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Abréviations Short forms

SGA Systéme de glissement activé Active slip system
SGL Systeme de glissement latent Latent slip system
PCM Plans de cission maximale Maximum shear streseplan
Rec Repére associé au cristal Crystal frame
R Repeére de laminage Rolling frame
DL Direction de laminage Rolling direction
DT Direction transverse Transverse direction
DN Direction normale au plan de laminage Normal dicgcto rolling plane
p Densité de dislocation Dislocation density
d Taille des sous-grains Subgrain size

Contrainte d’écoulement Flow stress
£ Déformation vraie True strain
Hv Dureté Hardness
R Fraction résiduelle de la contrainte d’écoulement Residual fraction of flow stress
Ry Fraction résiduelle de la dureté Residual fractibmicrohardness
MET Microscope électronique en transmission Transmissiectron microscope
MEB Microscope électronique en balayage Scanning electicroscope
FEG Canon a émission de champs Field emission gun
EBSD Diffraction des électrons rétrodiffusés Backscatteglectron diffraction
DRX Diffraction des rayons X X-ray diffraction
Qmoy Orientation moyenne (a partir des données EBSD) n\eientation (from EBSD data)
08 Angle de désorientation par rapport @ Disorientation angle w.r.t. £,
r Axe de rotation / désorientation Rotation / disotéion axis
R Vecteur de Rodrigues Rodrigues vector
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I | NTRODUCTION

De tout temps, les forgerons ont su habilementrisaitl'art de la forge, grace a leur
savoir-faire acquis apres de nombreuses annéesatique. La forge, en plus d’étre un
procédé de mise en forme a chaud, n’est rien @dagtre le contrble des propriétés
mécaniques des métaux et de leurs alliages pacyidss de déformations plastiques, de

recuits et de trempes successifs (Figure I-1).

| o - BN
= 1L -

Figure I-1 : Forge du XVII *™siécle d'aprés le traité de métallurgi®e Re MetallicaAgricolae 1621]

Avec I'ere de l'industrialisation et les avancéeshinologiques de ces cinquante derniéres
annees, les exigences en terme de propriétés maeanet physiques des alliages sont
toujours croissantes. Mais aujourd’hui, a la déféce de nos ancétres, il est indispensable de
comprendre les évolutions microstructurales afinpdevoir les maitriser et d’'assurer les
propriétés souhaitées. Les microstructures dépéraks propriétés physiques des métaux

(cristallographie, énergie de faute d’empilemeng&tanx purs ou alliés, avec ou sans



précipités, etc.) et des procédés de mise en f@muele, température, vitesse et taux de

déformation, etc.).

Dans le cadre de notre étude, nous nous intéresspanticulierement a la relation entre les
microstructures de tbles laminées a froid et laisgsement post-déformation.
L’adoucissement est caractérisé par les phénomeéeeda restauration et/ou de la
recristallisation. Les relations entre les microstiures déformées, restaurées et recristallisées
sont schématisées sur la Figure 1-2. La restaurasd un processus thermiquement activé qui
stabilise une microstructure hors équilibre etapnduit & I'adoucissement du matériau. Elle
se distingue de la recristallisation car elle neégé pas de nouveaux grains et la texture est

conservée.

Microstructure de déformation

* Texture
* Sous-structure : Microbandes / Sous-grains
/1« Hérogénéités de déformation

+ Energie stockée

Microstructure restaurée

* Adoucissement

» Annihilation des dislocations

 Réarrangement des dislocations

Microstructure recristallisée

) + Croissance des sous-grains
» Adoucissement

Q—> » Germination de grains recristallisés

« Croissance des grains

Figure I-2 : Relation entre les microstructures dedéformation et les mécanismes d’adoucissement.

Au niveau industriel, la prédiction de I'adoucissthest un enjeu majeur. Par exemple,
I'industrie des boites boisson et des échangeersiifues (alliages Al-Mn de la série 3xxx)
est directement concernée. Les tbles sont lamiaéfeid et sont ensuite bobinées (voir
Figure I-3). L’échauffement généré par la déforomafplastique va favoriser les mécanismes
de restauration et une évolution des propriétésam@ues de la téle. L'enjeu est alors de
prévoir les propriétés mécaniques des toles au etaur peau de la bobine, ou les vitesses de

refroidissement sont différentes.



y

— = Laminage a froid Bobinage

4 Echauffement des toles Restauration dans les bobines

Figure 1-3 : Problématique de la restauration de tées laminées a froid.

Les évolutions des propriétés mécaniques au caunealits ont été largement étudiées.
Cependant, cela ne suffit pas et la plus grandeuli® pour étudier la restauration est le
manque crucial de données expérimentales sur leitéans microstructurales. En effet,
'évolution de l'arrangement des dislocations ou ldecroissance des sous-grains sont
difficilement quantifiables par les outils de caéaisation, tels que les microscopes
électroniques en transmission (MET) et a balaydg&B). En revanche, les récentes
avancees technologiques du MEB a émission de ch@rtfiS) couplées a la technique de
diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD) pettent une analyse fine des microstructures
de déformation sur une large zone d’'analyse. Padélecloppement d’'une méthode de
détections des sous-grains (SRMBarou 2007] a ainsi pu quantifier précisément la
croissance de sous-grains au cours de recuits g®dalEns des alliages modeles Al-Mn
déformés &=1,6.[Barou et al. 2009-aJont alors montré que la croissance des sous-grains
peut étre différente selon les orientations clisid.

L’objectif principal de mon travail de thése esedaircir I'influence de I'orientation
cristalline sur les mécanismes de la restauratidour ce faire, il nous est apparu
indispensable de bien caractériser les microstrestde I'état déformé, sources de I'énergie
stockée et donc de la force motrice pour la reataur. Cette étude se situe dans la continuité
des travaux de thése fleens 2004]et de[Barou 2009-b]

Ce travail de these est avant tout expérimentalusNtenterons de caractériser les
transformations microstructurales qui s’opérent caurs de la déformation plastique en
compression plane typ€hannel-Dieet au cours de recuits modérés post-déformaties. L
alliages modeles Al-Mn ont été choisis pour nottelé expérimentale, se rapprochant ainsi
des alliages de la série 3xxx. De plus, au nivedustriel, les toles laminées a froid en grande
déformation présentent des textures de laminagect&aistiques, typiquement autour des
orientations idéales S, Cuivre et Laiton. Ceci diwéonotre choix d’étudier des monocristaux
stables en laminage, afin de pouvoir observer desostructures en grande déformation et
leur comportement au cours de la restauration.cheactérisations microstructurales ont été

principalement réalisées avec la technique EBSpléewa un MEB-FEG.



Le manuscrit s’articule autour de trois axes ppaax, que sont les microstructures

déformées et restaurées et la germination de testatisation.

- Chapitre 8 Il : La revue bibliographique est cmrée aux observations et aux modéles
établis concernant les microstructures de défoonata restauration et la germination de la
recristallisation dans des alliages cubiques asfaemtrées de haute et moyenne énergie de

faute d’empilement.

- Chapitre 8 Il : Cette partie présente les am@tudiés et les techniques expérimentales
utilisées. Nous détaillerons également I'élaboraties cartographies EBSD spécifiques des
axes de désorientation et des vecteurs de Rodriguesont servi a l'analyse des

microstructures.

- Chapitre § IV : L'influence de I'orientation ctaéline sur I'évolution des microstructures
de déformation sera étudiée a I'aide de monocwustiarientation Laiton, Goss et S. Un
intérét particulier est porté sur les structures mgcrobandes, qui ont un effet significatif sur
le durcissement, I'anisotropie et les mécanismeslalicissement. Nous tenterons alors de
répondre a une controverse sur la nature de ldigeements aux petites et moyennes

déformations.

- Chapitre 8§ V : L'influence de l'orientation crédline sur la restauration sera étudiée a
I'aide de monocristaux Laiton, Goss et S déformégmnde déformation et recuits en bain
de sel. La grande limitation pour I'étude de laaegmtion consiste en la difficulté d’observer
I'évolution microstructurale. C’est pourquoi traméthodes d’analyse complémentaires ont
éte utilisées, telles que la microdureté VickeEBBED et les mesures de I'élargissement des
profils des pics de DRX. Cette derniere méthodeapptirue particulierement adaptée pour
évaluer I'évolution de la densité de dislocatiomsde I'arrangement des dislocations. Par
I'étude de la microstructure de déformation des omeastaux, la compréhension de la genese
des microstructures nous permettra alors de caiset@uelques parametres importants qui

controlent la restauration.

- Chapitre 8§ VI : La troisieme partie expérimentabamsiste en I'étude de la germination de
la recristallisation dans des polycristaux lamieasgrande déformation. Nous nous sommes
alors intéressés a l'orientation Cube, qui corradp® la principale texture de recristallisation

des alliages d’aluminium.

- Chapitre § VIl : Une conclusion générale du tibde thése sera présentée ainsi que

guelgues perspectives pour des travaux futurs.
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[ BIBLIOGRAPHIE

1. MICROBANDES DE DEFORMATION

Les microstructures de déformation de métaux adoproe I'aluminium et le cuivre, sont
essentiellement composées de dislocations plus @insmstructurées, d’abord en
enchevétrements, puis en cellules et finalemennhienobandes. Ces structures ont un effet
significatif sur le durcissement, I'anisotropie les mécanismes d’adoucissement ultérieur.
Récemment, un effort particulier a été entreprisurpdéterminer les caractéristiques
microstructurales des microbandes avec pour objacthodélisation de leur développement
au cours de la déformation plastique et apres teec8i de nombreuses observations ont
permis de bien caractériser les microstructurepetites déformations, les microbandes ont
suscité de vives controverses, notamment sur laenae leurs alignements dans les alliages

d’aluminium déformés en compression plane.

1.1. Description de la microstructure

Aux trés faibles déformations apparaissent trés dés enchevétrements de dislocations,
sans arrangement particulier. A des déformations pinportantes, la structure peut se
subdiviser en cellules a lintérieur des grainsiaagées en blocs ou en bandes. Une
microstructure de déformation caractéristique essgntée dans la Figure IlI-1. En général les
parois sont allongées et quasiment périodiquesesien dislocations et caractérisées par un
espacement, une densité de dislocations, une amdin, une désorientation, etc. Elles sont
aussi nommees parois denses en dislocations ois ggameétriguement nécessaires (GDBS).
Ces blocs ou bandes peuvent se déformer alternadivie selon certains systéemes de
glissement activés prévus par le critere de Taypas nécessairement I'ensemble des
systemes activés). Lorsque ces bandes sont biemeés: elles sont appelées microbandes
[Bay et al. 1992-a] A I'intérieur de ces microbandes existent tougodes cellules ou sous-
grains. Certains auteurs nomment également parcigentes de dislocation (IDBs) les fines
parois de dislocations positionnées dans le sanswverse de la bande.
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Pour des déformations supérieures> (0,3-0,5) peuvent apparaitre des bandes secesdair

(bandes S), des bandes de micro-cisaillement aqu dneore des bandes de transition. Une

structure lamellaire, alignée selon le plan de aasgion, est trées souvent observée dans les
microstructures de grande déformation.
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Figure 1l-1 : Schéma et micrographie MET d’une microstructure de déformation caractéristique

(Al99,996% laminé ag = 1,4) comportant des microbandes, des structuréamellaires (LB) et des bandes
S, ainsi que des joints de grain (GBJRosen et al. 1995]

1.2. Propriétés mécaniques et microstructures

La déformation plastique a froid (T<0,3Tes métaux cfc de haute et moyenne énergie de
faute d’empilementygcrg, comme I'aluminium et le cuivre, s'opere par lésgement des
dislocations sur les systémes de glissement ac{iV#$}<110>. Il est maintenant bien
accepté que des glissements non-octahédraux salen@nt possibles a des températures de
déformation plus élevégd8acroix et Jonas 1988] [Maurice et Driver 1993] fillard et

Martin 2009]. L’accumulation des dislocations (et leurs intéacs) va durcir le matériau au

cours de la déformation et I'on distingue généraeimuatre stades d’écrouissage. Leurs
microstructures résultantes sont alors différentes.

1.2.1. Stades d’écrouissage

Les stades d’écrouissage sont définis grace aurbesude contrainte/déformation et a
I'évolution des taux d’écrouissage, schématiséas taFigure 11-ZNes 1998]

Au stade | £<0,05), la multiplication des dislocations commeacédurcir le matériau. Au
stade Il, caractérisé par un taux d’écrouissagestaanh tres élevé, apparait une forét de
dislocations due a l'intersection des dislocatides différents systemes activés. Ensuite, au

stade lll, le taux d’écrouissage décroit linéairetnkea microstructure de déformation devient
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de plus en plus fine. Au stade IV, caractéristigless grandes déformations, un pallier
d’écrouissage est atteint.

Pour P'Aluminium, a température ambiante, et aulksigtemps que la montée des
dislocations est négligeable, les microstructugssiltantes ne dépendent pas ou peu de la

vitesse de déformation.

a) Ecrouissager(y) b) Taux d’écrouissageéi(r)
'[ iiiiiiiiiiiiiiiiiii
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Figure 11-2 : Stades d’écrouissage de Il a IV défiis sur les courbes contrainte/déformation (a) et su
I'évolution des taux d’écrouissage (b)[Nes 1998]

Le taux d’écrouissage peut étre décrit par la dénde dislocations. Par un traitement
statistique sur l'origine des désorientations ateail des parois de dislocatiofiBantleon
19938] utilise un modeéle basé sur une accumulation dléattes exces de dislocations (les
flux de dislocations peuvent fluctuer, conduisaralement & un exces de dislocations d’'un
vecteur de Burgers particulier que la restauratiygmamique ne peut pas annihilgBantleon
2004] propose ainsi une modélisation de I'écrouissagestiedes Il et IV en incorporant les
exceés de dislocations et les désorientations defesitt de dislocations. Ceci expliquerait
notamment la formation des parois incidentes deahtions (par une accumulation aléatoire
des dislocations) et des parois geométriquementessages (par une contribution
déterministe selon les différences entre les sysdede glissement activés de part et d’autre
de la paroi de dislocations). La transition ene® s$tades Ill et IV d’écrouissage serait alors
une transition d’une formation stochastique desuéstations a une formation déterministe.

Cependant, malgré les modeles cités précédemmamiexiste pas de modeles rendant
compte de [I'évolution de l'arrangement microstrugatuau cours de la déformation

(organisation des parois de dislocations, désaiiemt, la taille des sous-grains, etc.).
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1.2.2. Théorie LEDS

Toutefois, afin de comprendre la genése des micistes de déformation, il apparait
approprié de présenter la théorie LER®SW Energy Dislocation Structure structurebasse
énergiedes dislocations) développée par D. Kuhimann-WitsdJne synthése résumant plus
de trente années de travaux est présentée danblleation[Kuhlmann-Wilsdorf 1999] La
théorie est basée sur la théorie de la plasticgéatline[Taylor 1934] et sur la seconde loi de
la thermodynamique. Elle prévoit que la microstioetest quasiment toujours celle qui
minimise I'énergie stockée. Elle n’est valable guoeir une structure possédant suffisamment
de dislocations qui interagissent entre elles pamumer une structure stable.

La réduction de I'espacement entre les dislocatmarsla formation d’agrégats denses en
dislocation, séparés par des volumes quasimenidésinsation, réduit I'énergie stockée et est
favorable a I'’hypothese LEDS. De telles structw@st préférentiellement formées et peuvent
accommoder I'augmentation de la densité des distotsaau cours de la déformation. Ainsi,
avec une déformation et une contrainte croissame,transformation d’'une structure LEDS
en une autre plus stable a lieu, afin de décrdiémergie stockée. Ces transformations
seraient en fait responsables des différents std@esouissage. Cependant, l'origine de la

transformation des structures n’est toujours psslué.

Un apercu des structures stables de I'Aluminiundestses alliages est présenté ci-apres,
résumant la publication dguhlmann-Wilsdorf 1999}

- Au stade I, des arrangements plans des distotasont observés sous formetajas Ils
sont préférentiellement alignés sur les systemesglissement activés mais peuvent
également étre non-cristallographigues. tagss sont des joints de flexion dont les axes de
rotation sont normaux a la direction de glissement.

- Le stade Il est caractérisé par une structuosaigue de cellules quasiment équiaxes.
L’accumulation localisée des dislocations en padmssflexion accommode la contrainte ;
mais une telle morphologie ne minimise pas I'éreegjockée. La minimisation de I'énergie
est assurée par la structure en échiquier, paerdreince des rotations au sein du matériau. En
laminage, la structure est composée de longuedspapproximativement paralleles aux
plans de cission maximale et est déterminée paéftarmation imposée, indépendamment de
I'orientation du cristal.

- Au stade IV, une structure en cellule sous fodadamelle est observée en laminage, ce
qui permet une réduction des contraintes interhastransition entre les stades Il et IV

résulte en une microstructure complexe, comme @gdans la Figure II-1 dans le cas d’un
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échantillon d’Aluminium pur déformé en laminage & 1,4. Une microstructure de grande
déformation £ = 2,3) est présentée dans la Figure II-3. Elles@ds un arrangement
lamellaire, paralléle a la direction DL. De plusgubande contenant des sous-grains allongés

est inclinée de 47° par rapport a DL.

- ’:j -
’b
Figure 11-3 : Structure lamellaire d’un échantillon d’Al99,996% déformé as = 2,3 (Section DL-DN). Une
bande contenant des sous-joints allongés est indmde 47° par rapport a DL[Bay et al. 1992-b]

. |
‘___DL_-,,. s

1.3. Microbandes de petite et moyenne déformation — Cordverse

La genése des microstructures de faible et moyed@®rmation ainsi que les
transformations entre les stades Il, lll et IV d&dssage ne sont toujours pas bien comprises.
De surcroit, en plus de la théorie LEDS, il existee controverse sur la microstructure de
déeformation d’'alliages cfc de haugere Les acteurs principaux de cette controverse lgont
groupe du Risg National Laboratory, Danemark (Gnt#Aér, X. Huang, N. Hansen) et le
groupe du Manchester Materials Science Centreythgtreys, Y. Huang, P. Bate).

1.3.1. Analyse | : Microbandes alignées sur les plans déssion maximale

Le groupe de Manchester, utilisant I'analyse desrosiructures par EBSD, assure que les
microstructures de déformation sont indépendantes lal cristallographie (donc de
'orientation du grain) et que les microbandes igi@nt principalement sur les plans de

cission maximale (PCM).

L’évolution de l'inclinaison des microbandes et desmndes de cisaillement dans des
alliages Al-0,1%Mg déformés a froid a été étudiag[durley et Humphreys 2003-bApres
une légére déformation de compression plane Q,22), quelle que soit I'orientation des
grains (sauf pour l'orientation Cube), les traces anicrobandes sont quasiment toutes

alignées selon une inclinaison de 36° par rappdLasur la section DL-DN. En plus des
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microbandes de déformation, des bandes de cisaitiempparaissent a partir d’un taux de
déformation de = 0,5. A partir de = 1,4, les microbandes de cisaillement tendetigaex

les sous-joints parallelement a DL. Un résumé idellhaison des microbandes au cours de la
déformation est présenté dans la Figure [[Humphreys et al. 2007] Trois régimes
d’alignement sont a distinguer a température antdianne diminution de I'inclinaison des
microbandes primaires par rapport a DL jusqu’a déformation des = 0,5, suivie d’'une
stabilisation de l'inclinaison pour des déformasigulus importantes. A partir de> 1, les

bandes s’inclinent rapidement vers la direction DL.
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Figure 1l-4 : Comparaison de l'inclinaison des micobandes (section longitudinale) pour des échantilis
déformés a 350°C et & 20°C. Les lignes en point#léont les prédictions des modeéles de rotation derps
solide.[Humphreys et al. 2007]

[Hurley et al. 2003-a] et [Humphreys et al. 2006]Jont analysé plus précisément
l'inclinaison des sous-joints de l'alliage Al-0,188¢ déformé & = 0,22. Les microbandes
semblent s’aligner sur la trace des plans {111} kursection DL-DN, mais elles sont
éloignées de la trace de ces plans sur la sectieDD(voir Figure 1I-5). Par I'analyse des
cartographies EBSD, les auteurs montrent que lesobandes s’inclinent de 36° par rapport
a DL sur la section DL-DN et sont a peu pres paledla DT sur la section DL-DT, comme
indiqué dans le Tableau II-1. Une seule exceptgimancontrée pour des grains d’orientation
Cube, qui sont déviés de plus de 31° par rappbDfT &ur la section DL-DT. La similarité des
inclinaisons suggeérerait que la déformation maapisgie a une influence prédominante sur

l'inclinaison des microbandes. L'orientation criftee n’aurait que peu d’effet.
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Figure 1I-5 : Image en Electrons Rétrodiffusés d’u'néchéntillt-)n Al-0,13%Mg (g = ,22) sur la face de
compression (a) et la section longitudinale (b)Hurley et al. 2003-a]

Tableau II-1 : Angle entre la trace des microbandest la direction de laminage (RD) de plusieurs gras
d’un échantillon d’Al-0,13%Mg déformé en compressia plane a froid (€ = 0,22).[Hurley et al. 2003-a]

Section longitudinale Plan de laminage
Composantes Nbr. de grains Inclinaison Dispersion  Nbr. de grains Inclinaison Dispersion

Laiton 68 36° 21° 9 0° 22°
Cuivre 32 37° 23° 26 0° 23°
Cube 15 39° 23° 29 31° 24°
Goss 22 35° 21° 24 0° 25°

P 36 35° 21° 15 0° 24°

S 46 36° 21° 22 0° 24°

[Humphreys et al. 2006pnt étudié plus précisément la distribution dedinaisons des
sous-joints dans plusieurs grains d’orientationtdrai{110}<112> d’'une éprouvette Al-
0,1%Mg déformée a = 0,3. Les distributions dans un grain Laiton spréisentées dans la
Figure 1I-6. Les traces des sous-joints sont tregortairement inclinées selon un angle
proche de 30° par rapport a DL sur la section DL-IEX revanche, les sous-joints sont
clairement orientés selon DT sur la section DL-Jh résultat similaire est obtenu avec
I'orientation P {110}<122>. La valeur de 30°, pltable que celle précédemment citée (36°
pour e = 0,22), est en accord avec le fait que l'inclko@i des bandes diminue lorsque la
déformation augmenfélurley et al. 2003-b]
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(a) Section DL-DN (b) Section DL-DT
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Figure 11-6 : Inclinaison des sous-joints (1°-10°gans un grain d’orientation Laiton d’un polycristal Al-
0,1%Mg déformé en CP a froid € = 0,3) sur les sections DL-DN (a) et DL-DT (bJHumphreys et al. 2006]

1.3.2. Analyse Il : Microbandes alignées sur les plans cstallographiques

A l'inverse, le groupe de Risg, s’'appuyant sur dbservations réalisées au microscope
électronique en transmission (MET), assure questess-joints ou microbandes s’alignent
principalement sur les systemes de glissementéc{8GA). Ceci est également soutenu par

les travaux récents du groupe de Tsinghua utilisatg@chnique EBSD.

[Winther et al. 2000] en étudiant des éprouvettes de traction d’alwminig = 0,05 a
0,34), ont montré que les parois des microbandescsorélées avec I'orientation cristalline
de chaque grain ; les parois s’inclinent préféedieiment sur les SGA, et ce bien plus que sur
les PCM. Pour appuyer cette affirmatidiyinther 2003] fait une revue bibliographique
portant sur l'inclinaison des microbandes dans ekesais de laminage, traction et torsion
(e<1). Au niveau macroscopique, les traces des smntsjsont proches des PCM, comme
illustré dans le Tableau II-2. En laminage, lesinmasons sont généralement observées selon
des angles de 30° a 45° par rapport a DL sur laose®L-DN, avec une dispersion non
négligeable de 20°. En revanche, au niveau micpigae, de nombreuses études rapportent
gue les sous-joints s’alignent sur les SGA. Il pexister plusieurs plans cristallographiques
sur lesquels les parois de dislocation s’alignegtguentiellement. Les auteurs notent aussi
gue les traces des microbandes alignées sur les &fpAraissent plus droites et moins

désorientées que les sous-joints éloignés des SGA.

Tableau II-2 : Synthéese d’'une revue bibliographiquesur 'inclinaison des microbandes[Winther 2003]

Plans de cission maximale Traces expérimentales
Laminage o 05 ARO (1 : o
angle /2 DL, section (DL,DN) +/- 45 30° a 45° (dispersion de 20°)
Traction 45° 35° (dispersion de 5°)

angle /a I'axe de traction
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L’orientation Laiton {110}<112> constitue un testitqque quant a l'alignement des
microbandes, puisque les SGA sont largement déaésapport aux PCM. En étudiant des
monocristaux Al-99,993% d’orientation Laiton en qmession planeg(= 0,5 et 1,5),
[Godfrey et al. 1998Jmontrent que les traces des jeux de microbandégrent sur les SGA
atg = 0,5, comme indiqué sur la Figure 1I-7&A 1,5, quelques longues parois de dislocations

sont approximativement alignées sur un SGA auxgsiafiajoutent des bandes secondaires.

Figure 11-7 : Observation MET d’une section longitudinale d’'un monocristal d’orientation Laiton,
déformé a froid (e=0,5). Les traces des plans {111} sont indiqué¢&odfrey et al. 1998]

En outre,[Winther et al. 2004]ont étudié les microbandes de cing grains d’oaigom
Laiton d’'un AA1050 laminé a froick(= 0,3). Les observations de la section DL-DN memitr
gue les microbandes s’alignent parfaitement suplass {111}, comme illustré a la Figure
[I-8a. En revanche, les parois de dislocations peapissent pas planes sur la section DL-DT.
L’étude d’un grain d’orientation S présente une muité (voir Figure 11-8b). Deux jeux de
microbandes sont présents. Pour I'un, les microbsrglalignent avec le plan (-1-11). En
revanche, le second jeu est dévié de 25° par rappgslan (111) le plus proche. Par ailleurs,
une autre étude de grains d'orientation S a étésééaavec la technique EBSDin et al.
2007] dans un polycristal Al99,99% déforme & 0,22. Pour rappel, pour l'orientation idéale
S, le SGA principal a une inclinaison de 40° papat a DL sur la section DL-DN. Sur sept

grains S observés, les microbandes s’alignent appadivement at 40° par rapport a DL.
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Les auteurs concluent que les microbandes se gparib selon une considération
cristallographique, correspondant bien au SGA igéaer

a) Grain Laiton b) Grain S
Figure 11-8 : Micrographie MET de grains dans un AA1050 déformé en CP a froidg{ = 25%) sur la
section DL-DN : a) Grain Laiton (~7°) ; b) grain S(~6°).[Winther et al. 2004]

Quelques publications récentes témoignent néanmdesquelques alignements non
cristallographiques. Dans un polycristal Al99,9%bfement déformé en tractioa £ 0,14),
[Hansen et al. 2008pnt observeé trois types de parois de dislocations

- microbandes alignées parallelement aux systémghkssement (déviation de ~10°) ;

- structures en blocs ou microbandes non alignées @A avec une déviation

importante allant jusqu’a 35° ;

- une structure quasiment équiaxe formant un réseaeltlles.

Les deux structures en microbandes sont présedéssla Figure 11-9. L’évolution de ces
différents parameétres structuraux avec la défoonmatmontre un effet important de
I'orientation cristalline. De mém@iHuang et Winther 2007t [Winther et Huang 2007pnt
relié ces différentes structures en fonction désntations cristallines pour des déformations
modérées. Le premier type correspond aux oriemti®oss, Laiton et Cube tourné. Le
second type correspond aux orientations Cube,Giet.es auteurs ont également établi les

plans cristallographiques et les axes de rotassn@és aux parois des microbandes.
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Figure 11-9 :'Micrographie MET d'u_n_polyéristal dA | 95,99% déformé en traction £€=0,14):a)
Microbandes alignées sur {111} ; b) Microbandes noalignées sur les plans {111}JHansen et al. 2008]

1.3.3. Synthése de la controverse

Nous rappelons que ces groupes de recherche rasrgqulement utilisé des techniques de
caractérisation différentes, mais ils ont aussiliétdifférents alliages d’aluminium avec des
taux de déformation différents. Les deux grandelasalyse des techniques MET et EBSD
ne renseignent pas le méme type d’informationspieamiére est extrémement locale alors
gue la seconde est effectuée a une échelle beaptmigrande. En revanche, les tres faibles
désorientations ne sont pas prises en compte paedanigue EBSD et seules les
désorientations supérieures a 1° sont généralesmahisées par la technique standard.

En premier lieu, le groupe de Risg est convaincul'aldgine cristallographique des
alignements des parois des microbandes. De récéntdsgHansen et al. 2008] [Huang et
Winther 2007] [Winther et Huang 2007endent compte de parois qui ne sont pas toujours
alignées selon des plans {111}. Les alignementsy@g@unéanmoins se classifier en trois
types caractéristiques, associés a des orientatimtallines spécifiques. En regardant de plus
prés la Figure 11-9b qui présente un type de micoature non alignée sur un plan {111}, il
apparait que les microbandes sont inclinées d’'gieate 45° par rapport a I'axe de traction ;
ce qui est en accord avec un alignement sur les.HBVmMéme, d’aprés I'étude de grains
d’'orientations S dans un polycristal déforijién et al. 2007} les auteurs montrent que
I'inclinaison entre les microbandes et I'axe DL dst40°, ce qui correspond bien a un SGA.
Cet angle est également tres proche de l'anglergéméent observé par le groupe de
Manchester pour prouver que l'alignement des memdes est indépendant de I'orientation
cristallographique (cf. Tableau II-1).

