valeur estimée par Mecking, située
aux alentours de 100 [Mecking 1977]. L’évolutions de β suggère donc une modification des para-
mètres caractérisant les structures de dislocations au sein du matériau avec la taille de grain.

Analyse des paramètres εI/II, εII/III, σI/II et σII/III caractérisant le stade II

La figure 4.20a présente l’évolution de la déformation de début du stade II, εI/II en fonction de la
taille de grain. Le niveau de déformation marquant l’entrée en stade II diminue légèrement à mesure
que la taille de grain augmente. Ce résultat est en accord avec les observations réalisées par Haddou
[Haddou 2003] sur de l’acier 316L ou du nickel. Ce phénomène est par ailleurs visible sur la figure
4.16a. En outre, le graphique 4.20b présente l’évolution de σI/II en fonction de σe correspondant à
la limite d’élasticité conventionnelle (ε = 0,002). Il en ressort que le stade II débute donc au début
de la déformation plastique homogène les valeurs du rapport σI/II/σe étant relativement proches de
1. Ce rapport diminue par ailleurs avec un accroissement de la taille de grain.
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Figure 4.20: Evolution a) de la déformation de début du stade II, εI/II b) de la contrainte de transition
σI/II normée par la limite d’élasticité σe en fonction de la taille de grain pour des échantillons
d’épaisseur 1,6 mm d’alliage Ni20wt.%Cr

La figure 4.21a représente l’évolution de la contrainte de transition, σII/III, entre le stade II de
durcissement et le stade III correspondant au glissement dévié généralisé. La fin du stade II est
aussi une fonction de la taille de grain mais elle intervient pour un niveau de contrainte d’autant
plus bas que la taille de grain est grande comme l’indique l’augmentation de σII/III. La figure 4.16a
le montre également.
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σII/III diminue lorsque la taille de grain augmente, ce qui est un résultat déjà observé par Haddou
et al. sur du nickel et un acier 316L [Haddou 2003].

La dépendance de σII/III au nombre de grains dans l’épaisseur est présentée figure 4.21b. Pour un
rapport t/d supérieur à approximativement 10, σII/III diffère peu d’une valeur de contrainte d’écou-
lement située autour de 700 MPa. En dessous de ce rapport critique, la valeur de transition entre le
stade II et le stade III chute rapidement.
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Figure 4.21: Evolution de la contrainte de transition entre le stade II et le stade III, σII/III en fonction
a) de la taille de grain b) du rapport t/d pour une alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm

L’évolution de la longueur du stade II, ∆εII, en terme de déformation en fonction de la taille de
grain est donnée figure 4.22a. Il apparaît que la longueur du stade II est fortement dépendante de
la taille de grain : plus la taille de grain augmente, plus ∆εII est important. Ces résultats sont en
contradiction avec les travaux portant sur le nickel réalisés par Haddou et al. qui ont observé une
stabilité de ∆εII avec la taille de grain [Haddou 2003] mais en accord avec ceux de Keller, toujours
sur du nickel [Keller et al. 2009b].
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(a) (b)

Figure 4.22: Evolution de la longueur du stade II, ∆εII, en fonction de a) la taille de grain b) le
nombre de grain dans l’épaisseur pour un alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm

La figure 4.22b met en évidence que cette modification de la longueur du stade II est elle aussi
liée au rapport t/d. En effet, on observe qu’au dessus d’une valeur critique, qu’on situe aux alentours
de 10, compte tenu des incertitudes propres à ce type de mesure, ∆εII est relativement stable et vaut
≈ 0.1. En deçà de ce rapport critique, la longueur en stade II croît fortement jusqu’à atteindre 0,17
pour t/d égal à 2.

4.1.3.3 Analyse en microscopie électronique à transmission

En complément de l’étude mécanique précédente, des analyses en microscopie électronique à
transmission des structures de dislocations apparaissant en stade II pour une déformation plastique
de 12 % et différentes tailles de grains ont été effectuées.

La zone étudiée se situe au coeur des échantillons, soit environ à 800 µm des surfaces libres de
l’éprouvette. La préparation des lames minces s’est faite selon la méthode détaillée en annexe. Les
observations ont été effectuées au sein du laboratoire CRISMAT de l’ENSI Caen sur un microscope
électronique à transmission Topcon 02B à 200 kV (tilt +/- 10 °).

Le tableau 4.4 récapitule les caractéristiques des échantillons sur lesquels les observations ont
été réalisées.
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Dénomination d (µm) t/d t/w Nombre de grain observés

A10 40 40 125 1 2
A12 185 8,6 27 9
A6 370 4,3 13,5 5

Tableau 4.4: Caractéristiques des échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm observés
en microscopie electronique à transmission pour un niveau de déformation plastique de 0,12.

Les micrographies 4.23a à 4.23i présentent les structures de dislocations observées sur des
grains à cœur d’échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm et de différents rapports t/d.

Sur les micrographies 4.23a à 4.23c, correspondant à une taille de grain de 40 µ (t/d = 40) et
trois grains différents, on voit apparaître des amas de dislocations (figure 4.23a) ainsi que des murs
denses de dislocations (figures 4.23b et 4.23c). Chronologiquement, les amas se forment avant
les murs [Haddou 2003]. Ils peuvent notamment résulter du croisement de systèmes de glissement
non coplanaires. A ce titre, il apparaît clairement sur la figure 4.23b que deux systèmes de glis-
sement sont activés, ce que le jeu des contrastes laisse également deviner sur la figure 4.23a. Sur
la figure 4.23c, la forte densité de dislocations empêche de distinguer clairement l’existence d’un
second système de glissement activé.

Sur les micrographies 4.23d à 4.23f, correspondant à une taille de grain moyenne de 185 µm
(t/d = 8,6) et trois grains différents, on voit également que deux systèmes de glissement sont activés
(figures 4.23d et 4.23e) bien que les contrastes et la densité de dislocations soient plus faibles que
précédemment. Sur la figure 4.23f, la structure de dislocations observée est plus de type amas.

Sur les micrographies 4.23g à 4.23i, correspondant à une taille de grain moyenne de 370 µm
(t/d = 4,3) et trois grains différents, les structures de dislocations observées sont plus des micro-
bandes avec un seul système de glissement apparemment activé pour deux grains (figures 4.23g
à 4.23h). Le troisième grain (figure 4.23c) présente lui des murs et deux systèmes de glissement
activés.
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(a) d = 40 µm - t/d = 40 - ε = 0,12 (b) d = 40 µm - t/d = 40 - ε = 0,12 (c) d = 40 µm - [t/d = 40 - ε = 0,12

(d) d = 185 µm - t/d = 8,6 - ε = 0,12 (e) d = 185 µm - t/d = 8,6 - ε = 0,12 (f) d = 185 µm - t/d = 8,6 - ε = 0,12

150 nm

(g) d = 370 µm - t/d = 4,3 - ε = 0,12

300 nm

(h) d = 370 µm t/d = 4,3 - ε = 0,12 (i) d = 370 µm t/d = 4,3 - ε = 0,12

Figure 4.23: Structures de dislocations à coeur pour différents échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr
d’épaisseur 1,6 mm déformés à ε = 0,12 et de rapports t/d différents
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Plus généralement, dès lors que des murs apparaissent et que deux systèmes de glissement sont
activés, une vue élargie de l’ensemble montre une juxtaposition de parallélogrammes (visibles no-
tamment sur la figure 4.23i) qui constituent le réseau de Taylor (voir figure 4.24).

Les arrangements de dislocations observés sont en accord avec ceux observés par Dudova et
al. sur un alliage Ni20wt.%Cr [Dudova et al. 2009], de même qu’ils sont similaires à ceux ren-
contrés sur des aciers inoxydables austénitiques faiblement déformés [Kuhlmann-Wilsdorf 1989].
Plus généralement, ils sont caractéristiques d’un matériau métallique de faible énergie de faute
d’empilement (γefe Ni20wt.%Cr = 42 mJ.m-2) déformé à température ambiante (figure 4.24) [Hughes
et Godfrey 1998].

Figure 4.24: Schéma des microstructures de dislocations d’un alliage ou métal pur avec une faible
énergie de faute d’empilement déformé à température ambiante. Les annotations font référence : au
Réseau de Taylor (RT) ; aux Murs de Dislocations Denses (MDD) ; aux Micro Bandes (MB). [Hu-
ghes et Godfrey 1998]

Sur l’ensemble des grains observés et des micrographies présentées, les contrastes sont rela-
tivement uniformes, ce qui suggère que les structures de dislocations de basses énergies étudiées
(réseaux de Taylor, amas...) sont de bons écrans aux divers champs de contraintes. En outre, les
distributions de dislocations observées sont relativement uniformes, ce qui est une caractéristique
des réseaux de Taylor et qui contraste fortement avec des structures de dislocations de type cellules
dont les murs présentent une haute densité de dislocation et l’intérieur une faible densité.

Les principales caractéristiques des réseaux de Taylor utiles à leur modélisation et appuyées
pour certaines par nos observations, sont les suivantes [Kuhlmann-Wilsdorf 1989] :

• l’écrantage des champs de contraintes ;
• une densité de dislocations uniformes, ordonnées parallèlement aux plans de glissement dans

le réseau de Taylor ;
• les murs de dislocations délimitent des espaces d’orientations cristallines légèrement dif-

férentes (rotation). Ils constituent des zones de création de dislocations ou des obstacles à
franchir pour les dislocations mobiles.
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Un dernier point remarquable est l’absence de déviations notables aux intersections des plans
de glissement sur les figures 4.23e et 4.23i qui laisse supposer que les deux systèmes activés sont
en glissement déviés [Kuhlmann-Wilsdorf 1989]. Par ailleurs, l’existence de quelques dislocations
non alignées avec les murs sur les figures 4.23a et 4.23c peut conforter l’hypothèse de l’activation
du glissement dévié. Ce fait rend envisageable la formation de nouveaux arrangements de disloca-
tions de type cellules à des niveaux de déformation plus élevés que 12 % et donc potentiellement
avant la fin du stade II. Cependant plusieurs faits nous permettent d’écarter cette hypothèse. En
premier lieu, la très faible énergie de faute d’empilement de l’alliage nickel a pour effet de forte-
ment entraver l’apparition et la généralisation du glissement dévié [Hirth et Lothe 1992, Landau
et al. 2009], rendant peu probable l’apparition en grand nombre de tels arrangements complexes
pour des niveaux de déformation faiblement supérieurs (εII/III max = 0,19 pour d = 730µm). En outre,
Landau et al. ont mis en évidence expérimentalement l’importance du paramètre (µb2)2/γefe sur
l’apparition du glissement dévié. Il en ressort que plus ce paramètre, qui correspond à une énergie
d’activation, est élevé, plus le glissement dévié est retardé. Or dans le cas de l’alliage Ni20wt.%Cr
celui-ci vaut 94. A titre de comparaison, (µb2)2/γefe pour l’or (γefe Au = 40 mJ.m-2) vaut 18. Or l’or
commence à présenter des cellules de dislocations pour des déformations de l’ordre de 10 % [Ta-
wara et al. 2003]. Enfin, les quelques observations en microscopie électronique effectuées sur des
échantillons rompus ne présentent aucune cellule de dislocations comme le montre la figure 4.25.

400 nm

Figure 4.25: Micrographie représentative des structures de dislocations observées sur l’ensemble
des échantillons rompus. Echantillon d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm, de diamètre de
grain 40 µm.

Le type de structure de dislocations observé est indépendant de la taille de grain et est uni-
forme sur l’ensemble des grains déformés à 12 % de déformation plastique. Par contre il ressort
clairement que l’espace inter-mur varie fortement avec le diamètre des grains. Il faut aussi noter
que, qualitativement, la densité de dislocations totale par grain semble diminuer à mesure que la
diamètre de grain augmente, comme le montrent les images 4.23a et 4.23i.

La figure 4.26 présente une estimation de l’évolution de l’espace inter-mur en fonction du dia-
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mètre moyen des grains.
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Figure 4.26: Distance inter-mur du réseau de Taylor en fonction de la taille des grains pour un
alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm déformé à ε = 0,12.

On observe que la distance inter-murs augmente linéairement avec la taille de grain. On peut
bien évidemment s’interroger sur la validité d’un tel graphique. En effet, le faible nombre de grains
observés et l’erreur absolue sur les mesures de longueurs effectuées ne peuvent, au regard d’une
évaluation statistiquement correcte, nous permettre d’affirmer que les effets observés sont bel et
bien dus à une modification de la taille de grain ou du nombre de grains dans l’épaisseur. Cepen-
dant, il peut donner une tendance d’évolution. En outre, il est intéressant de signaler que le modèle
théorique de Kuhlmann-Wilsdorf prévoit une telle relation linéaire entre le diamètre des grains et
l’espace inter-murs, au moins pour les diamètres de grains les plus importants [Kuhlmann-Wilsdorf
1989]. En effet, Λ, le libre parcours moyen des dislocations, est au moins inférieur à la moitié de la
distance séparant les obstacles structuraux aux mouvements des dislocations. En l’absence de toute
structure de dislocation initiale et en imaginant une source de dislocation au centre du grain, la bar-
rière est le joint de grain. Par conséquent, il est alors possible d’écrire : βl ≤ d/2. Or, il a été montré
précédemment que le taux d’écrouissage latent, ∆II, et donc β (équation 4.16) est constant pour les
diamètres de grains les plus élevés, l est dès lors une fonction linéaire de d. De plus, dans le cas des
réseaux de Taylor, il est relativement raisonnable de considérer que l’espace moyen entre les dis-
locations mobiles au sein des canaux est proportionnel à l’espace inter-mur [Kuhlmann-Wilsdorf
1989]. Par conséquent, une relation linéaire entre ce dernier et d est possible, en accord avec nos
observations.

L’espace inter-dislocations mobiles minimal en fonction de la contrainte est complexe pour des
structures de dislocations de type réseaux de Taylor. Cependant, en première approche, Kuhlmann-
Wilsdorf propose de considérer la modélisation utilisée pour les cellules comme étant valable [Kuhlmann-
Wilsdorf 1989]. Compte tenu des remarques faites précédemment sur les caractéristiques de ces
réseaux dans les matériaux c.f.c, il est possible d’écrire :
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lmin ≈
αGb

0,31/2(τ− τ0)

soit, avec σ = Mτ :

lmin ≈
MαGb

0,31/2(σ−σ0)
(4.18)

En utilisant la contrainte de friction σ0 déterminée au paragraphe à l’aide de la relation de Hall-

Petch 4.1.2.1, M égal à 3,1, α égal à 0,3, G égal à 81 300 MPa, b égal à 247 nm, le tableau 4.5
présente les estimations de lmin pour les trois échantillons observés ainsi que leur comparaison avec
les valeur expérimentales de l’espace inter-murs (Γexp).

Dénomination d (µm) σ0,12 (MPa) σ0 (MPa) lmin (nm) Γexp (nm)
(σI

0 / σII
0) ((σI

0 / σII
0)

A9 40 606 312 / - 127 139
A12 185 455 312 / 111 238 / 99 269
A6 370 367 312 / 111 617 / 133 439

Tableau 4.5: Estimation de la distance inter-dislocation moyenne pour trois tailles de grain diffé-
rentes d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm, comparaison avec les espaces inter-murs mesu-
rés.

La valeur déterminée de lmin pour la taille de grain la plus faible (d = 40 µm, t/d = 40) est du
même ordre de grandeur que Γexp. Pour d égal à 185 µm (t/d = 8,6) il est possible de choisir entre
deux valeurs de σ0, ce diamètre de grain correspondant au rapport t/d de transition préalablement
déterminé. Ce choix de σ0 modifie considérablement la valeur de lmin et la valeur de lmin obtenue
à l’aide de σI

0 (260 nm) est proche des valeurs de Γexp. Enfin, pour d égal à 370 µm (t/d ≈ 4), la
valeur obtenue à l’aide de σII

0 est relativement éloignée de celle de Γexpobtenue à l’aide des ob-
servations en microscopie électronique à transmission. L’utilisation de σI

0 fournit quand à elle une
valeur trop importante mais plus proche de l’ordre de grandeur de Γexp. Ces résultats confirment les
observations qualitatives qui sont que les zones intermurs présentent des densités de dislocations
très faibles et que par conséquent, la majorité des dislocations mobiles sont dans les murs ou des
zones proches. Par ailleurs, la modification de la loi de Hall-Petch et du paramètre σ0 qui en dé-
coule semble donc changer la signification de ce dernier, qui ne peut plus être considéré comme la
contrainte de friction en l’absence de joints de grains.

4.1.4 Synthèse partielle : comportement mécanique en traction à tempéra-
ture ambiante

L’étude du comportement mécanique de l’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm à tempéra-
ture ambiante pour différentes tailles de grains en traction quasi-statique et en charge décharge a
permis de dégager les points suivants :
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• Il existe un rapport critique du nombre de grains dans l’épaisseur en deçà duquel le compor-
tement mécanique est modifié.
• Cette modification apparaît sur la sensibilité de l’alliage Ni20wt.%Cr à la taille de grain et se

traduit par l’existence de deux régimes distincts de la loi de Hall et Petch.
• L’écrouissage est également affecté avec une transition sur le paramètre (σθ)0 caractéristique

d’un comportement polycristallin à un comportement monocristallin, une augmentation de
la longueur du stade II et un abaissement de la contrainte de transition entre les stades II et
III pour un nombre de grains dans l’épaisseur inférieur à une dizaine.
• Une modification des contraintes à longue distance est observée pour les rapports inférieurs

à t/d égal à 8.

Au niveau des observations effectuées en microscopie électronique à transmission, les types de
structures de dislocations ne diffèrent pas en fonction de ce rapport t/d, ceux-ci sont toujours de
type « réseaux de Taylor ». L’écartement entre les murs de ce réseau, caractéristique de l’état de
contrainte interne semble suivre l’évolution de la taille de grain, indépendamment de t/d.

Ainsi, le comportement mécanique à température ambiante d’un alliage Ni20wt.%Cr se trouve
modifié dès lors que la taille de grain dépasse une certaine valeur critique. Plus précisément, l’in-
fluence du nombre de grains dans l’épaisseur semble se dessiner, au travers de celle du rapport
t/d. Afin de confirmer ce fait, un complément d’étude du comportement mécanique d’éprouvettes
d’épaisseurs plus faibles (0,25 mm et 0,125 mm) a été réalisé. En outre, des observations en mi-
croscopie électronique à transmission sur ces mêmes échantillons ont été également effectués. Les
résultats et les conclusions de ce travail sont présentés au chapitre 5.

La suite de ce chapitre s’intéresse plus spécifiquement à l’impact sur le comportement méca-
nique à chaud de l’existence de la transition de comportement observé. En effet, l’alliage Ni20wt.%Cr
est abondamment utilisé pour sa bonne tenue mécanique en température, notamment comme pont
résistif sur des déclencheurs d’airbag et à notre connaissance seule une étude s’est intéressée au
comportement en fluage d’un superalliage à base nickel en fonction du nombre de grains dans la
section [Baldan 1997]. Les résultats présentés dans le paragraphe suivant sont ceux obtenus sur des
essais de traction monotone sur des échantillons d’épaisseur 1,6 mm et de rapport t/d tels qu’ils
appartiennent aux deux régimes distincts de la loi de Hall-Petch. Les résultats et l’analyse des
premiers essais de fluage sont quant à eux présentés dans annexe A.

4.2 Comportement mécanique en température

4.2.1 Caractéristiques du comportement mécanique à chaud d’un alliage
c.f.c.

En général, la ductilité d’un matériau augmente avec la température mais de nombreuses ex-
ceptions existent. Ainsi, certains métaux ou alliages à structure cubique à faces centrées présentent
une perte de ductilité dans un domaine de température plus ou moins large. C’est le cas notamment
de l’alliage Ni20wt.%Cr comme le montre la figure 4.27.
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Figure 4.27: Trou de ductilité observé dans les alliages nickel. [Calvarin-Amiri 1998]

Dans la pratique, ces zones sont « interdites » d’utilisation ou à surveiller pour la mise en forme
et l’utilisation du matériau. Celles-ci s’avéreront évidemment d’autant plus gênantes qu’elles se-
ront étendues ou nombreuses. Cette perte peut s’expliquer parfois par une apparition de fissures
intergranulaires à la surface, favorisant une rupture précoce. Plusieurs paramètres peuvent influer
conjointement sur la ductilité :

la température à laquelle est réalisée l’essai. En effet, celle-ci permet par exemple l’activation de
certains mécanismes de déformation comme le glissement intergranulaire [Raschinger 1952]
ou des mécanismes à l’origine de modifications de la microstructure comme la recristallisa-
tion dynamiques ou la mise en ordre. Marucco met ainsi en évidence la compétition entre les
mécanismes de déformation et d’ordonnancement dans le cas d’alliage à base nickel [Ma-
rucco et Nath 1988].

la vitesse de déformation qui dépend étroitement du domaine de température considéré, ainsi que
du type d’essai réalisé. Les essais de fluage l’illustrent bien puisqu’à contrainte constante la
vitesse de déformation peut varier fortement pour différentes températures. Pour les tempéra-
tures supérieures à 0,3 Tf, soit 420 ˚C dans la cas de l’alliage Ni20wt.%Cr , de nombreux mé-
taux c.f.c. voient leur ductilité améliorée lorsque la vitesse de déformation augmente [Ashby
1970].

la taille de grains joue évidemment un rôle sur les propriétés mécaniques en température. Son
effet dépend toutefois de la sollicitation mécanique considérée. En outre, son influence est
soumise aujourd’hui encore à interprétation. Pour la tenue mécanique en traction, certains
auteurs affirment que la diminution des points triples, donc des tailles de grains importantes,
détériore la tenue mécanique en température. En effet, ces points limiteraient la propagation
de fissures. En outre, de petits grains favoriseraient la recristallisation dynamique en accé-
lérant la vitesse de recristallisation [Calvarin-Amiri 1998]. En fluage, la multiplication des
points triples, donc de petits grains, serait néfaste puisqu’ils constituent des points de germi-
nation des cavités lors du glissement intergranulaire, qui apparaît pour les températures les
plus élevées. Une faible taille pourrait aussi favoriser la localisation de la déformation aux
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joints et favoriser la rupture intergranulaire [Calvarin-Amiri 1998].

l’atmosphère ou la composition chimique sont également des paramètres parmi d’autres pou-
vant jouer un rôle non négligeable sur le comportement mécanique en température d’un al-
liage [Calvarin-Amiri et al. 2001, Dieter 1986, Maehara et Ohmori 1984, Taplin et al. 1984].

En conclusion, le creux de ductilité, et plus généralement le comportement en traction monotone
à chaud d’un alliage est le fruit de processus de déformation existants à température ambiante
auxquels s’ajoute la compétition entre plusieurs mécanismes qu’il est possible de regrouper en
deux groupes aux effets antagonistes [Perrot-Simonetta et Kobylanski 1995] :

• des mécanismes de fragilisation comme la ségrégation des sulphures, les précipitations, le
glissement intergranulaire...
• des mécanismes améliorant la ductilité comme la déségrégation des sulphures, la dissolution

des précipités, l’apparition de joints de grains dentelés, la recristallisation dynamique, la
migration des joints de grains...

Ainsi, la plupart des lois d’écrouissage, s’appuyant principalement sur l’évolution des structures
de dislocations pour expliquer l’évolution de taux d’écrouissage, sont considérées comme valables
jusqu’à des températures de l’ordre de 0,4 Tf - 0,5 Tf . Au delà, les processus de déformation sont
sensiblement différents et il n’est plus possible de considérer être dans un cadre équivalent. Cepen-
dant, il est tout à fait possible d’identifier, sous couvert de bonnes hypothèses, certains paramètres.

Les échantillons étudiés pour les essais de traction quasi-statique à température ambiante et en
fluage sont présentés dans le tableau suivant. Ceux-ci ont été sélectionnés selon leur rapport t/d de
telle sorte qu’ils appartiennent aux deux régimes distincts du comportement en écrouissage et de la
loi de Hall-Petch mis en évidence précédemment à température ambiante.

Dénomination d (µm) t/d t/w Températures d’essai de traction (°C)

A10 40 40 125 -70, -20, 0, 20 (ambiante), 50, 75
150, 200, 300, 400, 500, 550,
600, 650, 700, 750, 800, 900

A5 370 4,3 13,5 -70, -20, 0, 20 (ambiante)
200, 300, 400, 500, 600,
700, 750, 800, 850, 900

Tableau 4.6: Caractéristiques microstructurales des échantillons utilisés pour l’étude du comporte-
ment mécanique à chaud de l’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm.

4.2.2 Comportement mécanique quasi-statique en traction

4.2.2.1 Généralités

La figure 4.28 présente l’évolution de la contrainte d’écoulement pour un panel de cinq tempé-
ratures différentes (T = -70 °C, 20 °C, 200 °C, 300 °C, 900 °C) et deux tailles de grains, d égal à
370 µm et 40 µm. A noter que la déformation s’étend jusqu’à un niveau de ε égal à 1 pour d égal à
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40 µm et T égal à 900 °C mais que pour des raisons de commodité, le graphique a été tronqué.
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Figure 4.28: Courbes de traction pour 5 températures différentes et deux tailles de grains : a) 40 µm
b) 370 µm

On observe que la contrainte d’écoulement s’abaisse à mesure que la température augmente, à
l’inverse de l’allongement à rupture qui augmente. En outre, le taux d’écrouissage ne semble pas à
première vue être affecté par l’augmentation de la température sauf pour T égal à 900 °C mettant
en évidence une modification éventuelle des mécanismes de déformation.

Par ailleurs, il apparaît que diminuer la taille de grain augmente très sensiblement l’allongement
à rupture puisque pour une même température de 900 °C, celui-ci passe de ε égal à 0,25 pour un
diamètre de grain de 370 µm à ε égal à 1,06 pour d égal à 40 µm. Il en va ainsi sur toute la gamme
de températures d’essai dès lors que T est supérieure à 200 °C (473 K). Ce résultat est en bon
accord avec les observations effectuées par Woo et al. sur un alliage c.f.c. de Al-4Mg-0,4Sc à une
température de 450°C, pour des tailles de grains comprises entre 67 µm et 100 µm [Woo et al. 2003].

La figure 4.29 présente l’évolution de la déformation à rupture, εrupt en fonction de la tempéra-
ture.
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Figure 4.29: Evolution de la déformation à rupture, εrupt en fonction de la température pour deux
tailles de grains sur des échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm

Pour les deux tailles de grains, l’allongement à rupture ne varie pas ou peu pour des tempéra-
tures comprises entre -70 °C et 20 °C avant d’augmenter sensiblement lorsque la température est
égale à 200 °C. L’allure des courbes obtenue est sensiblement la même pour les deux diamètres de
grains. Pour un diamètre de grain de 40 µm, l’allongement à rupture augmente sensiblement dès
que la température atteint 200 °C (εrupt = 0,45) puis croît lentement jusqu’à εrupt égal à 0,6 pour T
égal à 550 °C . Pour d égal à 370 µm, εrupt décroît légèrement de 0,6 pour T égal à 200 °C à 0,5
pour T égal à 650 °C. Passé ces points, les différences entre les courbes se font plus marquées :

d = 40 µm , εrupt chute fortement jusqu’à une valeur de 0,39 atteinte pour T égal à 650 °C avant de
croître à nouveau de façon très forte jusqu’à 1,02 pour T pour 900 °C

d = 370 µm , εrupt chute brusquement à 0,16 pour T égal à 800 °C puis augmente légèrement jus-
qu’à εrupt égal 0,23 pour T égal à 900 °C

Ainsi, le trou de ductilité présenté 4.27 est bien observé pour l’alliage Ni20wt.%Cr . Toutefois, sa
température d’apparition ainsi que la chute observée de εrupt semble fortement dépendante de la
taille de grains.