En revanche, le groupe de Manchester s'attachétptutun alignement indépendant de

I'orientation cristalline, qui ne dépendrait que tdux de déformation. Les analyses précises
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de linclinaison des parois des microbandes, conogiles présentées dans la Figure II-6,

montrent finalement que les inclinaisons sont dispersées.

1.4. Microstructures de grande déformation

La controverse porte principalement sur les micuostires de faible et moyenne
déformation. Cependant, pour des déformations itaptes £ > 1), I'orientation cristalline a
une forte influence sur les microstructures de mhéftion. Les études sur les monocristaux
sont alors tres pertinentes pour analyser les éookimicrostructurales.

Les orientations cristallines constituant la fifrees textures de laminage (i.e orientations
Cu, S et Laiton) sont stables en lamind@eiver et al. 1994]ont confirmé la stabilité de ces
orientations pour des déformations inférieures<a. Les microstructures de déformation sont
composées de cellules et de microbandes. Alord'gpientation Laiton a une microstructure
trés homogeéne, les microstructures des orientaoat Cuivre possedent des hétérogénéités
telles que des bandes S et des bandes de cisaitldmaestabilité de I'orientation S a aussi éte
étudiée par[Kamijo et al. 1992] Les auteurs ont cependant noté, qu'aux tres gsand
déformations > 3,5), des hétérogénéités de déformation poutra@ge a I'origine de la
texture Cube de recristallisation. Aux texturedadminage s’ajoute I'orientation Goss qui est
stable jusqu’a un certain taux de déformation diemvl. A des déformations supérieures, les
orientations tendent a tourner vers les deux coamges de l'orientation LaitorjFerry et
Humphreys 1996pnt cependant observé une microstructure Goss rgsitivement stable en
grande déformatiore &= 3).

Comme le prévoit la plasticité cristalline, la pdupdes cristaux non stables sont amenés a
tourner au cours de la déformation. A des défonatimportantese(> 1), les textures de
déformation sont largement dominées par les textule laminage (fibrep). Les
microstructures de déformation d’orientations Cabgroches de Cube ont été généralement
etudiées afin de comprendre l'origine de la tex@Qube de recristallisatiofikef et Driver
1993] [Liu et al. 1998] [Basson et Driver 2000]es microstructures résultantes se déforment

en bandes caractéristiques, formant ainsi des batel&ransition.
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2. LA RESTAURATION

La restauration est un processus thermiquementéadjui vise a stabiliser une
microstructure hors équilibre et qui aboutit & wowcissement du matériau. Elle est a
distinguer du processus de recristallisation, eseres qu’elle conserve la texture initiale et ne
génere pas de nouveaux grains. Elle s’effectuevaaan de la sous-structure et n’affecte que
la densité de dislocations, les sous-joints estes-grains.

Il est d'usage de distinguer deux types de redtiaara méme si les mécanismes
fondamentaux sont similaires :

- la restauration dynamique qui s’opére au coufga d&formation,

- et la restauration statique, mise en jeu aprdgéfarmation du matériau.

L'intérét porté sur la restauration se limitera sléam cadre de notre étude a la restauration
statiqgue d’alliages d’aluminium déformés a froidueQques exemples d’alliages autres et de

matériaux déformés a chaud seront toutefois présent

Les mécanismes de restauration sont encore tresqmepris et dépendent inévitablement
de la nature des alliages (pur, avec impuretésréciptés), du mode de déformation et de la

température de recuit.

2.1. Force motrice de la restauration

Apres une déformation a froid, le matériau est danstat instable. Une quantité d’énergie
est stockée dans le matériau déformé de par I'@napportée par le travail plastique au cours
de la déformation. Elle correspond a environ 1% H@ cette énergie de déformation, le reste

étant dissipé par échauffemégvierlinden et al. 2007]

2.1.1. Energie stockée

L’énergie stockée provient des dislocations praguiet accumulées au cours de la
déformation. Cependant, il est bien difficile destimer expérimentalement ; les deux

modeles microstructuraux introduits ci-apres sdmisagénéralement utilisés.

Energie stockée par les défauts ponctuels :

Sauf a trés basse température, la restauratiodétaats ponctuels n’est généralement pas

considérée comme un mécanisme majeur.

Energie stockée par les dislocations :

Les distorsions autour de dislocations entrainem énergie supplémentaire dans le
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matériau (voir Annexe A). En négligeant I'énergie doeur des dislocations, et en ne
considérant que I'énergie élastique, I'énergielgteaans le matériau se traduit par :

Estockée: ap:u b2 (1)
p : densité de dislocations
b : vecteur de Burgers
K : module de cisaillement

a=0,2-0,5

Energie stockée par la structure en sous-grains :

L’énergie de surface des sous-jointspeut étre évaluée grace a I'équation[dead et
Shockley 195Q]qui prend en compte la désorientatfoentre deux sous-grains (#*15°) :

Ha y6[A-nd] 2)

£ an(1-o

u : module de cisaillement
a: parameétre de maille

o : coefficient de Poisson
0 : désorientation relative
A=0,23

En incorporant les données relatives a un joingraéén désorienté dé,=15°,[Read 1953]
a proposé I'équation suivante pour I'énergie d’anssjoint :

AP
ys_ym6m|:l In(emj} (3)

L’indice “m” se réfere a un joint de grain tel gdg=15°. Pour I'aluminium, la valeur de
ym(Al) = 0,324/ est utilisée, valeur estimée fiturr 1975].

Les auteurs ont proposé ce modele pour un sous-janfait. Cette formule ne
s’appliquerait donc que pour des matériaux paetiedint restaurés (ou déformés a chaud),
mais pas pour I'état déformé a frojtHurley et Humphreys 2003-djappellent que la plus
grande source d’erreur du calcul de I'énergie stecklans I'état déformé réside dans
I'utilisation de la relation de Read et Shockley.

L’énergie moyenne(ys> peut étre calculée a partir de la distribution éeergiesy;
associée aux désorientatighgBarou et al. 2009-ajont ainsi proposé I'équation suivante :

> éymg{l_m(gﬂ

m m

(4)

1
n n

Ainsi, pour une microstructure formée de sous-graien définis, I'énergie stock&giockee

dans le matériau peut-étre reliée au diametre malg=nsous-graind et de I'énergie de
surface des sous-joings:
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E -3 (5)

stockée ™
d

En combinant avec (3), on obtient :

3y 6 6
Estockée: %?m{l_ In (6_}} (6)

m

2.1.2. Restauration de I'énergie stockée

Le matériau déformé est dans un état instable etetwur a I'équilibre s’ensuit a
température élevée. Il s’effectue grace a la faromrice générée par I'énergie stockée
provenant des dislocations. Afin de comprendrenié&sanismes limitant la restauration, il

faut donc considérer les mécanismes limitant levament des dislocations.

Déplacement des dislocations :

Deux modes existent pour un segment de dislocations

- Déplacement conservatif :Le glissement des dislocations vis, coins et mjxtps
avancent dans les plans de glissement {111}, dorpm& des températures relativement
basses (T<0,3Y et contribue a I'annihilation des paires de dialions. Dans les métaux cfc
de hauteyspe comme I’Aluminium, le glissement dévié (Figurell)) est également possible,
i.e. les dislocations peuvent glisser d'un plansgefi11} a un autre (les métaux de faijdes
nécessitent une température plus élevée).

- Deéplacement non-conservatif La montée des dislocations coin, qui se déplacers h
de leur plan de glissement en absorbant ou en @maties lacunes, est thermiquement
activée. Elle est activée a partir de la moitiéaleempérature de fusion 0,5 T;), c'est-a-

dire autour de 200°C pour I'Aluminium.

Figure 11-10 : Glissement dévié d’'une dislocation is. Le vecteur de Burgers est paralléle a la direitin [-
101], commune aux plans (111) et (1-11). Un doulissement est illustré en (d)[Hull et Bacon 1984]

Cependant, pour des métaux alliés, la contributites éléments d’alliage est non

négligeable. L'effet de I'ajout de manganése ountEgnésium a un effet limitant sur la
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cinétique de restauration. Le mécanisme de traidagatomes de soluté doit étre considére.

Phénomeéne limitant le déplacement :

[Driver 2004] rappelle quelques phénomenes qui peuvent pertlebdeplacement des
dislocations (et donc la restauration), comme &ntige des atomes de soluté, le champ
magnétique [Molodov et al. 2006] les effets topologiques et la distribution des
désorientations (locales ou aux sous-joints).

Si une différence notable entre les rayons atoesqles atomes de soluté et ceux de la
matrice existe, les atomes de soluté vont préfi@sthent se regrouper autour des
dislocationgSandstrom 1977-b]Pour le trainage des atomes de soluté, tout c&plent de
dislocation requiert la diffusion de ces atomesdieté. Par exemple, I'ajout de manganése
ou de silicium modifie la cinétique de restauratam I’Aluminium. Dans ce cas, I'énergie
d’activation nécessaire correspond plutot a I'éieedg diffusion des éléments d’alliages dans
la solution solide. La montée et le glissement dedocations ne sont alors plus les

mécanismes limitants.

Energies d’activation :

Le Tableau I1I-3 propose un bref récapitulatif deser§ies d’activation couramment
rencontrées dans la littérature. Si I'énergie dvation calculée est proche de I'énergie de
diffusion des atomes de soluté dans la matrice ialum, le trainage des atomes est alors
considéré comme le mécanisme limitant. En revargiie,mécanisme limitant est la montée

des dislocations, I'énergie d’activation est alomsche de I'énergie d’auto-diffusion.

Tableau II-3 : Energies d’'activation pour différents mécanismes de diffusion dans I'’Aluminium

Alliage Mécanisme Energie d’activation T (°C) Référence
(] /mol)
Auto-diffusion 142
Al pur Diffusiqn au ceeur dela 3 Frost et Ashby 1982
dislocation
Diffusion au joint de grain 34
Al pur Recristallisation 63 0-80  Haessner et Hoffman 1978
A199,995%  Migration des sous-joints 130 250-350 1Umphreys et Humphreys
Al-0,1%Mn Recristallisation Croissance
ALL0.3%Mn normale 130-170 200-450 Lens et al. 2005
Al-Si Diffusion du Si dans Al 125-150 Huang et Humphreys 2000
Al-Fe Diffusion du Fe dans Al 190-250 Nes 1995
Al-Mn Diffusion du Mn dans Al 210-220 William et Fricke 1972
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2.2. Mécanismes

Comme nombre d’auteurgSandstrom 1977-g] [Sandstrom 1977-h] [Nes 1995]
[Humphreys et Hatherly 1995]l est judicieux de distinguer deux types deaesdtion :
- larestauration des dislocations dans les sousgygdiles sous-joints

- etla croissance par migrations des sous-joints.

2.2.1. Restauration des dislocations

[Sandstrom 1977-aJdresse un récapitulatif des mécanismes opérariechelle des
dislocations libres, a savoir : annihilation pairgs; réarrangement des dislocations dans les
sous-joints ; absorption aux sous-joints ; émisslendislocation a partir des sous-joints et

coalescence des sous-grains

Annihilation par paires dans les sous-grains :

Les dislocations voisines de vecteur de Burgeros@s’annihilent, comme schématisé
dans la Figure II-11. Toutes les dislocations nevpat pas étre annihilées et il reste une
certaine quantité de dislocations qui sera soibrddg® par les sous-joints, soit réarrangée en
une structure stable par polygonisatj@andsréom 1977-a]Selon[Nes 1995] le mécanisme

de glissement dévié serait limitant pour le comtid¢ I'annihilation.

annihilation

—>

polygonisation

Figure 11-11 : Annihilation par paires de dislocations de vecteur de Burgers opposeé, suivie d'une
polygonisation éventuelle dans un Iéger gradient drientation. [Driver 1986]

Réarrangement des dislocations dans les sous-joints

L’annihilation des dislocations au niveau des gouds s'opére également. Ainsi, un
réarrangement des dislocations en configuratiomdmdre énergie s’effectue, conduisant a

un amincissement des parois de dislocations. Umpbeeest présenté Figure 11-12.

27



o1 o "__Y;;; %

Figure 11-12 : Micrographies MET d'un alliage d’alu minium (& = 10%) : () microstructure déformée et
(b) aprés un recuit de 2 minutes a 250°C sur la mésrplage d'analyse[Humphreys et Hatherly 2004]

Coalescencel/rotationL.e mécanisme de coalescence est controversérrédspond a une
dissolution d’'un sous-joint faiblement désorieni#<Q,3°)[Sandstrom 1977-a] [Nes 1995]

[Sandstrom 1977-agonsidere les deux mécanismes suivants pour lasg@nce des sous-
grains : I'extraction de dislocations du joint véistérieur du sous-grain ; et 'émission de
dislocations. En comparant son modéle théoriquelai développé pafLi 1962] pour la
migration de sous-joints, il est alors proposé aregénéral, I'extraction des dislocations a
lieu en premier, suivie de la migration du jointe Plus, il est dit qu'une diminution de la
température et une augmentation du taux de défamatfroid augmentent I'importance de
I'extraction des dislocations aux joinfSaetre 1996]propose un modeéle de rotation des
sous-grains thermodynamiquement possible.

A cause de la limite de détection de la désoriamtgiar la technique EBSD¢min ~0,7°),
le mécanisme de coalescence ne peut pas étreaddtedait qu’il n'opérerait que pour des
sous-joints trés faiblement désorienté8<Q,3°). C’est pourquoi, les chercheurs travaillant
notamment avec la technique EBSD écartent généealetout mécanisme de coalescence.
[Humphreys et Hatherly 1995kt [Nes 1995] ne sont pas convaincus du rble de la
coalescence, qui aurait, selon eux, une contribudogement moindre que la croissance des

sous-grains par migration des parois de dislocat{saus-joints).

2.2.2. Croissance par migration des sous-joints

Ce paragraphe introduit la migration des sous$oipar un déplacement collectif des

dislocations. La force motrice principale est ldug&ion des énergies de surface.

Croissance des sous-grains :

bY

Une premiéere approche consiste a modéliser la semt® des sous-grains comme la

croissance des grains recristallisés. Les mécasism@ pourtant bien a différencier, comme
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le souligngSandstrom 1977-bj

- un saut d’atome d'un grain a un autre (diffusidatomes a travers le joint) pour la

croissance classique des grains recristallisés.

- un déplacement des dislocations par montée/glissepour la croissance des sous-grains.
La migration des sous-joints pourrait alors s’iptéter par la théorie des dislocations. Les

mécanismes limitants sont ceux présentés dansdgnaghe 8 11.2.2.

La force motrice pour la croissance des sous-geshslonc liée a I'énergie de surfaget
au diametrel du sous-grain selon I'équatifdumphreys et Hatherly 2004]
P=3Jd (7)
Une limitation importante réside en I'expressionygdequi pourrait évoluer au cours du
recuit. De plus, comme indiqué par I'équation (&) Read et Shockleys dépend de la
désorientatiory entre les sous-grains ; l'influence de I'orieraaticristalline ne serait donc

pas négligeable.

Stabilité topologique des sous-grains :

Comme dans une microstructure recristallisée, lexastructure bien restaurée obéit a une
stabilité topologique des sous-grains, qui dépead’@huilibre local entre les énergies de
surface au niveau des sous-joints. La conditiostdbilité d’'une jonction triple est rappelée
par I'équation (8) pour une structure bidimensidiend_a Figure 1l-13 représente une telle
géométrie de jonction entre trois grains (1, 2)e¢t3les anglesof, o, et az) formés par les

joints. Les énergies de surface associées a ¢egamts sont.s, y13 etyo.

Va3 — Vi — Vi (8)
sina, sina, sim,

Grain 1

Grain 3

o3

\061
./

o2
Grain 2
Figure 11-13 : Jonction entre trois grains.

Ainsi, au cours de la restauration, les parois idlchtions sont amenées a se réarranger
pour satisfaire la condition de stabilité. Si legemgies de joint sont proches, les angles formés
par les parois seraient proches de 120°. Dans aegitions bidimensionnelles, un grain
posséderait 6 grains voisins. C'est ce qui est rgdgr@ent observé dans les structures
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recristallisées et dans les structures parfaitemestiaurées, comme indiqué dans les Figure
lI-14a&b. En revanche, les microstructures des fegli-14c&d ne sont pas encore
stabilisées.

Py { Wy
Figure 11-14 : Images MET de grains d’orientationsdifférents dans un AA1200 laminé a froid £&=2) apres
un recuit de 2h a 220°C : a) proche de S ; b) proehde cube ; c) laiton et d) cuivrelXing et al. 2006]

2.3. Modélisation

Nous rappelons que plusieurs mécanismes de restau@erent simultanément, sans
démarcation évidente entre eux. C’est pourquastitre@s difficile de traiter la restauration de
facon analytique[Humphreys et Hatherly 2004ihcite & une certaine prudence quant a la
généralisation des cinétiques de restaurationaidgdie :

- les relations entre les propriétés mécaniquessemierostructures sont bien plus
complexes que celles proposées par les modeles,

- l'annihilation de dislocations et le réarrangemsont des phénomeénes qui opérent
en méme temps,

- les effets de soluté et I'énergie de faute d’enmpéet ne sont pas pris en compte,

- et les hétérogénéités sont ignorées.

2.3.1. Parametres expérimentaux de la restauration

Le Tableau II-4 présente une revue bibliographideejuelques études sur la restauration,
principalement orientées sur des alliages d’alummiQuelques unes tiennent compte de
données expérimentales publiées dans des articiEsieurs (dont les références sont
indiguées dans les publications citées).

Les principaux parametres étudiés sont la duketéou microdureté) et la contrainte
d’écoulement qui renseignent sur I'évolution des propriétés amégues de maniere globale,
mais non locale. Les fractions résiduelles de let#Ry,) et de la contrainte d’écoulement
R sont tres souvent utilisées car elles traduisért mieux le changement de propriétes.

Elle sont définies comme suit :
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_ Hv-Hy

R(HV) B HVO - Hvrex (9)
- o- Jrex 10
R(U) UO - Jrex ( )

Hv eto sont les valeurs au tempde recuit
«rex » : valeurs de I'état recristallisé (non d&fé)
« 0 » : valeurs de I'état déformé initial.

Un autre parametre expérimental est I'évolutionlad¢aille moyenne des sous-graits
Dans un modele analytique, seule la croissanceadtille moyenne peut étre traitée.
Quelgues études analysent également I'évolutiotad#ésorientation moyenr entre les
sous-grains. Si I'on ne tient pas compte des digiogs a l'intérieur des sous-grains, les
parametresl et @ peuvent étre suivis par I'analyse des microstmestusoit au MET, soit au
MEB couplé a 'EBSD.

2.3.2. Modéles analytiques

La difficulté a relier toutes les données expéritales pour proposer un modele global est
particulierement mise en exergue a la lecture doleBal 11-4. Nous soulignons également
guelques différences d’interprétation de mémes éesirexpérimentales, comme les travaux
de[Ferry et Humphreys 1996]Jrepris palfSeeter et al. 1998t les travaux diBarou et al.
2009-a] ré-interprétés dariBarou et al. 2010]

2.3.2.1. Approches généralisées

Une tendance générale émerge des études sur daregiin. Toutes les évolutions des
parametres étudiés suivent une llmgarithmique ou puissance « n »En accord avec ces
observations, de nombreux modeles ont été propdsisnphreys et Hatherly 2004]
rappellent deux lois cinétiques empiriques pouwdlétion d’'un parameétre X au cours de la

restauration en fonction du temps :

(1) Loi logarithmique Z—T = —f (11)
Par intégration, on obtient : X=c'-clnt (12)
(2) Loi puissance «n » : % =-c. X" (13)
Par intégration, on obtient :

pourm> 1, XM - XY = (m-1). ¢t (14)
pourm= 1, In(X)=In(X,) = ct (15)
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Tableau II-4 : Revue bibliographiqgue de mécanismede restauration, en fonction des alliages
d’aluminium et des conditions expérimentales. Le pameétre étudié et son évolution sont reportés.

Réf. Alliage ¢ | Recuit| Paramétre Evolution Mécanismes observés Energie
Tett étudié des parametres activation
300- Crmsi. parzabollque Croissance par migration des squs-
° d°=dy," + Kt joi
Al-1%Mn | 1,6 | 400°C 0 _Jonts
qq et migration des dislocations
minutes Parois C%Lilé‘?:;;;adUisa” dans les sous-joints
Sandstrém q Croiss. asymptotique : coalescence
etal. 100- (60>0,2°) | d(d)/dt=[Mteph]/u X : :
1978 200°C (MET) ot déforme et e ex}ract!on de_s (_jlslocanons
by emmélenl?em . (mécanisme limitant pour la
Al-4N | 1,6 miggtes dislocations restauration des dislocations ejst
Etat recuit : paroi de I'absorption aux sous-joints)
cellules bien définie
300°C coalescence et croissance pdr
in situ migration des sous-joints
Le modéle de Sandstrom ne
) ) marche pas pour le Cu et le Nji
Z?Q/%rzr:\]: Ni haute | trefi- 325%9,(: d Croiss. parabolique |Basse température : dominé paf la
1990 pureté | lage houred  (MET) d? = dy? + Kt dislocation pipe diffusion
aq [ Haute température : dominé par|le
vacancy mechanism
o a(t) a 1/d(t) Approche fractionnée ou
Theéorie Reo eto(t) a (1) séquentielle
Al 100-
pur o T A
asnget[0,02| 409°C R, | R=1KT/AIn(1+tr) | J18INagE des atomes de solute £§4kJ/mo
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R = f(p/po)
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Dans le paragraphe 8 11.2.2. ont été présentépriasipaux mécanismes mis en jeu au
cours de la restauration, i.e. la restauration diskcations et la croissance de la taille
moyenne des sous-grains. Afin de traduire ces nigoas en modeles physiques, la densité
de dislocatiom et la taille moyenne des sous-graiisont utilisées.

Par exemple, la restauration des propriétés mégasipendant le recuit a été modélisée par

[Nes 1995]selon la tendance générale suivante :

o(t) = orex + asMpbNp(t)+ oM pb/d(t) (16)
M : facteur de Taylor
H : module de cisaillement
b : vecteur de Burgers
ag, oy : variables du modéles

[Nes 1995] [Furu et al. 1995] et [Saeter et al. 1998pnt proposé des modéeles reliant les
fractions résiduelleRy) Ou R, a I'évolution de la densité de dislocatignet de la taille des
grainsd. Cependant, ces parameétres n’évoluent pas selménae cinétique. Pour celiNes
1995] a proposé deux approches pour des matériaux é&fsniks, 'une composite (a),
lautre séquentielle (b), comme indiquées sur lgufgé II-15. Ces deux approches sont

similaires, sauf au tout premier temps de la reatan.

DISLOCATION NETWORK

]
3 TRANSITION

OISLOCATION SUBGRAIN STRUCTURE
NETWORK

3> iy

FLOW STRESS
FRACTIONS

TIME, £
Figure 11-15 : Modéle de restauration selon une apmche : a) composite et b) séquentiellfNes 1995]

(a) Approche compositeannihilation des dislocations et croissance émmtemps.

R = fi(Vp(t)/po) + fa(do/d(t)) 17)
Les contributions de; fet £, avec (f+f, = 1) évoluent en fonction du taux de déformation,

comme indiqué dans la Figure Il-15a.

(b) Approche séguentielted’abord annihilation des dislocations, puis ssaince des sous

grains apres un temps critigtfe
R = f(\p(t)/po) + (1-H)C*(do/d(t)) (18)
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f transcrit une transition graduelle d’une disttibn relativement uniforme des dislocations
en une structure en cellule (voir Figure llI-15bja tonstante C* dépend des conditions

initiales et est proportionnelle &{po)™.

2.3.2.2. Contribution unique de p(t)

D’aprés certaines observations MET, il se peutlauni ait pas d’évolution de la taille des
sous-grains au cours de recuits a de faibles teaahpés (T<200°C) et a des temps courts de
recuit. [Nes 1995]interpréte de cette maniére les résultats expétamg d’Alcoa sur des
alliages Al-Mg déformés et restaurés a I'ambiargadant 17 ans (voir Figure [I-16). De
méme|[Seeter et al. 1998he tiennent pas compte de I'évolution di@our les travaux de
[Barioz 1998] sur des alliages AI3Mg en grande déformatiorr 3) et recuits a T = 120 —
190°C. Les alliages Al-Mg (3-5%) préesentent desefoidensités de dislocation sous forme
d’enchevétrements plutét que de cellules ou soamgrlLa cinétique de restauration associée
est contrélée par le trainage des atomes de gudukéles deux études (et éventuellement le
trainage des crans de dislocations). Les auteuppopent ainsi une évolution de
indépendante de pour des alliages d’aluminium déformés en graréferchation et recuits a
faibles températures. Les modeles les plus ap@®puivent I'approche fractionnée donnée
par I'équation (17), associée a un mécanisme limhdé au trainage des atomes.

[Nes 1995]: R=1+ ((p(t)/po)-1) (19)
avec f = 0,5MubVpo/(60-01ex)

[Seeteretal. 1998] R=1-SIn(1l+th) (20)
Sihdépend defl, poet T
T dépend dgo, T, Us et
f, de I'équation (19)
I, : longueur d’activation
l; : distance entre deux crans de dislocations
Us : énergie d’activation pour la diffusion du gélu

10-5“ T T T | T =1
] Al -bwt%G M
-'U-t»-._.q_‘_n
350 w i )
F00 Hi6 [£=062}
EED W Hie {Ex0.48) _|
H12 [E=2,21

200+ WMW 5% |e-005) |
%% |€=0.05]

Limite d’élasticité [MPa]

15':' h{‘;] 11!-p rTERG -
1) R S PR SRS  MRSESS (OO PSSR, U SS L,
10! 1 10 10 10° 10° 105

Temps [jours]

Figure 11-16 : Evolution de la limite d'élasticité au cours d’un recuit a I'ambiante pendant 17 ans. fide
réalisée par Alcoa sur des alliages Al-Mg laminé¢Courbes extraites dgNes 1995].
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2.3.2.3. Contribution unique de d(t)

Pour d’autres auteurs, I'évolution de la densitédddocations au coeur des sous-grains
n'est pas un parametre prédominant. Cette asseesbngénéralement attestée pour des
températures de recuit plus élevées (T>200°C) etatlmges avec de faibles concentrations
de soluté. En effet, il est alors considéré quéetles dislocations libres sont annihilées tres
rapidement apres la déformation ou au tout prestamte de la restauration. Ainsi, I'énergie
stockée totale peut-étre analysée grace a la désation au niveau des sous-joints et la taille
des sous-grains selon I'’équation (6).

Ces hypothéses sont assez fortes et doivent étrdérges selon les paramétres
expérimentauxg( T, t). Ceci n'est pas vrai dans tous les casgard des travaux dxing et
al. 2006] pour un alliage AA1200 laminé a froid. Apres ucuié a 220°C pendant 2h, des
dislocations sont toujours présentes dans cersains-grains (Figure 11-14c&d), alors qu’elles
ont été entierement annihilées dans d’autres saissg(Figure II-14a&b). En revanche, cette
hypothése est bien valide pour des alliages déframéchaud ; la contribution de la

restauration dynamique contribue au nettoyage sleaditions au cceur des sous-grains.

En analysant le Tableau lI-4, une tendance se @égagnt a la modélisation de la
restauration en fonction de la température, suidaix régimes: le premier avec une
croissance asymptotique (équation (11)) et le sk@mec une croissance en loi puissance

«n» (équation (13)).

Premier régime : croissance asymptotique

Cette cinétigue est attestée pour des tempérafarescuit peu élevées (200°C<T<300°C).
Les modéles ne tiennent pas compte de la densitBstieations au coeur des sous-grains,
faisant I'hypothése que toutes les dislocationse$itsont annihilées au début du recuit. Une
croissance logarithmique est donc bien observés lgaretudes dé&uru et al. 1995] [Saeter
et al. 1998]et[Barou et al. 2010]pour des alliages d’aluminium. La cinétique deissance
des sous-grains peut étre modélisée de la facoargei pour des alliages dont le trainage des

atomes de soluté est le mécanisme limifgatu et al. 1995]:

dido = [1 -C.In(1 +t/7)]™? (21)
C = do.kT/A,
A, dépend de la nature de I'espéce qui diffuse
1 dépend de la température et des espéces qusetitfu

D’aprés ce modele, tant que le rappAwtdokT est inférieur a 1, la croissance des sous-

grains est associée a une énergie d’activationrapaly,telle que :
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Uapp = Ua —Ax.R/dg (22)
L’énergie d’activation vraie b correspond théoriguement a I'énergie de diffusitas
atomes de soluté dans la matrice. Avec une tellgélisation, les auteurs ont pu relativement
bien approché les résultats expérimentaux. La Eigul7 présente la modélisation de
I'évolution de la fraction résiduell&, au cours de la restauration d'un alliage AA1050
laminé a froid € = 3). L’énergie d’activation vraie a été calcudour de 175kJ/mol, ce qui

correspondrait bien a I'énergie de diffusion desras de fer dans la matrice aluminium.