Les températures correspondant au trou de ductilité (650 °C et 800 °C) coïncident avec les
changements notables d’écrouissage observés sur les courbes de traction, ce qui suggère une modi-
fication des mécanismes de déformation. Cela est d’ailleurs en bon accord avec les travaux de Du-
dova et al. qui établissent la température de transition autour de 700 °C pour un alliage Ni20wt.%Cr
[Dudova et al. 2009]. En dessous de la valeur critique, le mécanisme de déformation est de type
diffusion d’atomes de nickel en « tunnel » (pipe diffusion) dans une solution solide de Ni-20%Cr,
au delà il s’agit d’un mécanisme de montée des dislocations contrôlé par la diffusion des atomes
de nickel dans la solution solide. Par ailleurs, Dudova et al. mettent en évidence l’existence d’un
mécanisme de déformation avec seuil de contrainte à l’instar de celui existant pour les alliages dis-
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persoïdes. Leurs observations en microscopie électronique à transmission ne mettant en évidence
aucune particule de taille supérieure à 7 nm, ils s’appuyent sur l’existence probable de zones d’ordre
à courte distance pour expliquer ce comportement jusqu’à une température de 700 °C. Au delà, des
barrières de type Lomer-Cottrell expliqueraient le comportement observé et la différence de la va-
leur de contrainte seuil. Cependant, ils n’ont pu observer aucune zone d’ordre directement [Dudova
et al. 2009]. Marucco et Nath avancent également l’hypothèse d’une compétition entre les méca-
nismes de déformation et les mécanismes de recristallisation, voire de mise en ordre, opérant à
ces températures [Marucco et Nath 1988]. Cependant, nos essais en DSC révélent que l’ordre au
sein de l’alliage Ni20wt.%Cr n’est plus stable au delà d’une température d’environ 570 °C pour
l’épaisseur 1,6 mm (figure 2.12a). Ceci est donc en contradiction avec la persistance d’une valeur
de contrainte seuil identique jusqu’à 700 °C due à de l’ordre à courte distance. De plus, au cours de
nos essais mécaniques, les éprouvettes ne sont mises en charge qu’après avoir été stabilisées une
heure à la température de consigne. Or, on observe bien une transition de comportement pour une
température aux environs de 700 °C. Enfin, l’analyse plus précise des résultats obtenus révèle une
modification de la température de transition en fonction du diamètre de grain qui n’est pas expli-
quée simplement par l’existence de l’ordre à courte distance. Par ailleurs l’ampleur de ce trou de
ductilité en fonction de d n’est pas non plus expliqué. Une hypothèse éventuelle serait que si l’ordre
est effectivement responsable du comportement observé, les zones d’ordre à courte distance se for-
meraient principalement aux abords des joints de grains. En conclusion sur ce point, une étude plus
approfondie semble nécessaire afin d’expliquer plus précisément les mécanismes de déformation à
l’œuvre et la transition observée.

Par conséquent, l’étude suivante se limite aux températures inférieures ou égales à 600 °C, en
deçà de la température de transition des mécanismes de déformation.

4.2.2.2 Evolution de l’écrouissage en température

La figure 4.30 présente un exemple d’évolution du taux d’écrouissage en fonction de la contrainte
vraie ainsi que les grandeurs utilisées dans la suite dans ce paragraphe : σv la contrainte de « mise
à l’échelle », θDeb II, qui est le taux d’écrouissage marquant l’entrée en stade II (à ne pas confondre
avec θII, utilisé précédemment, qui est le taux d’écrouissage en stade II). La définition des trois
stades d’écrouissage est rappelé sur cette même figure.

RUDLOFF Mathieu 114



4. Etude du comportement mécanique d’une épaisseur

8000

6000

4000

2000

0

T
au

x 
d'

éc
ro

ui
ss

ag
e 

(M
P

a)

600400200
Contrainte Vraie (MPa)

sv

qDeb II

I II III

Figure 4.30: Exemple d’évolution du taux d’écrouissage en fonction de la contrainte vraie et valeurs
caractéristiques relevées.

Par ailleurs, l’évolution du module de cisaillement en fonction de la température pour un alliage
Ni20wt.%Cr est donnée par la relation suivante [Calvarin-Amiri 1998] :

µ = µ0(1+
T −300

TM

TM

µ0

dµ
dT

) (4.19)

avec TM la température de fusion (1 673 K), µ0 le module de cisaillement à 300 K (81 300 MPa)

et
TM

µ0

dµ
dT

égal à -0,5 [Calvarin-Amiri 1998]. Il est alors commode de normer le taux d’écrouissage

Θ, qui est une fonction de µ, par ce dernier.

La figure 4.31 présente l’évolution du taux d’écrouissage normé par le module de cisaillement
en fonction de la contrainte vraie pour différentes températures et deux tailles de grains.

Pour d égal à 40 µm, le taux d’écrouissage est purement décroissant et ce quelle que soit la
température considérée. L’augmentation de celle-ci semble toutefois diminuer la déclivité du stade
II, c’est-à-dire pour la portion de courbe comprise entre σ/µ égal à 4.10-3 et 8 à 12.10-3 en fonction
de la température. Pour d égal à 370 µm, θ est décroissant jusqu’à un minimum pour σ/µ situé aux
alentours de 1.10-3 avant d’augmenter à nouveau jusqu’à un maximum compris entre 7 et 10.10-3

selon la température considérée puis de chuter brutalement jusqu’à la rupture. L’effet le plus notable
de la température est de translater les courbes d’écrouissages et ce pour les deux tailles de grains
étudiées, en accord avec les travaux de Kocks et Mecking [Kocks et Mecking 2003].
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(a) d = 40 µm (b) d = 370 µm

Figure 4.31: Taux d’écrouissage normé par le module de cisaillement en fonction de la contrainte
vraie pour différentes températures et deux tailles de grains pour des échantillons d’alliage
Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm

Les droites hachurées visibles sur les figures 4.31a et 4.31a matérialisent une relation linéaire
existant entre le taux d’écrouissage d’entrée en stade II et la contrainte associée. Ce type de rela-
tion se retrouve expérimentalement sur un nombre important d’alliages [Kocks et Mecking 2003].
A titre indicatif, compte tenu de la grande dispersion des points, les valeurs des coefficients direc-
teurs des droites sont c1 égal à 3,5 et c2 égal à 8. La taille de grains semble donc influer sur la valeur
du coefficient c. Ceci peut s’expliquer en partie par le fait que celui-ci est extrêmement sensible
aux modifications de texture microstructurale [Kocks et Mecking 2003, Sevillano 1993]. Or, les
densités maximales de pôles relevées sur les figures de pôles entre les échantillons de diamètre de
grain 40 µm et 370 µm sont respectivement de 1,97 et 5,79.

Par ailleurs, l’existence de cette relation de proportionnalité démontre que la dépendance à la
température et à la vitesse de déformation du stade II est sensiblement la même que celle du stade I,
aucun mécanisme de déformation thermiquement activé supplémentaire n’est nécessaire [Kocks et
Mecking 2003]. L’étude du stade II, de façon analogue à celle mise en place par Kocks et Mecking
pour le stade I est alors possible. Il s’avère en outre que le paramètre « normatif », σv nous semble
moins sensible au changement de dispositifs expérimental que θDeb II.

La figure 4.32 présente l’évolution de θ en fonction de la contrainte vraie normée par σv pour
différentes températures et deux tailles de grains.
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Figure 4.32: Taux d’écrouissage en fonction de la taille de grain pour différentes température et
pour des échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm

D’une façon générale, lorsque la température augmente, le taux d’écrouissage diminue, quelle
que soit la taille de grains. Ceci est en accord avec les multiples observations effectuées sur divers
métaux et alliages qu’il s’agisse de monocristaux ou de polycristaux [Kocks et Mecking 2003, Se-
villano 1993]. De plus, θ est plus élevé pour une faible taille de grain, ce qui est un constat déjà
effectué pour le comportement à température ambiante.

Par ailleurs, il apparaît que le stade I des courbes normées peut être confondues avec une bonne
approximation. En outre, l’allure des courbes en stade II peut être représentée par une courbe maî-
tresse. De plus, le stade II démarre pour un niveau de contrainte sensiblement équivalent pour
toutes les températures, confirmant ainsi la relation linéaire observée précédemment. Ainsi les mé-
canismes physiques à l’origine de la déformation en fin de stade I, comme en début du stade II, sont
sensibles à la température. Ces diverses observations sont en accord avec les travaux de Kocks et
al. [Kocks et Mecking 2003]. L’équation d’Arrhenius suivante permet donc de déterminer l’énergie
d’activation de ces mécanismes [Kocks et Mecking 2003] :

∆G = A · ln(σ0

σv
) (4.20)

avec A une constante matériau. Il vient alors que :

∆G = kT .ln(ε̇0/ε̇) (4.21)

Il est alors possible d’écrire la relation suivante [Kocks et Mecking 2003] :

σv

µ
=

σv0

µ0
[1− (

1
g0

kT
µb3 ln(

ε̇0

ε̇
))1/2])2 (4.22)
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avec g0 l’ordonnée à l’origine d’une fonction g [Kocks et Mecking 2003].

La figure présente la variation de
σv

µ
en fonction de la fonction [(

1
g0

kT
µb3 ln(

ε̇0

ε̇
)]1/2 pour les deux

tailles de grains. Les valeurs expérimentales obtenues par Kocks [Kocks et Mecking 2003] pour le
nickel ont également été reportées.

Figure 4.33: Evolution de
σv

µ
en fonction de [(

1
g0

kT
µb3 ln(

ε̇0

ε̇
)]1/2 pour alliage Ni20wt.%Cr d’épais-

seur 1,6 mm et deux tailles de grains, d = 40 µm et d = 370 µm, ainsi que les données obtenues pour
du nickel d’après [Kocks et Mecking 2003].

Si l’on considère l’équation 4.22 comme valide, il est possible d’effectuer une régression li-
néaire pour les valeurs obtenues sur les deux tailles de grains. Les résultats obtenus sont figurés en
pointillés sur la figure 4.33. Il en ressort que la taille de grain influe peu sur l’énergie d’activation
des mécanismes physiques. En effet, les valeurs des ordonnées à l’origine, (

σv

µ
)0 sont respective-

ment de 0,080 pour une taille de grain de 370 µm et 0,073 pour d égal à 40 µm. Ces grandeurs sont
en outre comparables à celles observées pour le nickel ((

σv

µ
)0 = 0,102). Toutefois, Kocks observe

une augmentation de (
σv

µ
)0 lorsque l’énergie de faute d’empilement diminue, ce que nous n’obser-

vons pas en comparant nos données aux leurs.

Ces diverses observations laissent donc supposer qu’il n’apparaît pas de régime mécanique
spécifique en température autres que ceux observés à température ambiante lorsque le nombre de
grains dans l’épaisseur est en deçà d’une valeur critique.

Les résultats obtenus en température suggèrent donc qu’il est possible d’utiliser des méthodes
de mises à l’échelle dans le but de prévoir le comportement à chaud a priori [Kocks et Mecking
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2003]. Il reste ainsi à analyser l’évolution des paramètres spécifiques au stade II. La figure 4.34a
présente l’évolution du paramètre ∆II (équation 4.16) en fonction de la température pour les deux
tailles de grains.
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Figure 4.34: Evolution des paramètres (a) ∆II et (b) ∆II/µ en fonction de la température pour deux
tailles de grains.

∆II diminue linéairement lorsque la température augmente, ce qui est conforme à l’équation
4.16 puisque le module de cisaillement µ est lui même une fonction linéaire décroissante de la tem-
pérature comme l’indique l’équation 4.19. Il existent donc une relation linéaire entre ∆II et µ(T ).
Toutefois, les changements apportés aux moyens de mesure (dus à l’utilisation de matériels d’essais
différents selon la température désirée) sont la cause probable de la modification significative du
comportement pour les températures inférieures à 150 °C.

La figure 4.34b présente l’évolution de ∆II normée par la module de cisaillement µ(T ). Cela met
en évidence une légère décroissance de ∆II en fonction de la température ce qui est possiblement
dû à une évolution, faible, de β avec la température comme le suggère Mecking [Mecking 1977].
Cette faible variation ainsi que l’ordre de grandeur de ∆II/µ sont par ailleurs en bon accord avec les
observations effectuées sur des polycristaux d’argent, de cuivre et d’aluminium [Mecking 1977]. Il
apparaît ainsi que, indépendamment de la taille de grains, l’évolution du module de cisaillement en
fonction de la température est à l’origine des changements constatés sur ∆II.
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Figure 4.35: Evolution des paramètres (a) (σθ)0 et (b) (σθ)0/µ en fonction de la température pour
deux tailles de grains.

(σθ)0 (figure 4.35) diminue également en fonction de la température. En outre, il apparaît que le
paramètre µ n’est pas à l’origine de la diminution de (σθ)0, ou du moins de façon très peu marquée,
puisque le comportement de (σθ)0/µ2 est similaire à celui de (σθ)0. De fait, il semble nécessaire
de considérer dans l’équation 4.14 que le paramètre de restauration dynamique jusqu’ici négligé à
température ambiante en stade II doit être pris en compte pour les températures considérées. Ainsi,
(σθ)0 devient :

(σθ)0 =
α2µ2M3kGNDb

2d
+ f (P,T , ε̇,si) (4.23)

Or dans la fonction f, les paramètres ε̇ et si sont a priori constants. En effet, la vitesse de défor-
mation est fixée et identique pour tous les essais. si représente le type de structures de dislocations
rencontrées au sein du matériau. Or, les variations observées sur ∆II ne semblent être due qu’à
l’évolution de µ, impliquant que β reste constant, cela suggère que les structures de dislocations
restent identiques. Ce résultat est concordant avec les travaux de Blum [Blum 1993]. Par ailleurs,
les observations en microscopie électronique à transmission effectuées par Dudova et al. sur un
alliage Ni20wt.%Cr confirme qu’en deçà de 600 °C, les structures observées sont identiques à
celles observées à température ambiante (réseaux de Taylor) [Dudova et al. 2009]. L’effet de la
température est bien plus marqué sur les échantillons à petites tailles de grains puisque (σθ)0 passe
progressivement d’une valeur positive (≈ 460 000 MPa2 pour T égal à -70 °C) pour des tempéra-
tures inférieures à 200 °C à une valeur négative pour les températures au delà, avec un minimum
d’environ - 125 000 MPa2 pour T égal à 500 °C. L’effet durcissant des dislocations notamment
de celles géométriquement nécessaires est affaibli par un phénomène de restauration dynamique.
Cela peut s’expliquer par l’augmentation de la mobilité des dislocations due à l’apport d’énergie
favorisant en cela l’élimination des dipôles. A ce titre, la figure 4.36 présente l’évolution de la
déformation de début du stade II en fonction de la température pour les deux tailles de grains.
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Figure 4.36: Evolution de la déformation de début du stade II en fonction de la température pour
deux tailles de grains sur des échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm

Plus la température augmente, plus l’apparition du stade II est retardée et ce pour les deux tailles
de grains. Cependant, le retard observé est d’autant plus important que la taille de grain est faible.