09 | #375°C ]
0.8 IS
07 2325°C |
& 3T
(0.6 % 375°C "
R v vISIC ]

0
03 F 7

0.2 4

Fraction résiduelle R(o)

01 ¢ 4

i L i - A

' '’ N ! 10 10
Temps de recuit [s]

Figure 11-17 : Evolution de la fraction résiduelle R(s) au cours d'un recuit pour différentes températures
(AA 1050 déformé a froide=3). Les lignes correspondent a la modélisatioff-uru et al. 1995]

Par une approche similairdyandermeer et Hansen 2008)nt introduit une énergie
d’activation apparente 44, dans leur modeéle, telle quegd= U, — B.Es"****(Ruv)? ; B étant
une constante, &°“*®|'énergie stockée aprés déformation gt’&nergie d’activation liée au

mécanisme de restauration.

Second régime : croissance en loi puissance « n »

Pour des températures de I'ordre de 250°C a 350&@&té observé des croissances de type
d" —dy" = Kt (voir équation (14)). Quelques études l'attestpat, exemple pour des alliages
Al-Mn laminés a froid £ = 1,6)[Barou et al. 2009]et pour des alliages Al-Si laminés a froid
(e =0,35 et 1,2) et a chaud=£ 1,2)[Huang et Humphreys 2000-al.es valeurs de I'exposant
“n” varient entre 2 et 10.

En augmentant la température de recuit, la crotgsdres sous-grains peut-étre assimilée a
la croissance de grains recristallisés, I'expoSa&ngst alors égal a 2. La cinétique parabolique

d® — di* = Kt est observée dans quelques études sur la restaurdiun point de vue

37



théorique par[Furu et al. 1995] pour des températures de recuit relativement éteve
(A/dokT<<1) et d'un point de vue expérimental par exeur des alliages Al-1%Mn €
1,6) recuits entre 300°C et 400{Gandstrém et al. 1978gt pour des alliages AA1050
laminés a froidq > 1) recuits entre 300°C et 350[&zeter et al. 1998]

Les métaux de haute pureté atteignent le secorniche@éde croissance parabolique a des
températures moins élevées que celles nécessaieallmges, étant donné que le trainage
des atomes de soluté n’existe pas dans le cas é@sxnpurs. Le mécanisme limitant n’est

alors que l'auto-diffusion des atomes de la matrice

3. GERMINATION DE LA RECRISTALLISATION

Comme introduit dans le paragraphe précédentZ8,lles mécanismes de la restauration
sont difficilement analysables expérimentalememfplus grande limitation étant 'amorcage
de la recristallisation. Il est alors opportun désgnter succinctement la germination de la
recristallisation qui peut apparaitre tres rapideingans les polycristaux déformés.

Aussi, il n'est pas sans rappeler que la germinatles grains recristallisés est encore
aujourd’hui une grande source de débats et d’'imgations, qui durent depuis des décennies.
Dans ce contextdDuggan et al. 1993Jont signalé le probléme de la « perte d’évidence »
c'est-a-dire qu’'une analyse effectuée sur un gracristallisé apres un recuit perd
inévitablement les informations de I'environneméatgerme a I'état déformé.

Les mécanismes de la restauration sont égalemeporiamts pour comprendre la
germination de la recristallisation. En eff@®jdha et Hutchinson 1982)nt émis I'hypothése
gue les grains d’orientation Cube dans les matriggsrmées sont susceptibles de restaurer
plus rapidement que les autres orientations, celegui permettrait de devenir des germes
potentiels de grains recristallisés. Ceci s'exmigit par le fait que les SGA possedent des

vecteurs de Burgers perpendiculaires, qui ne péwac pas interagir entre eux.

3.1. Debats sur I'origine de la texture Cube de recristisation

La principale texture de recristallisation dans meétaux cfc et leurs alliages comme
aluminium ou le cuivre, est largement dominée parcomposante Cube. Néanmoins,
l'origine de la texture Cube de recristallisatiolest que partiellement comprise. Il est

pourtant bien connu qu’il subsiste une légére textCube méme apres une grande
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déformation en laminage a froid, de I'ordre de 2% Or, les calculs de plasticité cristalline

ne prévoient pas la présence de cette texture Cube.

[Humphreys et Hatherly 2004présentent une revue historique sur I'évolutios dkes
concernant la germination de la texture de redlisgion. Pendant longtemps, les deux
principales théories débattues étaient les théalgesroissance orientée et de germination
orientée. La théorie de la croissance orientéeseemur le fait que la mobilité des joints
dépend principalement de la désorientation. La htébnhaximale serait rencontrée pour une
relation de désorientation de 30° a 40° autour @xa <111>. En revanche, la théorie de la
germination orientée postule I'existence de gr&@ube dans I'état déformé qui pourraient,
par un mécanisme de restauration trés rapide rerdéns les matrices avoisinantes de plus
haute énergie stockée.

Aujourd’hui, il est largement accepté qu’il n’y ag de contradiction entre ces deux

théories et qu’elles sont complémentaires.

La texture résultante Cube de recristallisationpdss ou moins proche de l'orientation
idéale Cube. Cela dépend de la pureté de I'allidgda taille de grains initiale et du taux de
déformation. L’origine de cette texture de recftisation proviendrait de différentes
hétérogénéités, comme par exemple des bandesaikement, des joints de grains ou des
bandes de transition. Alternativement, la présatecgrains Cube a I'état déformé serait une
réminiscence de grains orientés initialement Cabeyme proposé pgbamajdar et Doherty
1999].

En 1974, Dillamore et Katoh publiaient leur céletadicle sur les mécanismes de
recristallisation dans les métaux cubiglieglamore et Katoh 1974] Déja, ils proposaient
clairement trois mécanismes principaux :

- la croissance de sous-grains (restauration) pougantluire a la recristallisation

(formation de joint®>15°),

- la germination autour de joints de grain préexistan

- et la formation de bandes de transition.

Dillamore et Katoh ont en effet introduit deux miede simplifies pour expliquer la
formation de bandes de transition Cube, qui ontr pougine la décomposition d'une
orientation proche de Cube en deux orientationsétygues, selon des axes de rotation
autour de la direction normale DN ou de la directie laminage DL. Aucune preuve
expérimentale de cette théorie n'a pu étre validéals[Ridha et Hutchinson 19824uraient

observé de telles bandes de transition Cube, affmatué une rotation autour de DL.
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Cependant[Basson et Driver 2000pnt repris les calculs de plasticité cristalling des
monocristaux cfc d'orientation Cube. Les auteurstn désaccord avec les modeles de
rotation de Dillamore et Katoh et prévoient unepdision autour de la direction transverse
DT. Des essais de compression de monocristaux ndiaium pur d’orientation Cube ou
proche Cube réalisés pdkef et Driver 1993Jet [Liu et al. 1998] ont en effet montré que la
rotation des cristaux est principalement autoufade DT.

Il est a noter que le maclage ne joue aucun rohes d&a mécanisme de nucléation de la
texture Cube dans les alliages d’aluminium. Cepengaur d’autres matériaux pour lesquels
le maclage est possible (comme le cuivre), lesngr@iube aprés recristallisation pourraient

éventuellement étre formés par maclage au courmsailement de recristallisation.

Aussi, bien que l'origine de la texture de cubeaeakzistallisation soit encore partiellement
méconnue, il existe des procédés industriels ther@saniques qui contrblent la genese de la
texture Cube de recristallisation, comme pour tpction de tdles minces d’aluminium pour

les condensateurs qui contiennent 100% d’oriemtaZiobe[Verlinden et al. 2007]

3.2. Présence de Cube en trés grande déformation

En principe, les germes de recristallisation eristau préalable dans les matrices
déformées. Quelques études expérimentales reldéemt présence dans des alliages
polycristallins cfc en grande déformation.

Avant les années 1980, la technique la plus coumhmuitilisée pour révéler la présence de
Cube apres une grande déformation consistait emdaure de textures par rayons X
[Dillamore et Katoh 1974] [Norestad et al. 1987]Aucune corrélation avec les
microstructures déformées n’était alors possiblexémple d’analyse par rayons X de
[Mishin et Gottstein 1998inontre bien la présence de texture Cube apresuxrde laminage
élevé dans des polycristaux de cuivre. La Figur@8llprésente leurs résultats pour des
échantillons de taille de grains ultra-fine (0.2ukainés a 83% et 95%. L’échantillon
déformé a 95% possede une texture Cube plus magyeekechantillon laminé a 83%. Il est
conclu que plus la déformation est importante, fAugxture Cube idéale peut se développer.
Aprés un recuit, la texture Cube de recristallmatest quatre fois plus intense dans le
matériau déformé a 95% que dans celui déformé a. 83% auteurs mentionnent une
instabilité microstructurale qui « pourrait dévglep des hétérogeénéités locales de

déformation pour accommoder la déformation de lagencroissante ».
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Figure 11-18 : Fraction volumique de I'orientation Cube des échantillons de cuivre aprés un laminage a
83% et a 95%, et aprés recuit. (d'apregMishin et Gottstein 1998]

En revanche, par la suite, la technique MET a laegg été utilisée pour I'analyse fine des
microstructures déformées avant et aprés reclig. & également permis de mettre en
évidence des grains Cube résiduels dans des alligfgeen trés grandes déformations qui
pourraient étre des sites de germination. La predegeleur évolution en germe de
recristallisation au cours d’un recuit n'a jusqpi@sent jamais pu étre démontrée. De fines
bandes d’orientation Cube ont alors pu étre obssrdans des alliages de cuiyirRddha et
Hutchinson 1982] [Duggan et al. 199@} dans des alliages d’aluminiyiXing et al. 2006)

Par exemple, la Figure 11-19 montre deux grainssinsi d’orientation Cube, entourés de
grains d’orientation (1-3-2)[-1-11] et (0-11)[-411]es deux grains présentés amorcent une
croissance pabulging en dehors de leur bande de déformation. En études échantillons
de cuivre laminés en grande déformation a frfiyggan et al. 1990]ont pu mettre en
évidence la présence de microbandes allongéesdtation Cube, présentant une relation
désorientation avec leur voisinage de 30°-40° audtun axe <111>.

(100M0 01]

~ \/ ;
N 14m oTnE1N

Figure 11-19 : Micrographie MET présentant des grains Cube bombés (bulging) hors des microbandes
originales. (d’apres[Ridha et Hutchinson, 1982)]
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L’avenement de la technique EBSD dans les anné#3 4 @ontribué a un ré-intéressement
de la question de l'origine de la texture Cube deristallisation[Hjelen et al. 1990]
[Samajdar et Doherty 1995] [Samajdar et Doherty QR9EN effet, cette technique permet
une analyse de la microstructure beaucoup plug lgug la technique MET et les relations
d’orientation sont tres facilement obtenues. PRemment[Chang et Duggan 2010pnt
observé tres clairement avec la technique EBSDbdades Cube situées entre des volumes
de textures S complémentaires dans des échantilbB%Mg laminé a froid a 95%, qui
pourraient étre des germes de recristallisation.

La mise en évidence expérimentale ne suffit pasngpeendre les mécanismes en jeu pour
la formation de germes Cube. Cependant, toutestlekes sur la recristallisation s’accordent
sur le fait que la texture S de laminage est wésent associée a la formation de la texture de
recristallisation Cube. Il est important de rappejge la désorientation entre une orientation S
et Cube est de l'ordre de 37° autour d’'un axe algraphique <111>. Tres souvent, les
conclusions s’articulent autour d’'une hypothéseetilogénéités de déformation, dont les

mécanismes sont encore inconnus.

Des études menées sur des monocristaux ou bicristaupu révéler que des grains Cube
peuvent étre formés a partir de grains d’orientao Dans ce contexte, le postulat que tous
les grains Cube proviennent de grains initialenogigintés Cube et le postulat de la formation
de bandes de transition a partir d'une orientatiotiale proche de Cube ne peuvent tout
simplement pas s'appliquer. Par exemp|&heyssier et Driver 1999]ont étudié le
comportement de l'interface d’'un bicristal S/Laitdaformé en Channel-Die a 300°€ £
1,5). Aprés un léger recuit de 10s a 300°C, de @aux grains isolés proches de Cube ont
germé pres de l'interface. Comme présenté dansglard-11-20, la germination s’effectue

principalement a partir de la matrice S.

42



Figure 11-20 : Micrographie d'un bicristal Laiton/S déformé a 300°C € = 1,55) et recuit 10s a 300°C. Des
grains Cube recristallisés sont apparus dans la mate S, prés de l'interface [Theyssier et Driver 1999]

En menant des études sur des monocristaux d'oti@mt& d’aluminium et de cuivre
laminés en grande déformation, Kamijo et ses cotlteurs ont tres clairement montré
gu’'une texture Cube se développe a des taux dend@fion tres élevéeg<amijo et al. 1991]
[Kamijo et al. 1991] Des hétérogénéités de déformation émergent denlka dnatrice S
déformée, qui est usuellement stable en laminagantAout, une trés faible texture Cube a
l'état déformé est difficilement détectable par umesure de texture aux rayons X.
Cependant, celle-ci est trés clairement mise engereapres un traitement de recuit, comme
le montrent les figures de podles de la Figure 182 monocristal Al99,99% laminé a 97,5%
puis recuit & 500°C pendant 100s. La texture destatlisation y est largement dominée par
la texture Cube, témoignant de la présence de gefPube dans I'état déformé. Un autre
exemple d’hétérogénéités rencontrées pour desndéfmns supérieures a 97.5% pour les
monocristaux Al99,99%, est la formation d’'une teztl5 symétrique de lorientation S

initiale.
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Figure 11-21 : Figures de poles {111} d'un monocrigal d’Al99,99% d’orientation S laminé a 97,5% : a)
aprés déformation ; b) aprés un recuit de 100s a BOC. (d'aprés[Kamijo et al. 1992)

Pour conclure cette introduction de la germinatienla texture Cube de recristallisation,
une chose vraiment certaine dans tous les déb&s giterrogations est que les mécanismes
de la formation de grains Cube en grandes défoomatiestent encore indéterminés parce

gu'ils sont probablement multiples mais égalemerg tomplexes.

4. OBJECTIF DU TRAVAIL DE THESE

L’objectif principal du travail de thése est de réter les microstructures de grande

déformation et les mécanismes d’adoucissementlligges Al-Mn.

Afin de pouvoir y répondre, il nous est apparu img@at de comprendre la genese des
microstructures de déformation. Nous nous intéressedans un premier temps a I'évolution
des microbandes au cours de la déformation aficadectériser le réle de la cristallographie
sur le développement de leur structure. Nous tenseminsi d’apporter une réponse a la
controverse quant a l'inclinaison des microbandeses systemes de glissement activés ou
sur les plans de cission maximale grace a une &ysEmatique sur des monocristaux
d’orientation stable en laminage. La transition ldestructure en échiquier a la structure
lamellaire, introduite par la théorie LEDS, seraalégent examinée afin d'étudier les

différences microstructurales au sein de grairngfoent laminés.

Par ailleurs, les modéles de restauration ne prérerecompte que I'évolution globale de
la densité de dislocations et la taille moyenne slmss-grains. D’apres la premiére revue
bibliographique, aux grandes déformations, I'orion cristalline (stable en laminage ou

non) a une influence sur les microstructures :pdasametres, et dy devraient alors étre
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différents. Or cette influence de l'orientation stalline n’est jamais introduite dans les
modeles de restauration. Quelques auteurs ont ratasévoqué des différences de cinétique
de restauration dans des orientations particulietesseule analyse quantitative réalisée
jusqu’a présent a été effectuée dans le travaihése de Fabrice Bar¢gBarou 2009-b] Il a
montré que pour deux alliages Al-0,1%Mn et Al-0,3%Méformés ¢=1,6) et recuits a
250°C-275°C, les sous-grains d’orientation Gossunet croissance plus rapide que les sous-
grains S, Cuivre et Laiton.

Le but de la deuxiéme étude expérimentale seralatdier I'influence de I'orientation
cristalline sur les mécanismes de la restauraionr cela, trois monocristaux déformées=a
2,3, présentant des microstructures de déformatsndifférentes, seront étudiés. L'évolution
microstructurale est caractérisée par mesures deroduoireté, par I'observation de
cartographies EBSD et par I'analyse des profilspies de DRX.

Enfin, nous étudierons I'adoucissement dans uncpistal déformé en grande déformation
(e = 2,3) par une corrélation directe de la micradtite aprés déformation et aprés recuit.
Nous mettrons alors en évidence différentes soysossibles de germination de la texture

Cube de recristallisation.
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Il TECHNIQUES EXPERIMENTALES

1. INTRODUCTION AUX TEXTURES

Une orientation cristalline décrit la facon dordrgnte le repéré&c du cristal ([100],[010],
[001]) associé a une malille cristallographique @gtaire d’'un grain du matériau. Elle est
toujours définie en fonction d’'un repére de réféeeren laminage, ce dernier correspond au
repere orthonormér, décrivant les trois directions caractéristiques, DT et DN (i.e.
Direction de Laminage, Direction Transverse et &imn Normale). Un schéma des deux

repéreskc etR, est présenté dans la Figure IlI-1.

| Zc [001]
1
Z, (DN) |
(DT)
YL I _____________
X, (DL) Yc [0L0
Figure IllI-1 : Schéma du repéreRc du cristal associé a une orientation cristallinetedu repére typique de

laminage R, .

Plusieurs notations sont employées pour décrireofestations cristallines. En général,
elles décrivent une rotation du repere de lamirfageers le repere du crist&c. Les plus
couramment utilisées dans notre étude sorihtises de Miller {hkl}<uvw>, qui définissent
de maniére simple une orientation idéale. Les angjleuler (p1,0,p2) avec la convention de
Bunge (1965) sont également utilisés puisque lanigae EBSD exprime les données
cristallographiques selon cette convention. Pouwss ptle détails, les Annexes B.1-3

introduisent plus amplement les descriptions deshtations.

Au cours d’'une déformation plastique de laminage,drains d’un alliage s’orientent selon
des orientations préférentielles spécifiques, noasnéxtures de laminage. Une composante
de texture est usuellement caractérisée par I'eolgedes orientations désorientées de moins

de 15° par rapport a une orientation idéa<{5°). Pour les métaux et alliages cfc de haute
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énergie de faute d’empilement tel que I'aluminidi@nsemble des textures de laminage est
appelé fibrep, caractérisée par les orientations idéales Lafonvre et S.

Le Tableau lll-1 résume les principales texturescoatrées dans les métaux cfc et les
relations d’orientation entre les composantes ddidee p sont indiquées. D’aprés les
symétries du réseau cubique, il existe en réabt& composantes pour l'orientation Laiton
(Br; et Brj) et pour l'orientation Cuivre (Guet Cu). L'orientation S comprend quatre
composantes, notées igi Sy, Sy et Sv. Les indices de Miller et les angles d’Euler detés
les composantes idéales sont présentés dans I'’&rBi&x Aux textures de laminage s’ajoute
la texture Cube de recristallisation, caracténistiges alliages d’aluminium et de cuivre. La
texture Goss est stable en laminage jusqu’a undawéformation inférieur a 1,5.

Tableau llI-1 : Composantes idéales de texture demétaux cfc. Les relations d’orientation entre les
composantes de la fibrgd sont indiquées.

Composante de texture Abréviation Indices de Miller Fibre
Laiton Br {110} <112>
Cuivre Cu (112} <111> s ST Cu— S
S S {1231 <634> d ' LI
Cub <001> Vv Bru
ube C {100} <001 — .
Cur— Su

Goss G {110} <001>
Random Rd -

Afin d’étudier l'influence de l'orientation cristithe sur la restauration pour les téles
laminées en grande déformation, qui sont donc taege dominées par les textures de
laminage, nous avons choisi d’étudier de facotesyatique I'évolution microstructurale de
trois orientations idéales stables en laminagesgué Laiton, S et Goss.

Dans le manuscrit de these, les figures de poOles sblisées pour caractériser les
orientations cristallines. Ces derniéres sont pgege sur la section DT-DN, afin de pouvoir
visualiser facilement les rotations autour de I'dXE, axe de désorientation caractéristique
aux faibles déformations de laminage. L’Annexe présente les figures de poéles {111} des

orientations idéales Laiton, Cuivre, S, Cube etd50s

2. MATERIAUX

Les alliages modeles Al-0,1%Mn et Al-0,3%Mn ont éteisis pour notre étude étant
donné gu’ils s’approchent de la composition de latribe (hors précipités) des alliages

industriels de type AI-3004. Afin d'étudier l'infence de l'orientation cristalline sur les
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propriétés meécaniques et sur les mécanismes daurabn des alliages Al-Mn, une

caractérisation systématique a l'aide d’éprouvettamnocristallines est apparue
particulierement appropriée.

2.1. Alliages d’aluminium

Les alliages modeles d’Al-Mn de haute pureté oatf@trnis par Alcan CRV sous forme de
lingots bruts de coulée. La composition chimiqus ddiages Al-0,1m%Mn et Al-0,3m%Mn
est indiquée dans le Tableau llI-2. Ces alliaggségalement été utilisés lors de travaux de
thése antérieurs pfitens 2004] [Quey 2009]et [Barou 2009-b] Le manganése en solution
solide change les propriétés mécaniques de l'aluminen augmentant son écrouissage

[Ryen et al. 2006] Il est largement utilisé comme élément d’allialyefait qu’il retarde la
restauration et la recristallisation.

Tableau IlI-2 : Composition chimique des alliages radéles Al-0,1%Mn et Al-0,3%Mn.

Alliages Soluté (m%) Impuretés (ppm)
Mn Cu Mg Si Fe Ni Zn Ca Na
Al1-0,1%Mn 0,12 15 2 6 5 033 023 023 1,47
Al1-0,3%Mn 0,30 15 2 6 5 033 023 023 1,47

Pour nos alliages Al-Mn modeéles, un traitement dibgénéisation adapté peut dissoudre
les éventuels précipités de MAlu de MnA}, afin que tout le Manganése soit en solution
solide dans I'Aluminium. D’aprefHansen 1958] une remise en solution de Mn dans Al est
possible jusqu’a une teneur de ~ 4,7% atomique eral&c une trempe trés rapide ; ce qui
n'est pas évident a la lecture du diagramme deepA&Mn (Figure I1I-2).

— MnAl .,
! =1 (Al-Mn)
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Figure 111-2 : Diagramme de phase Al-Mn [Eliott 1965].
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De I’Aluminium Al-99,99% de haute pureté a aussi &udié ; sa composition est donnée

dans le Tableau IlI-3.

Tableau I1I-3 : Composition chimique de I'’Aluminium Al99,99%.

Impuretés (ppm)
Al1-99,99% Cu Mg Si Fe Mn Ni Zn Pb Sn Ti Cr
0,032 0,014 0,013 0,03 0,003 0,003 <0,046 0,055 <0,0004 0,005 0,003

2.2. Monocristaux Laiton, Goss et S

Une grande partie du travail expérimental a étélisé®a sur des éprouvettes
monocristallines déformées en compression pland.ddeau 111-4 résume les monocristaux
employés au cours de notre étude. L’influence deehtation cristalline sur I'évolution des
microstructures de déformation a été étudiée auemoges monocristaux Al-0,1%Mn
d’orientations Goss, Laiton et S. Les monocristaiprientation Laiton, comprenant trois
teneurs différentes en soluté (Al99,99%, Al-0,1%btnAl-0,3%Mn), ont également permis

d’étudier l'influence du soluté sur la microstruetwe déformation.

Tableau IlI-4 : Eprouvettes monocristallines emploges pour la compression plane.

Alliages Orientation
Al199,99% Laiton
Laiton
Al-0,1%Mn Goss
S
Al-0,3%Mn Laiton

La fabrication de barreaux monocristallins s’effectgrace a une solidification en
croissance contrainte, a partir d'un germe montadlis d’orientation {hkl}<uvw>
précisément connue. Cette technique est une sip@dallEMSE.

Apres un décapage a l'acide pour Oter la coucheerfioelle d’oxyde, le barreau
polycristallin (12x25x120mm) et le germe sont saudés sont ensuite placés dans le four
(schématisé sur la Figure 111-3) sous courant dofrglans un creuset en graphite. La montée
en température s’effectue grace a un enroulementfizimt. Puis, un anneau chauffant mobile
assure la fonte progressive du barreau polyciistplsqu’a ce qu’une partie du germe (~ 1
cm) soit fondue. Le processus de solidificationedfgctué par le retrait de I'anneau chauffant

a une vitesse constante de 6cm/h. L'orientatiostaltographique de chaque barreau est
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vérifiée par diffraction de RX avec la méthode deué de diagramme en retour. Le
générateur de RX employé est un KRISTALLOFLEX AHRQmA, V=45kV).

a) nroulement chauffant b)
0000000FOHOO00000 0000000000 OO00OO0
(::I I:>v=cst
[Germe _ Polycristal Zone fondue I—lMonocristal Zone fondue
Four 00000000V OO0O000O00 0000000000000 000

Anneau chauffant mobile

Figure 111-3 : Fabrication d’'un monocristal a parti r d’'un germe monocristallin : a) fusion progressivedu
barreau ; b) refroidissement contrdlé pour une crassance contrainte du monocristal.

Avant la découpe des éprouvettes, les barreaux-Ml ont subi un traitement
d’homogénéisation a 630°C pendant 24h (four sowsard d’Argon, puis refroidi a l'air
ambiant). L’homogénéisation du Mn dans les montauis Al-0,1%Mn et Al-0,3%Mn a été
vérifiée par absorption atomique sur des prélevésnanx deux extrémités de barreaux
monocristallins d’orientation Laiton ; la teneur Em mesurée est de 0,12m% et de 0,30m%
respectivement. Les éprouvettes monocristallines spsuite découpées par électro-érosion
aux dimensions 6,95x8x10mm (DT,DL,DN). Elles ontgjémrs une orientation proche de

I'orientation idéale a 1 ou 2° pres.

2.3. Polycristaux

L’étude de la germination de la texture Cube a eiélisée sur des éprouvettes
polycristallines d’Al-0,1%Mn, identiques a cellalis€es pafQuey 2009]et[Barou 2009-b]
Un lingot brut de coulée de composition Al-0,1%Mmté fourni par Alcan CRV. Une tole
épaisse (27mm), prélevée au centre du lingot, éaétiée a froid par Claude Varillon €
60%), afin de « casser» la microstructure grossie solidification. Un traitement de
recristallisation de 5mn a 530°C a permis d’obtemie taille finale de grains d’environ
250um. Aucun traitement d’homogénéisation n'a gauté afin d’éviter une croissance
drastique des grains recristallisés. Enfin, desw@mttes de compression plane de dimensions
6,95x8x10mm ont été usinées.

D’aprés[Quey 2009] le matériau résultant ne présente aucune textistallographique

particuliere, comme le montre 'ODF de la Figurkdl Cette analyse a été réalisée sur plus
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de 5000 grains analysés a partir de plusieurs &ttbas afin d’évaluer statistiquement la

texture.

D —
vl A0S

203/2 (?E
Rid

60

d
5

Figure 1lI-4 :ODF du polycristal Al-0.1%Mn avant dé formation (plus de 5000 grains analysés). Le
matériau n’'est pas texturé {,.,=2,6).[Quey 2009]

01, 4, 03 € [0,90],
1/2width: 4.4,
levels: 1,2, 3

max. = 2.61.

3. TRAITEMENTS THERMOMECANIQUES

Nous signalons d’abord que tous les échantilloé&rchés et recuits, ont été conservés au

congélateur afin d’éviter une éventuelle restaaredi la température ambiante.

3.1. Compression plane typeChannel-Die

Le dispositif de compression plane de tyffgannel-Die présenté dans la Figure IlI-5, est
tres souvent utilisé en laboratoire pour simuleessai de laminage au cceur d’'un échantillon.
Le repére de référence est celui typiquement étdis laminage.

La compression plane a été réalisée au moyen ahawhine servo-hydraulique Schenck a
une vitesse de déformation constante (dans nosrd@as?). Les taux de déformation dans
notre étude sont généralement exprimés de la neasigvante tf et h;, hauteurs initiale et
finale) :

) . h
- en taux de déformation « vraiess= —In (—fj ,

La largeur fixe du couloir est de 7mm. Les dimensianitiales des échantillons

monocristallins et polycristallins sont de 10x8¥&8n (DNxDLxDT). Les échantillons sont
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enrobés de trois couches de ruban Téflon afin ohteli le frottement au cours de la
déformation. Cette procédure est répétée a chagssepde déformation, généralement
égquivalente a 30% de réduction d'épaisseur. Pauédbantillons trés fortement déformés (
> 1), un redimensionnent des échantillons est wffeet les extrémités (cisaillées ou non)
sont découpées au moyen d'une scie a fil diama8@Oum). Le trés faible écrouissage

induit par les découpes n’affecte pas la déformatio

::_/_‘,.:f J" Eh
DN /E:__)_Jv”

DT

DL

Figure 11I-5 : Compression plane type « Channel-Die»

Le dépouillement des courbes force-déplacement, gatenir la déformation moyenmeet
la contrainte moyenne, tient compte de la rigidité du montage, de laatam d’épaisseur du
lubrifiant et du modéle de frottement de Tresca.niéthode utilisée & 'EMSE est décrite
dans[Basson et al. 1998]Dans les courbes<{€) présentées dans le manuscrit, les contraintes

correspondent a la contrainte verticale appliquéédasface de compression.

3.2. Recuits expérimentaux
3.2.1. Bain de sel

Les recuits expérimentaux pour I'étude de la reataan des monocristaux ont été
effectués dans un four a bain de sel a des tempésatle 246°C, 264°C, 306°C et 322°C. Les
échantillons déformés sont découpés a la scie didihantée, les réduisant a une taille de
guelques millimetres afin d’exploiter au maximumpgeu de matiére disponible. Pour des
températures élevées pour lesquelles la recrsdtithn s’amorce en surface (T > 260°C), les
échantillons sont polis électrolytiquement sur ¢olat surface pour enlever I'écrouissage. Les
échantillons sont ensuite mis dans le bain de aek dles nacelles en fil de nickel. Afin
d’obtenir une bonne homogénéisation de la temperaieitemps minimal de recuit est de 6s.
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3.2.2. Recuits ex-situ

L’analyse de la germination de la recristallisatéononsisté en une étude de I'évolution de
la microstructure de déformation a I'aide d’'obséniegs EBSD et de recuits ex-situ a 275°C
et 300°C. Ce travail a été réalisé lors de monus&dIT-Bombay.

Les échantillons, préalablement polis mécaniquersenta section DL-DN, ont été polis
électrolytiquement sur toute la surface, assuranalyse EBSD et éliminant I'écrouissage de
surface. Les observations EBSD (~ 150um-300umgtintéalisées exactement sur la méme
aire d’analyse avant et apres recuit (four a amrpcorréler directement les sous-structures
locales de déformations avec la germination dengragcristallisés. Le principe de la méthode
est exposé dans la Figure 111-6 pour un recuiD@°@. Cette méthodologie est tres facile a
mettre en ceuvre. Elle ne nécessite pas d'un difpae platine chauffante dans le
microscope comme pour des études in-situ antés¢dieang et Humphreys 1999l ens et
al. 2005].

. Four Four
Recuit : 300C 300C
1h 1h
Analyse EBSD : c £ £
Déformé Recuit 1h Recuit 2h

Figure 111-6 : Méthode de recuits ex-situ.

4. TECHNIQUES DE CARACTERISATION

Pour toutes les méthodes de caractérisation, lesszanalysées sont situées au cceur de

I'échantillon, assurant I'hypothese d’'une comprasgilane idéale.

4.1. Préparation des échantillons

La préparation des échantillons nécessite une miaipn délicate et précautionneuse,
notamment pour les monocristaux faiblement défor(désac relativement mous) et pour les
échantillons de petites dimensions. Un résumé det®qoles est présenté dans le Tableau
l-5.

En général, les échantillons découpés selon liosesbuhaitée (disque diamanté ou scie a
fil diamanté) sont enrobés dans une résine a {ro&thacrylate de méthyle). Ensuite, un
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polissage mécanique est effectué sur des papieasiisbSIC de granulométrie 800, 1000 et

2500, puis sur des disques feutrés avec des patasmtées de 3um et 1um.

Tableau IlI-5 : Parameétres de préparation des échaillons selon les différentes études

Etude Méthode Ta’i,11e ,Suppott pour Polissage-s , Polissage
de ’éch. mécanique / électrolytique électrolytique
p-structure EBSD lem? ... .. Contact électrique avec 28V —20s
de dureté Résine a froid ) tte d’ Alumini
déformation  FIMEE (5 2 anguette uminium 50y e
p-dureté 0,04 cm?  Résine a froid - -
Désenrobage.
EBSD 0,04 cm?> Résine a froild  Polissage sur toute la
Restauration surface 15V — 6s
ol (Dispositif
ollage sur ; externe)
RX 0,07 em?  support d’une Polissage sur toute la
. L surface
vis u-métrique
Désenrobage. 11V — 20s
Germination  EBSD 0,07 cm?> Résine a froidd  Polissage sur toute la
surface (IIT-Bombay)

Lorsqu’un polissage électrolytique est nécessaieqyi-ci est effectué avec une solution
commerciale A2-Struers a une température de 0°Ctehaion et le temps de maintien
dépendent de la taille des échantillons. Pour ddgsardillons massifs, une languette
d’Aluminium est soudée avant enrobage afin d’agdereontact électrique pour le polissage
électrigue. Le polissage a été réalisé dans unipraamps a l'aide d’un dispositif standard
fabriqué a 'TEMSE (récipient avec refroidissementégré). A la fin de ma these, le dispositif
de polissage Struers LectroPol 5 a été utilisér les échantillons de faible dimension, les
échantillons sont désenrobés et un polissage @gaue sur toute la surface a été réalisé
dans le dispositif externe de la machine Lectrd&Rol

4.2. Microdureté

La norme NF A03-253 impose que les empreintes aeochireté soient espacees de plus
de six diagonales de I'empreinte (et trois diagesale I'extrémité de I'échantillon), avec un
minimum de cing empreintes. Conformément a cettenap les mesures de microdureté
Vickers ont été réalisées sur un microdurometre MXTsur les sections DL-DN avec une
charge d&5gLes diagonales des empreintes varient ainsi 80tet 40 pum.

Les mesures de microdureté obtenues sont parfaiteraproductibles dans le cadre de

notre étude et ont toujours été réalisées avenéeses parametres.
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4.3. MEB-EBSD

La diffraction des électrons rétrodiffusés ou tegha EBSD (Electron Back Scattered
Diffraction” en anglais) permet de cartographier I'arrangenséastallin d’'une microstructure.
Elle est associée au microscope électronique ¥dgda(MEB).

Le principe de 'EBSD est présenté Figure IlI-7. fasceau d’électron incident va
engendrer une diffusion inélastique des électr@es. électrons ainsi rétrodiffusés vont étre
diffractés sur les plans cristallins lorsque ladeiBragg est satisfaite (équation (23)).

2d,,,.sind,, =M (23)

Deux cbnes de diffraction de Kossel sont alors edges pour chaque plan cristallin
diffractant. L'interception des deux cénes de Kbasec un écran phosphore forme une ligne
de Kikuchi. L’ensemble des lignes de Kikuchi défite maniere tres précise 'orientation du
cristal diffractant. La transformée de Hough estugtie utilisée pour déterminer I'orientation.

La surface a analyser est inclinée de 70° par rappd’horizontale pour optimiser la
quantité d'électrons diffractés en direction decidd phosphore. En effet, la profondeur
d’échappement des électrons est plus faible lorkécigantillon est incliné.

Faisceau
incident

Cones
de diffraction
de Kossel

Bandes
de Kikuchi

Plans {hkl}

Echantillon

Ecran phosphore
Figure 111-7 : Principe de 'EBSD : diffraction des électrons rétrodiffusés pour les plans {hki}.

Le Tableau lll-6 résume les paramétres utilisés jaaquisition de cartographies sur les
trois microscopes MEB-FEG (eld Emission Gum) haute résolution utilisés. La
caractérisation microstructurale a I'échelle degssgrains est au coeur de toutes les études

menées au cours de la thése. Ainsi, le pas d’atiquisie 0,1um est apparu le plus adéquat
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guant a la résolution spatiale et au temps d’adepnstotal d’une cartographie EBSD (taille
~80x80um).

Tableau IlI-6 : Paramétres EBSD employés au coursella these.

Tension Distance . . Pas Résolution
MEB-FEG d’accélération de travail Logiciel d’acquisition espace de Hough
JEOL 6500F 20kV 18.1mm HKL 0.1um
ZEISS 20kV |5mm  Channel5  (quelquefois o

0.05um a 3um)

FEI Quanta 3D 20kV 16mm  TSL-EDX 0.1pum

4.4. Analyse des profils des pics de DRX

Une analyse des profils des pics de diffraction @g®ns X (DRX) a été effectuée pour
caractériser I'évolution microstructurale des maistaux au cours de recuits modérés. Nous
ne rappellerons que les concepts généraux dévalqapfBorbély et Groma 2001jtilisant
la méthode des moments (sans rappeler la thédiegfte méthode prend en compte le
comportement asymptotiqgue du second ordre et dtrigone ordre des moments restreints
(MR) de la distribution de I'intensité diffractéee K*™ordre des MR se définit ainsi :

S (a)dg
J.(@)ea

ou I(q) est la distribution de I'intensité en fonction delLa variableq est définie dans

(24)

Mk(Q)ZI

I'espace réciproque des angles de diffracl@utour du centre du pic telle que :

q=2/A(sin@)- sin@, ) (25)

6y 'angle de Bragg exact,
A la longueur d’'onde du faisceau RX.

[Guiglionda et al. 2004]ont rappelé la formulation des moments restraiutgieuxieme

ordreM; et du quatrieme ordid, pour de larges domaines cohérents :

A
A
Mi(a) . 1, (A)
q°  3re. AT

(27)

<p> : densité moyenne de dislocations
¢r . taille du domaine cohérent
A : constante

Récemment[Borbély et al. 2006]ont formulé les momentsl, et M, pour des domaines
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cohérentse de faible dimension. Des termesegrs’ajoutent alors aux équations (26) et (27) :

1 1 L AP, (a (28)
MZ(q)_ﬂng a 477 K2£F2+ 2172 In(qoj
Mi(a) .1 Ap), 3A(p) In(d/q) (29)

4
¢ 3re 4T (2m)'s. O

K : constante de Scherrer
L : paramétre d’effilement
A, (o etq,: constantes

Selon ces formulations (28) et (29), A. Borbély éveloppé un programme de
dépouillement des profils des pics de diffractiBour notre étude, ce dernier a été utilisé afin
d’évaluer la densité de dislocation appareritet la taille des domaines cohéregtsEnsuite
la densité de dislocation « vraigp»est calculée a partir g& selon la relation décrite par
[Borbély et al. 2000]Javec g le vecteur de diffractiory le vecteur de Burgers €tle facteur

de contraste :
p* = I_ngbzpC (30)
2

Le facteur de contrast€ est dérivé des constantes d’élasticité du matéiadépend de
'anisotropie du matériau. Pour des alliages d’ahiom déformés, I'hypothése que les
dislocations sont réparties sur tous les plans }ldtldonc pas uniquement sur les plans de
glissement actives, peut étre formulée. Nous awubitisé le programme ANIZC compilé par
[Borbély et al. 2003]pour calculer C. Cependant, l'incertitude liéeam €alcul peut étre

relativement importante.

Le dispositif de DRX trés haute résolution de I'EIM8st présenté Figure IlI-8. Le faisceau
de RX est généré a partir d’'une anti-cathode dere {5V, 40mA). Apres réflexion dans le
monochromateur Bartels (4 cristaux de Germaniu@)j22% faisceau ne transmet que la raie
Koy du cuivre. Le faisceau diffracté sur I'échantillest ensuite de nouveau purifié dans le

monochromateur triple axe.
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A\ Tube de rayons X
Foyer ligne

Echantillon
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Miroir Fente de
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Bartels
-
-
Monochromateur
Détecteur triple axe

Figure 111-8 : Dispositif de DRX trés haute résoluion de 'EMSE.

5. ANALYSE DE LA STRUCTURE DES MICROBANDES

Les cartographies EBSD standard ne révelent padacien précise la structure des
microbandes. Afin de les mettre en évidence, noassadéveloppé deux cartographies EBSD
spécifiques. La controverse quant a la nature demobandes a été le moteur d’'une analyse

précise et systématique de leur inclinaison dansilerostructures déformées.

5.1. Cartographies EBSD spécifiques

Un programme de traitement des données EB&Myége G a été écrit pour générer des
cartographies EBSD. Ce programme est basé sustemnsg des quaternions Q (voir Annexe
B.4) avec l'aide précieuse de la librairie d’oretidn Orilib, développée pdQuey 2008]
Les sous-grains, constituant une microbande, onérgéement subi un méme chemin de
rotation au cours de la déformation. Nous avonscddisi de réaliser des cartographies
EBSD spécifiques, mettant en évidence des zoneségast un axe de désorientation
similaire par rapport a I'orientation moyenne,fpde I'ensemble de la cartographie. Ces

représentations sont relativement similaires &qalbposée pd¥an Boxel et al. 2005]

5.1.1. Calcul de l'orientation moyenne

Les quaternions Q peuvent définir une orientatiostalline (décrite par la rotation des
reperesR. versRc). Comme illustré dans la Figure IlI-9, I'orientati moyenne Qo peut
étre calculée selon la relation suivante pour usemible d’orientations Qavec i€
{1,2,...,n}:

i=1

on (S0

n QD (31)
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En réalité, le calcul de l'orientation moyenne t’pas aussi trivial : d’apres la symétrie
cubique du réseau cfc, il existe 24 Q possibles pléarire une orientation et il y a une
équivalence entre Q et —Q. Pour ces raisons, utleoaede calcul itérative a été utilisée pour
calculer Quoy : Une orientation de reférence, par exemplee® comparée a I'orientation,Q
choisie de telle sorte que la désorientation e@reet @ soit minimale. L’orientation
moyenne Qoy obtenue est comparée g € ainsi de suite... Cette procédure est appliquée
dans le programme grace a la routimleset_mean_itede la librairie Orilib.

Figure 111-9 : Calcul de I'orientation moyenne Qno, pour un ensemble d'orientations Q[Quey 2008]

5.1.2. Axes de désorientation r

La premiére représentation graphique consisteribwdt un code couleur spécifique pour
définir un axe de rotation entre 'orientation Qua’pixel et Q. Pour cela, nous définissons
la désorientation entre une orientation particeli@ et @,y parun axe de désorientatior
(vecteur unitaire) et uangle de désorientationdd. Un angle négatif équivaut a changer le
signe de avecsd € [0°,180°].

Les vecteurs sont définis dans le repere de lamin&je Leur ensemble décrit une sphéere
(|[|= 1). Un code couleur informatique est attribuéhaque point de cette sphére, pour
lequel les trois couleurs primaires Rouge, BleuVett (R, B, V) sont associées aux

coordonnées (X, y, z) du vecteur r

R=128.(1+X)
B=128.(1+vy)
V=128.(1+2)

La Figure 11I-10 illustre le code couleur sous ¢tarhe de projections stéréographiques sur
les deux hémisphéres portées par+TD (gauche) et par¥ +TD (droite) sur la section DL-
DN. Ainsi, chaque pixel de la cartographie EBSDaaume couleur bien spécifique, associée a
un axe de désorientation. La Figure Ill-11 résumigmatiquement leur construction. Une
zone dont la désorientation par rapport.w,@'effectue autour de l'axe +DT, i.e=r(0, +1,

0) aura une couleur RBV = (128, 255, 128), soit coeleur bleue. Si la rotation s’effectue
autour de —-DT, i.e. £ (0, -1, 0), la zone aura une couleur RBV = (128]128), soit une
couleur kaki. Il faut noter qu'une telle représ¢iota ne fournit pas d’information sur les

valeurs des angles de désorientation.
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+DN

-DL +DL

-DT ‘

+DN

+DL -DL +DL

-DN -DN
Figure 111-10 : Code couleur pour les cartographiesdes_r, représenté par une projection stéréographique
sur le plan DL-DN de I'hémisphere-DT (gauche) et dehémisphere +DT (droite).

e ————
—_— P
—_— P

HE
BEE

-~
7~
-
@ > Orientation @
moyenne DN
~
~N
~

t = [0;-150]

Figure 1lI-11 : Figure : Construction de la cartographie des  a partir des données cristallographiques
EBSD et du code couleur associé.

5.1.3. Vecteurs de Rodrigues R

Afin de visualiser graphiquement les désorientatiéf) lesvecteurs de Rodrigues Ront
servi a la deuxiéme représentation des cartografB&D. Rest défini de la fagon suivante :
R =tango/2).r (32)
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La direction de_Rest portée par et sa norme est fonction d€. Pour la représentation
graphique, les trois couleurs primaires RBV sorsoeges aux coordonnées dedins le
repéereR, . Cette représentation se différencie des cartbigapmles par la contribution déd
associée a la luminosité de la couleur. Une vateuil de la désorientation maximailénax
(doncRnay doit étre définie pour normaliser le vecteur\Rici la définition du code couleur
RBV pour la représentation d’'un vecteuxRy’,z’) :

0< |R| < Rmax
R =128 + X'/ Ryax

B =128 + y'/ Ruax
V =128 + 2/ Ruax

Un apercu du code couleur est illustré dans larEigil:12. Si une zone est peu désorientée
par rapport a la moyenne, soitR0,0,0), la couleur associée sera RBV = (128,1228),1i.e.
une couleur grise. De plus, avec une telle définitdes couleurs, plus la désorientation
maximale est faiblesfmax faible), plus le contraste de couleur est impdrtBar ailleurs, un

pixel, qui serait plus désorienté gifénax par rapport a I'orientation moyenne, aura unetéein
blanche.

+DT

Figure 111-12 : Code couleur pour la représentationdes_Rsur trois coupes de la sphére. Tous les vecteurs
R sont contenus dans la sphére de rayon,R. Le centre de la sphére correspond 89 = 0° (gris).

5.1.4. Intérét pour monocristaux stables en laminage

Sachant que les monocristaux Goss, Laiton et Sstables en laminage au moins jusqu’'a
des déformations de I'ordre de 1 (voir ChapitreV§, Inous pouvons faire I'hypothése que

I'orientation moyenne aprés déformation (calculgeices aux données EBSD) correspond
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approximativement a l'orientation initiale du monistal déformé. En effet, un angle de
désorientation typique de 2—4° est trouvé entrgefdgation moyenne et 'orientation idéale
du monocristal considéré.

Les cartographies dest des Roermettent alors de visualiser la maniére dontnient les
microbandes et les sous-grains par rapport a fitaten initiale. La Figure Ill-13nontre
lintérét des deux représentations EBSD spécifiqguesur cet exemple de monocristal
Al99,99% d’orientation Laiton déformé &= 0,15, les cartographies classiques en Band
Contrast et IPF ne présentent que vaguement desstade microbandes. En revanche, les
cartographies deset des Rfont apparaitre un contraste microstructural phgortant. Les
couleurs les plus représentées sont le bleu maueekaki, qui spécifient une rotation autour
d’'un axe proche de + DT au sein des microbandes.
| contras! P, {

F-%
- Ban

¥

A\

ﬁ
DL,

{111} DN

Vecteur R seuillé
® (60,,,,=5°)

Figure 111-13 : Amélioration du contraste microstru ctural, révélé par les cartographies des et des R:
monocristal Al99,99 Laiton ¢ = 0,15).

5.1.5. Problémes potentiels

Un des problémes potentiels avec ce type de rapedgmn est I'incertitude liée aux axes de
désorientations. En effet, pour de faibles anglesddsorientation, il apparait difficile de
définir un axe de rotation (de fagon évidente, pur 0, il n'y a pas d’axe de rotation !).

Ce probleme a été traité p@ate et al. 2005] Les auteurs suggerent que la précision

angulaire de I'axe est donnée par I'expression'taft)), aveca la précision angulaire de la
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technique (environ 0,5° pour un MEB-FEG) @tl'angle de désorientation mesuré. De
maniére générale, le maximum @ese situe autour de 10° pour les monocristaux déer

aux petites déformations. Ainsi, selon cette appepda meilleure précision angulaire d’'un
axe de désorientation serait autour de 2,8°. Pesrvdleurs typiques de 2-4°, l'incertitude

sur I'axe serait autour de 10-15°.

5.2. Analyse des parois des microbandes
5.2.1. Calcul de la trace des plans

En premier lieu, il faut tout d’abord prendre gaaléinterprétation des alignements des
traces observées sur les cartographies EBSD. Ea, affie accumulation d’erreurs de
manipulation entraine inévitablement des erreungadallélisme ; la section d’analyse ne peut
jamais étre parfaitement paralléle a la sectioralaélu repérer,.. Voici une liste non
exhaustive de quelques erreurs couramment renesrgrecours de préparation :

- orientation initiale du monocristal orienté a°Lg2es de I'orientation idéale
- erreur de quelques degrés sur la découpe deahéilbn

- position de I'échantillon lors de I'enrobage pdeipolissage

- disposition de I'échantillon dans la chambre dlgse du MEB

Ainsi, dans le cadre de notre étude, les alignesnée$ microbandes ont été déterminés en
comparant lesnclinaisons calculées a l'aide des données cridtajraphiqgues EBSDavec
les inclinaisons des parois observées sur lesgragthies.

Au cours de I'analyse des microstructures (Chaf@ti¥), il a pu étre tres vite confirmé
gue les désorientatiod® développées dans les monocristaux déformés Gagsnlet S en
petite déformation sont relativement faibles, dedre de 1-4°. Ainsiles traces des plans
{111} des monocristaux déformés ont été calculéepartir de I'orientation moyenne. De
plus, I'approximation de la trace des plans dei@mssnaximale a été calculée en faisant
I’hypothese que l'orientation initiale du monocaistorrespond exactement a I'orientation
idéale Laiton, Goss ou S. La méthode de calculad&rdce des plans est présentée dans
'Annexe C. Cette derniere réduit I'erreur de plaemt de I'échantillon dans le microscope
(dont les axes apparents sont indiqués avec ucerdl », par exemple R)T

Sur la plupart des cartographies EBSD présentéaes da manuscrit, les traces des
systemes de glissement activés (SGAu latents (SGL) sont indiquées, ainsi que
I'approximation de la trace des plansaigsion maximale(PMC).
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5.2.2. Incertitude de I'alignement des microbandes

L’incertitude sur I'alignement exact des microbasmdeété discutée par les groupes de Risg
[Winther et al. 2004]et de ManchestdHurley et al. 2003-a] [Humphreys et Bate 2006]
Deux autres problemes majeurs sont les aspectdimgaires et les variations spatiales de
I'orientation. Ainsi, les alignements des microbasigont par nature seulement approchées
puisque les microbandes deviennent rapidementitdstren segments qui forment des angles
variés avec les directions de I'échantillon, conpae exemple DL. Un second probleme est
gue, dans les grains déformés de la plupart deériaax, il existe une large dispersion des
orientations locales et en théorie, les microbardimgaient étre reliées a des parameétres
locaux plutét qu’a leurs moyennes. Dans notre lessirés petites dispersions d’orientation
nous permettent d’analyser les microbandes a mhatilorientation moyenne sans une grande

perte de précision.
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IV EVOLUTION DES MICROSTRUCTURES DE
DEFORMATION

Ce chapitre est consacré a I'évolution des micrdbanau cours de la déformation.
L’influence de I'orientation cristalline sera tadiabord analysée a I'aide de monocristaux Al-
0,1%Mn d’orientations Laiton, Goss et S. Ensuitee analyse systématique de l'inclinaison
des microbandes en fonction de la teneur en ssirtéprésentée pour le cas de monocristaux
Laiton contenant trois teneurs en soluté (Al99,99%24-0,1%Mn et Al-0,3%Mn). Nous
pourrons ainsi répondre a la controverse sur lareates microbandes de petites et moyennes
déformations. Une caractérisation des différencegastructurales en grande déformation
sera également réalisée. Enfin, un mécanisme ditonl des microstructures sera propose,

en fonction des différents stades d’écrouissage.

1. CARACTERISATION DES MICROBANDES

Afin de caractériser I'alignement des microbandasles systemes de glissement activés
(SGA) ou sur les plans de cission maximale (PCMysrmprésenterons les calculs de plasticité
cristalline pour les trois orientations Laiton, Gat S. Dans la revue bibliographique, nous
avons introduit la controverse concernant la natle® microbandes de petites et moyennes
déformations. Ces dernieres ont été principalernardctérisées au MET par le groupe de
Risg et a 'EBSD par le groupe de Manchester (§oil.1). Nous montrerons alors que la
caractérisation des microbandes par les cartograBSD spécifiques @t R et par MET
donne des informations similaires. Nous montreemsiite la structure tridimensionnelle des
microbandes analysée avec les cartographies EBSD.

Pour rappel, les traces dsgstémes de glissement activés (SGAl latents (SGL) sont
indiquées sur les cartographies EBSD, ainsi quapi@imation de la trace des plans de

cission maximale(PCM).
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1.1. Systemes de glissement activés et plans de cissiaximale

Les calculs de plasticité cristalline pour la déteation des systémes de glissement sont
basés sur la minimisation du travail interne dessgments[Taylor 1938] et sur la
maximisation du travail externe des forces non iséies[Bishop et Hill 1951] Les calculs
ont été effectués graee programmaealesimulationréaliséparClaireMaurice.

Les conditions aux limites pour une déformationcdenpression plane de tygghannel-

Die sont les suivantes : le couloir empéche les déplaats selon DTe{; = - £33) ; seuls les
cisaillementse;z et g1, sont autorisésefs=0) et les faces libres (DT-DN) annulent les
composantes de la contraintgi(= 012 = 013 = 0). Le tenseur des contraintes et le tenseur des

déformations sont alors :

0 O 0 E, &, &g
0;=|0 0p 0y|.5=& 0 0
0 Oy Og €13 0 —&

Le Tableau IV-1 rappelle la notation de Bishop et Hikfinissant les systemes de

glissement {111}<110>. Le Tableau IV-2 indique Mtesses de glissemehtcalculées sur
ces systemes pour les orientations Laiton, GosS. éfes valeurs non nulles indiquent les
SGA.

« L'orientation Laiton posséde 2 SGA avec une istignéquivalente : (xat +i3) pour By
et (+a et —h) pour Bj. Si les deux systémes s’activent a la méme vitdsserotations
induites par les systemes de glissement s’annelefdrientation est stable (avec cependant
un cisaillement, significatif) ;

e L'orientation Goss possede 4 SGA: (—ag, —bn et +). lls correspondent a la
combinaison des SGA de Bt de By ;

* L'orientation S possede 4 SGA qui évolue au calerda déformation ; mais un systeme
est nettement plus important que les autres. tespond a —gpour l'orientation &.

Les facteurs de Taylor des orientations Laiton es<Gsont identiques et valent 2,45. Pour

I'orientation S, le facteur de Taylor a une valptsche de 3.

Tableau IV-1 : Notation de Bishop et Hill définissat les SGA des matériaux cfc avec les indices de IMr.
Plan {hkl} 111 -1-11)

Direction <uvw> 01-1 [-101 [1-10] 0-1-1 [101  [-110]
Notation a, a, a, b, b, b,
Plan {hkl} (—111) 1-11)

Direction <uvw> 01-1 [101 [-1-10] 0-1-1 [-101]  [110]
Notation (A C, C; d, d, d;
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Tableau IV-2 : Vitesse de glissemernitsur les systemes de glissement en fonction de lemtation
cristalline.

a, a, a, b, b, b, c c, C; d, d, d,
Br, -1,22 0 0 0 1,22 0 0 0 0 0 0 0
Br, 0 1,22 0 -1,22 0 0 0 0 0 0 0 0
G 061 061 0 061 061 0 0 0 0 0 0 0
€=02 =252 0 062 0 008 0 0 0 <00l 0 0 0
Sy (=1 -2,21 0 0,69 0 0,32 0 0 0 <0,01 0 0 0
(e=1,5 -1,83 0 0,66 0 0,68 0 0 0 <0,01 0 0 0

L'arrangement des SGA dans le repéte est illustré dans la Figure IV-1. Les angles
formés par la trace des SGA et la direction DL lausection DL-DN sont indiqués sur les
schémas. Les traces sont symétriques pour les tatiters Laiton £30°) et Goss
(x35,5°). Pour l'orientation |, la trace du SGA possédant le plus d’intensitéredinée de
+40,6°.

Br; DN
DT
DL
35.3°
G DN
DT
DL
4d 6°
SIV DN /s

DT /
DL

Figure 1V-1 : SGA pour les monocristaux Bf;, G et §y.

Dans notre étude, nous comparerons ces inclinaesaasnclinaisons des plans de cission
maximale (PCM) afin de caractériser la nature desabandes. Ces plans forment un angle
de+45° avec DL comme indiqué dans la Figure IV-2.
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Figure IV-2 : PCM en laminage

L’orientation Laiton est particulierement intérestsapour cette étude étant donné que les
PCM et les SGA peuvent étre facilement distinglgseffet, les angles formés par les deux
familles de plans sont toujours supérieurs a 19r (Vableau IV-3). La stabilité de cette
orientation présente aussi 'avantage que les S&sfent fixes dans I'espace au cours de la
déformation. C’est pourquoi nous présenterons us@ctérisation plus approfondie des

microstructures de déformation des monocristautobhai

Tableau IV-3 : Inclinaisons des SGA et PCM sur lefois sections d’'un monocristal Laiton (Br)

Sections Inclinaison /*2a +a, PCM 1 —b, PCM 2
DL-DN DL 30° 45° -30° -45°
DT-DN DT 22.2° 0° -22.2° 0°
DL-DT DL -54.7° 90° -54.7° 90°

1.2. Complémentarité MET / EBSD

La complémentarité entre les micrographies METestdartographies EBSD spécifiques (r
et R réalisées avec un pas de 0,1um est illustrée @ar€gure V-3 pour un méme
monocristal Al-0,3%Mn d’orientation Laiton déform&@e = 0,5. La micrographie MET
montre un alignement de microbandes rectilignesladgeur moyenne autour de ~1-3um.
Une structure cellulaire, avec des parois de diglons incidentes, est située au coeur de ces
bandes. De facon similaire, la cartographie deteues de Rodrigues,Réalisée avec un seull
de désorientation d#na=4°, révele un arrangement de deux jeux de micrdmimclinées,
de largeur ~1-3um. Ces bandes sont caractériséeslgsm zones ayant des axes de
désorientations proches (i.e. couleurs similaivedasscartographie EBSD spécifique).