En premier lieu, ce phénomène de retard d’entrée en stade II en fonction de la température
est cohérent avec les mécanismes d’écrouissage et a été longuement analysé [Blum 1993, Kocks
et Mecking 2003, Sevillano 1993]. Il peut être analysé comme un « allongement » du stade I. En
effet, θI est fortement décroissant, signe que des mécanismes de restauration dynamiques sont à
l’oeuvre. Schématiquement, l’activation du seul système de glissement {111}<110> conduit à la
formation de dipôles et de multipôles résultant d’une interaction attractive de dislocations appar-
tenant à des plans de glissement voisins ou de multiples glissement déviés très localisés. Dès lors,
le taux d’annihilation des dislocations est supérieur à celui de leur création. Ce phénomène inter-
vient par ailleurs principalement aux abords des joints de grains, zone privilégiée de formation des
dislocations géométriquement nécessaires (voir chapitre 1). Or, l’élévation de température favorise
la mobilité des dislocations, notamment le glissement dévié et la montée des dislocations. C’est
ainsi que cette annihilation localisée des dipôles est encouragée ce qui, au niveau macroscopique,
revient à retarder l’activation des systèmes secondaires et donc l’apparition du durcissement visible
en stade II.

Ainsi, les différences d’évolution de εI/II en fonction de la taille de grains peuvent être mises en
relation avec l’effet de la taille de grain sur le paramètre (σθ)0. Plus spécifiquement la sensibilité
plus marquée de l’évolution du paramètre (σθ)0 en fonction de la température pour les faibles tailles
de grains s’explique alors par l’effet des joints de grains et de leur densité. En effet, ceux-ci sont à
l’origine des dislocations géométriquement nécessaires, qui elles même participent à l’écrouissage
au sein du grain par l’incidence de leurs champs de contraintes élastiques sur les autres dislocations.
Il s’agit (voir chapitre 1) de la principale raison des différences observées sur (σθ)0 entre les faibles
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tailles et les tailles de grains les plus importantes à température ambiante. Or la température :

• favorise l’annihilation des dipôles de dislocations existants
• favorise le déplacement des dislocations entre et aux abords des joints de grains, rendant

ceux-ci presque « transparents ». Cela permet l’annihilation de dipôles potentiels existants
entre deux grains

De fait, l’effet durcissant des joints de grains, représenté par (σθ)0, est fortement amoindri lorsque
la température augmente, ce qui explique sa forte baisse pour une taille de grain égale à 40 µm où
le durcissement à température ambiante dû aux joints de grains est important. Au contraire pour
la taille de grain de 370 µm, l’effet de joint de grain est déjà particulièrement faible à température
ambiante. En outre, la probabilité d’existence de dipôles de dislocations entre deux grains voisins
est plus mince, ce qui peut notamment expliquer sa relative stabilité.

4.2.3 Synthèse : Comportement mécanique en température

L’étude du comportement mécanique de l’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm à chaud pour
deux tailles de grains appartenant aux deux régimes de la loi de Hall et Petch observés à température
ambiante met en évidence les points suivants :

• La taille de grain modifie le domaine correspondant au trou de ductilité de l’alliage Ni20wt.%Cr
une grande taille de grain retardant son apparition.
• Aucun mécanisme d’écrouissage en température autre que ceux observés à température am-

biante n’apparaît quel que soit le rapport t/d considéré.
• L’évolution du paramètre (σθ)0 observée pour les faibles tailles de grains semble due à une

atténuation des effets durcissants des joints de grains sous l’effet de la température.
• Les paramètres caractéristiques de l’écrouissage en stade II observés à température ambiante

évoluent différemment. ∆II diminue de façon analogue pour les deux tailles de grains. Cette
baisse est pilotée par l’évolution de µ. (σθ)0 est profondément modifié pour les faibles tailles
de grains mais reste invariant dans le cas des tailles de grains importantes.

Ces divers résultats suggèrent que malgré l’existence de modifications profondes du comportement
mécanique à température ambiante dès lors que le nombre de grains dans l’épaisseur est modifié,
celles-ci n’altèrent pas les possibilités de prédiction en première approche du comportement en
écrouissage de l’alliage Ni20wt.%Cr à l’aide du modèle de Kocks et Mecking [Kocks et Mecking
2003]. En effet, à partir d’une courbe maîtresse dans chacun des domaines de la loi de Hall et Petch,
il est possible à l’aide des droites d’activations (figure 4.33) et d’un modèle simple d’évolution du
module de cisaillement, µ, d’obtenir l’évolution de l’écrouissage pour une température quelconque.
Ce résultat n’est cependant valable dans le cas de l’alliage Ni20wt.%Cr que pour des températures
inférieures ou égales à 600 °C.
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Chapitre 5

Etude complémentaire : effet d’une variation
d’épaisseur.
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Dans ce chapitre des essais complémentaires à température ambiante sont réalisés sur deux
épaisseurs de tôles supplémentaires d’alliage Ni20wt.%Cr . La taille de grain des éprouvettes est
également modifiée afin d’obtenir différents rapport t/d. Le but est de comparer les effets d’une va-
riation du nombre de grains dans l’épaisseur due à un changement d’épaisseur par rapport à une
modification de la taille de grain. Par conséquent, l’étude du comportement mécanique d’échan-
tillons présentant un diamètre moyen de grains identique sera privilégiée. Dans une seconde partie,
quelques résultats d’observations en microscopie à transmission seront mis en relation avec ceux
obtenus au chapitre précédent.

123



5.1. Comportement mécanique d’échantillons d’épaisseurs variables

5.1 Comportement mécanique d’échantillons d’épais-
seurs variables

5.1.1 Comportement mécanique en traction simple

Rappelons qu’il est possible de faire évoluer pour chaque épaisseur la taille de grain dans l’op-
tique d’obtenir différents rapports t/d, dont les effets peuvent ensuite être comparés dans le cadre
du formalisme de Hall et Petch par exemple.

La figure 5.1 présente quelques courbes de traction jusqu’à rupture obtenues pour des échan-
tillons de différentes tailles de grains et trois épaisseurs différentes.

Figure 5.1: Contrainte vraie en fonction de la déformation vraie pour trois épaisseurs et différentes
tailles de grains d’échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr

Les modifications du comportement mécanique (écrouissage, allongement à rupture...) qui ap-
paraissent pour chaque épaisseur suite à une modification de la taille de grain sur la figure 5.1 sont
sensiblement identiques à celles observées précédemment pur une épaisseur constante et une taille
de grains variable (chapitre 4, figure 4.1). Toutefois, les faisceaux de courbes concordent pour des
valeurs de d bien différentes en fonction de l’épaisseur considérée. A contrario, il ressort que pour
un nombre de grains dans l’épaisseur (t/d) du même ordre de grandeur, le comportement mécanique
en traction statique à température ambiante est similaire.
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5. Etude complémentaire : effet d’une variation d’épaisseur.

Les figures suivantes (5.2a à 5.2f) présentent la loi de Hall et Petch appliquée à différents ni-
veaux de déformation et pour les trois épaisseurs.

Notons immédiatement qu’il n’a pas été possible d’obtenir de résultats pour un niveau de dé-
formation de 0,25 et une épaisseur 0,125 mm , la rupture des échantillons étant intervenue avant.

Il apparaît que les échantillons des épaisseurs 0,25 mm et 0,125 mm semblent être initialement
dans le régime multicristallin (régime II de la loi de Hall-Petch) identifié au chapitre 4. Le rapport
t/d initial pour l’épaisseur 0,25 mm est en effet proche de la valeur critique de 8 déterminée pour
l’épaisseur 1,6 mm. Le paramètre d-1/2 correspondant est d’ailleurs indiqué sur les figures précé-
dentes. Par ailleurs, pour l’épaisseur 0,125, le rapport t/d initial est de 3,7.

Le tableau 5.1 présentent les valeurs des coefficients kHP
II déterminés pour chacune des épais-

seurs. Le bon accord entre les ordres de grandeurs de kHP B
II et kHP C

II avec kHP A
II semble conforter

l’hypothèse précédente.

ε kHP A
II (MPa.µm-1/2) kHP B

II (MPa.µm-1/2) kHP C
II (MPa.µm-1/2)

0,06 3 563 3 553 3 193
0,1 4 574 4 063 4 354
0,18 5 762 4 675 5 700
0,25 5 534 4 652 -

Tableau 5.1: Valeurs des coefficients kII de la loi de Hall et Petch pour les trois épaisseurs d’alliage
Ni20wt.%Cr

En outre, il semble qu’il existe bel et bien une transition dans la loi de Hall et Petch du matériau
pour les épaisseurs 0,25 mm et 0,125 mm mais celle-ci marque le passage d’un comportement où
le matériau est très sensible à la taille de grain, caractéristique du régime II, à un comportement
où la sensibilité est bien moindre voire nulle (figure 5.3). Il s’agirait donc à fortiori d’une nouvelle
transition de comportement, établissant l’existence d’un troisième régime, comme supposé dans le
chapitre 4 pour l’épaisseur 1,6 mm. Ce régime III apparaîtrait pour les valeurs de d-1/2 égales à 0,04
pour l’épaisseur 1,6 mm (t/d = 4) et 0,12 pour les épaisseurs 0,25 mm (t/d = 3,6) et 0,125 mm (t/d
= 1,8) et ce indépendamment du niveau de déformation considéré. L’existence de cette deuxième
transition suite à laquelle la contrainte d’écoulement varie peu voire pas en fonction de d-1/2 est au
demeurant en bon accord avec les travaux de Janssen et al relatifs à l’aluminium [Janssen et al.
2006].
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Figure 5.2: Influence du paramètre d-1/2 sur le comportement mécanique d’échantillons d’alliage
Ni20wt.%Cr d’épaisseur variables (t = 1,6 mm, 0,25 mm et 0,125 mm).
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5. Etude complémentaire : effet d’une variation d’épaisseur.

La figure 5.3 reprend l’évolution de la contrainte vraie en fonction de d-1/2 à un niveau de défor-
mation ε égal à 0,18 en mentionnant les différents régimes de la loi de Hall et Petch préalablement
identifiés.

Figure 5.3: Evolution de la contrainte vraie en fonction de d-1/2 pour trois épaisseurs d’alliage
Ni20wt.%Cr . Régimes de la loi de Hall et Petch identifiés

La figure 5.4 présente l’évolution de la contrainte normalisée en fonction du rapport t/d pour
différentes épaisseurs. La valeur de normalisation est la contrainte maximale atteinte pour l’épais-
seur donnée.
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Figure 5.4: Evolution de la contrainte normalisée à un niveau de déformation donné en fonction de
t/d
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5. Etude complémentaire : effet d’une variation d’épaisseur.

Le rapport délimitant la transition entre chacun des régimes de comportements mécaniques
évolue peu en fonction de la déformation. Celui marquant le passage du régime I à II se situait aux
alentours de 8 (cf chapitre 4), et d’après les graphiques précédents, celui marquant la transition du
régime II à III s’établit entre 2 et 4.

Il convient de faire une remarque sur le haut niveau de contrainte atteint pour les grands rapports
t/d (i.e. les faibles tailles de grains) sur les épaisseur 0,25 mm et 0,125 mm. En effet, compte tenu du
rapport t/d initial sur chacune de ces épaisseurs, les traitement thermiques effectués ne sont que des
recuits de faible durée, afin d’éliminer si possible l’écrouissage des tôles brutes de livraison tout en
assurant une croissance limitée de la taille des grains. Cependant ces traitements thermiques ne sont
peut être pas suffisants pour résorber l’écrouissage préalable des échantillons, ce qui expliquerait
le résultat obtenu. En effet, Simons et al. observent des différences similaires sur les niveaux de
contraintes d’écoulement entre des échantillons minces de cuivre de taille de grain identique brut
de livraison et recuits [Simons et al. 2006].

5.1.2 Etude de l’écrouissage en stade II

La figure 5.5 présente l’évolution du taux d’écrouissage θ en fonction de la déformation pour
différentes éprouvettes d’alliage Ni20wt.%Cr . Les variations de θ observées au chapitre précédent
avec l’accroissement de la taille de grain, principalement une forte chute du niveau d’écrouissage
en stade II, se retrouvent pour les différentes épaisseurs. Par ailleurs, l’évolution de θ est quasi
similaire, pour la taille de grain la plus importante obtenue sur l’épaisseur considérée, c’est-à-dire
d égal à 730 µm, 230 µm et 300 µm pour respectivement 1,6 mm, 0,25 mm et 0,125 mm. Néanmoins,
le rapport t/d pour ces trois cas est proche de 1, ce qui laisse supposer son importance sur le taux
d’écrouissage au moins lorsqu’il approche de l’unité.
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Figure 5.5: Evolution du taux d’écrouissage en fonction de la déformation

L’évolution de σθ en fonction de la contrainte, visible sur la figure 5.6, met en évidence que la
réduction d’épaisseur induit, au premier abord, des effets semblables à ceux observés au chapitre
précédent sur des échantillons d’épaisseur 1,6 mm dont on a fait croître la taille de grain. Par
ailleurs, l’activation du stade II se situe peu après que la limite d’élasticité ait été atteinte dans tous
les cas.
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5. Etude complémentaire : effet d’une variation d’épaisseur.
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Figure 5.6: Evolution de la fonction σθ en fonction de la contrainte vraie σ

Ainsi, il semble intéressant d’étudier l’évolution des différents paramètres caractérisant l’écrouis-
sage en stade II sur des échantillons d’épaisseurs différentes mais pour des tailles de grains sensi-
blement identiques. L’étude plus spécifique des échantillons présentant des tailles de grains proches
de 40, 70, 130 et 220 µm a donc été réalisée. Les caractéristiques de ceux-ci sont récapitulées dans
le tableau 5.2. Les régimes de la loi de Hall-Petch auxquels ils appartiennent sont également men-
tionnés entre parenthèses.

d1 t/d1 d2 t/d2 d3 t/d3 d4 t/d4

(µm) (µm) (µm) (µm)

A (1,6 mm) 40 40 70 23 130 12,3 220 7,3
(I) (I) (I) (II)

B (0,25 mm) 45 5,5 67 3,7 134 1,9 230 1,1
(II) (II) (I) (I)

C (0,125 mm) 41 3,1 62 2 120 1 300 0,4
(II) (II) (I) (I)

Tableau 5.2: Récapitulatif des différentes caractéristiques microstructurales des échantillons utilisés
pour étudier l’influence de l’épaisseur sur le comportement en écrouissage de l’alliage Ni20wt.%Cr

L’évolution de l’écrouissage latent ∆II, définie par l’équation 4.15, en fonction de la taille de
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5.1. Comportement mécanique d’échantillons d’épaisseurs variables

grain pour les trois épaisseurs étudiées est visible sur la figure 5.7a.