Pour notre étude, nous avons donc choisi de rédilitede des microbandes a l'aide de la
technique EBSD qui permet d’étudier statistiquentenplus larges aires représentatives avec

une précision proche de la technique MET.
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Figure V-3 Microbandes de déformation d’'un monocrstal Laiton déformé (=0,5) : (a) Micrographie
MET (réalisée par H. Paul, IMIM, Cracovie, Pologne)et (b) cartographie EBSD des Rd60,.=4°).

1.3. Structure tridimensionnelle des microbandes

Les cartographies EBSD spécifiques des R effectuées sur les trois sections d’'un méme
échantillon ont des couleurs similaires et réveldes bandes bien orientées et alignées.
L’exemple d’'un monocristal Laiton Al-0,3%Mn déformée = 0,15 est présenté dans la
Figure IV-4, avec des cartographies EBSD deComme attendu, il y a une bonne
correspondance entre les axes de désorientatiolesurois sections, qui sont représentées
principalement en bleu et en kaki. Ceci traduit ustation autour d’'un axe proche tleDT,
comme le montre également les dispersions d'ofiemtades figures de podles. Les trois
sections donnent ainsi une bonne idée de la steutiidimensionnelle des microbandes. Elles
apparaissent en volume sous la forme d’'épaissgsigda

Sur les cartographies de la Figure V-4 sont égatdgnndiquées les traces des SGA, SGL
et PCM. Nous constatons alors que des segmentardis ple microbandes s’alignent sur les
SGA et d'autres sur les PCM sur les trois sectamysées. Le sujet de la controverse n’est
donc pas forcément contradictoire. Afin d’étudidusp en détails les inclinaisons des
microbandes pour situer les éléments de la comseyenous étudierons de maniére

systématique la section DL-DN pour la suite deuld&t

71



DT PCM SGL

| i
DLs i

{113 DN - - -

DT ) DT

(a) (b)
Figure IV-4 : Cartographies des_rd’'un monocristal Laiton Al-0,3%Mn (¢ = 0,15) sur les trois sections DL-

DN ; DL-DT et DT-DN. En (b), un mauvais positionnenent dans le microscope fait que la trace du PCM
ne s'aligne pas sur DT.
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2. INFLUENCE DE L' ORIENTATION CRISTALLINE —
M ONOCRISTAUX AL-0,1%MN

Dans cette partie sont présentées les évolutionsrostiucturales globales des
monocristaux Al-0,1%Mn d’orientations Laiton, GassS au cours de la déformation. Nous

analyserons ainsi I'influence de I'orientation talne sur les microbandes de déformation.

2.1. Comportement mécanique

L'étude des monocristaux déformés en compressianepinet clairement en évidence les
différences de propriétés mécaniques. Les courbes cdntrainte-déformation des
monocristaux Al-0,1%Mn d’orientations Laiton, Goss S sont présentées dans la Figure
IV-5 ; les courbes d’'un polycristal Al-0,1%Mn (avaoe taille de grain initiale de ~250um)
sont également ajoutées. Lorsque les échantillensont pas suffisamment lubrifiés, nous
observons sur les courbes de contrainte-déformatim importante augmentation de la
contrainte a la fin de la passe due au frottemetne d'échantillon et la matrice ou le poingon

du Channel-Die
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Comme rappelé dans le paragraphe § I1.1.1.2, |&#gérehts stades d'écrouissage se
caractérisent de la maniere suivante : un tauxrolgégsage constant tres élevé pour le stade
Il ; puis le taux d’écrouissage décroit linéairetraun stade Il et il redevient constant au stade
IV. Ainsi, les différents stades d’écrouissage mei\etre déterminés qualitativement grace
aux courbes contrainte-déformation. Pour les troenocristaux, les stades d’écrouissage
apparaissent a peu prés aux mémes déformatiomde Btpoure < 0,15 ; stade Il pour 0,15
<g < 0,7; et stade IV pow > 0,7. Au stade IV, l'orientation Laiton est laupl molle,
atteignant ~80MPa aux grandes déformations, suildel orientation Goss (~90MPa) ;
'orientation S est la plus dure (~110MPa). Le goistal durcit bien plus (~140MPa). Les
stades Il et IV d'écrouissage semblent étre atelégérement plus rapidement pour les
échantillons plus durs (polycristal>S>Goss>Laiton).

Il est & noter que les observations microstruotsraht été réalisées aprés des déformations
qui correspondent a la fin du stadeelH0,15), la fin du stade llk(= 0,5) et dans le stade IV
(e=1,6et23).
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= E
E
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-- Goss -- Laiton
O T T T T T T T T
0 0.5 1 1.5 2

Déformation vraie (In)

Figure IV-5 : Courbes contrainte-déformation d’éprouvettes Al-0,1%Mn déformés en Channel-Die
(polycristal et monocristaux d’orientation Laiton, Goss et S).

2.2. Orientation Laiton

La Figure IV-6 illustre I'évolution typique de laracture en microbandes des monocristaux
Al-0,1%Mn avec une déformation croissante (cartplies des)r Les figures de péles {111}
correspondantes sont indiquées sur la gauche. Dhareere générale, la désorientation par
rapport a I'orientation moyenne s’effectue autoumdaxe proche de DT (teintes bleu/kaki

des cartographies desdispersion de I'orientation autour de DT surflgares de péles).
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Clairement, aux petites déformations<{ 0,5), deux jeux de microbandes peuvent étre
observés, ressemblant a une structure en échiquierdes deux jeux de microbandes
possédent des parois bien planes sur une largandistde l'ordre de 20-80um, qui
apparaissent alignées selon une inclinaison pééreuCe jeu de microbandes est appelé jeu
principal. Le second jeu aussi s’incline selon degles spécifiques et est complémentaire au
premier. Il apparait cependant moins bien pronogicé ses contours interceptent le jeu
principal de microbandes. La largeur de ces baw@esoit avec la déformation. Pour les
microbandes principales, elle est typiqguement &3+ ac = 0,15 et de 1-3uma&a= 0,5. En
comparant qualitativement les traces calculées 3188 et des PCM a l'inclinaison des
microbandes, nous pouvons observer que les micdelsasialignent majoritairement sur les
PCM a ¢ = 0,15 et sur les SGA a = 0,5. Une analyse détaillée de linclinaison des
microbandes dans les monocristaux Laiton sera pi@&s@u paragraphe 8 1V.3.

Aux déformations plus importantes>(,4), les microbandes deviennent de plus en plus
segmentées. A trés grande déformation, une quamditénégligeable de bandes quasiment
horizontales viennent se surimposer sur la stracam « échiquier » des microbandes de
petites déformations. Les parois des microband#mées ne sont plus aussi droites que dans
les structures peu déformées. Elles semblent jpéegr par le passage des bandes de la

structure lamellaire.

Les figures de pbles obtenues a partir des capbgs EBSD révélent qualitativement que
les orientations restent proches de I'orientatioitiale Laiton (110)[-112] (avec une faible
désorientation autour de DT). La dispersion desnbations peut étre décrite quantitativement
par la distribution de la fréquence des désori@mtatpar rapport a I'orientation moyenne
(pour chaque pixel). De cette maniéere, la Figure/ Imontre I'évolution des désorientations
pour les monocristaux d’Al-0,1%Mn d’orientation t@, calculée a partir des cartographies
EBSD de la Figure IV-6. Une tres faible dispersies désorientations est observée, de
I'ordre de ~ 0-4° aux petites déformations jusqu’a-6° aux grandes déformations< 2,3).
Ainsi, comme le prévoit la plasticité cristallin&rientation Laiton reste stable tout au long

de la déformation.
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(a) ¢=0,15

{111} DN

Figure 1V-6 : Evolution des microbandes avec le taude déformation des monocristaux Laiton Al-
0,1%Mn (¢ =0,15; 0,5; 1,4 et 2,3). Cartographie des sur la section DL-DN.

75



[\
o
]

o ¢=0,15
o
o\'?' 15 4 o o A 8=0,5
d o [m} 8=1,6
(0]
Q +g=2.3
8 10 4° ABA &=%
-
. (el
g 5 | 4 QQO Ammﬁ
H u Aa ﬁﬁﬁ
A ﬁﬁ

60 par rapport 2 Qmoy [°]

Figure V-7 : Distribution de la désorientation par rapport a I'orientation moyenne des monocristaux
Laiton Al-0,1%Mn déformés a différents taux de défemation.

2.3. Orientation Goss

L’orientation Goss ne fait pas partie des textym@scipales de laminage de la filjeElle
est néanmoins stable jusqu’a une déformation addrbode 1 £ < 1). Ceci est illustré dans la
Figure 1V-8 avec les cartographies des axes derig@sation et les figures de poles {111} de
monocristaux Al-0,1%Mn d’orientation Goss défornaés= 0,15;0,5; 1,2 et 2,3.

Aux faibles déformationss(= 0,15), un jeu principal de microbandes (de large3-5um)
et un jeu secondaire (de largeur ~5-10um) font i@dpa une microstructure en échiquier
relativement similaire a celle observée dans lesauoastaux Laiton faiblement déformés.
Les axes de désorientations principaux sont prodbda direction DT qui, en I'occurrence,
correspond a I'axe [1-10] pour I'orientation Go$4@)[001].

Les microstructures analysées a partir du taux éferhation des = 0,5 different des
microstructures stables des monocristaux Laitorjeugrincipal de microbandes s’aligne a la
fois sur les traces des SGA ou du PCM associ#=AM,5, les microbandes semblent avoir une
largeur critique de 1-2um. Cependant, le jeu semioadles microbandes s’est transformé en
épaisses bandes fragmentées dont I'inclinaisoa estchemin entre I'horizontale et la trace
des SGA (-35,3°). L'inclinaison semble évoluer wamsalignement horizontal comme dans la
microstructure déforméesa= 1,2. Pour cette derniere, nous pouvons clair¢mieserver une
transition entre une structure conservant la méndé segments de parois inclinés du jeu
principal des microbandes et I'apparition d’'uneusture lamellaire. Enfin & = 2,3, la

microstructure est presque entierement compos&eadles horizontales.
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Cette transition est également associée a un cheermged’axes de désorientationpar
rapport a l'orientation moyenne comme indiqué diangigure IV-9. Pour une lecture plus
directe de la nature des tes directions <uvw> peuvent également étre fEog
stéreographiquement sur la section DL-DN, a la srandes poles {hkl} sur les figures de
poles. At = 0,5, 'axe de désorientation principal est pede+ DT ; alors qu'a = 2,3, la
rotation s’effectue autour d& DN. Un état transitoire est clairement observétauwx de

déformations = 1,2.

En grande déformatiore & 2,3), il apparait une large dispersion des déstations par
rapport a I'orientation moyenne, de I'ordre de 2F83, contrastant avec la stabilité initiale de
I'orientation. Les cartographies desévelent clairement une structure lamellaire, tiarée
de bandes alternativement désorientées autour déb@mdles violettes et vertes sur la Figure
IV-8d). Nous rappelons que l'orientation Goss (120)] posséde 4 SGA que sont {—&ap,

—b, et +i). Il est alors probable gu’une sélection locale 86A puisse s’effectuer au cours
de la déformation. D’apres des calculs de plaséticitstalline, seules les combinaisons d’'une
paire des SGA telles que @+at —h) ou (—a et +i3) engendrent une rotation autour de la
direction DN. Elles sont identiques aux SGA desemrtions Laiton Br et By,
respectivement (voir 8 1V.1.1). Ceci expliquerddra la rotation de I'orientation Goss autour
de I'axe DN, qui se décomposerait pour former lesixdcomposantes Laiton suivant le
mécanisme suivant : (110)[004} (110)[-112] + (110)[1-12].

De plus, I'orientation moyenne aprés une défornmatiec=1,2 ete=2,3 est toujours proche
de l'orientation idéale Goss. Cela supposerait gaidir d'une déformation critique de I'ordre
de =1, le glissement des dislocations s’effectue deniéma équivalente sur les deux
nouvelles paires de SGA (semblables a celle deeBBr;). Ce mécanisme serait alors a la

base de la structure lamellaire observée en gra@idemation.
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DN,

DL,

Figure 1V-8 : Evolution des microbandes avec le taude déformation des monocristaux Goss Al-0,1%Mn
(¢=0,15;0,5; 1,2 et 2,3). Cartographie dessur la section DL-DN.
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Figure 1V-9 : Projection stéréographique des axesaldésorientations rdes monocristaux Goss déformés.

2.4. Orientation S

Les monocristaux S analysés sur la section DL-DNoeemettent pas de distinguer les
traces du SGA le plus intense et du PCM qui satiniées respectivement de 40,6° et 45° par
rapport a DL. Ces inclinaisons proches sont néamsncaractéristiques du jeu principal des
microbandes pour les petites et moyennes déforngtiocomme le montre I'évolution
microstructurale de la Figure 1V-10.

A ¢ = 0,15, la microstructure ne s’est pas forméeanm&ment. Nous avons observé deux
zones pour lesquelles I'arrangement des microbadiffése. Dans I'une, le jeu principal des
microbandes est incliné de 40-45° par rapport a(aces indissociables du SGA et du
PCM). Dans l'autre zone, la microstructure n'est pirement révélée ; des bandes formant
un angle de ~90° entre elles indiquent plutét ugnaiment sur les deux PCM. Dans le
monocristal S déformé &= 0,5, deux jeux de microbandes sont présentsrgtadignés sur
les traces des deux plans {111} des SGA. Ces dsrfoement des angles de 21,4° et 40,6°
par rapport a DL, la structure symétrique en édbigoe peut donc pas étre observée comme
dans les monocristaux Laiton et Goss. Le jeu goadcdes microbandes a une largeur de
bandes de ~1-2um. Une rotation partielle de segramtes parois est observée a I'intérieur
de quelques microbandes du jeu secondaire. Caunefta structure caractéristique en bandes
«S» (voir Figure I-1). Aux plus grandes déforroas €>1,5), la microstructure reste
relativement stable en terme d’orientation moye(diapres les figures de péles {111});
mais la structure en microbandes est completeménbrdanisée. La microstructure se
découpe alors en fines zones de 1-2um (possédaaxeude désorientation commun). Les
segments de parois de ces cellules sont alorfi@aztontaux, soit inclinés d’'un angle proche
de la trace des SGA ou PCM (témoignant de restémgments de microbandes).
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Figure 1V-10 : Evolution des microbandes avec le tax de déformation des monocristaux S Al-0,1%Mng
=0,15;0,5; 1,6 et 2,3).
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Des hétérogénéités de déformation sont observéeadiguement dans les monocristaux S
déformés en grandes déformations. Par exempleiglaef de pbles de la Figure IV-10d
dévoile la présence d'une deuxiéme composante aéertation S. Ce méme genre
d’hétérogénéités a été observé sur la cartogr&gB®D de la Figure 1V-11 (section DT-DN).
La matrice déformée, d’orientation;Ssemble avoir été localement cisaillé, formant une
bande d’orientation \Scomplémentaire. Par ailleurs, un autre type dhoégnéités est
identifié sous la forme de sous-grains (ou grais)tendent a tourner vers une composante
proche de Cube (100)[001]. Pour illustrer ces lg@néités, les composantes proches de
Cube sont teintées en roug@<20°) et en rosed<25°).

T—'DT

Figure IV-11 : Hétérogénéités de déformation d'un ranocristal S Al-0,1%Mn déformé a € = 2,3)
(Cartographie EBSD duBand Contrastassocié aux textures avec un pas de 0,1um).

[Kamijo et al. 1992] avaient émis I'hypothese de la formation d’hétéroités de
déformation ayant une orientation proche de Culamsddes grains orientés S, aux trés
grandes déformationseX3). Cependant, leurs conclusions ne sont fondées syr des
analyses de mesures de texture par RX. Aucunev@rempérimentale directe de leur
existence dans les microstructures déformées méexi®exemple de la Figure IV-11 pourrait
alors confirmer pour la premiere fois les interpti@ns de Kamijo. En revanche, les
orientations sont relativement éloignées de I'degan idéale Cube. La déformation n’étant
que de 2,3 dans notre étude ; il faudrait alord-pe une déformation plus importante pour
former des fragments de la composante Cube.

2.5. Microstructures comparées

Jusqu’a présent, nous avons traité I'évolution desrostructures de déformation des
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monocristaux Al-0,1%Mn par une description prinégmaent basée sur I'arrangement spatial
des axes de désorientation (cartographies EBSDx é¢sdes R Le Tableau IV-4 résume
I'évolution ainsi caractérisée de la largeur desrafiandes et des bandes horizontales
émergentes.

Aux faibles déformations, la largeur des microbandécroit, étant typiguement de 3-5um
a¢=0,15 et de 1-3um &0,5 pour les trois monocristaux Laiton, Goss e trés faibles
déformations §=0,15), les microstructures ressemblent a unetsteien échiquier pour les
trois monocristaux ; les deux jeux de microbandabgsant principalement sur les PCM.
Pour les deformations quelque peu supérieured, 6), 'organisation des microstructures de
déformation dépend de I'orientation cristalline sLlmicrobandes sont plutét alignées sur les
SGA pour les monocristaux Laiton. Le jeu princigas microbandes retient un alignement
proche des PCM et des SGA pour les monocristauxs @bsS. Le jeu secondaire des
microbandes est clairement aligné sur les SGA pEimonocristaux S, alors qu’il semble
s’incliner vers la direction de laminage pour lesnocristaux Goss.

En grande déformationeX1,5), les microstructures sont tres différentebesEpeuvent
néanmoins étre décrites par une structure en b@nideobandes et bandes lamellaires). Les
largeurs de ces derniéres sont de quelques mictgpgjuement de 1-2um pour I'orientation
Laiton, de 1-5um pour les bandes horizontales aigehtation Goss et de 1-2um pour les
fragments résiduels de I'orientation S.

Tableau IV-4 : Approximation de la largeur en [um] des microbandes (jeu principal / jeu secondaire) et
des bandes horizontales.

e =0,15 e=0,5 e=12-14 e=23
Jeu Jeu Jeu Jeu eu prin Jeu  Bandes Jeu Jeu  Bandes
princ. second. princ. second. Jeu princ. second. horiz. princ. second. horiz.
Laiton  3-5 5-10 1-3 3-5 1-2 1-2 - 1-2 - 1-2
Goss 3-5 5-10 1-2 3-5 - - 1-5 - - 1-5
1-2 1-2
S 25 - 12 1-5 fragments  — - fragments 1

Nous rappelons que le contraste microstructuralfai;es déformations n’est bien révélé
gue par les cartographies EBSD spécifiques B, comme illustrée dans la Figure 111.13. En
revanche, pour les grandes déformations, les cagpibges enBand Contrastrévelent les
microstructures, comme illustré dans la Figure B/-Elles apparaissent beaucoup plus fine
pour les orientations Goss et S que dans les capbgs des.Les bandes ne sont cependant
pas distinguables. La microstructure est constitle@sous-grains/cellules avec des parois de
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dislocations bien délimitées (ce qui n'est pasde pour l'orientation Laiton). Les cellules
apparaissent dans le monocristal Goss déforméumestaille moyenne de 0,5-2um.Quelques
zones sans parois clairement apparentes sont @édsrans la direction DL, pouvant atteindre
typiguement 5um. La microstructure du monocristaléformé semble plus homogeéne. La
taille moyenne des cellules est alors de 0,5-1a¢ guelques cellules allongées atteignant
2-3um. Les segments de parois des cellules solimiéscd’un angle proche de la trace des
SGA ou PCM ou bien sont horizontaux.

S

monocristaux Laiton, Goss et S. (pas de 0,1um poa) et de 0,05um pour b-c) ).

Les désorientations résultantes au sein des migcobstes de grande déformation sont
également différentes, comme illustrées par lagéigy de pdles de la Figure IV-12 et par les
distributions de la désorientation de la Figurell3/-Les monocristaux Laiton sont trés peu
désorientés avec une dispersion de l'ordre de @® #®our les monocristaux S et Goss, la

bY

dispersion des désorientations est beaucoup plys, lallant de 1° a 18°.

83



Br
6 - S
+ G

Fréquence [%]

0 5 10 15 20
60 par rapport 3 Qmoy [°]

Figure 1V-13 : Distribution de la désorientation pa rapport a I'orientation moyenne des monocristauxAl-
0,1%Mn d’orientation Laiton, Goss et S déformés & = 2,3.

3. INFLUENCE DU SOLUTE —M ONOCRISTAUX AL-MN
D’ ORIENTATION LAITON

Nous présentons maintenant les résultats d’'une/smalystématique de l'inclinaison des
microbandes dans des monocristaux d’orientationtobaid’alliages d’aluminium pur
Al99,99% et de deux alliages Al-Mn (0,1m% et 0,3méhbh de vérifier les effets de soluté.
Nous rappelons que l'orientation Laiton est patizement intéressante pour caractériser
'alignement des microbandes étant donné que léd BCles SGA peuvent étre facilement
distingués (voir IV.1.1). Des études préalables&T ont été réalisées sur des monocristaux
d’aluminium d’orientation Laiton paDriver et al. 1994] par[Godfrey et al. 1998Jet plus
réecemment par[Paul et al. 2008] Cependant, pour chaque étude, une voire deux
déformations seulement (05<1,5) ont été étudiées ; les auteurs ont toujobserwyé un
alignement des microbandes sur les SGA. Notre germeevanche, prend en considération
I'évolution de l'inclinaison et de la structure degcrobandes pour quatre taux de déformation
et trois alliages d’aluminium différents. Une partle cette étude a déja été publiée dans
[Albou et al. 2010-a]

3.1. Comportement mécanique

Les courbes de contrainte-déformation des monaceistaiton déformés sont présentées
dans la Figure 1V-14. A petite déformation, les manstaux d’Al99,99%, Al-0,1%Mn et Al-
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0,3%Mn ont des propriétés mécaniques quelque pgiuratites : comme attendu, plus le taux
de soluté est important, plus le cristal est duar Rilleurs, a partir d’'une déformation

d’environ 0,5, les comportements de I'Al pur etldd-0,1%Mn deviennent similaires avec

une faible influence du taux de soluté. Cependastcristaux d’Al-0,3%Mn restent toujours

plus durs (~ 10MPa). Aux grandes déformations>(1), un adoucissement dd a de la
restauration post déformation apparait entre chaétepe de déformation, et ce
particulierement pour I'aluminium pur (~ 4MPa dé&d@lience).

100 -
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& 80 - ,//
S K !
2
g 60+ :
E
9]
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£ -- Al-0,1%Mn
g 20-
o Al-0,3%Mn
0 T L A L] A L] A L]
0 0.5 1 1.5 2

Déformation vraie (In)
Figure 1V-14 : Courbes contrainte-déformation des nenocristaux d’'orientation Laiton déformés en
Channel-Die (Al99,99%, Al-0,1%Mn et Al-0,3%Mn).

3.2. Evolution de la désorientation

Dans le paragraphe § 1V.2.2, nous avions obsenee lgsl désorientations au sein des
monocristaux Al-0,1%Mn sont trés faibles, méme spune déformation de=2,3.
L'influence des atomes de Mn sur la dispersionadddsorientation pour des désorientations
similaires est présentée dans la Figure 1V-15. petites déformations & 0,15), les cristaux
d’Al-Mn sont quelque peu moins désorientés quetetaux Al99,99%. Cependant, pour des
déformations plus importantes ¥ 0,5), les atomes de soluté ont un effet nédiilgeaur la
désorientation. Comme indiqué dans les Figure IW&S les distributions de la dispersion
des désorientations des trois monocristaux sonblsdaes. Aux grandes déformations, les
désorientations sont similaires a celles des mierosires déforméessx1,6.

La dispersion des désorientations est extrémenshtef méme pour de trés grandes
déformations en comparaison avec les monocristérkedtation Goss et S qui possedent
une dispersion d’orientation allant de 2 a 18° ajge déformation de= 2,3 (voir § IV.2.5).
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Figure 1V-15 : Distribution de la désorientation pa rapport a I'orientation moyenne des monocristaux
d’orientation Laiton déformés a : (a)&=0,15 ; (b)e=0,5 et (c)e=1,6.

3.3. Microstructure de petites et moyennes déformations

Dans un premier temps, nous nous intéresserongpltisulierement aux microstructures
des petites et moyennes déformations afin d’évaleéfiet du soluté sur la structure des

microbandes.
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3.3.1. Structure en échiquier

Dans la Figure IV-16 sont présentées les microstres de la section DL-DN des
monocristaux Laiton déformésx0,15 et &=0,5. Les microbandes sont révélées grace aux
cartographies EBSD des vecteurs de RodrigyesvBc un seuil de désorientation maximale
de 00ma=5°. Les zones blanches correspondent en fait aneszdont la désorientation est
supérieure &0max par rapport a l'orientation moyenne. Comme il & ptésenté pour les
monocristaux Laiton Al-0,1%Mn (voir § IV.2.2), deyaux de microbandes sont présents et
forment une structure en « échiquier ». Nous posvi®d méme faire la distinction entre un

jeu de microbandes principales, qui est plus distjne le deuxieme jeu complémentaire.

(e)e=0,1

SGL
| PCM
[ .
DNI <SG
L D1, .

Figure 1V-16 : Cartographies des R(dfmax = 5°) des monocristaux Laiton Al99,99% (a&b) Al-0,1%Mn
(c&d) et Al-0,3%Mn (e&f)déformés a ¢=0,15 ete=0,5.
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La taille des microbandes décroit également avecddéféormation. Pour les trois
monocristaux Al99,99%, Al-0,1%Mn et Al-0,3%Mn, lailte des microbandes principales se
situe autour de 3-5uma= 0,15 et de 1-3um &= 0,5. Pour le jeu secondaire, les bandes
apparaissent légerement plus épaisses.

A £ =0,15, le jeu principal de microbandes peut néansétre prédominant, le second jeu
n'étant quelquefois pas distinguable. Aux faiblefodmations, un léger effet de soluté
semble exister quant a lI'apparition plus précocesdoond jeu de microbandes dans les
alliages Al-Mn. Il n’est pas exclu que la prédommioa d’'un type de bande dépende de la

localisation dans le monocristal déformé.

3.3.2. Section DL-DT

La difficulté d’analyser la structure des microbasdur la section DL-DT a été reportée
par [Winther 2004] et [Hurley et al. 2003-a] Manifestement, pour les monocristaux Laiton,
les sections DL-DT ne permettent pas de distinglarement les deux SGA pour lesquels les
traces coincident sur cette section. En revandwefrbces des SGA et des PCM forment
théoriguement un angle de 35° (voir § IV.1.1). Dawagre étude, nous avons observé des
microbandes bien orientées sur la section DL-Dmroe le montre plus en détail la Figure
IV-17. Cette derniere montre des images Band Contrastdes microstructures de
monocristaux d'Al99,99% et d'Al-0,3%Mn déformés & = 0,5. Or, sur les deux
cartographies, les microbandes ne semblent s'alignesur les SGA ni sur les PCM;
lalignement semble plut6t intermédiaire. Pour gsaf cette situation plus en détails, les
traces locales des plans ont été reconstituéesumparprocédure manuelle a partir des
cartographies d8and contraset des RLes traces des SGA sont représentées par des trai
pleins et les traces des PCM par des segments iatill@s. Ainsi, la majeure partie des
segments des parois des microbandes s’aligne hiees traces des SGA ou des PCM.
L’inclinaison macroscopique par rapport a DL estdsultat de la combinaison des traces de
+& et —h (—54,7° par rapport a DL) et les traces des PQM (&r rapport a DL).

Un effet de soluté semble aussi se dévoiler grdaeréconstruction des traces des SGA et
des PCM, comme le démontre la Figure IV-17. Powr onéme déformation de= 0,5, la
microstructure de l'aluminium pur possede des segenele parois alignés en quantité
équivalente sur les SGA et les PCM ; alors quidstanajoritairement alignés sur les traces
des SGA pour l'alliage Al-0,3%Mn déformé.

88



Figure IV-17 : Section DL-DT de monocristaux {110}412> déformés a 0,5 pour estimer I'alignement
relatif sur les traces des SGA (segment plein) eed PCM (pointillé). Cartographie enband contrast
(gauche) et reconstruction des microbandes (droite)(a) Al pur ; (b) Al-0,3%Mn.

3.3.3. Axes de désorientation

Dans notre étude, I'analyse des désorientatiorsde@st effectuée automatiquement par le
code couleur utilisé (cartographie degtrdes R afin de rendre compte de la distribution
spatiale des axes de désorientation. Aux petitefrrdétions, les axes de rotation
prédominants au centre des microbandes sont pralegseaxes DT (couleurs kaki et bleu-
mauve). Comme illustré dans la Figure 1V-9, uretuee plus directe despeut s’effectuer au
moyen d’'une projection stéréographique des direstisuvw>. De cette fagon, la Figure
IV-18 illustre la projection des rdéterminés a partir des cartographies EBSD des
monocristaux Al-0,3%Mn déformésea0,15 ete=0,5. Afin de remédier au probléme éventuel
de la détermination de I'axe de désorientation mufaibles angles de désorientation, nous
présentons alors les projections desefon trois criteres de désorientation. Tout dfdpo
aucun seuillage n’est effectu#$0°), i.e. tous les calculés sont considérés. Puis un seuil de
désorientation minimale est imposé et seuls it 'angle de désorientation est supérieur a
0,8° et a 2° sont pris en compte.

Dans la Figure IV-18a sont présentées les positi@ssaxes principaux <112> et <110>
correspondant a l'orientation idéale Laiton (110)R]. Les traces des SGA sat —h sont
indiquées en pointillé. D’aprés les Figure 1V-18h&x=0,15 ete=0,5, la majorité des est

bien située autour de la direction DT, mais pleci@ément autour de 10-20° vers la direction
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DL. En fait, d’apres les seuilsf>0,8°) et §6>2°), quasiment tous les axes de désorientations
tendent a se concentrer dans une zone délimitéexapyativement par les trois axes [-12-1],
[-21-1] et [-110]. Ces axes cristallographiquestipaliers sont liés aux SGA de la maniéere
suivante :

- [-12-1] est contenu dans le SGA#& est orthogonal a sa direction de glissemeftl]-1

. [-21-1] est contenu dans le SGA-di est orthogonal a sa direction de glissemerit][01

. et [-110] est l'intersection des deux SGA €a—-Q.

Il est a rappeler que des rotations, au niveauasetpique, autour de ces deux axes <112>
sont dues aux glissements locaux sur les systeoitesas soit —h et qu’une rotation autour
de [-110] serait la résultante de ces glissementvés de maniére équivalente. Cela
correspond aux couleurs bleu-kaki observées damss dartographies en axes de
désorientations. Ceci suggére donc bien que lemer@g des parois des microbandes sont
souvent constitués a partir de dislocations de bunl'autre, ou des deux systemes de
glissement actives.

De plus, il est intéressant de noter que d’authesmxgements de couleurs, souvent vert ou
rouge, sont situés prés des parois des microbamdetes intersections des deux jeux de
microbandes. Ceci pourrait indiquer que d’autresodéntations sont induites localement par

des dislocations contenues dans les parois deslmamdes.
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O axes <112> ® axes <110>

00 > 0° 00> 0,8° 00> 2°

Figure 1V-18 : Projection stéréographique des axede désorientations des monocristaux Laiton Al-
0,3%Mn : (a) position des axes <112> et <110>, (bF 0,15 et (b =0,5.

3.4. Microstructure en grande déformation

En grandes déformations, les microstructures apgsarat bien plus hétérogénes qu’aux
faibles déformations, comme illustré dans les Fgu¥/-6¢c&d pour des monocristaux Laiton
Al-0,1%Mn (€ = 1,4 ete = 2,3). Un autre exemple est présenté Figure I\¢di®r I'aluminium
pur déformé & = 2,3. La microstructure est tout a fait similagecelle de l'alliage Al-
0,1%Mn. Dans les deux cas, une quantité non n&dllgede bandes quasiment horizontales

s’ajoute a la structure en « échiquier », typiges fhibles et moyennes déformations.
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Les importants contrastes de couleurs au seinatedel suggerent une large dispersion des
axes de désorientations, alors que la désorientegiie faible. Les projections dedas deux
alliages Al99,99% et Al-0,1%Mn, déformés: & 2,3, sont illustrées dans la Figure 1V-20. Il
est clair que les axes de rotations sont bien gilygersés qu’aux faibles déformations (voir
Figure IV-18), méme en effectuant un seuillage ésodentation supérieure a 2°. Cependant,

une concentration des axes dans le voisinagediesletion DT est toujours observée.

DN;

DL, e . S
Figure IV-19 : Cartographies des_rd’'un monocristal Laiton Al99,99% déformé as=2,3 (section DL-DN).

(a)

Al99,99%

(b)

Al-0,1%Mn

Figure 1V-20 : Projection stéréographique des axede désorientations des monocristaux Al99,99% (a) et
Al-0,1%Mn (b) déformés en grande déformation § = 2,3).
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Il semblerait donc bien que les microstructures glesides déformations conservent une
mémoire de la structure en échiquier (deux jeuxmierobandes inclinées, désorientation
autour d’'un axe proche de DT). Dans la Figure IV4dus avons donc séparé les axes de
désorientation en deux catégories :

- la zone n°l est associée aux axes de rotationhprae DT, comme aux petites
déformations. Elle consiste en une zone élargiepcenant les axes cristallographiques
particuliers [-12-1], [-21-1] et [-110] (cf. § IV.3.3).

- et la zone n°2 est associée a I'ensemble desnaxedéfinis par la zone n°1.

Dans la Figure IV-21a ne sont représentées querikallites dont les sont contenus dans

la zone n°l1 de la projection stéréographique. Lagtigs blanches, complémentaires,
possédent donc desde la zone n°2. Un point trés intéressant estagsemicrobandes %
DT » sont essentiellement alignées sur les SGA.baggles de la Figure IV-21b, associées
aux rde la zone n°2, sont en revanche principalemdotéss en rouge et vert (axes proches
des directions DL-DN). Ces structures particulié&rest incluses dans les bandes horizontales
et aussi dans les fragments des microbandes iasliné

Ces cartographies, représentant les désorientdtioakes, montrent ainsi explicitement que
la structure des microbandes en « échiquier » iesttdment liée aux glissements sur les
systémes activés comme aux faibles déformatioras que les microbandes lamellaires ont

une origine plus complexe.

:,g

Figure 1V-21 : Décomposition de la microstructure @& grande déformation ¢ =2,3) d’'un monocristal Al-
0,1%Mn {110}<112> (voir Figure 1V-6d) en deux zones (a) axes de désorientation proches de DT (zone
1) ; (b) autres axes de désorientation (zone 2).
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3.5. Evolution de l'alignement des microbandes

Une étude systématique de l'alignement des micrdmm été réalisée en comparant les
inclinaisons des parois aux inclinaisons calculgas tous les échantillons. Etant donné les
nombreuses sources d’erreur sur I'estimation dgeehents des microbandes, ces derniers
ne sont alors décrits que de facon qualitative. ihebnaisons ont été estimées a partir des
cartographies EBSD spécifiques des sections DL-QeIques observations de sections DT-
DN ont également servi a les valider. Les symbeles+, +++, ++, + et 0 renseignent
gualitativement sur la fréquence des alignemenssndierobandes selon la trace d’'un plan
particulier. Le symbole ++++ signifie un alignemegmesque parfait et 0 signifie qu’il N’y a
pas de correspondance, les autres étant donc adexines.

Le tableau présente les résultats de cette anajysditative ou les deux jeux des
microbandes sont distingués, le jetncipal et le jeusecondaire Pour chaque jeu, le poids
relatif des alignements proches des SGA; (@a—h pour le jeu principal et pour le jeu
secondaire respectivement) ou plutoét proches dedes deux PCM est indiqué. A cela est
ajouté le poids des alignements horizontaux paustieictures lamellaires.

Tableau IV-5: Alignements des microbandes des monostaux d'Al-Mn {110}<112> déformés a

différents taux de déformation. Les symboles ++++++, ++, + et 0 donnent une information qualitative
sur I'alignement observé des microbandes.

Alliages € Jeu principal Jeu secondaire Alignement
+a, PCM —b, PCM horizontal
A199,99 0,15 +++ +++ ++ +++ 0
0,5 +++ +++ +4+++ + 0
1,4 +++ ++ ++ + -
2,3 +++ + ++ + +++
Al1-0,1%Mn 0,15 +++ +++ + +++ 0
0,5 ++++ + o+ + 0
1,4 +++ ++ + +
1,6 ++++ + +++ 0 +
23 +++ + ++ ++ +++
Al1-0,3%Mn 0,15 ++++ + 0 ++++ 0
0,5 ++++ + +++ + 0
1,6 ++++ ++ ++ ++ -

Aux faibles déformationse(= 0,15), il y a une nette influence du taux deusblsur la
nature des alignements des microbandes. Dans 2399 et dans l'alliage faiblement allié
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Al-0,1%Mn, les parois des deux jeux des microbarstes essentiellement alignées selon les
PCM avec cependant quelques segments alignés susS@®A, comme illustré par les
cartographies des Figure 1V-16a&c. Les angles ferpeyr les parois sont plutdt proches de
90° que de 60°. En revanche, les cristaux d’Al-QyB%@nt leur jeu principal de microbandes
aligné sur le SGA +aalors que le second jeu est aligné principalersgnie PCM (Figure
IV-16e).

A plus grande déformatiore = 0,5 ac = 2,3) et pour les trois alliages, les parois des
microbandes sont principalement alignées sur le8.S@&s microstructures observées par
MET et par EBSD du monocristal Al-0,3%Mn déforméea= 0,5 confirment bien
I'alignement des deux jeux de microbandes sur @4 §-igure IV-3). Quelques alignements
sur les PCM sont aussi observés, mais en bien meogquhntité. La seule exception concerne
le monocristal Al99,99% déformé &= 0,5 pour lequel le jeu principal de microbandes
s’alignent a ratio équivalent sur le SGA.&d sur le PCM associé.

Cependant, aux grandes déformations (1,4), les microstructures déformées des cristaux
est plus complexes notamment a cause de I'émergiEntaces quasiment horizontales sur la
section DL-DN (Figure 1V-19 et Figure IV-21). La aptité des structures lamellaires est trés
importante & = 2,3. Il faut aussi noter qu’aucune bande dellgszent de taille supérieure a
50um n’'a été observée dans les microstructureséftendation des monocristaux Laiton ;

alors gu’elles sont classiquement observées darmolgcristaux fortement déformés.

4. MICROBANDES —MONOCRISTAUX NI

Nous avons également effectué une étude collakeratvec le professeur M. Ferry de
'Université de New South Wales (Australie) poumdier les microbandes dans des
monocristaux de nickel pur (Ni99,999%).

Des monocristaux d’orientation Goss ont été défsreChannel-Diea £=0,35 ete=0,7.
Leurs microstructures de déformation sont présendé@as la Figure IV-22. £=0,35, deux
jeux de microbandes sont clairement visibles. lLe gancipal s’aligne parfaitement sur le
SGA alors que le jeu secondaire, moins marquéga@@la la fois sur le SGA et le PCM. A
¢=0,7, la microstructure ressemble tout a fait decdes monocristaux Goss Al-0,1%Mn

déeformés &=0,5 (voir Figure 1V-8b). Le second jeu des micnutb@s semble s’incliner vers
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la direction DL. La différence majeure est la langdes microbandes inclinées qui est bien

plus fine dans le nickel que dans I'aluminium.

DNy

Figure 1V-22 : Microbandes de déformation de monoadstaux Goss (Ni99,999%) déformés &=0,35 et
€=0,7 (Cartographies EBSD des,rpas de 0,05um)

Pour compléter cette étudgifrin et al.] ont étudié la structure tridimensionnelle des
microbandes du monocristal déformé=0,35 par la technique de reconstruction 3D des
cartographies EBSD. Pour cela, un microscope ddaideeau, MEB-FEG couplé a un FIB
(faisceaux d'ions focalisés), a été utilisé. Unitgabt de monocristal déformé a été usiné par
FIB comme indiqué sur la Figure 1V-23a. La sectibétude est alors la section DL-DT. Le
plot a été successivement abrasé par tranche de phunikIB. Entre chaque étape, des
cartographies EBSD ont été réalisées. Le voluméysda été reconstruit en 3D grace au
logiciel Avizo Fire 6.0. D’aprés les données cills@raphiques, des microbandes bien
alignées ont pu étre reconstruites, comme cella drégure IV-23b. D’apres cette étude, il a
pu étre montré que les parois des microbandes dwenistal Ni99,999% déformé 0,35
peuvent s’incliner a la fois sur les SGA mais asssiles PCM.

Figure 1V-23 : Volume de matiére analysé par EBSD3 (a) et reconstruction d’'une microbande (b).

96



5. DISCUSSION

Dans un premier temps, une analyse comparative Bgalonnées publiées et les
observations de notre étude est effectuée. Ensuiteyécanisme possible de I'évolution des

inclinaisons des parois des microbandes sera @gvisa

5.1. Résultats comparés aux données publiées

Pour simplifier la discussion, seuls les résultdsl’orientation Laiton sont présentés et
comparés a d’autres études sur I'alignement desobandes. Les cas de I'Al pur et des

alliages sont distingués.

5.1.1. Aluminium pur

La Figure 1V-24 résume quelques alignements repatéis la littérature de monocristaux
et de polycristaux d’aluminium pur (>99,9%) en fbboc du taux de déformation. La courbe

de tendance proposée flidumphreys et Bate 200%] est superposée.

50

o JENNC--cilmm =~ o
__404 @ maximale Polycristal — 7 grains S
= (111 @ AI99,9%][Lin et al. 2007]
g 30 ah A1) ?1‘{(1) ty Monocristaux
Z 20 — @ Laiton Al99,99%]actuelle]
g 10 Y Laiton Al99,993%Godfrey et al. 1998]
A Laiton Al99,993%]Driver et al. 1994]
0 T T & g
0 0,5 1 15 2 2,5

Déformation vraie

Figure 1V-24 : Alignements des microbandes dans I'Bpur en fonction du taux de déformation ; les poits
sont de I'étude actuelle et d’études antérieurelg courbe de tendance est d¢lumphreys et Bate 2007].

D’aprés cette figure, il ressort que, pour touessdéformations comprises entre 0,5 et 1,5,
les microbandes s’alignent plutét sur les trace# $iGcluant nos travaux). La situation aux
faibles déformations n’est pas aussi claire. Ugnainent entre les PCM et les SGA semble
avoir lieu. Dans le cas de notre étude, nous atronsé un alignement sur les deux familles
de plans de maniére équivalente et cela corresp@ndaux travaux diin et al. 2007]et de
[Lin et al. 2009]sur des échantillons d’aluminium pur laminés adfr@€es auteurs ont étudié

les relations entre le sens des alignements deslmaicdes dans des grains de composantes de
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texture S et Cu et leur orientation cristallograpiei spécifique. lls ont obtenu
approximativement des angles de 40° et 35° avdadation de laminage DL. Ces angles ne
sont pas si éloignés de ceux trouvés dans notde &tu

La conclusion qu’il y ait une variation significagi de l'inclinaison des microbandes aux
faibles déformationse( < 0,5) est aussi cohérente avec dautres obsenstsur des
polycristaux d’aluminium[Liu et al. 1998] ont trouvé que la majorité des microbandes ont
pour origine les SGA, mais montrent tres clairemerg micrographie MET de microbandes
(e = 0,12) tres éloignées des plans {111}. De la ménamiere,[Hansen et al. 2008pnt
présenté quelques parois bien alignées, mais nesamp pas sur les plans {111} dans
guelques grains de polycristaux d'Al99,99% défornmess traction pour des taux de
déformations de 0,05 & 0,34. De méfwéinther et Huang 2007pnt proposé un modele pour
lalignement des microbandes qui peut expliguerdé&eloppement de microbandes non
alignées sur les SGA.

Il est important de rappeler que pour un arrangémecrostructural stable (comme une
rayure ou une paroi stable de dislocations), uratiom de corps solide est attendue en
compression plane, telle que I'anglavec DL varie avec le taux de déformatioselon :

tano = tanog .exp(-2)

Un segment initialement a 45° par rapport a DL digvourner jusqu’a un angle de 8° avec
DL apres un taux de déformation de 1. Le fait cee rhicrobandes dans 'aluminium pur
restent proches de la trace des systémes actiggs’'guune déformation de plus de 1,5
confirme qu’elles doivent étre des parois de dafions relativement instables qui sont
continuellement détruites et reconstituées parglssements de dislocations sur les plans
{111}. Ceci serait en contraste avec le comportdntes microbandes dans les cristaux
stables de cuivre (d’orientation Goss) qui tourragggroximativement a la vitesse de rotations
de corps solide apres leur format{@orbély et al. 2007]

Cependant, le comportement aux grandes déformafwons1,5) indique une tendance
significative pour les microbandes a s’aligner sdkdirection DL. A un taux de déformation
dee = 2,3, les traces des microbandes peuvent égeéas sur les PCM, sur les SGA et sur la
direction DL. Dans les cristaux stables d’aluminjuih y a donc une tendance au
développement d’une structure lamellaire aligndensBL aux grandes déformations. Ceci

est typiquement observé dans les polycristauxdiéémmés. Ce point est discuté par la suite.

5.1.2. Alliages d’aluminium

La Figure 1V-25 présente un ensemble de résultatgydements de microbandes dans les
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alliages Al-Mg Hurley et al. 2003-a] [Hurley et Humphreys 2003-b}l-Si [Ferry et
Humphreys 1996]Al-Fe-Si[Winther et al. 2004t les résultats de notre étude.

50 Polycristaux
| o0 — - 9'_5“3_'9”_“_”_, _ a_ | EHAI0,1%Mg[Hurley et Humphreys 2003-b]
maximale
—~ 40 - £l Al0,13%Mg[Hurley et al. 2003]
e ] A1) A1)
5' 30 . ® 20 (111) | Polycristal - 5 grains Laiton
. (1L <1%Xlll) (111) 4 AA1050 [Winther et al. 2004]
-
% 20 + Monocristaux
5: s A Goss Al0,05%SjFerry et Humphreys 1996]
10
(FE) Laiton AlO,1%Mn[actuelle]
0 ' | See— ® | aiton Al0,3%Mn[actuelle]
0 0,5 1 15 2 2,5

Déformation vraie

Figure 1V-25 : Alignements des microbande dans dealliages d’Al en fonction du taux de déformation ;
les points sont de I'étude actuelle et d’études atrieures, la courbe de tendance est delumphreys et Bate
2007] (MS) indique les micro-cisaillements.

En général, les résultats sont quasiment similairesux de lI'aluminium pur excepté que
alignement sur les PCM est plus limité aux tredites déformations et par conséquent,
alignement sur les SGA est plus rapide. Cependamx déformations supérieures a 1,5,
I'alignement des microbandes selon la directiond3t.plus marqué dans I'aluminium pur.

Aux faibles déformationse(= 0,15), notre étude a révélé que les microbafalblement
désorientées sont majoritairement non cristalldgpes et proches des PCM. Aprés une
déformation similaire = 0,22), [Hurley et al. 2003-a] ont mesuré linclinaison des
microbandes dans plusieurs grains de la sectioiDBlet une moyenne de 36° par rapport a
DL est obtenue, avec une dispersion allant jus@@a Les parois des microbandes sont
presque toujours paralleles a la direction DT susdction DL-DT, excepté pour les grains
d’orientation Cube qui dévient de 31° par rappoBRla La concordance entre cette étude et
notre étude est tout a fait raisonnable.

Deuxiemement, a une déformation Iégérement supérigu= 0,3),[Winther et al. 2004]
ont observé des alignements sur les plans {11lyé&ctdans plusieurs grains d’orientation
Laiton dans des polycristaux AA1050. Cependantsdam grain S, un jeu de microbande
s’aligne parfaitement sur un plan {111} alors geeskcond jeu dévie de plus de 25° par
rapport au plan {111} le plus proche.

Une comparaison intéressante peut aussi étredareplus grandes déformations avec le

travail de [Hurley et Humphreys 2003-b]lls ont analysé I'évolution des différentes
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caractéristiques microstructurales comme les mamdbs, les bandes horizontales et les
bandes de cisaillement (ces dernieres ne sont pasrn@es dans notre étude). Les
inclinaisons des deux premieres familles de bandegspondent tres bien a celles observées
dans notre étude. Pour les taux de déformationsrésdl'alignement des microbandes est
observé sur les SGA dans les monocristaux Laitdoriehés et cette inclinaison est trés
proche de la moyenne des inclinaisons des micra@saneportée pour les polycristaux Al-
0,1%Mg laminés.

Aussi, aux plus grandes déformations > 1,4), des segments de structure lamellaire
s’alignent de plus en plus avec la direction DLg(Fes IV-6¢c&d). Comme rappelé
préecédemment, ce type de structure domine les stiaaiures de polycristaux pour des
déformations typiquement supérieures a 3. Cependiams le cas des monocristaux tres
stables, la structure lamellaire coexiste avedgi@ment des parois sur les traces des

systemes activés.

5.2. Mécanismes de transformation des microstructures

Nous avons pu observer une évolution semblablerde®structures de déformation pour
les monocristaux d’Al-0,1%Mn d’orientations Laito@oss et S déformés en compression
plane. Les parois des microbandes sont majoritainenmclinées selon les PCM aux petites
déformations. Ensuite, la présente étude a clamermévélé une transition pour des
déformations supérieures & 1,5 allant d’'une structure en microbandes abgrsur les SGA
(structures en « échiquier » pour les orientatibagon et Goss) a une structure mixte
contenant des lamelles alignées selon DL (tres itaptes a = 2,3). Comme cette étude
s’est concentrée sur I'évolution des microstrudule monocristaux stables, I'hypothése de
l'intervention de nouveaux systemes de glissementgguée par la rotation de corps solide
(ce qui arrive dans les polycristaux) ne peut pas prise en compte. L'inspection plus
précise des cartographies de désorientation mqguten fait, des segments de parois du jeu
principal des microbandes semblent commencer utsioon de corps solide comme une
conséguence de glissements secondaire localisés qpun certain niveau de contraintes ait

été atteint.

Ainsi, un mécanisme de transformation des microsires d’'un stade d’écrouissage a un

autre est proposé, illustré par la Figure IV-26 :

(1) Dans le stade Il, les parois des microbandes somposées d'une
faible densité de dislocations et sont assez nmblgdles peuvent retenir un
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alignement proche des PCM en étant continuellemétntiites et reconstituées par
restauration dynamique. Ce pourrait étre le cag faluminium a I'ambiante
mais pas pour les métaux de faible énergie de fdlgmpilement comme le

cuivre.

(i) Dans le stade lll, les microbandes s’alignent pus les SGA en
amassant une plus grande quantité de dislocatiargm@ntant ainsi la
désorientation) a cause de variations localesukedié dislocations.

(i) Vers la fin du stade Ill et tout au long du stade Un glissement
secondaire localisé sur un systeme (ou glissemeéguiier) s’intensifie et
l'intersection de ce micro-cisaillement secondaieec les microbandes déja
existantes crée des points d’ancrage immobiledesuparois des microbandes.
Lorsqu’elles sont immobilisées, les parois (ou degments de parois plutot)
commencent a effectuer une rotation de corps soi@e la direction DL. Cela
nécessiterait une déformation supplémentaire weif@e 0,5 & 1,5) pour aligner
ces segments de parois selon la direction DL cominservée. Ce mécanisme a
été observé dans les monocristaux Goss et S & gartF0,5 et a partir de=1,4
dans les monocristaux Laiton. Cependant, il y ajotos simultanément le
processus de création et de dissolution comme mtésm (i). La microstructure
résultante est alors composée des deux jeux delmaicdes (en « échiquier » ou

non) et de lamelles.

Stade I1 Fin du stade III Début du stade IV Stade IV

N < S
N < \ S
~ N <
N <
N ~
\ ~
S
N

Figure 1V-26 : Schéma de la transition de la struaire en « échiquier » vers une structure lamellairees
microbandes.

De plus, la différence d’évolution microstructuraetre les orientations Laiton et Goss
peut s’expliquer par ce mécanisme, bien que leacsetirs de Taylor soient identiques
(M=2,45). L’orientation Goss possédant 4 SGA, €naiction des dislocations produites au
cours de la déformation est donc plus forte ques dlanentation Laiton qui ne possede que 2

SGA. Ainsi, dans les monocristaux Goss, I'accumaeplus rapide des dislocations dans les
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parois des microbandes accélererait les transfaynsamicrostructurales des stades Il a lll et
Il & IV. D’aprés notre étude, il est clair que rientation Goss devient instable et se
transforme au cours de la transition des stadeetlllV d’écrouissage par une sélection
alternée d'une des paires de SGA (semblables @&scelkks composantes Laiton). Cette

instabilité n’est pas prévue par les calculs dsti#e cristalline, commgHavner 2008]

6. CONCLUSIONS

L’influence de I'orientation cristalline sur I'éwation des microstructures de déformation a
été caractérisée a l'aide de monocristaux Al-0,1%®Marientation Laiton, Goss et S
déformés enChannel-Die (0,15<<2,3). Les microstructures ont été étudiées gracesa
cartographies EBSD spécifiques, basées sur unésaqation des axes de désorientatien r
des vecteurs de Rodrigues R

Nous avons mis en évidence gqu’aux faibles défoonatg=0,15), les microbandes sont
indépendantes de l'orientation cristalline et giadént principalement sur les PCM. Aux
déformations modérées (0,5e<< 1), les alignements cristallographiques des deux de
microbandes sur les SGA sont prédominants dangdessmonocristaux. Cela implique un
processus continu de formation et d’annihilatioa adecrobandes par restauration dynamique.
Aux plus grandes déformations (> 1,5), des alignements non cristallographiques
apparaissent généralement en bandes horizontaledagoellaires) ; ce qui perturbe la
structure initiale en « échiquier » des microbantiszsmécanisme possible de leur formation

est proposeé pour les grandes déformations.

Une étude systématique des monocristaux Laitoruiimium pur Al99,99% et d’alliages
Al0,1%Mn et Al0,3%Mn a alors servi a caractérisefluence du taux de soluté sur la nature
des microbandes au cours de la déformation. I&anémntré que leurs alignements dépendent
du taux de soluté et aussi de la déformation. u& tde soluté joue un réle important aux
petites déformations mais n’apparait pas capitald@fiormations supérieures a 1. Aux faibles
déformations, l'alignement des microbandes dansalkages d’aluminium trés peu alliés
tendent a correspondre aux PCM avec quelques algmis sur les SGA, alors qu’un taux de

soluté plus important conduit a une intensificati@s alignements selon les SGA.
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Les monocristaux d’orientation Laiton restent tséables en terme d’orientation finale et
ne développent qu'une faible dispersion d’orieotatide 1-4° a faible déformation € 0,15)
jusqu'a 1-6° aux grandes déformations=(2,3). En revanche, les microstructures de grande
déformation des monocristaux Goss et S présentenkange dispersion d’orientation (2-18°).
Les structures lamellaires se caractérisent par superposition de lamelles horizontales
désorientées autour de la direction DN pour I'daéon Goss, et par un « éclatement » de la

structure des microbandes avec un alignement dgsesgs de parois selon la direction DL
pour l'orientation S.
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V RESTAURATION DE M ONOCRISTAUX
DEFORMES Ag=2,3

L’objectif de cette étude est de caractériser Ili@hce de I'orientation cristalline sur les
mécanismes de restauration qui opérent au counsrdauit modereé.

Dans le Chapitre précédent (8 IV), nous avons rdomwe les microstructures des
monocristaux Al-0,1%Mn Laiton, Goss et S déformés=2,3 sont trés différentes en terme
de taux d’écrouissage, d’arrangement microstructtrde taille de sous-grains. Ce chapitre
est maintenant consacré a I'étude de I'évolutiorce® microstructures au cours de recuits
modérés. Pour cela, trois méthodes de caracténsatont utilisées : la microdureté Vickers
pour les propriétés mécaniques ; I'analyse de geafihies EBSD pour les microstructures et
'analyse de profils des pics de diffraction RX pdavaluation de la densité de dislocations
et de la taille des domaines cohérents. Une télldeésur des monocristaux relativement
stables en laminage réduit le probleme éventudh dgermination de la recristallisation (trés
rapide dans les polycristaux déformés).

Pour des températures de recuit de 150°C-30[B&pu 2007] a montré que la cinétique
de restauration est relativement lente dans leagal polycristallins Al-0,1%Mn. C’est
pourquoi nous avons choisi d’étudier des tempéeatde recuit un peu plus élevées (246°C,
264°C et 322°C) qui sont de l'ordre de 0,55-065T

1. EVOLUTION DE L 'ADOUCISSEMENT

La premiére caractérisation de la restauratioréaédlisée par microdureté Vickers sur la
section DL-DN avec une charge de 25¢. L’incertitdgemesure est faible, d’enviran0,1-
0,5Hv. Ceci vient du fait que les microstructuresnts relativement homogénes
comparativement a la taille des empreintes de mioeié (~30-40um). Les barres d’erreur
sont indiquées sur les graphiques pour des inceest de mesures supérieures a 0,5Hv.

Aussi, les points expérimentaux ne représentent lg@ge microduretés des matrices

restaurées. En effet, & haute température (T=300c32 quelques grains recristallisés ont
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€galement été observés ; mais ces derniers pr@regrtaus d'une germination a partir de la

surface de I'échantillon et non de la matrice naste.

1.1. Microdureté

Les courbes présentées dans la Figure V-1 moritéeotution de la microdureté au cours
de recuits a différentes températures dans les tnoinocristaux Laiton, Goss et S déformés
(e=2,3). Les données expérimentales peuvent étreiteqnar une loi de décroissance
logarithmique. Lorsque c’est possible, les pen&s aburbes sont indiquées sur les graphes,
ainsi que le coefficient de déterminatioh R

A I'état déformé, les microduretés mesurées raftebéen les durcissements observés sur
les courbes de contrainte-déformation (voir FigiM€2). Les monocristaux Laiton sont les
plus mous (3%0,2Hv), suivis des monocristaux Goss (48(B3Hv) et les monocristaux S
sont les plus durs (44;:D,8Hv).

Une décroissance de la microdureté est observée lpsurois monocristaux aux trois
températures de recuit. En revanche, la cinétigpernd de 'orientation.