(a) (b)

Figure 5.7: Evolution du paramètre ∆II pour trois épaisseurs d’échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr
a) en fonction de la taille de grain b) en fonction de t/d

∆II évolue de façon similaire avec la taille de grain et ce indépendamment de l’épaisseur consi-
dérée. Il augmente tout d’abord de façon assez rapide jusqu’à ce que la taille de grain atteigne
environ 120 µm, valeur au delà de laquelle ∆II sature à environ 2500 MPa pour les épaisseurs
1,6 mm et 0,25 mm, 2700 MPa pour l’épaisseur 0,125 mm.

La figure 5.7b présente l’influence de l’épaisseur au travers du rapport t/d. Lorsque l’épaisseur
diminue, le taux d’écrouissage latent semble augmenter et ce pour les quatre tailles de grains étu-
diées. L’effet de t sur ∆II est donc semblable à celui de la taille de grain (cf figure 4.18b).

L’évolution du second paramètre contribuant à l’écrouissage en stade II, (σθ)0, en fonction du
rapport t/d est présenté sur la figure 5.8a.
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Figure 5.8: Evolution du paramètre (σθ)0 pour trois épaisseur d’échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr
a) en fonction de t/d b) en fonction de t pour trois tailles de grain

Pour l’épaisseur 1,6 mm, (σθ)0 chute fortement dès lors que t/d se situe aux alentours de 15,
tout en restant positif. Puis lorsque t/d est inférieur ou égal à 8, (σθ)0 est négatif. Pour les épais-
seurs 0,25 mm et 0,125 mm, (σθ)0 chute également très rapidement et devient négatif dès que t/d se
situe aux alentours de, respectivement, 5 et 4. Les rapports t/d initiaux s’approchant de ces valeurs
critiques, (σθ)0 est très proche de 0 et rapidement négatif pour l’ensemble des tailles de grains
considérées. Seul le premier point pour l’épaisseur 0,125 mm fait exception. Cela conforterait l’hy-
pothèse d’un écrouissage préalable de l’échantillon non résorbé par le recuit de détensionnement.
Enfin, dès lors que (σθ)0 est négatif, indépendamment de l’épaisseur considérée, la valeur de celui-
ci semble ne plus dépendre, ou très peu, du rapport t/d.

De l’étude de la figure 5.8a, il ressort également que pour les échantillons d’épaisseur 0,25 mm
possédant une faible taille de grains, l’évolution linéaire de (σθ)0 en fonction de t/d, déterminée
au chapitre précédent, est respectée. L’écart au comportement attendu, observé pour t/d inférieur
à 4-5 sur les deux nouvelles épaisseurs, c’est-à-dire relativement proche de celui déterminé sur
l’échantillon épais (8), suggère donc l’apparition d’effets de surface , conformément aux travaux
de Mecking [Mecking 1977]. Cela est conforté par l’analyse de la figure 5.8b, qui est extraite de
la figure 5.8a et met en valeur l’évolution de (σθ)0 pour quatre tailles de grains semblables sur les
trois épaisseurs. Il apparait alors qu’une réduction de l’épaisseur entraîne un effet analogue à une
augmentation de la taille de grain, à savoir que (σθ)0 décroit très fortement, passant d’une valeur
positive, caractéristique des polycristaux d’alliage Ni20wt.%Cr , à une valeur négative, caractéris-
tique des monocristaux réels. Le rapport t/d de transition entre les valeurs positives et négatives de
(σθ)0 se situant autour de 8.

L’abaissement du rapport critique t/d de transition avec l’épaisseur peut en outre s’expliquer en
rappelant que (σθ)0 traduit la contribution au durcissement des joints de grains. Par conséquent,
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5.1. Comportement mécanique d’échantillons d’épaisseurs variables

à t/d identique, il est envisageable que le durcissement induit par les joints de grains compense
plus fortement l’adoucissement dû aux effets de surfaces pour une faible épaisseur, le diamètre des
grains étant plus petit. Ceci expliquerait notamment la valeur encore positive de (σθ)0 observée
pour un rapport t/d égal à 4 sur l’épaisseur 0,125 mm (d = 41 µm).

Enfin, il est possible d’étudier l’évolution du paramètre β en fonction de la taille de grain pour
les trois épaisseurs, ainsi que du rapport t/d. Celui-ci peut en effet être déterminé pour chaque
valeur de ∆II, à l’aide de l’équation 4.16 et des valeurs de α, µ et M préalablement utilisées au
chapitre 4. Les figures 5.9a et 5.9b présentent les résultats obtenus. Ainsi, β diminue lorsque la
taille de grain augmente ou lorsque l’épaisseur diminue à taille de grain constante. D’un point de
vue physique, cela signifie que soit le libre parcours moyen (Λ) augmente, soit la distance inter-
dislocations (l) diminue ou une combinaison des deux phénomènes. Pour un niveau de déformation
donné, à épaisseur constante et pour une taille de grain croissante, il est raisonnable de faire les
hypothèses suivantes :

• Une croissance du libre parcours moyen, du fait notamment d’une distance entre joints de
grains plus importante.
• Un accroissement de la distance inter-dislocation, un abaissement du niveau de contrainte

entraînant un abaissement de la densité de dislocations totale.

Ces deux phénomènes ayant des conséquences antagonistes sur β, nos observations tendent à mon-
trer que l croît plus vite que Λ ne diminue.

D’après la figure 5.9b, il semble qu’une réduction d’épaisseur à taille de grain constante ait des
effets similaires sur β. Le niveau de contrainte observé pour un niveau de déformation donné étant
moindre lorsque t diminue, l’effet sur la distance inter-dislocations est à priori le même. De plus, il
est probable qu’une épaisseur dont l’ordre de grandeur est le même que celui de la taille de grain
ait un effet sur le libre parcours moyen des dislocations, encore plus si celle-ci est inférieure au
diamètre moyen des grains, les surfaces libres étant des barrières physiques.
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(a) (b)

Figure 5.9: Evolution du paramètre β pour trois épaisseurs d’échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr a)
en fonction de la taille de grain b) en fonction de t/d

La contrainte σI/II, marquant l’entrée en stade II, est sensiblement égale à la limite d’élasticité,
indépendamment de l’épaisseur et de la taille de grain considérées.

La modification de la contrainte de transition entre les stades II et III, σII/III, en fonction du rap-
port t/d pour trois épaisseurs d’alliage Ni20wt.%Cr est présentée sur la figure 5.10a. La figure 5.10b
présente l’évolution de σII/III pour les quatre tailles de grains similaires sur les trois épaisseurs. 5.8a.

(a) (b)

Figure 5.10: Evolution de la contrainte de transition entre les stades II et III, σII/III pour trois épais-
seur d’échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr a) en fonction de t/d b) en fonction de t pour quatre tailles
de grain
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Il ressort que σII/III est bien dépendante de t/d. Cette contrainte est stable pour les rapports les
plus importants puis décroit fortement lorsque t/d atteint une valeur seuil que l’on peut estimer aux
alentours de 8. De plus, les résultats obtenus sur les épaisseurs 0,25 mm et 0,125 mm sont en bon
accord avec ceux correspondant à l’épaisseur 1,6 mm. Enfin, la figure 5.10b met bien en évidence
un phénomène physique similaire à une réduction de la taille de grain lorsque l’épaisseur diminue.

Enfin la figure 5.11a présente l’évolution de la longueur du stade II en fonction du rapport t/d
pour trois épaisseurs distinctes. Les données obtenues sur les deux épaisseurs supplémentaires sont
là aussi en bon accord avec celles étudiées au chapitre 4 (figure 4.22a). La longueur du stade II
augmente régulièrement à mesure que t/d diminue. En deça d’un rapport critique proche de 10,
la croissance s’accélère pour atteindre des valeurs de 0,16, à comparer à la plage initiale qui est
proche de 0,09 dans le cas de l’épaisseur 1,6 mm.

(a) (b)

Figure 5.11: Evolution de la longueur du stade II, ∆εII, pour trois épaisseur d’échantillons d’alliage
Ni20wt.%Cr a) en fonction de t/d b) en fonction de t pour quatre tailles de grain

5.1.3 Etude des partitions des contraintes

Les travaux déjà réalisés par Faugas et Haddou sur du nickel et de l’acier 316L [Feaugas 1999,
Haddou 2003] montrent que l’analyse des essais mécaniques, et plus particulièrement des évolu-
tion des différentes partitions des contraintes peuvent être mis en rapport avec les mécanismes de
glissements microstructuraux.

L’étude des partition de la contrainte et plus précisément l’analyse de l’évolution de la contrainte
interne, X et de la contrainte effective, σeff effectuée au chapitre 4 a permis de mettre en évidence
que seule X semble être affectée par une modification du rapport t/d, σeff y étant apparemment in-
sensible. Les figures 5.12a et 5.12b présentant l’évolution des composantes σeff et X pour une taille
de grain constante (d = 120 µm) et deux rapports t/d semble confirmer ce résultat.
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Figure 5.12: Evolution des composantes de la partition de la contrainte, X et σeff, en fonction du
rapport t/d pour d constante et environ égal à 120 µm.

La contrainte effective, σeff évolue peu ou pas avec une diminution du rapport t/d. A contrario,
la contrainte interne, X, diminue à mesure que t/d diminue. Ces résultats semblent en accord avec
ceux présentés au chapitre 4. Les modifications de la contrainte interne avec t/d pourraient notam-
ment traduire une diminution des contraintes intragranulaire due à un adoucissement des structures
denses de dislocations du réseaux de Taylor (paragraphe 4.1.3.3). Ce résultat est toutefois à nuan-
cer compte tenu du faible nombre de courbes expérimentales disponibles. Cela est dû à la fois au
nombre d’épaisseurs de tôle d’alliage Ni20wt.%Cr à disposition mais également à l’impossibilité
d’employer la méthodologie d’analyse par corrélation d’image en l’état actuel pour des essais de
charge/décharge fiables, c’est-à-dire non entachés d’incertitudes importantes.

5.1.4 Analyse de l’effet statistique lié au rapport t/d ou w/d

Cet effet est conjoint à la baisse du nombre de grains dans l’épaisseur et n’est pas à proprement
parler un effet de taille. Il explique notamment l’éventuelle dispersion observée sur les résultats
d’essais mécaniques pour les échantillons présentant un faible nombre de grains dans l’épaisseur
ou la largeur, comme Janssen l’a montré (figure 5.13)[Janssen et al. 2008].
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Figure 5.13: Courbes de tractions d’échantillons d’aluminium d’épaisseur 2 mm et 9 mm. [Janssen
et al. 2008]

Premièrement, les essais réalisés sur des éprouvettes d’épaisseur 1,6 mm et 0,25 mm présentant
des rapports t/d les plus proches de 1 ne mettent pas en évidence de dispersion significative pour ce
matériau, comparativement à l’ensemble des essais réalisés pour cette étude, comme le montrent les
figures 5.14a et 5.14b. Ce résultat diffère de celui de Janssen obtenu sur des échantillons d’alumi-
nium de faibles rapports t/d. En effet, la dispersion des courbes de traction pour l’épaisseur 2,2 mm
(t/d = 4,4) sur la figure 5.13 est bien plus importante que celle des échantillons d’épaisseur 9 mm
(t/d = 15,7).
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Figure 5.14: Mise en évidence de l’absence de dispersion significative pour les essais de tractions
et de charge/décharge réalisés sur les échantillons présentant le rapport t/d le plus proche de 1

Deuxièmement, afin d’étudier plus finement cet effet statistique, le dispositif d’analyse des
champs de déplacements par corrélation d’image présenté au chapitre 3 est utilisé. Il permet d’ob-
tenir pour différents niveaux de déformation macroscopique globaux les champs de déformation
locaux. Ces derniers sont normalisés par la déformation macroscopique totale afin de pouvoir les
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comparer simplement.

Un échantillon d’épaisseur 1,6 mm, de largeur 5 mm et de taille de grain 370 µm (w/d = 13,5)
déformé à 0,12 (figure 5.15a) ne présente aucune localisation de la déformation sur la totalité de
la largeur de l’éprouvette tel que Janssen a pu le constater sur des échantillons d’aluminium de
faibles épaisseurs (figure 1.21a). Néanmoins certaines zones aux abords des congés de l’éprou-
vette présentent une déformation au moins deux fois plus importante que le niveau de déformation
moyen de l’éprouvette (ε = 0,12). Toutefois la localisation de ces secteurs suggèrent plus un ef-
fet de concentration de contrainte dû à la forme de l’éprouvette plutôt qu’un effet de taille. Par
ailleurs, les champs de déformations des éprouvettes plus larges (10 mm) utilisées pour les épais-
seurs 0,25 mm et 0,125 mm ne mettent cette fois en évidence aucune zone de déformation localisée
vaste comparativement à la largeur de l’éprouvette. A noter qu’une différence de déformation de
l’ordre de 20 % (i.e. 1,2 sur l’échelle de couleur) peut être assimilée au bruit de la mesure.

Un dernier point qui peut être remarqué est que les éprouvettes de faible rapport t/d présentent
des zones pour lesquelles la déformation est très importante au regard de la déformation globale et
ce dans des zones loin des congés ( 5.15c) en particulier. Cela peut être dû au fait que la diminution
du nombre de grains dans l’épaisseur autorise des déformations plus importantes d’un grain favo-
rablement orienté.
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(a)

(b)

(c)

Figure 5.15: Champs de déformation locaux obtenus par corrélation d’images avec des échantillons
d’épaisseur différentes et les rapport t/d extrémaux pour chacune d’entre elles. Le niveau de défor-
mation globale est de 0,12.
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5.1.5 Synthèse partielle des analyses complémentaires

Une comparaison systématique portant sur plusieurs paramètres décrivant le comportement mé-
canique et l’écrouissage en stade II a été effectuée. Il en ressort qu’indépendamment de l’épaisseur
considérée, il est possible de retrouver des comportements mécaniques proches de ceux observés
au chapitre précédent sur le matériau le plus épais. Les différentes transitions observées semblent
donc bien dépendre du rapport t/d et non de la seule taille de grain. De plus, les résultats obtenus
sur des tailles de grains identiques pour des épaisseurs différentes suggèrent un équivalence entre la
diminution de l’épaisseur (t) ou l’augmentation de la taille de grain (d). Toutefois, le faible nombre
d’épaisseur distinctes ne permet pas, statistiquement, de trancher définitivement cette question. Les
principales modifications observées sur le comportement mécanique en modifiant l’épaisseur sont
les suivantes :
• L’abaissement de la contrainte d’écoulement pour un niveau de déformation équivalent lorsque

l’épaisseur diminue.
• Une variation de β correspondant vraisemblablement à une augmentation de la distance inter-

dislocations, suggérant ainsi que les mécanismes de glissement sont modifiés.
• Une atténuation de la contribution des joints de grains à l’écrouissage (σθ)0, ainsi qu’une

augmentation de la contrainte de transition entre les stade II et III (σII/III) s’accompagnant
dès lors d’un accroissement de la longueur du stade II.

L’ensemble de ces mécanismes apparaît dès lors que le rapport t/d, obtenu pour modification de
la taille de grain ou de l’épaisseur, se trouve en deçà d’une valeur critique située aux alentours de 8.
De plus, en dessous d’un nombre de grain dans l’épaisseur d’environ 2, les niveaux de contraintes
observés, indépendamment de la déformation, semblent stables.

5.2 Analyse sommaire des modes de déformation

Des observations en microscopie électronique à transmission ont été réalisées sur des échan-
tillons d’épaisseur 0,25 mm dont les principales caractéristiques sont présentées dans le tableau
5.3.

Epaisseur (mm) d (µm) t/d εmacro Nombre de grains observés

0,25 32 8 0,12 10
0,25 230 1 0,12 6

Tableau 5.3: Caractéristiques principales des échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur
0,25 mm observés en microscopie électronique à transmission.

Les micrographies 5.16a à 5.16c présentent les structures de dislocations caractéristiques ob-
servées sur des grains à cœur pour des éprouvettes présentant un rapport t/d de 8, celles de 5.16d à
5.16f correspondent à des éprouvettes présentant un rapport de 1.
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Il ressort clairement que si les structures observées (murs, réseaux de Taylor...) sont similaires
à celles rencontrées pour l’épaisseur 1,6 mm et des diamètres de grains équivalents (micrographies
4.23a à 4.23f), celles-ci sont moins denses.

Par ailleurs, l’identification d’un second système de glissement activé, sécant avec le premier,
est délicate pour le diamètre de grain de 32 µm mis à part sur la micrographie 5.16c. De plus,
cela s’avère impossible sur les micrographies présentées pour le diamètre de 230 µm. Il semble
donc qu’il y est un retard dans l’activation du glissement multiple et dévié, ce qui, compte tenu
des observations effectuées sur des grains de diamètres équivalents pour une épaisseur de 1,6 mm,
s’expliquerait là encore par l’effet du rapport t/d en accord avec les observations effectuées sur le
comportement mécanique. Par ailleurs, cela confirme également que les échantillons de diamètre
32 µm se trouveraient bien à priori dans le domaine multicristallin.
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(a) (b) (c)

150 nm

300 nm

(d)

150 nm

(e)

150 nm

300 nm

300 nm

(f)

Figure 5.16: Structures de dislocations à cœur pour des échantillons d’alliage Ni20wt.%Cr d’épais-
seur 0,25 mm et de rapports t/d (a) - (c) : 8 (d) - (f) : 1. Niveau de déformation globale ε égal à
0,12
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La figure 5.17 présente l’évolution de la distance inter-mur du réseau de Taylor en fonction de
la taille des grains
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Figure 5.17: Distance inter-mur du réseau de Taylor en fonction de la taille des grains pour un
alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm et 0,25 mm

A nouveau, le fait que la distance inter-mur pour un diamètre de grain de 230 µm et un rapport
t/d de 1 soit supérieure à celle estimée par la loi linéaire présentée au chapitre 4 suggère une dimi-
nution de la contrainte interne supérieure à celle prévue par une augmentation de la taille de grain,
en accord avec les résultats mécaniques obtenus [Kuhlmann-Wilsdorf 1989]. Néanmoins, le faible
nombre de grains observés ne permet pas d’étude statistique à ce stade de l’étude et donc empêche
de donner un indice de confiance sur le résultat obtenu.

Enfin, la tableau 5.4 présente les résultats du calcul de la distance inter-dislocations mobiles
moyenne à l’aide de l’équation 4.18, lmin. La valeur de σI

0 est celle obtenu sur les échantillons
d’épaisseur 1,6 mm déformés à 12 %, σII

0 étant celle obtenue pour les échantillons d’épaisseur
0,25 mm considérés comme appartenant tous au régime II de la loi de Hall-Petch (domaine multi-
cristallin).

Dénomination d (µm) σ0,12 (MPa) σ0 (MPa) lmin (nm) Γexp (nm)
(σI

0 / σII
0) (σI

0 / σII
0)

B1 32 580 312 / 106 127 / 72 139
B2 230 408 312 / 106 395 / 112 439

Tableau 5.4: Estimation de la distance inter-dislocation moyenne pour trois tailles de grain diffé-
rentes d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 0,25 mm, comparaison avec les espaces inter-murs mesu-
rés.

On constate que lmin est du même ordre de grandeur que Γexp du moment que l’on utilise la
valeur σI

0 obtenue en régime I. L’utilisation de la valeur σII
0 fournit des valeurs très éloignées,

ce qui confirme l’idée qu’il ne représente plus la friction minimum des dislocations en l’absence
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des joints de grains. De plus, cela met en évidence l’intérêt de connaître t/d afin de connaître au
préalable le domaine dans lequel le matériau peut se trouver et par conséquent ne pas se tromper.

5.2.1 Hypothèse sur l’origine de la modification du comportement méca-
nique - Effets de surface

Les différents résultats à disposition mettent en évidence une influence du paramètre t/d et sug-
gèrent également une influence de l’épaisseur. Toutefois, les origines des mécanismes à l’œuvre
expliquant la modification du comportement mécanique avec une réduction d’épaisseur ne sont pas
déterminées. Si les résultats à disposition ne permettent pas de trancher définitivement, l’hypothèse
de l’influence grandissante d’un effet des surfaces libres à mesure que le nombre de grains dans la
section diminue peut être avancée, en accord avec la littérature [Keller 2009]. Certaines observa-
tions en microscopie électronique à transmission vont en ce sens.

Les micrographies 5.18a à 5.18c ont été réalisées sur un échantillons d’épaisseur 1,6 mm, de
taille de grains 185 µm, déformé à 12 % sur des grains à 80 µm de la surface libre.

1 um

(a)

1 um

(b)

400 nm

(c)

Figure 5.18: Micrographies de grains à 80 µm de la surface libre d’un échantillon d’alliage
Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm, de taille de grains 185 µm, déformé à 12 %.

Le nombre de grains totaux observés est de 5. Si les structures observées sont identiques à
celles des grains à cœur, c’est-à-dire des réseaux de Taylor, on constate que l’espace inter-mur
semble avoir augmenté comme le montre la micrographie 5.18a. En moyenne, celui-ci est de 560
nm, soit environ 30 % plus important que la valeur moyenne à cœur. Selon l’équation 4.18, cela
revient à dire en première approximation que la contrainte interne est diminuée d’environ 30 %
également [Kuhlmann-Wilsdorf 1989]. Ce résultat est dans l’ordre de grandeur des résultats nu-
mériques obtenus par Sauzay et al. présenté au chapitre 1 qui prévoit une diminution de 20 % du
niveau de contrainte entre les grains à cœur et les grains en surface [Sauzay et Gilormini 2000]. Le
modèle de plasticité cristalline de Barbe et al. prévoit quant à lui une différence de 8 %, quelque
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peu éloigné du résultat expérimental [Barbe et al. 1999]. Cependant, compte tenu du rapport t/d de
cet échantillon (4), la différence peut s’expliquer par une diminution de la contrainte interne due
notamment à la disparition des joints parallèles à la surface libre et en conséquence à l’influence
étendue des effets de surface. A ce titre, Keller et al. rapporte une diminution, statistiquement vé-
rifiée, de la contrainte intragranulaire entre les grains à cœur et les grains de surface d’échantillons
de nickel pur présentant un rapport t/d de 2,5 compris entre 20 % et 300 % selon le niveau de dé-
formation considéré [Keller 2009]. Pour un niveau de déformation proche de 12 %, l’écart se situe
aux alentours de 22 %, soit proche du niveau observé pour nos échantillons. Notons toutefois que
les structures de dislocations observées dans le cas du nickel sont de types et cellules.
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Au cours de cette thèse, les contributions sur le comportement mécanique de différents effets
de taille pouvant apparaître au cours de la miniaturisation des objets ont été étudié. A cette fin,
des essais de traction quasi-statique et de charge/décharge ont été réalisés, accompagnés par des
observations en microscope électronique à transmission. L’évolution du comportement mécanique
d’éprouvettes de différentes épaisseurs (1,6 mm, 0,25 mm et 0,125 mm) et de différentes micro-
structures révèle de profonds changements dans les mécanismes de déformation liés à la transition
volume/surface.

L’étude bibliographique effectuée a permis de préciser et d’axer les recherches sur deux effets
de taille contingents à la modification des dimensions des échantillons : l’effet des dimensions,
l’effet (propre et statistique) du nombre de grains dans l’épaisseur représenté par le rapport t/d. A
ceux-ci il convient d’ajouter l’effet de la taille de grain. L’analyse systématique de la texture cris-
tallographique, de la taille de grains des échantillons ainsi que la recherche d’une phase ordonnée
permet en outre de s’assurer que l’étude porte bien sur les effets de tailles.

Les principales conclusions de cette étude sur les transitions volume/surface du comportement
mécanique d’un alliage Ni20wt.%Cr sont les suivantes :

• Lorsque le nombre de grains dans l’épaisseur (t/d) diminue en deçà d’une valeur critique,
évaluée à 8 pour l’alliage Ni20wt.%Cr , une relation unique de Hall-Petch ne peut plus être
maintenue bien qu’un effet de joint de grain soit toujours présent. Ce rapport critique définit
ainsi la limite inférieure du domaine de comportement polycristallin avant l’entrée dans le
domaine multicristallin. Ce dernier se caractérise notamment par une sensibilité accrue à la
taille de grain, un retard du glissement multiple et une baisse de la contrainte interne à longue
distance. Ce résultat suggère par ailleur que l’identification et la comparaison des paramètres
d’une loi de Hall et Petch sur des échantillons de faibles épaisseurs doit tenir compte du
domaine auquel « appartient » l’échantillon.
• La transition polycristal/multicristal induit des modifications importantes sur certains para-

mètres du modèle d’écrouissage de Kocks et Mecking, tels que (σθ)0.
• Pour les rapports t/d inférieurs à 2, le niveau de la contrainte d’écoulement macroscopique à

un niveau de déformation donné évolue peu en fonction de la taille de grain. Ce second rap-
port critique marque l’entrée dans le domaine quasi-monocristallin . Toutefois il apparaît que
la réduction d’épaisseur semble abaisser le niveau de contrainte atteint suggérant l’existence
d’un effet de taille adoucissant lié à celle-ci.
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Toutefois ces résultats nécessiteraient d’être complétés par l’étude plus exhaustive d’échantillons
de taille de grains constante mais d’épaisseurs différentes afin de conforter et d’affiner les hypo-
thèses avancées sur l’effet du rapport t/d ainsi que celui de l’épaisseur.

Les observations en microscopie électronique à transmission semblent s’accorder avec la baisse
de la contrainte interne à longue distance ainsi que le retard d’activation du glissement multiple dès
lors que les échantillons entrent dans le domaine multicristallin. En outre, l’observation des struc-
tures de dislocations proches de la surface sur un échantillon appartenant au domaine multicristallin
(t/d environ égal à 4) tend à confirmer l’existence d’un effet de surface adoucissant. La baisse de
la densité de joints de grains parallèles à la surface libre avec la diminution du rapport t/d étendrait
alors la zone d’influence des effets de surface dans l’épaisseur. Toutefois, les mesures effectuées
restent relativement simples et peu nombreuses. Une campagne plus poussée d’observations en mi-
croscopie électronique sur des grains en surface et à cœur de diverses épaisseurs et tailles de grains
permettrait de valider ce point.

La comparaison avec les résultats obtenus sur le nickel de haute pureté offre également un axe
de reflexion intéressant à plus d’un titre. Il en ressort en particulier l’influence de l’énergie de faute
d’empilement sur la valeur du rapport critique de t/d. Ce constat avait déjà été fait par Miyazaki et
al., ce qui leur a notamment permis de proposer un modèle expliquant ce phénomène [Miyazaki
et al. 1978]. Toutefois, celui-ci ne tient pas compte de l’existence du domaine quasi-monocristallin
que le présent travail met en évidence. Les résultats obtenus s’en trouvent faussés et le modèle
proposé invalidé. Un effort de recherche en ce sens permettrait éventuellement d’expliquer le phé-
nomène et par la même d’expliquer éventuellement, comme les auteurs l’ont fait, l’impact de la
taille de grain sur le rapport t/d critique observé.

L’utilisation plus poussée d’outils tels que l’analyse des champs de déformation par corrélation
d’image pourrait permettre de lever certaines barrières techniques et ainsi de répondre à certaines
interrogations. En effet, l’état de l’art actuel de cette technique permet de piloter en vitesse de défor-
mation des essais de traction. Il deviendrait alors possible de disposer de résultats sur des épaisseurs
plus minces avec une précision importante. Cela permettrait de compléter l’étude de l’influence de
l’épaisseur. Par ailleurs, si aucun effet statistique particulier lié à la baisse du nombre de grains
dans l’épaisseur n’a pu être mis en évidence, l’utilisation de moyens optiques plus poussés devrait
donner accès aux champs de déformation à l’échelle de quelques grains. La localisation de la défor-
mation éventuellement mise en évidence et son amplitude pourraient s’avérer utiles dans l’optique
de proposer un modèle mécanique ou numérique. En particulier, ce type de résultats expérimentaux
autoriserait une comparaison directe avec la simulation numérique d’un agrégat polycristallin en
éléments finis tenant compte des effets de taille, basée notamment sur les modèles de plasticité
cristalline ou de gradient de déformation. Ce type de simulation permettrait en outre d’accéder à
certaines informations délicates à obtenir expérimentalement comme le nombre de systèmes de
glissement activés dans un grain aléatoirement orienté.