Pour les monocristaux Laiton (Figure V-1a), lestpsrdes courbes des recuits a 246°C et
264°C sont trés proches (-0,4In(t)). Apres 30sedeit a 246°C, la microdureté ne chute que
de ~1Hv. Pour un méme temps de recuit, I'écartecles microduretés mesurées a 246°C et
264°C AT=18°C) est de ~3Hv. Aux températures plus élevéessgcart n'est que de ~1Hv
entre 264°C et 322°Q\[=58°C).

Les pentes des courbes des monocristaux Goss isonplos fortes que celles observées
dans les monocristaux Laiton (voir Figure V-1b)sent de I'ordre de —0,9In(t) a 246°C et
264°C et -In(t) a 322°C. Aux températures élevé&36(C et 322°C), les microduretés
mesurées suivent exactement la méme tendance.

Les décroissances de la microdureté sont plus rdispe dans les monocristaux S (voir
Figure V-1c) alors que les pentes des courbesssariaires dans les monocristaux Laiton et
Goss. A 264°C, la pente de la courbe est de I'adére0,7In(t). Cependant nous n’avons pas
suffisamment de données expérimentales pour évahertendance a 246°C et 322°C. De
plus, la valeur de la microdureté aprés 30s detra2d6°C semble aberrante. Une chute plus
importante de la microdureté serait attendue. Gmmirrait provenir d’'une mauvaise
homogénéisation de la température pour ce temps deuecuit. Si I'on fait abstraction de

cette mesure, les pentes des courbes a 246°C &€ 32Paient du méme ordre de grandeur
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gue celles observées a 264°C. Nous remarquonsweawue I'écart des courbes de dureté

entre deux températures diminue a mesure que |g€r@ture augmente.
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Figure V-1 : Evolution de la microdureté avec difféents recuits (T,t) pour des monocristaux déformésge =
2,3) : a) Laiton ; b) Goss et c) S.
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Par ailleurs, nous pouvons observer que les micedéls des monocristaux Laiton et S sont
semblables pour les temps de recuit compris ertreti34h (3,6.18 et 1,2.18) pour le
recuit a 264°C

1.2. Fraction résiduelle de microduretéR .y,

Il est d'usage de mesurer la contrainte d’écoulénadim de caractériser les propriétés
mécaniques. Or la tres faible dimension de nosnditloms ne permet pas la fabrication de
telles éprouvettes de traction. La fraction rédiduge la microduret&g, est alors une bonne
approximation de la fraction résiduelle de la caimtie d'écoulemenR). La définition de
Ruv) est rappelée, avddv la microdureté apres un temps donné de rekvy,la valeur du
monocristal déformée(= 2,3) etHviex la valeur du monocristal non déformé (cf. 8§ 11.2)3

_ Hv-Hv_,
Rem = Hv, — Hv_,

Les microduretéHv,.x des monocristaux avant déformation dépendent dégemt de
I'orientation du cristal : 20#0,2Hv ; 20,20,1Hv et 19,30,5Hv pour les monocristaux
Laiton, Goss et S respectivement (section DL-DN).Higure V-2 illustre les évolutions de
Riv) au cours des recuits a 246°C, 264°C et 322°C lesurois monocristaux.

Aux trois températures, les monocristaux Goss esufvent sensiblement la méme
évolution. Les pentes des courbes sont de l'ordre—@,04In(t). Nous appellerons cette
cinétique le type « G » (comme Goss). En revantéeolution de Ry, des monocristaux
Laiton est beaucoup plus faible. La pente des @sudst de I'ordre de —0,02In(t). Nous
nommerons cette cinétique le type « L » (commeolnitLa précision des mesures ne permet
pas d'évaluer assez précisément les pentes dedesogour remarquer une éventuelle
influence de la température. Ces derniéres apgardiséanmoins relativement proches pour
les trois températures. En revanche, l'influenceladéempérature de recuit est clairement
visible sur le «décalage » des courbes. Nous pwuabors modéliseRyy) selon une loi
logarithmique telle que :

Ruv = 1 -C.In(1 + th) ;

avec C = 0,02 pour le type « L » et C = 0,04 peuype « G ». Le paramétreagirait comme

un temps d’incubation nécessaire avant que I'adgseaient ne commence. Ce dernier dépend
de la température de recuit. Nous pouvons apprdkieraent estimer a 1s, 10s et 10°s
pour les températures de 246°C, 264°C et 322°Cectispment. Prenons par exemple les
valeurs deRy) = 0,65 pour le type « G » By = 0,8 pour le type « L », qui sont indiquées
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dans la Figure V-2 par les fleches. Ces valeurscpdieres sont observées apres un recuit de

4.10s & 246°C, de 2.6 4 264°C et de 10s a 322°C.
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Figure V-2 : Evolution des fractions résiduelles déa microdureté R,y au cours des recuits a 246°C (a),
264°C (b) et 322°C (c) des monocristaux Laiton, $ €oss € =2,3).
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Pour la cinétique « G ®ny) a chuté de pres de 45% et 50% apres des recuit®Qifein
respectivement a 246°C et a 264°C. Ces résultatgepé étre comparés a ceux de I'étude de
[Furu et al. 1995]portant sur la restauration d’un alliage indus#i&1050 laminé a froid
= 3) (voir Chapitre Bibliographie § 11.2.3). D’'ajgréa Figure 11-17R,; diminue de 50% apres
un recuit dans des conditions de temps/tempérasurekaires. Ainsi, bien que nous étudiions
des monocristaux, les résultats du type « G » spordent tout a fait aux comportements de

'aluminium de pureté commerciale.

1.3. Résumé des résultats

Pour résumer, nous avons observé deux cinétiqguesl’adoucissement des monocristaux
au cours des recuits.

Nous avons défini une cinétique de type « G » quactérise I'évolution dén,) des
monocristaux Goss et S, bien que les microduregd’éat déformé = 2,3) soient
différentes :Hv(Goss) = 43,50,3Hv etHV(S) = 44,9+0,8Hv. De plus, le type « G » a un
comportement sensiblement similaire aux alliagetudiinium de pureté commerciale.

Par ailleurs, la seconde cinétique, définie comengype « L », caractérise I'évolution de
Rwv) des monocristaux Laiton. Ces derniers ont un éssage sensiblement plus faible a
I'état déformé (39£0,2Hv) que les monocristaux Goss et S. La diffézeantre les deux
cinétiques pourrait alors provenir de la difféeredoetaux d’écrouissage a I'état déformédy

> 4Hv), traduisant une importante différence d’'@mrestockée.

2. EVOLUTION MICROSTRUCTURALE

Les cartographies EBSD sont utilisées afin de Visera de maniére globale les
microstructures de grande déformation. Il est die les sous-structures ainsi révélées ne
donnent alors pas dinformation sur les sous-joeitdes parois de dislocations tres peu

désorientées (a cause de la limite de la résoldoMEB-FEG), a la différence du MET.

2.1. Evolutions comparées des microstructures restaurées

Une analyse de I'évolution des microstructures tdais orientations cristallines au cours
d’un recuit & 264°C a été realisée. Les cartogespBBSD des états déformés= 2,3) et
recuits 3min, 60min et 34h sont présentées daRgylae V-3. Pour les monocristaux Goss et

S déformés, le taux d’'indexation des cartograpBieSD n’est que de 80%. Aprés un léger
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recuit, I'amélioration de la qualité des cartogriashEBSD (taux d’indexation supérieur a
90%) suggere un « nettoyage » d’'une partie desadigbns de la microstructure déformée.
L’évolution des microstructures est différente seles monocristaux. Une trés légere
évolution est observée pour les monocristaux Larestaurés, alors qu'un grossissement
généralisé de la structure est clairement visiblgr pes monocristaux Goss et S. Nous notons
a nouveau une différence de comportement entrgple ¢ L » et le type « G ». Une analyse
plus détaillée de I'’évolution microstructurale sprésentée dans les paragraphes suivants.

Par ailleurs, nous nous sommes intéressés auxigl@sions au sein des microstructures
déformées et restaurées. Or nous avons quelquéssdaur la validité de la microstructure du
monocristal S recuit 34h a 264°C. En effet, alonge gous les monocristaux déformés et
recuits ont une orientation moyenne proche de dfagdtion idéale Laiton, Goss ou S
I'orientation moyenne de cet échantillon n’est pgactement S, mais est intermédiaire entre
Laiton et S. Afin de s’affranchir de ce problem@&tude comparative des désorientations
apres un recuit modéré sera réalisée pour un réediOmin a 320°C.

La Figure V-4 présente ainsi les microstructuresrdenocristaux aprés un recuit de 10min
a 320°C (~0,64Tf). D’apres les courbesRjg, de la Figure V-2, ce traitement thermique est
équivalent a un recuit de 450min a 264°C. En coamaavec la Figure V-3, nous constatons
en effet que les microstructures sont semblablesllés des recuits de 60min & 264°C, avec
néanmoins un léger grossissement. De plus, surattbgraphie duBand Contrastdu
monocristal Laiton restauré a 320°C (Figure V-4&us pouvons observer des zones plus
claires. Cela signifie que le monocristal a locaatmrestauré toutes les dislocations et les
défauts, comme dans un grain recristallisé.

Les distributions de la fréquence de désorientgtemrapport a I'orientation moyenne des
trois monocristaux déformés et recuits 10min a 8286nt comparées dans la Figure V-5.
Nous pouvons constater que, pour les trois oriemistles distributions aprés déformation et
apres recuit sont trés proches : les monocristaitoh sont trés peu désorientés avec une
dispersion de l'ordre de 1° a 6°. Pour les momstaux S et Goss, la dispersion des
désorientations est beaucoup plus large, allarit°de 18°. Aucune évolution n’est observée
dans les monocristaux S. Nous observons cependaatles désorientations dans les

monocristaux Goss sont légerement moins dispepsés & recuit.
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Déformé 90%

3min

60min

Figure V-3 : Evolution microstructurale au cours durecuit a 264°C des monocristaux Laiton, Goss et S
(Al-0,1%Mn - g = 2,3). Cartographies EBSD diBand Contrast pas de 0,1pm (sauf 0,05um pour e-f-i-j) et
0,15um pour 1) ).
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Figure V-4 : Cartographies duBand Contrastdes monocristaux Laiton, Goss et S recuits a 10min320°C

(pas de 0,2um).

= Br 90%
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Figure V-5 : Distribution de la fréquence de désogntation (par rapport a I'orientation moyenne) pour les
trois monocristaux Al-0,1%Mn déformés et recuits 1@nin a 320°C.

T
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Afin de traduire un effet de gradient d’orientatisar une large distance, nous pouvons

calculer la désorientation moyenm®n corréléeau sein des cartographies EBSD. Elle
correspond a la désorientation moyenne entre dewetspchoisis aléatoirement (calculée a

partir du logiciel HKL-Channel 5JHuang et Humphreys 2000-avait également utilisé ce

parametre, qu’ils ont nomn#g dans leur publication. De telles désorientaticrg sndiquées

dans le Tableau V-1. Elles sont similaires pournemocristaux Goss et S déformés et se

situent autour de 8°. Elle est en revanche bies fdible pour les monocristaux Laiton, et

vaut & peu pres 3,6°. Alors que la désorientatioyanne non corrélée n’évolue quasiment

pas pour les monocristaux Laiton et S, elle senmdeir diminué de ~1,5° pour les

monocristaux Goss. Dans tous les cas, cela trédernt une différence importante quant a

I'existence d’un gradient d’orientation sur unegkadistance.
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Tableau V-1 : Désorientation moyenneon corréléecalculée a partir des cartographies EBSD des
monocristaux déformés §=2,3) et recuits 10min a 320°C.

e=23 Recuit 10min a 320°C
Laiton 3,7° 3,6°
Goss 8,5° 6,8°
S 7,8° 8,2°

Ces observations confirment bien qu’aucun changeu@stique d’orientation n'apparait
au cours du recuit, comme cela est attendu pouné&smnismes de la restauration. Les sous-
grains qui croissent au cours de la restauratiosewent donc une orientation voisine de leur
orientation initiale. Cela signifie également qutane orientation particuliere n’est
privilégiée, si ce n'est un léger effet de mémode [lorientation initiale pour les
monocristaux Goss. Cet effet de mémoire avait beemwe pafFerry et Humphreys 1996]
pour des sous-grains a croissance anormale @reissance beaucoup plus rapide que le reste

de la microstructure) dans des monocristaux Al,8bd’orientation Goss(= 1,4).

2.2. Monocristaux Laiton

L’orientation Laiton est stable en laminage, enmirde microstructure et en terme
d’orientation (cf. Chapitre § IV). Elle est égalaméres stable au cours de la restauration.
Méme aprés un recuit assez soutenu de 34h a 2B4fidcrostructure n'a que trés peu évolué
par rapport a la microstructure de I'état déforidés segments de microbandes de la structure
en « échiquier » et les parois horizontales sarjotos présents. Les sous-joints restent diffus
et ne s’organisent pas en parois droites.

Des détails de la microstructure de l'état déformnéle I'état recuit 34h a 264°C sont
illustrés a la Figure V-6 au moyen de trois carapipies EBSD différentes. Afin d’améliorer
le contraste microstructural obtenu parBand Contrast nous présentons également les
cartographies des désorientations locales. Pourdeesieres, un seuil de désorientation
maximale de 2,5° est utilisé et I'orientation djpirel est comparée a celle de ses huit voisins.
De plus, les pixels non indexés sont indiqués em. N@us pouvons alors observer des
entrelacs de fines parois trées peu désorientéade(os claires) au sein des sous-grains
révélés par lBand ContrastUne infime évolution de I'espacement des enteelagparait
entre I'état déformé et recuit. Cependant, les gpams, n’étant pas bien définis et, pour la
plupart, non fermés, il n’est alors pas possibledantifier I'évolution microstructurale. Les
cartographies desdonnent une information complémentaire. Elles emten évidence les
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zones possédant un axe de désorientation sim{laiéee couleur). Nous pouvons observer

que la taille de ces zones n’a pas évolué aprési@4écuit.

a) Déformé £=2,3 b) Recuit 34h 264°_C
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Figure V-6 : Monocristaux Laiton déformé (g = 2,3) et recuit 34h a 264°C : cartographies EBS8u Band
Contrast, des désorientations localeA@.x=2,5°) et des r(pas de 0,1um). Les profil$0 représentent les
désorientations par rapport a I'orientation du premier pixel.

Pour les deux états recuit et restauré, deux prdéldésorientation (horizontal et vertical)
ont été mesurés selon les lignes fléchées de lard-iy-6. Les profils représentent les

désorientations de chaque pixel par rapport aerdgation du premier pixel. De maniere
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générale, les profils des deux états sont simflaet font apparaitre de légers gradients
d’orientation, qui sont de I'ordre de 1°/um sur déstances couvrant 2 a 5um. Cela signifie
gue l'orientation a l'intérieur des sous-grainsst’pas constante. Sur ces profils, de petites
fluctuations sont enregistrées et sont caractguet de parois faiblement désorientées. Les
profils de désorientation montrent donc égalemeat duasi absence d’évolution

microstructurale entre I'état déformé et I'étatui€84h a 264°C.

2.3. Monocristaux Goss

Afin de mieux visualiser I'évolution microstructleades monocristaux Goss illustrée dans
la Figure V-3, une plus large gamme de temps deitrest présentée dans la Figure V-7.
Apres 6s et 3min de recuit a 264°C, les microstmest conservent un arrangement semblable
a l'état déformé, avec un léger grossissement des-grains qui deviennent isotropes.
Ensuite, pour les recuits de 60min et 450min, l&yostructures restaurées se caractérisent
par des sous-grains allongés, rappelant la steickamellaire des monocristaux Goss
déformés, mise en évidence par les cartographiesaxies de désorientations (8§ 1V.3.2.1).
Apres des recuits plus importants (25h et 34h)mEsostructures restaurées sont constituées
de sous-grains géométriques, dont les parois sajuritairement rectilignes. Les sous-grains
sont de nouveau isotropes et semblent évoluerwersstabilité topologique. La majorité des
sous-grains ont une taille de 2 a 4um aprés 34hmedeit. Il faut également souligner
gu’aucune croissance anormale de sous-grains @'abServée, contrairement aux travaux de
[Ferry et Humphreys 1996}éalisés sur des monocristaux Al-0,05%Si d’origota Goss
déformeés &=1,4.

Afin  d’illustrer [I'évolution des gradients doriemion au cours du recuit, les
désorientations moyenne®on corrélées(entre pixels aléatoires de la cartographie) sont
présentées dans le Tableau V-2 pour différentsteec@iependant, il n’est pas évident de faire
ressortir une tendance nette, si ce n'est une déganinution comme discuté dans le
paragraphe § V.2.1.

Tableau V-2 : Désorientation moyenneon corréléecalculée a partir des cartographies EBSD des
monocristaux Goss déforméseE2,3) et recuits a 264°C et 320°C.

Déformé 264°C 320°C
e=23 3min _ 60min _ 450min __ 25h 34h 10min
8,5° 7,40 8,3° 740 6,7° 7,3° 6,8°
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Figure V-7 : Evolution microstructurale au cours durecuit & 264°C des monocristaux Gosse(= 2,3).
Cartographies EBSD enBand Contrast. pas de 0,1um (sauf 0,05um pour b) et 0,15um podj ).

La Figure V-8 présente les détails microstructurdes monocristaux Goss déformés et
apres des recuits de 3min et 34h a 264°C (comnfégiare V-6 pour les monocristaux
Laiton). Les cartographies desnontrent un empilement de lamelles vertes et #tede(axe
de désorientation autour deDN) pour les microstructures restaurées. Ceciiouoefl'effet
de mémoire de la structure lamellaire des mona@enstéformés, méme aprés 34h de recuit.

D'aprés la cartographie des désorientations local@smicrostructure déformée est
constituée de cellules de taille inférieure au onietre. Ces sous-grains sont en fait contenus
dans des zones orientées de facon homogéne d’illee bi@n supérieure, que I'on peut
caractériser grace aux marches des profils de idésation. Verticalement, les marches dont

les hauteurs varient entre 5 et 15°, ont une lardeul-4um, correspondant a I'espacement
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des lamelles. Le profil horizontal indique des rhaplus larges (~3-4um) désorientées entre
elles de plusieurs degrés. Ces zones homogéneapatune taille de ~2x4um. Aprés 3min
de recuit, les sous-grains ont augmenté en taids sont toujours contenus dans les zones
orientées de fagcon homogéne, dont la structurguésie évolué depuis I'état déformé (taille
de ~2x4um d’apres les profils). Ce n’est que pesrriecuits de 60min et 450min que les

sous-grains allongés refletent la structure dezoass comme indiqué dans la Figure V-7.

a) Déformé £=2,3 b) Recuit 3min 264°C  c) Recuit 34h 264°C
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Figure V-8 : Monocristaux Goss déformé €= 2,3) et recuits 3min et 34h a 264°C : voir détailde la Iégende
de la Figure V-6. (pas de 0,05um pour a-b) et delqum pour c) ).
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Ensuite, pour des recuits plus importants, les -goaisis deviennent isotropes, croissant
plutét selon la direction DN tout en conservantrifglement de bandes désorientées de plus
de 5°. Pour le recuit de 34h a 264°C, si nous aoaly de plus prés les larges sous-grains qui
apparaissent sur les cartographie8and Contrastnous constatons que, dans quelques uns,
des parois de dislocations existent encore (paobégres sur les cartographies de
désorientations locales). De plus, les cartograpties_rmontrent également que les larges
sous-grains peuvent avoir des zones présentantaxies de désorientation légérement

différents (i.e. Iéger contraste de couleur).

2.4. Monocristaux S

Les microstructures S sont hétérogenes aprés uf@nddion dee = 2,3. Les
microstructures locales ne sont alors pas représess comme peuvent l'étre les
microstructures locales des monocristaux LaitorGess. L'idéal aurait été de corréler la
méme zone analysée aprés déformation et aprest rafini de s’affranchir de cette
hétérogénéité. La Figure V-9 illustre néanmoinsstgrossissements des microstructures de
I'état déformé et apres 3min et 34h de recuit &£@64a la maniere des Figure V-6 et Figure
V-8. De la méme facon que pour les monocristauxs@ass I'état déformé, les sous-grains
révélés par |[8and Contrasisemblent étre contenus dans des zones homogarsekames,
possédant les mémes axes de désorientation (cewdenilaires). Ces zones sont mises en
évidence apres 3min de recuit ou leur taille cpoad désormais a la taille des sous-grains.
Nous constatons donc un grossissement importaftd deructure au cours du recuit. Aprés
34h de recuit, il semblerait que la croissance@gquive dans des zones possédant des axes
de désorientations relativement proches. La crotgsaes sous-grains semble conserver la

mémoire de la structure des microbandes de défammat

2.5. Résumé des résultats

L'analyse systématique des cartographies EBSD ndesocristaux Laiton, Goss et S
recuits a 264°C apres des temps de recuit differ@mhis en évidence deux types d’évolution
microstructurale. Pour les monocristaux Laitorntelehnique EBSD ne révele pas d’évolution
microstructurale, méme aprés 34h de recuit & 26Ué€ faibles gradients d’orientation sont
conservés au cours des recuits. En revanche, ssigsement généralisé de la microstructure
apparait au cours des recuits pour les monocristzass et S. Il semblerait que les sous-

grains ne croissent que dans des zones dont lesdaxéésorientation sont proches. Un effet
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de mémoire de la microstructure déformée sembles akpparaitre pour ces deux
monocristaux.

Tout comme pour les mesures de microdureté, landigin entre la restauration de type
« L » caractéristigue des monocristaux Laiton et tgpe « G » caractéristique des
monocristaux Goss et S parait adaptée.

a) Déformé £€=2,3 b) Recuit 3min 264°C c) Recuit 34h 264°C
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Figure V-9 : Monocristaux S déformé ¢= 2,3) et recuits 3min et 34h a 264°C : voir détailde la Iégende de
la Figure V-6. (pas de 0,05um pour a-b) et de 0,1Bupour c) ).
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3. EvOLUTION DES PICS DE DRX : GOSSs/ LAITON

Ce paragraphe est consacré a I'évolution des prdéik pics de DRX au cours de recuits
modéres, caractérisant ainsi les évolutions deefsite de dislocatiop et de la taille des
domaines cohérenis (8 111.4.4). Cette méthode est complémentaire @artographies EBSD
(pas d’évolution quantifiable pour les temps couldsrecuit) et aux mesures de microdureté
(chute importante de la microdureté apres quelgpaesndes de recuits). Ce travail a été

réalisé en collaboration avec A. Borbély.

3.1. Choix du vecteur de diffraction [220]

Le vecteur de diffraction g est défini comme leteec normal au plan diffractant {hkl}.
Pour indication, le Tableau V-3 récapitule les planistallographiques diffractants et leurs
intensités diffractées pour une poudre d’aluminipor. Les monocristaux d’orientations
Laiton (110)[-112] et Goss (110)[001] présententrsal'avantage d’avoir des plans
diffractants sur les trois sections typiques deitage (DL-DN), (DL-DT) et (DT-DN). En
revanche, les monocristaux S {123}<634> nécessitaptdécoupe spécifique pour obtenir un
plan diffractant. Les échantillons étant de trétge dimensions, l'orientation S n’a pas été

caractérisée a cause de la difficulté de manimrati

Tableau V-3 : Intensité diffractée pour les plans dfractants dans une poudre d’aluminium pur ; d estla
distance interréticulaire et 2 I'angle de diffraction.

plan {hkl} d [A] 20[°]  Intensité [%]
111 2.338 38.47 100
200 2.024 44.74 47
220 1.431 65.23 22
311 1.221 78.23 24
222 1.169 82.44 7
400 1.012 99.08 2
331 0.929 112.05 8
420 0.906 116.57 8
422 0.827 137.46 8

Trois mesures de densité de dislocations ont é&kséés sur les monocristaux Laiton
déformés grace aux vecteurs de diffraction [220npde compression), [1-11] et [2-22]
(section longitudinale). Le Tableau V-4 présente fésultats obtenus avecla densité de
dislocation « vraie »p*u. etp* 4 les densités de dislocation apparentes (obtenpagiades
moments restreintdl, et M) et Cyy le facteur de contraste. Les densités de diskmtsti

calculées a l'aide des trois vecteurs g sont {r@ares et sont de I'ordre de 214>
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A linverse, les résultats obtenus pour les morstaux Goss (Tableau V-4), different
largement pour les deux vecteurs [220] et [002hr{pdle compression et section transverse
respectivement). Ceci peut s’expliquer par le dai¢ les monocristaux Goss déformés a 2,3
sont tres désorientés autour de DN. La Figure \sdd@matise la dispersion des vecteurs de
diffraction [002] dans le plan de compression, autte la direction [220]. Finalement, seuls
les vecteurs [220] sont fiables pour I'analyse plexfils des pics. La densité de dislocations

des monocristaux Goss déformés est donc de 28’10

Tableau V-4 : Densité de dislocations mesurées dades monocristaux Laiton et Goss déformés € 2,3).

Monocristaux g p*, [10°m?]  p*, [10°m?] G p [10°m™?]
[220] 20 19.5 0.15 21.0
Laiton [1-11] 8.6 8 0.17 20.7
[2-22] 34 32 0.17 20.6
Goss [220] 19 20 0.15 20.4
[002] 23 23 0.19 38.3
[220]

‘ DN

Figure V-10 : Dispersion des vecteurs de diffractio [002] dans les monocristaux Goss déformés £ 2,3).

DL

Les densités de dislocation estimées sont idertigaas les monocristaux Laiton et Goss
déformés (20.18m™), alors que leurs duretés et leurs arrangementsostiucturaux sont
tres différents. Ce résultat est tout a fait surané. Cependant, nous pouvons vérifier I'ordre
de grandeur de la densité de dislocations graca eelation suivante avec la contrainte
d’écoulement :

o = aMub\p (33)
o : constante: 0,3
M : facteur de Taylor
K : module de cisaillement
b : vecteur de Burgers

La contrainte d’écoulement ainsi calculée seraiBd®Pa, avec M = 2,45 (identique pour
Laiton et Goss)u = 26GPa et = 2,86.10%m. Cette valeur correspond tout & fait aux
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contraintes d’écoulement estimées sur les courbesainte-déformation de la Figure V-5

(cf. 81V.2.1), i.e. 80MPa et 90MPa pour les momiaux Laiton et Goss respectivement.

Pour la suite de I'étude, seul le vecteur de diffoan [220] est utilisé afin de réaliser une

analyse comparative Laiton/Goss.

3.2. Evolution de I'élargissement des pics de diffractio

Deux exemples d’évolution des pics de diffractioresorés a l'aide du vecteur de
diffraction [220] sont illustrés a la Figure V-1byr des monocristaux Laiton recuits a 246°C
et a la Figure V-12 pour des monocristaux Gossiteéu264°C. Les pics de diffraction des
deux états déformés € 2,3) sont dyssymétriques, alors que les pict sgmétriques apres
un Iéger recuit. Ceci pourrait s’expliquer par Is®gnce de contraintes locales générées par un
grand nombre de dislocations libres au sein du maatédéformé, qui disparaissent tres

rapidement au début du recuit.

Laiton - Recuit a 246°C

+ (220)e =2,3
(220) 30s

+ (220) 3min
(220) 60min

I/Imax

qx 10’ [m™

Figure V-11 : Evolution des pics de diffraction (gf220]) au cours d’un recuit a 246°C pour des
monocristaux Laiton (g = 2,3).
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Goss - Recuit a 264°C

* (220)e =2,3

+ (220) 10s

+ (220) 3min
(220) 10min

0.1+

I/Imax

0.01+

0.001+

qx 10" [m™

Figure V-12 : Evolution des pics de diffraction (g220]) au cours d’un recuit a 264°C pour des
monocristaux Goss € = 2,3).

L’élargissement du pic est classiguement caraétgés les paramétrgs (aire du pic) et
A8y, (largeur a mi-hauteur). Leurs évolutions au calesrecuit a 246°C et 264°C pour les
monocristaux Laiton et Goss sont présentées darfSglare V-13. La décroissance des
parametre$ et A, semble suivre une loi logarithmique. De plussil ®ut a fait surprenant
gue les données des monocristaux Laiton et Gosstsiés proches, voire superposées pour
le recuit & 264°C. Les parametfg®t A6, ne sont donc pas assez sensibles pour distinguer

une différence de cinétique de restauration.

a) b)
O Goss - 246T O Goss - 246TC
0.1 ¢ Goss - 264.5C 0.1 ¢ Goss - 264.5TC
Laiton - 246C Laiton - 246C
0.08 1 Laiton - 264.5C 0.08 l Laiton - 264.5C
R
— 0.06 - A0 EN 0.06 - g
@ ¢ 9 = * Ao
0.04 - g 0.04 - g
o3
0.02 - 0.02 -
0 u ‘ o+—1u ‘
Déformé  O-1 1 10 100 1000 Déformé 0.1 1 10 100 100¢
Temps [min] Temps [min]

Figure V-13 : Evolution des parametres (a) etA@., (b) au cours de recuits a 246°C et 264°C pour les
monocristaux Laiton et Goss déformésg(= 2,3).
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3.3. Evolution de la densité de dislocations

Les densités de dislocation évaluées pour les nnistenex Goss et Laiton en fonction du
temps de recuit sont indiquées sur les graphea &egure V-14. Comme vu précédemment,
les densités de dislocations sont égales poureles thonocristaux déformés (~20*4a).