Les travaux effectués présentent également un intérêt pour la mise en forme de matériaux
minces. Ils montrent principalement l’importance du paramètre t/d au niveau industriel. L’ajus-
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tement de celui-ci grâce à la taille de grain permet en effet à un fournisseur de proposer un pro-
duit dont les caractéristiques mécaniques sont indépendantes de l’épaisseur considérée. Toutefois,
celle-ci doit rester dans le domaine micrométrique. En effet, la compréhension encore pauvre de
l’influence de l’épaisseur ne permet de garantir la validité de ce phénomène pour des épaisseurs
proches ou inférieures au micron. De plus, la taille de grains ne doit pas entrer dans le domaine
submicronique comme l’a montrée l’étude bibliographique proposée.

Par ailleurs, les techniques de mise en forme s’appuient souvent sur une mise en température
du matériau ou sur l’utilisation de vitesses de déformation élevées. De telles conditions de sollici-
tation peuvent modifier grandement l’influence du paramètre t/d sur le comportement mécanique
d’un alliage. Néanmoins, dès lors que la température n’excède pas 600 °C, nos essais mécaniques
effectués en température montrent que la modification du comportement mécanique observée à
température ambiante n’impacte pas la modélisation simple du comportement en température à
l’aide de courbes maîtresses proposée par Kocks et Mecking [Kocks et Mecking 2003]. Il convien-
drait toutefois d’étendre la gamme de rapports t/d étudiés afin de conforter cette idée. En outre,
des essais menés à différentes température et à différentes vitesses de déformation permettraient
d’évaluer l’impact de la transition polycristal-multicristal sur les changements de mécanismes de
déformation observés par Dudova et al. [Dudova et al. 2009]. Ces diverses études permettraient cer-
tainement d’améliorer la qualité des produits finis de faibles dimensions. Par ailleurs, l’analyse des
structures de dislocations en microscopie à transmission de ces différents essais pourrait éventuel-
lement fournir une explication sur l’influence avérée de la taille de grain (ou du rapport t/d) sur le
trou de ductilité de l’alliage Ni20wt.%Cr . Enfin, la compréhension fine des mécanismes à son ori-
gine offrirait éventuellement la capacité de disposer d’un produit final sans gamme de température
interdite.
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Liste des Symboles et Abréviations

α paramètre d’écrouissage

β rapport entre le libre parcours moyen et la distance inter-dislocations mobiles

∆II taux d’écrouissage latent en stade II

∆εII longueur du stade II

γ̇ vitesse de cisaillement

ε déformation

εI/II déformation pour laquelle le stade II est activé

εII/III déformation pour laquelle le stade III est activé

γ cisaillement

γefe énergie de faute d’empilement

d taille de grain moyenne

ρ densité de dislocation totale

ρGNB densités de dislocations géométriquement nécessaires

ρSSD densité de dislocations statistiquement stockées

σ contrainte d’écoulement

σ0 constante de la loi de Hall-Petch

σeff contrainte effective

σI/II contrainte pour laquelle le stade II est activée

σII/III contrainte pour laquelle le stade III est activée

σ0
eff constante de la loi de Hall-Petch appliquée à la contrainte effective

τ cission

θ taux d’écrouissage

θII taux d’écrouissage en stade II
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(σθ)0 contribution des joints de grains à l’écrouissage

b vecteur de Burgers

c.c. cubique centré

c.f.c. cubique à faces centrées

d taille de grain

E Module d’Young

E.B.S.D. Electron BackScattered Diffraction

k constante de Boltzman

keff constante de la loi de Hall-Petch appliquée à la contrainte effective

kHP constante de la loi de Hall-Petch

kX constante de la loi de Hall-Petch appliquée à la contrainte interne

M.E.B. Microscopie Electronique à Balayage

M.E.T. Microscopie Electronique en Transmission

P probabilité d’annihilation de deux dislocations

si paramètre permettant de décrire une structure de dislocation particulière

T température

t épaisseur

t/d nombre de grains dans l’épaisseur

w largeur

X contrainte interne

X0 constante de la loi de Hall-Petch appliquée à la contrainte interne

Xinter contrainte interne intergranulaire

Xintra contrainte interne intragranulaire

y distance critique d’annihilation de deux dislocations
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Annexe A

Comportement mécanique en fluage

A.1 Données sur le fluage des alliages nickel-chrome

Le mécanisme de rupture de même que le temps avant celle-ci dépendent étroitement de la
contrainte et de la température de l’essai de fluage. Depuis les travaux d’Ashby et al la carte des
modes de rupture A.1a de l’alliage Ni20wt.%Cr est connue [Ashby et al. 1979]. En outre, Frost
et Ashby ont établi la carte des modes de déformation A.1b pour un alliage Ni20wt.%Cr avec
un diamètre moyen de grain de 100 µm [Frost et Ashby 1982]. Pour les faibles températures, en
deçà de 200 ˚C, et les fortes contraintes, on retrouve donc la plasticité. A l’autre extrême, pour les
températures élevées et de faibles contraintes apparaissent les deux domaines du fluage diffusion :
le fluage de Coble (diffusion intergranulaire) pour les températures en deçà de 1200 °C (c’est-
à-dire T/TM<0,8) et le fluage de Nabarro-Herring pour les température au delà (soit T/TM>0,8).
Le reste du domaine correspond au fluage dislocations. En sus des domaines de prédominance de
chaque mécanisme, Frost et Ashby ont fait apparaître des lignes correspondant à des vitesse de
déformation constante en cisaillement (γ̇). Il est alors possible de relier γs et γ̇ à σ1 et ε̇1 par les
relations suivantes : γs =

γ1√
3

γ̇ =
√

3ε̇

(A.1)

On constate dès à présent que pour la température de nos essais de fluage, c’est-à-dire 900 °C, et
aux niveaux de contraintes appliqués, de 20 MPa à 40 Mpa, le mode de rupture est à priori de type
intergranulaire.

Par ailleurs, comme la température n’excède pas 0,53 TM (TM=1 673 K), l’alliage est sollicité
dans le domaine marqué « diffusional flow » sur la carte d’Ashby (plus précisément, le fluage est à
priori de type Coble).
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A.1. Données sur le fluage des alliages nickel-chrome

(a) Modes de ruptures

(b) Modes de déformation

Figure A.1: a) Carte des modes de rupture pour le nichrome. B) Carte des modes de déformation
pour le nichrome, d = 100 µm [Ashby et al. 1979, Frost et Ashby 1982]
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A. Comportement mécanique en fluage

A.1.1 Influence de la taille de grain

La taille de grain est également un paramètre de premier ordre dans le comportement en fluage
d’un alliage polycristallin. Néanmoins, son influence dépend également du mécanisme de fluage à
l’oeuvre. En outre, rien n’assure à priori que le mode de fluage ne varie pas en fonction de la taille
de grain.

Il existe principalement trois stades de fluage, caractérisés entre autre par leur vitesse de défor-
mation comme le montre la figure A.4. Le stade II, de part son ampleur, a été fortement étudié. En
effet, du comportement d’un matériau dans ce stade dépend en général la durée de vie d’une pièce
sollicitée en fluage.

Influence de la taille de grain sur le comportement en régime stationnaire, ou stade II

L’équation générale régissant le stade II est dite « loi puissance » :

ε̇ = Ac(DνGb/kT )(σ/G)n (A.2)

où Ac est une constante adimensionnelle et n l’exposant de la contrainte. On voit que la taille de
grain contrairement à certains modèles proposés en stade I par exemple (théorie de Nabarro-Herring
ou Coble [Coble 1963, Herring 1950]) n’entre pas en ligne de compte dans le modèle théorique
proposé. Cependant, les observations expérimentales, bien que parfois contradictoires, ne vont pas
dans ce sens [Brownsword et Hoar 1973, Garofalo et al. 1964]. Une caractéristique cependant
commune à ces études est que le taux de déformation diminue lorsque la taille de grain augmente,
jusqu’à une valeur critique d environ égale à 100 µm (voir figure A.2). C’est le comportement au
delà de cette taille de grain qui diffère selon les auteurs, certains rapportant une valeur constante de
ε̇ (et donc indépendante de la taille de grain) [Brownsword et Hoar 1973] et d’autres une valeur ε̇

qui croit avec la taille de grain [Garofalo et al. 1964].
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Figure A.2: Taux de déformation en fluage en fonction de la taille de grain

Barret et al [Barrett et al. 1967] explique l’augmentation du taux de déformation en fluage avec
la diminution de la taille de grain comme étant du fait de l’importance croissante que prendrait le
glissement intergranulaire. Dans les modèles de Crossman et Ashby [Crossman et Ashby 1975] ou
de Chen et Argon [Chen et Argon 1979], le glissement intergranulaire peut augmenter la contrainte
appliquée d’un facteur constant en dessous d’un certain taux de déformation, c’est-à-dire de façon
équivalente, en dessous d’une certaine taille de grain. Fang et Murty ont d’ailleurs utilisé le méca-
nisme glissement intergranulaire, en s’appuyant sur la formation des plis de points triples contrôlés
par la montée, et ont trouvé une bonne corrélation avec les résultats expérimentaux existants [Fang
et Murty 1983]. L’augmentation du taux de déformation en fluage avec la taille de grain a quant
à elle été attribuée au rôle de barrières que jouent les joints de grains pour les dislocations [Bar-
rett et al. 1967]. Dans le cas où le taux de déformation reste constant, l’explication serait que les
« joints » des sous-grain constituent les barrières au mouvement des dislocations, en sus des joints
de grains. Or leur dimension est indépendante de la taille de grain. Ainsi, au dessus de 100 µm, la
majorité des joints appartiendrait au sous grain, ce qui justifierait l’indépendance du taux de fluage
à la taille de grain.

A.1.2 Effet du rapport t/d sur le comportement en fluage des alliages c.f.c.

A notre connaissance, il n’existe qu’une étude portant sur l’effet du nombre de grains dans
la section dans le comportement en fluage des alliages. Il a été montré expérimentalement sur un
alliage nickel chrome que la tenue en fluage diminue lorsque le rapport t/d diminue [Baldan 1997].
Ce nombre réduit de grains favoriserait en outre le glissement intergranulaire ce qui augmenterait
la contrainte sur quelques grains d’orientation aléatoire. Les essais de fluage ont été effectués à
900 °C et à une contrainte de 300 MPa. Il apparaît que :
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A. Comportement mécanique en fluage

ε ∝
l
d

(A.3)

où εr est l’allongement à rupture en fluage et 2l=L avec L l’espace entre deux cavités observé lors
d’une rupture en fluage. Il ressort alors que l’allongement à rupture normalisée par le diamètre de
l’éprouvette est également une fonction linéaire de l/d. On peut alors en déduire la relation suivante
[Baldan 1997] :

ε ∝
D2

nGl
(A.4)

où nG=
D
d

est le nombre de grains par section d’éprouvette. La figure A.3 montre la relation entre
nG et l’allongement à rupture εR
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Figure A.3: Effet du nombre de grains dans la section, nG, sur l’allongement à rupture normalisé,
ε/D

Ainsi l’allongement à rupture augmente lorsque le nombre de grains dans la section diminue
jusqu’à une valeur seuil que l’on peut situer aux alentours de 4. Baldan suggère que cette accrois-
sement linéaire se poursuit lorsqu’on s’approche du monocristal, c’est-à-dire nG = 1. L’auteur sup-
pose que cela met en évidence que nG n’est pas le seul paramètre pilotant l’allongement à rupture
en fluage [Baldan 1997]. Toutefois, il convient de rappeler qu’un effet statistique peut apparaître et
qu’une orientation cristalline privilégiée d’un ou quelques grains peut diminuer considérablement
la tenue en fluage, à l’instar des résultats obtenus en traction à température ambiante [Janssen et al.
2008].
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A.2 Essais de fluage et analyse

A.2.1 Essais de fluage

Les essais de fluage ont été réalisés à l’aide d’une machine Mayes TS30 à poids mort.Un mon-
tage spécifique a été conçu afin de pouvoir utiliser des éprouvettes de sections planes.

Ces essais n’ont pu être réalisés que sur les éprouvettes d’épaissseurs 1,6 mm, le montage
n’assurant pas une prise suffisante dans les mors pour les éprouvettes de sections plus minces. Les
principaux paramètres relevés sur les essais de fluage sont l’allongement à rupture, la durée de vie,
le taux de déformation en stade II de fluage qui sont présentés sur le schéma ci-dessous.

Figure A.4: Courbe de fluage caractéristique et principaux paramètres relevés.

A.2.2 Résultats

L’ensemble des essais en fluage isotherme a été mené jusqu’à rupture. Ils débutent en outre dès
que la température de consigne est stable.

La campagne d’essais réalisée a pour principale fonction une analyse prospective des effets du
rapport t/d sur le comportement en fluage sous air d’un alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm.
L’évolution de la vitesse de déformation stationnaire est étudiée en fonction de la contrainte appli-
quée à une température fixe de 900 °C. Cette température a été choisie puisque les essais de traction
correspondants semblent également correspondre à du fluage.

Les caractéristiques dimensionnelles des échantillons sont présentées dans le tableau 4.6. Le

RUDLOFF Mathieu 166



A. Comportement mécanique en fluage

tableau A.1 récapitule les conditions d’essai et les relevés des principales caractéristiques des essais
de fluage pour les deux tailles de grains.

Dénomination Température de l’essai Contrainte Durée Allongement à rupture
(°C) (MPa) (heures) (%)

A10 900 20 146 32
d = 40 µm - 25 78 20

- 30 55 29
- 35 32 23,8
- 40 27,8 27,9

A5 900 20 1017,3 64
d = 37 µm - 25 426,3 30,5

- 30 170,2 25,6
- 35 52,5 27,2
- 40 10,8 17,5

Tableau A.1: Conditions d’essais et relevés des principales caractéristiques pour les essais de fluage
sous air d’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseut 1,6 mm.

Tenue en fluage

D’après le tableau A.1, augmenter la taille de grain améliore la tenue en fluage de l’alliage
Ni20wt.%Cr , ce qui est en accord avec de nombreux travaux effectués dont ceux de Baldan por-
tant sur un superalliage à base nickel [Baldan 1997]. En outre, ce dernier montre par ailleurs que
le nombre de grains dans l’épaisseur ne détériore pas la tenue en fluage comme la diminution de la
densité de joints de grains peut éventuellement le laisser supposer. Toutefois, le peu de rapports t/d
pour cette étude ne permet pas de conclure.

Régimes de fluage

Les vitesses de fluage sont des vitesses stationnaires déterminées au cours du stade de fluage
secondaire. La figure A.5 présente l’évolution des vitesses stationnaires en fonction de la contrainte.
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Figure A.5: Vitesse de déformation, ε̇ en fonction de la contrainte vraie

Le rapport T/TM vaut 0,7 pour une température de 900 °C (1 173 K). Le coefficient de Nor-
ton, nv, coefficient directeur des droites tracées, est compris entre 2,6 et 2,9. Cela correspond aux
domaines des mécanismes de diffusion des joints de grains avec des lois de fluage de type « loi
puissance » (figures A.6a et A.6b). Le rapport σ/E est compris entre environ 5.10-4 et 1.10-3, ce qui
correspond d’après la carte A.6a à la transition entre une loi puissance 2 à puissance 4. Le module
d’Young à T = 900 °C se situant aux alentours de 30 000 MPa, le changement de décade pour le
rapport σ/E a été marqué sur le graphique à 30 MPa. Une étude plus fine des résultats laisse alors
présager l’existence de deux régimes, dont les coefficients de Norton sont sensiblement égaux pour
les deux tailles de grains, c’est-à-dire 1,7 pour le domaine nommé « loi puissance σ2 » et 4,1 pour
celui nommé « loi puissance σ4 », en accord avec la figure A.6a. Ainsi, pour une température de
900 °C, il n’existerait pas de différences de comportement en fluage pour les deux tailles de grains.
Toutefois, le faible nombre de points disponibles de part et d’autre de la ligne de démarcation ne
nous permet pas de trancher de façon définitive cette question.
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(a) (b)

Figure A.6: a) Cartographie des mécanismes de déformations en fonction du rapport σ/E, de la
taille de grain pour un rapport T/TM de 0,7 [Ruano et Sherby 1988] b) cartographie des domaines
des fluages selon Frost et Ashby [Frost et Ashby 1982].

Modèle de vitesse de fluage

Rappelons que la relation qui lie γ̇, vitesse de cission, et ε̇, vitesse de déformation, dans le cas
d’un polycristal est la suivante :

γ̇ =
√

3ε̇ (A.5)

Les vitesses de déformation constante en cisaillement (γ̇) sont alors comprises entre 10-7 et 10-6,
ce qui correspond également bien au domaine « Power Law Creep » de la figure A.6b.

Il est par la suite possible de déduire la vitesse de déformation stationnaire pour un alliage
Ni20wt.%Cr à partir de l’équation suivante, fournie par Ashby [Frost et Ashby 1982] :

γ̇ =
A2De f f µb

kT
· (σs

µ
)n (A.6)

où γ̇ est la vitesse de déformation constante en cisaillement, µ est le module de cisaillement, b
le vecteur de Burgers, k la constante de Boltzman, T la température absolue et σs la contrainte de
cisaillement (notation utilisée sur la figure A.6b). A2 est relié à A, constante de Dorn par la relation :

A2 =
√

3
n+1
·A
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Deff est le coefficient de diffusion effectif de l’alliage, défini par :

De f f = Dv fv +Dc fc

où Dv est le coefficient de diffusion en volume de l’alliage binaire A-B, déterminé à l’aide des
coefficients de diffusion en volume des éléments A et B, Dv

A et Dv
B, et de l’équation suivante :

Dv =
DA

v ·DB
v

DA
v · xB +DB

v · xA

avec xA et xB les fractions atomiques respectives.

Dv et acDc sont déterminés grâce aux équations suivantes :

Dv = D0v exp
−Qv

RT
et acDc = acD0c exp

−Qc

RT

Dc désigne le coefficient de diffusion au coeur des dislocations et fv et fc les fractions de sites
d’atomes associés à chaque type de diffusion. La valeur de fv prise est généralement égale à l’unité.
La valeur de fc est déterminée à l’aide de la relation fc = ac·ρ où ρ est la densité de dislocations
totale et ac la surface de la section au coeur des dislocations. En général, Dc est pris égal à Db,
coefficient de diffusion aux joints de grains, si ac est pris égal à 2δ2, avec δ l’épaisseur effective

du joint (arbitrairement 10-7 cm). En utilisant l’expression ρ ≈ 10σs

bµ

2

, le coefficient effectif de

diffusion de l’alliage devient :

De f f = Dv +
10acDc

b2 .(
σs

µ
)2 (A.7)

Enfin, le calcul de µ en fonction de la température sera effectué à l’aide de la relation 4.19. Les
valeurs des différents coefficients utilisés sont données dans le tableau A.2 [Frost et Ashby 1982].
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Dénomination Valeur Unité

Vecteur de Burger 2,47, 10-10 m
Température de fusion TM 1673 K
Module de cisaillement à 300 k µ0 8,31 104 MPa
TM

µ0

dµ
dT

-0,5 -

Constante de Dorn A 1,22.105 -
D0v(Ni) 1,6.10-4 m2.s-1

Qv(Ni) 285 KJ.mol-1

D0v(Cr) 1,9.10-4 m2.s-1

Qv(Cr) 283 KJ.mol-1

acD0c 1,10-25 m4.s-1

Qc 170 KJ.mol-1

Tableau A.2: Paramètres caractéristiques de l’alliage Ni20wt.%Cr d’après Frost [Frost et Ashby
1982]

En utilisant ces diverses relations, les valeurs de γ̇ obtenues sont comprises entre 6,5.10-6 et
4.10-5 pour le coefficient de Norton de 2,6, correspondant à la taille de grain de 40 µm et 5,9.10-7 et
4,4.10-6 avec le coefficient de 2,9 associé à la taille de grain la plus importante (370 µm). Ces va-
leurs sont en bon accord avec les valeurs expérimentales des vitesses de fluage stationnaires qui se
situent dans un intervalle ε̇ compris entre 2.10-6 et 2.10-5 soit γ̇ compris entre 2

√
3.10-6 (≈ 3.46.10-6)

et 2
√

3.10-5 (≈ 3.46.10-5).

Relation essai de traction / essais de fluage

A 900 °C, Calvarin-Amiri [Calvarin-Amiri 1998] rapporte une vitesse de déformation station-
naire de 1,25.10-4 s-1 pour ses essais de fluage effectués sur des feuillards minces (200 µm) d’alliage
Ni20wt.%Cr à une contrainte de 100 MPa. Cette valeur est proche de la vitesse de déformation im-
posée au cours de nos essais de traction (1.10-4). Or, à 900 °C, la valeur du plateau de contrainte
pour les deux courbes de traction correspondant aux deux tailles de grains est d’environ 100 MPa.
Ainsi les mécanismes de fluage sont suffisamment activés pour assurer la déformation du matériau
à charge constante.

Mecking a montré qu’il est possible d’établir une corrélation entre le comportement en fluage
et en traction en température lorsque les vitesses des essais sont concordantes, ce résultat semble en
accord avec la cartographie des mécanismes de fluage présentée sur la figure A.6a [Mecking 1977].
Le tableau donne les valeurs de σ0,002, σmax ainsi que d’éventuelles remarques sur le comportement
mécanique observé.
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Dénomination T (°C) σ0,002/E (x10-3) σmax/E (x10-3) Remarque sur le comportement observé

A10 500 20 90 -
A10 650 3 10 -
A10 700 2 7 Comportement de traction altéré
A10 900 2 3 Comportement type fluage
A5 500 0,8 7 -
A5 700 0,7 3 -
A5 800 1 3 Comportement de traction altéré
A5 900 2 1 Comportement type fluage

Tableau A.3: Valeurs de σ0,002, σmax, du rapport σ/E pour les deux types d’échantillons pour les
températures significatives.

Il apparaît que les valeurs déterminées sont en bon accord avec les figures A.7 et A.6a. Ainsi, la
carte pour T/TM ≈ 0,5 (figure A.6a, soit T≈ 600 °C), prévoit pour une taille de grain égale à 370 µm
et un rapport σ/E de 10-3 une prédominance des mécanismes de déformation observés généralement
à température ambiante. Pour une taille de grain de l’ordre de 40 µm, le même comportement est
attendu bien que la frontière avec un comportement de type glissement intergranulaire et diffusion
des joints de grains soit plus proche. Pour T/TM ≈ 0,7 (T ≈ 900 °C) (figure A.6a), les deux tailles
de grains sont dans ou très proches du domaine correspondant au glissement intergranulaire ou à la
diffusion des dislocations en tunnel.

Figure A.7: a) Cartographie des mécanismes de déformations en fonction du rapport σ/E, de la
taille de grain pour un rapport T/TM de 0,5. [Ruano et Sherby 1988]

La température à laquelle apparaît la transition entre un comportement « classique » et un com-
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portement en fluage est également en accord avec les travaux de Blum qui prévoit des modifications
significatives pour une température supérieures à 0,5 TM [Blum 1993]. Un phénomène de fluage
apparaît en traction lorsque le taux d’annihilation des dislocations est sensiblement équivalent à ce-
lui de leur création, auquel s’ajoute la déformation/le mouvement des joints de grains [Blum 1993].

Enfin, ces divers résultats confortent l’hypothèse effectuée par Mecking [Mecking 1977] concer-
nant l’opportunité d’utiliser les courbes de traction quasi-statistique à chaud dans le but d’étudier le
comportement en fluage de l’alliage à faible vitesse de déformation (c’est-à-dire à faible contrainte).

A.3 Synthèse
L’étude du comportement mécanique de l’alliage Ni20wt.%Cr d’épaisseur 1,6 mm en fluage

pour deux tailles de grains appartenant aux deux régimes de la loi de Hall et Petch observés à
température ambiante met en évidence les points suivants :

• L’étude en fluage pour des faibles niveaux de contraintes ne permet pas de distinguer d’effet
autre que celui attendu pour une modification de la taille de grain. Aucune transition particu-
lière n’est observée dans la gamme de diamètre considérée.
• Indépendamment du rapport t/d, il est possible de prévoir à priori le comportement en fluage

à 900 °C à l’aide du modèle d’Ashby et des paramètres identifiés préalablement.
• L’hypothèse émise par Mecking [Mecking 1977] concernant l’analogie entre un essai de

traction à faible vitesse et un essai de fluage à faible niveau de contrainte semble vérifiée
pour les deux rapports t/d.
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Annexe B

Préparations des échantillons pour
observation

B.1 Echantillons pour analyses optique et MEB
Découpe

Les échantillons ont été coupé à l’aide de deux outils différents :

• tronçonneuse de type Dremel ;
• tronçonneuse Accutom Struers™ ;

Ces méthodes de découpe ont été utilisés afin de réduire autant que possible les modifications de
microstructure.

Polissage et attaque

Les échantillons ont tous été polis préalablement aux diverses observations. Ce polissage est
effectué dans un premier temps mécaniquement à l’aide de papier SiC de grain 800, 1 200, 2 400 et
4 000. Ce pré-polissage n’étant pas suffisant pour observer la microstructure, un polissage ou une
attaque chimique a ensuite été réalisé.

Pour les observations en microscopie optique, l’échantillon a été plongé dans une solution chi-
mique dite « réactif de Marble » afin de révéler les joints de grains. Sa composition est la suivante :

• 20 mL d’acide chlorydrique (HCl)
• 20 mL d’eau H20
• 4 g de sulfate de cuivre anhydre (CuSO4)

Le temps d’attaque varie entre 10 et 90 secondes en fonction de la taille de grains, à savoir que plus
celle-ci est importante plus le temps d’attaque est court.

Pour les observations en microscopie électronique, l’échantillon a été électropoli afin d’obtenir
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un poli miroir parfait. Le matériel utilisé est une électropolisseuse Lectropol fournie par la société
Struer. Les caractéristiques de l’électropolissage sont les suivantes :

• électrolyte : A2 de la marque Struers™, solution d’acide perchlorique et d’éthanol ;
• tension : 24 V ;
• intensité du courant : 0,8 A ;

B.2 Echantillons pour analyses MET
La préparation des lames pour l’analyse en microscopie électronique à transmission est délicate,

la préparation des échantillons pouvant faire apparaître des dislocations en cas de déformation in-
volontaire.

Les lames minces préparées ont été prélevés à partir d’éprouvettes de traction préalablement
déformées au niveau de déformation souhaité. Les prélèvement consistent en des bandes d’environ
4-5 mm, découpés perpendiculairement à l’axe de sollicitation. Si la largeur de l’éprouvette le per-
met, une découpe supplémentaire est effectuée afin d’obtenir des carrés de matériau.

Pour l’observation des grains à cœur, les échantillons sont ensuite amincis de façon symétrique
à l’aide du papier SiC de grains 400, 800, 1 200 de sorte qu’ils atteignent une épaisseur d’environ
500 µm. Pour l’observation des grains de surfaces, l’échantillon est poli mécaniquement à l’aide
des papier SiC de grains 400, 800, 1 200 sur une face jusqu’à obtenir une épaisseur de matière
de 500 µm. Les échantillons sont ensuite arrondis au papier SiC de grains 1 200 pour obtenir des
disques de 3 mm de diamètre. Les disques de matière sont enfin amincis jusqu’à une épaisseur
d’environ 100-120 µm à l’aide des papiers SiC de grains 1 200, 2 400 et 4 000, en procédant de
façon symétrique pour les lames d’observation des grains à cœur, sur une seule face pour lames
d’observation des grains en surface.

Les lames minces ont enfin été amincies et percées à l’aide d’une électropolisseuse double jet
(TenuPol) de la marque Struers™. Au bord du trou ainsi crée, la zone de matière est en général
suffisamment fine pour être observée en MET. L’électrolyte utilisé est une solution constituée à
25 % d’acide nitrique (HNO3) et à 75 % de méthanol (CH4O). La différence de potentielle employée
est comprise entre 9 et 12 V pour une intensité recherchée d’environ 100 mA.
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Annexe C

Plans des éprouvettes
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Figure C.1: Epaisseur : 1,6 mm
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R = 12 mm
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Figure C.2: Epaisseur : 0,25 mm et 0,125 mm
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