Pour les monocristaux Laiton restaurés, les donrsées légerement dispersées mais
suivent tout de méme une tendance. Apres des tempts de recuit a 246°C et 264°C, la
densité de dislocation chute d'un facteur 2 (~15r®) et décroit jusqu’a atteindre une
valeur de ~4.15m™ aprés une dizaine de minutes. La décroissancelseius rapide a plus
haute température.

Dans les monocristaux Goss, une observation rerablguest que la cinétique de
décroissance de la densité de dislocations estigden aux deux températures. Apres
quelques secondes de recuit, les densités de atisios ont chuté d’un facteur 3 (~7-18)

et diminuent légérement par la suite pour atteinthevaleur de ~5.18m? a t = 300min.

a) Laiton
25 _ _
l € Déformé
& 248°C
— 20 7 & 264°C
;E 15
© *
* 10 - *
Q
. | * . *
* o o
O 7722 T T T T T 1

Déformé 10° 101 102 10° 10% 10°
Temps de recuit [s]

b) Goss
25 - -
H Déformé
Bl 246°C
| ]
20 H 264°C
ch"
g 15 1
o
o
X, 10 -
| ]
Q [ . m
5 | [ |
O 7722 T T T T T 1

Déformé  10° 10" 102 108 104 10%
Temps de recuit [s]
Figure V-14 : Evolution de la densité de dislocatiws au cours de recuits a 246°C et 264°C pour les
monocristaux Laiton (a) et Goss (b) déformés(= 2,3).
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3.4. Evolution de la taille des domaines cohérents

En analysant un échantillon de Cuivre déformé @AE (grains micrométriqueglJngéar

et al. 2001]ont observé que la taille des domaines cohéeerégaluée grace aux profils des
pics de DRX est proche de la taille d’'un volumecdstal presque parfait (sans dislocation)
analysé au MET. Ce dernier peut étre tres peu @@ércomme largement désorienté par
rapport a son environnement. Ainsi, nous retiensirgnes peut étre relié a une grandeur
physique caractérisant I'arrangement des dislocatitans le matériau. Il correspondrait alors
a I'espacement entre les parois de dislocationar Rosuite de I'étude, il faut donc bien
distinguereg, €équivalent a la taille d’'une cellule de dislooas, et la taille des sous-graits
Pour une microstructure déformeée, la taillesdeserait bien inférieure d. Par contre, pour

des microstructures bien restaurées, il n’est pelsi gue la taille der tende versl.

Les estimations de- sont obtenues a partir des mémes profils de piDR¥ que pour la

détermination des densités de dislocations. Leoluéon est présentée dans la Figure V-15.

a) Laiton
800 1 & Déformé
¢ 248°C
600 - ¢ 264°C
T
S 400 A
&
*
200 o *® * o $ .

O T 22 T T T T T 1
Déformé  10° 107 102 10° 10% 10°
Temps de recuit [s]

b) Goss
800 -
]
]
600 -
€ n
S 400 A
w N
w ]
n B Déformé
200
u B 248°C
H 264°C
O 7722 T T T T T 1

Déformé  10° 10 102 108 104 10%
Temps de recuit [s]
Figure V-15 : Evolution de la taille des domainesahérents au cours de recuits a 246°C et 264°C polas
monocristaux Laiton (a) et Goss (b) déformés(= 2,3).
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A I'état déformé, une valeur équivalentege= 17525 nm est déterminée pour les deux
monocristaux. Pour les monocristaux Laiton restguréaugmente trés légérement et semble
atteindre un pallier autour de 250nm. Cela signifiee I'espacement entre les parois de
dislocations n’évolue quasiment pas aux temps saletrecuit a ces deux températures. En
revanche, une croissance notable de la taille desamhes cohérents est observée pour les
monocristaux Goss restaurés. Apreés seulement qeelqinutes de recuit, leur taille est
supérieure a 500nm. La température a ici une maftieence : plus elle est élevée, plus la

croissance est rapide.

3.5. Résumé des résultats

La détermination dg et desr grace a I'élargissement des pics de DRX a permisdéler
des résultats trés surprenants. A I'état déforrmasmvons évalué pour les monocristaux Goss
et Laiton une densité de dislocation similaipe~ 20.13°*m™) et une taille de domaine
cohérent similaireet = 175nm).

Ensuite, les évolutions geet deer se distinguent aux temps courts des recuits aQ46°
264°C. Pour les monocristaux Laiton, une décroissagrogressive de est observée. Par
contre, il N’y a pas de nette évolutionggeEn revanche, dans les monocristaux Ges$ute
au début du recuit, mais semble atteindre un régienmanent (trés faible décroissance). Un

grossissement général ge est observé.

4. DISCUSSION

Cette étude sur les monocristaux présente pluseanstages comparativement aux études
sur les polycristaux. Les microstructures de dé&dirom sont alors connues et nous pouvons
suivre I'évolution des paramétred\y, d, p, 60) au cours des différents recuits. Leur évolution
est alors caractéristique de la restauration poarmicrostructure donnée, sans l'intervention
des hétérogénéités aux joints de grain ni l'apiaride la recristallisation au cceur du

matériau. Ceci est tout a fait impossible pour @égle sur des polycristaux.

Nous nous sommes limités a I'étude systématiqueede températures (246°C et 264°C).
Malheureusement, ceci n'est pas suffisant poumesti’énergie d’activation mise en jeu.
CependantBarou et al. 2010]Jont établi que le mécanisme limitant est le trgéndes atomes
de soluté dans des polycristaux Al-0,1%Mn (mémiagdl que notre étude) déformés a

1,6. Les auteurs ont trouvé une énergie d'actinati® 193kJ/mol, qui est proche de I'énergie
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de diffusion des atomes de Mn dans I'aluminium ¢220kJ/mol). De méme, les évolutions
des parametreR,) sont semblables a d’autres études sur des alliadastriels[Furu et al.
1995] [Seeter et al. 1998]Nous pouvons faire raisonnablement I'hnypothése kgnergie
d’activation correspond a la diffusion du soluté.rmécanisme limitant serait donc le trainage

des atomes.

Dans un premier temps, les deux types de restanratl » et « G » seront détaillées plus
précisément. lls caractérisent deux cinétiquesedtauration différentes, caractérisées par la
décroissance des proprietés mecaniques, i.e. l@mtivar de Ry, dans notre étude.
L’adoucissement du type « G » est deux fois plysdea que celui du type « L ». Nous

proposerons alors un mécanisme de restaurationepgliquer ces différences.

4.1. Restauration de type « L »

La restauration de type « L » caractérise la reatemn des monocristaux Laiton € 2,3)
pour des recuits modérés. Nous rappelons que caéetation est stable en laminage. La
microstructure de déformation est peu désorie@&sentant un arrangement homogene de la
sous-structure. Les parois des sous-grains nepambien définies et de faibles gradients
d’orientation sont présents (~1°/um sur une digtatde quelques pm). lls sont en fait le
résultat de la fragmentation des microbandes dermié@tion qui transitent vers une structure

lamellaire.

La tres faible croissance des domaines cohérentpars de recuits modérés traduit la
stabilité de la structure des dislocations. Ceatibikté a également été observée a l'aide des
cartographies EBSD pour des recuits plus conseég|(igdh a 264°C et 10min a 320°C). Nous
n‘avons pas pu quantifier la taille des sous-grawvec les cartographies EBSD, étant donné
gue la majeure partie d’entre eux ne sont pas ferav&éc un critére de désorientation de
06=0,7° (résolution limite de I'EBSD). En revanchess| cartographies des axes de
désorientations indiquent clairement qu’il n'y aspde croissance des sous-grains. Par
ailleurs, les microstructures déformeées et reseamusént constituées de sous-joints diffus qui
ne s'organisent pas en parois rectilignes. Celaifsgque la force motrice liée a la réduction
de I'’énergie de surface n’intervient pas a cetipete la restauration.

I semblerait alors qu'un réarrangement des disiona s’opére par annihilation
(décroissance de la densité de dislocation), ngatement par la formation d’une structure
polygonisée (stabilité de la structure des disiooa). En effet, les faibles gradients

d’orientation qui se conservent tout au long desuite pourraient alors provenir d’un
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arrangement stable de dislocations coin (polygdioisacomme illustré dans la Figure 11-12.
Cette configuration stable nécessite une grandetig@a’énergie pour dissoudre les parois de
dislocations ainsi formées. Ce mécanisme a déjolétérvé pafGleiter 1969] dans des
alliages Al-Cu déformé a froid &= 2,3 au cours d’un recuit in-situ. Alors que lajeure
partie des sous-grains croit par migration desipales sous-joints entre deux cellules peu
désorientésdf < 0,3°) émettent des dislocations. L'énergie thgum apportée au cours du
recuit pourrait alors étre consommeée par le matéur extraire les dislocations des sous-
joints peu désorientés. Ce mécanisme corresporith@iément au mécanisme de coalescence
proposé pafSandstrom 1977-a]De plus, ceci confirmerait la suggestion propgs@eSaetre

et Li comme quoi I'orientation Laiton serait idéadour étudier la coalescer{Saetre 1996]

Le modéle analytique associé au type « L » pouétaét une description de la restauration
selon une contribution unique gdé) (voir § 11.2.3.2.2). En effet, les évolutions By et de
p(t) suivent une décroissance logarithmique en fonalu temps alors que la taille des sous-
grains reste constante. Ces observations sonftéait en accord avec le modéle analytique
de la restauration des propriétés mécaniques peopagNes 1995] Selon ce modeéle, la
fraction residuelleRyy) est considérée comme une fonction dépendant dieraité de
dislocation a l'intérieur des sous-grains et dedlation de la taille des sous-grains, telle que :
Ry = f\pint()/po + (1 do/d(t) ; I'indice « 0 » qualifie les valeurs de I'é@déformé. Nous
avons caractérisé la densité totale de dislocafi@ndDRX, de l'intérieur des sous-grains et
des parois constituant les sous-joints. Nous posidamc déduire, d'apres le modéle de Nes,

que la décroissance &gy est principalement liée a la decroissance(tje

4.2. Restauration type « G »

L’adoucissement de type « G » est rencontré damsmlenocristaux Goss et S. Il se
caractérise par une chute importante de la miceddunu début du recuit et par un
grossissement généralisé de la microstructureaoudbng du recuit. La croissance des sous-
grains s’effectue tout d’abord dans les zones enmantes possédant un axe de
désorientation semblable. Ensuite, les sous-graemblent croitre dans des zones plus
désorientées. lls évoluent alors vers une stabibfgblogique, i.e. avec des sous-joints
rectilignes formant des angles proches de 120°. £ét observé dans les monocritaux Goss,

mais pas dans les monocristaux S qui ne semblerdymar atteint ce régime.
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Par ailleurs, nous avons observé que les évolutlemy,) aux trois températures (246°C,
264°C et 322°C) sont trés proches pour les mortacrisGoss et S, traduisant ainsi une
cinétique de restauration proche. La pente dedbesuteRy) est de I'ordre de —0,04In(t).

A cela s’ajoute un autre point commun non négligeadui est la distribution des
désorientations au sein du matériau déformé. Bignles microstructures déformées=2,3
soient tres différentes, les distributions des déstations par rapport a la moyenne sont
guasiment identiques, comme le montre la Figure ®v&c une dispersion d’orientation trés
large, de 1° a 18°. L'ordre de grandeur des graslidiorientation dans les microstructures
déformées peut étre donné par les désorientatiogemmesion corréléesCes dernieres sont

également semblables pour les monocristaux Gd3settsont de I'ordre de 8°.

D’apres les mesures de DRX dans les monocristauss Gestaurés, environ 60% des
dislocations sont annihilées apres quelques sesodderecuit a 246°C et a 264°C. Elles
correspondent vraisemblablement aux dislocatidmedia I'intérieur des sous-grains qui sont
rapidement éliminées au début du recuit. Au cowrsretuit, les densités de dislocations
décroissent tres Iégerement, alors que la taikeddenaines cohérents (puis des sous-grains)
augmente trés rapidement. La faible décroissanda densité de dislocation serait liée, dans
ce cas, a I'élimination des dislocations des padles sous-grains lors du grossissement de la
microstructure. Le mécanisme de restauration pleus &tre décrit par la seule contribution

ded(t), i.e. par la migration des sous-joints (voit.8.3.2.3).

4.3. Mécanisme envisagé pour la restauration

Nous avons clairement mis en évidence l'influenee I'drientation cristalline sur la
cinétique de restauration, ce qui est en accord guelques observations récenf{@arou
2009] avait montré que la croissance des sous-grainplastrapide dans les grains Goss
déformés que dans les grains de la fibrgour des polycristaux Al-0,1%Mn et Al-0,3%Mn
(e=1,6). De méme, en étudiant la restauration d’uygoistal AA1200 € = 2), [Xing et al.
2006] ont observé que des grains d’orientation LaitoC@ire restaurent beaucoup moins
vite que des grains d’orientation proche de S eCdbe (voir Figure 1lI-14). Sans preuve
expérimentale, les auteurs ont proposé que cefféralice soit issue des dispersions

d’orientation qui différent selon les orientatiamsstallines.

En revanche, notre analyse sur les monocristautorhat Goss nous permet d’aller plus
loin dans la compréhension de I'influence de I'ntaion cristalline. Tout d’abord, la force
motrice pour la restauration est supérieure posirn@nocristaux Goss et S que pour les
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monocristaux Laiton, étant donné que la restauratas propriétés mécaniques (décroissance
de Ry est deux fois plus rapide. Or les monocristautonaet Goss déformés=2,3) ont
sensiblement la méme densité de dislocation (~2Br1). Ceci est un cas exceptionnel qui
montre que la cinétique de restauration peut &fférente pour une densité de dislocation
constante. Cette observation n’a jusqu’a présenaig été eévoquée dans la littérature. Nous
avons donc étudié un cas tout a fait particuliermpus permet de comprendre linfluence
d’'un paramétre autre que

Nous ne pouvons pas expliquer la différence deidétique de restauration par le seul
parametre. Si nous nous référons a la formulation classpiéénergie stockée associég a
donnée par I'équation (1) (§ 11.2.1.1), la constanintroduit I'arrangement des dislocations :

Eqockee= AOHD

La constante: est difficilement accessible et elle varie clagsigent entre 0,2 et 0,5. Sachant
gue les arrangements des dislocations sont tré&refifs pour les monocristaux Laiton et
Goss déformés, nous pouvons alors proposer quidféaedce d’énergie stockée, et donc la
force motrice pour la restauration, provient deiféérence de la répartition des dislocations.
[Verdier 1996] avait d’ailleurs fait le méme constat en étudiantestauration d’alliages Al-
2,5%Mg déformes.

Sans tenir compte des différences d’orientatiostaltine, [Furu et al. 1995] avaient
discuté de la nécessité d’introduire le paramigtea plus de la densité de dislocation et de la
taille des sous-grains pour modéliser la restaamatCe parametr@ définit le gradient
d’orientation qui existe le long de sous-grainssiris. Etant conscients que ces gradients ont
un role important sur la cinétique de restauratiemnt proposé un modele tenant compte de
B. Malheureusement, I'introduction @en’a pas modifié leurs résultats théoriques.

[Huang et al. 2000-bpnt reporté une étude systématique sur la mokiégsous-joints en
fonction de la désorientation. Pour cela, ils odfodné a chaud (300°C-500°C) des
monocristaux Al-0,05%Si d’orientation Cube afinginérer des gradients d’orientation bien
distincts au sein de bandes horizontales. lls aneféet observé que la mobilité des sous-
joints (2,3°66<20°) augmente avec la désorientation. lls ontsafonis I'hypothése que les
différences proviennent slrement des différencesstdgcture des sous-joints, mais ne
fournissent pas d’explication.

Dans notre cas, grace a I'étude systématique ééatiar DRX sur les monocristaux Laiton
et Goss, nous avons pu montrer une différence 'swolltion de l'arrangement des

dislocations, qui se traduit par une cinétique eltauration différente. Les microstructures
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des monocristaux Goss sont formées d’empilementadelles désorientées de ~5° en
moyenne. Elles présentent une dispersion d’oriemateux fois plus importante que celles
des monocristaux Laiton, qui sont constituées d'wteicture en échiquier trés peu
désorientée. Par ailleurs, les gradients d’oriemaé longue distance (caractérisés par la
désorientatiomon corrélég sont conservés tout au long du recuit. Nous avgaement
observé que la cinétique de restauration restetaatespour les monocristaux Laiton et Goss
(pente deRpy) de —0,02.In(t) et —0,04.In(t) respectivement)y Aonstant, cette étude permet
ainsi de mettre en évidence l'importance des grasliel’'orientation sur la cinétique de

restauration.

De plus, il semblerait que les monocristaux GossSegtient la méme cinétique de
restauration d'aprés I'évolution des paramétRas) (pente de —0,04.In(t) pour les deux
orientations) bien que leurs microstructures etsleduretés initiales soient différentes. En
revanche, dans ce cas-ci, la dispersion de I'aiemt est située autour de 8° pour les deux
orientations. Nous nous attendrions cependant queela densité de dislocation soit plus
élevée dans les monocristaux S que dans les metaoti Goss (contrainte d’écoulement
supérieure d’apres les courbes de contrainte-défow). La question reste ouverte : les
gradients d'orientation auraient-ils une influenpeépondérante sur la cinétique de
restauration ? Pour y répondre, il faudrait étudi@utres microstructures, possédant des
désorientations moyennes différentes avec destdende dislocations connues, pour qu’il
soit possible de relier quantitativement I'influende ces deux parameétres sur la cinétique de

restauration.

En comparant les mécanismes de la restauratiomdescristaux Laiton et Goss déformés
(e = 2,3), les arrangements des dislocations apgargiscomme le principal paramétre
influencant la cinétique. lls sont schématisédauigure V-16 pour les monocristaux Laiton
(structure en échiquier peu désorientée), Gossilemgnt de lamelles désorientées de 5°) et
S (décomposition des microbandes). Les sous-jems illustrés par les dislocations noires ;
les dislocations libres et les parois incidenteslidocations par les dislocations grises. Les
bandes sont teintées en différents niveaux de ajiis de représenter graphiquement les
désorientations entre chacune d’entre elles. Nousgns alors envisager les mécanismes de

restauration suivants :

- Type « G »: les dislocations libres au coeur des-goains vont pouvoir s’annihiler

guasiment instantanément par annihilation par paiteen étant absorbés par les sous-
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joints grace a la force motrice liee a I'importaesorientation moyenne. Les sous-

grains sont alors parfaits, « nettoyés » de tdetedislocations libres. La migration des

sous-joints s’amorce ensuite, typiquement aprezmps de relaxationqui dépend de

la température. Les sous-grains croissent toutodthbdans des zones homogenes peu
désorientées possédant un axe de désorientatialaismlLa microstructure évolue

ensuite vers une stabilité topologique par migratles sous-joints.

- Type « L »: la force motrice liée a I'énergie #ée n’est pas suffisante pour que les
dislocations libres soient absorbées par les patess sous-grains. Une partie des
dislocations s’annihilent par paires; mais leslogstions restantes forment une
structure polygonisée, i.e. un arrangement stabldislocations coin, qui conserve les
faibles gradients d'orientation. Le grossissementadmicrostructure serait généré par
I'extraction des dislocations a partir de ces pads dislocations, et non a la migration

des sous-joints.

DN

DL

3° 3°
Figure V-16 : Schéma de I'arrangement des sous-jdmet des dislocations dans les monocristaux Laitpn
Goss et S déformés &2,3.
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5. CONCLUSIONS

Nous avons pu mettre en évidence une influence’ateertation cristalline sur les
mécanismes de la restauration au cours de recuiéragost-déformation. La désorientation
au cceur du matériau a un réle déterminant sunkique de restauration au début du recuit.

L’adoucissement de type « L », observé dans lesoor@taux Laitong = 2,3), s'apparente
au meécanisme de coalescence, i.e. la dissolutismidecations des parois peu désorientées.
La faible désorientation au sein du matériau ney pas la force motrice nécessaire a la
migration des parois de dislocations.

En revanche, l'adoucissement de type « G » estctéaistique de microstructures
déformées plus énergétigues comme pour les motaexi§$Soss et S. Les dislocations libres
sont trés rapidement annihilées et la restauraiopere ensuite par la migration des sous-
joints. Les cinétiques de restauration sont seniddad celles rencontrées dans les alliages

d’aluminium de pureté commerciale.
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VI GERMINATION DANS DES POLYCRISTAUX

Apres les études de la restauration dans les mistenex d’orientation stable en laminage,
la transition restauration / germination est maiateé examinée dans les polycristaux. La
finalité de cette étude est de relier directemarsdus-structure locale de déformation avec la
germination aprés un recuit modéré sur exactengemh@me aire d’analyse. Ceci permet
d’éviter en partie le probleme d#estroyed evidencda perte d’évidence introduite par
[Duggan et al. 1993]cf. § 11.3.). Une grande partie de ce travait@mené a lIT-Bombay en
collaboration avec le professeur I. Samajdar eR&eendra dans le cadre du projet franco-
indien IFCPAR.

1. GERMINATION DE LA TEXTURE CUBE

Cette étude a été réalisée sur des échantillongensiblliins de haute pureté Al-0,1%Mn
possédant une taille de grains initiale d’envir60|2m et une faible texture (cf. 8§ I11.2.3). Ces
derniers ont été déformés en compression plane’gusm taux de déformation de2,3. Les
courbes de contrainte-déformation sont illustrémssda Figure IV.5, comparativement aux
courbes des monocristaux Laiton, Goss et S. Nousnsawensuite suivi I'évolution

microstructurale d’'une méme zone analysée au awmurscuits a 275°C et 300°C.

1.1. Evolution d’'une texture locale par DRX

La texture locale au coeur d’un échantillon a téalord été caractérisée par une technique
standard de diffraction des rayons X. La section[DL alors analysée est de l'ordre de
2x2mm. Les textures mesurées ne sont pas carégiges de la macrotexture du polycristal
déformé. Nous avons cependant déterminé I'évoludEmtextures au cours de recuits ex-situ
a 300°C sur cette méme section. Les valeurs sams glertinentes car elles traduisent
I'évolution d’'une texture locale. La Figure VI-1ustre I'évolution des fractions volumiques

des textures au cours de ce recuit a 300°C. Ldartexde laminage (fibrp) représentent
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plus de 90% de la microstructure déformée : 489%,d88% de Cu et 12% de Br. La texture
Cube a une fraction volumique non négligeable 8&61,

Aprés 1h de recuit, la germination de la texturerelistallisation a pu étre mise en
évidence. La texture S a légérement diminué alows lg texture Cube a augmenté. Les
variations de ces deux composantes sont opposeesn€ nombre d’auteurs I'ont constate,
cela suggére que des grains recristallisés Cubeunat croissance préférentielle dans
'orientation S. Aprés 2h de recuit, la texture lfite change : les composantes S et Cu
diminuent tres fortement, alors que la composanteeCeste stable. De faibles variations ont

lieu pour les composantes Laiton (diminution) esS&@ugmentation).

0.5
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Figure VI-1 : Evolution des fractions volumiques dedifférentes textures au cours d’un recuit a 300°C.

1.2. Corrélation directe Microstructure déformée / apresrecuit

L’évolution des microstructures au cours des recaitété étudiée par EBSD avec la
méthode des recuits ex-situ, détaillée dans leitbajpl (cf. § 111.3.2.2.). Dans un premier
temps, nous avons sélectionné une aire d’analysE5@e300um contenant des fragments
Cube a l'état déformé (section DL-DN) en effectuané acquisition EBSD avec un pas de
0,1um. Puis nous avons suivi I'évolution de la wétructure sur ces aires pré-sélectionnées
aprés des recuits subséquents (recuits a 275°@0CR Cette méthode fournit un lien
microstructural direct entre les microstructurefodéées et celles apres le recuit.

La Figure VI-2a montre un apercu général d’'une asicucture de I'état déformeé € 2,3).
L’orientation des grains est indiquée sur la gausdlen les différentes composantes de la
fibre B, i.e. Laiton, Cuivre et S (voir Tableau IlI-1). 4 €@omposantes Rd caractérisent les
orientations autres que les composantes Cube etlegueomposantes de la fibfe La

microstructure contient majoritairement des graiesla fibrep (teintes grises) ; mais nous
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pouvons également observer des fragments d’orient&ube (couleur rouge). Leur présence

est sans équivoque. L’'évolution microstructuralegapn recuit de 1h a 300°C est présentée
dans la Figure VI-2b. De large grains Cube redlisés apparaissent exactement sur des
zones possédant des fragments de grains Cube’éiasiéformé.

-

S1 &

Rd-C-

@ (011)[0-11]

? Rd-Cun-Siv
Rd-Siv St £
BHI-SIII-C}‘

B
Rd-Cur™ &

Figure VI-2 : Bandes Cube (rouge) dans la microstrcture déformée ¢=2,3) (a) et la méme zone analysée
aprés un recuit de 1h a 300°C (b) (Cartographie EB3 réalisée avec un pas de 0,1um). Les fleches
indiquent la situation des grains Cube intergranuldres.

Dans I'état déformé, quatre zones se distingu€hlt une matrice relativement homogéne
d’orientation S et Laiton ; (2) un grain déformétanant des bandes de cisaillement localisé,
inclinées d’environ 15° par rapport a DL ; (3) umplement de bandes S et Cuivre de 10-
20pum d’épaisseur ; et (4) de nouveau une matriedafivement homogene. Les grains Cube
apparaissent soit en bandes/segments intragragsil@ans un grain sous forme de bandes de
cisaillement localisé, soit entre deux grains. d@alisation de tels grains « intergranulaires »
est indiquée par les fleches. Leurs comportemgntsades recuits modérés sont analysés
dans les paragraphes suivants. Une bande Cube sitms la matrice S de la zone (1) est
également présente. Cependant, cette derniéredlispa cours d’un recuit subséquent.
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Au cours de cette analyse ex-situ, nous n’avons de®lé de grossissement de la
microstructure au sein des grains S, Cuivre ebhbaftypiques de fibr@). La taille des sous-
grains (caractérisée par EBSD) est de ~1um a B&armé et aprés recuit.

En revanche, les microstructures des grains Lato® dans les polycristaux déformés a
¢=2,3 different de celles observées dans les mastaan Laiton et S déformés au méme taux
de déformation (cf. 1V.2). Il semblerait que la noistructure des textures de la filfrsoient
plutdt homogénes dans les polycristaux, sans digped’orientation importante. Si il n’y a
pas de gradient d’orientation important, le méaaeisle restauration serait semblable au type
« L » de restauration caractérisé au Chapitre €aci expliquerait pourquoi nous ne pouvons
pas visualiser de grossissement de la taille des-gains par la technique EBSD.
Comparativement, dans les monocristaux S déforneég,8, la structure des microbandes est
tres éclatée ; ce qui conduit & une croissance riamie de la sous-structure au début des
recuits a 264°C et 322°C (cf. Chapitre § V).

2. FRAGMENTS CUBE INTRAGRANULAIRES

Le premier type de fragments Cube observé dansmn&sostructures en grande
déformation est le type intragranulaire, sous fanfode bandes de « cisaillement localisé ».
lls consistent en des fragments / bandes de Cabeén de 10-15° par rapport a DL contenus
dans une matrice hétérogéne, comme dans la zode (2)Figure VI-2a. De tels grains Cube
sont aussi présents dans le grain déformé de lad-Mjl-3a. Les orientations des sous-grains
sont tres dispersées ; I'axe de désorientation kegtbe plutdt proche de DT d’apres les
figures de poles {111}.

Aprés un recuit de 30min a 275°C (Figure VI-3b)s dgains recristallisés Cube et non
Cube sont apparus. Ces grains Cube recristallisésost développés exactement dans les
zones contenant des fragments Cube a I'état défd@egendant, tous les grains recristallisés
ont a peu prés la méme taille ; ce qui implique tpsegrains Cube ne présentent pas un
avantage de croissance par rapport aux autressgesvironnants. L’interaction entre les
grains recristallisés ralentit peut-étre la craissades grains. Avec de telles observations, il
n’est cependant pas évident de faire la distinatiaine la germination de la recristallisation et
la restauration « étendue ». En effet, la textuobaje est conservée et la microstructure
restaurée/recristallisée conserve une memoire dadeostructure déformée. Cela ressemble

aux observations effectuées dans les monocristags estaurés.
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ecuit 30min a 275°C
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Figure VI-3 : Grains Cube intragranulaires (Rouge)dans le polycristal déformé (a). En (b), la méme ne
apres un recuit de 30min a 275°C. Le profil de désentation (c) correspond a la fleche dans (a).

Une étude récente (collaboration & 'lEMSE avedk8&veendra de I'lIT-Bombay) a été
réalisée a l'aide de la technique de I'échantilianché erchannel-die[Quey et al. 2010]
afin d’analyser I'évolution des grains Cube au sale la déformation et apres un léger recuit.

Pour cela, un échantillon d’aluminium commercial 80 (0,22m%Si et 0,48m%Fe),
avec une taille de grain de 600um, a été utillggndséde une forte texture Cube (~20%) mais
une faible texture de laminage. Les analyses désgraphies EBSD sont présentées dans la
Figure VI-4. En (a) est illustrée la microstructute la zone analysée avant déformation
(cartographie avec un pas de 3um). La méme zores apre déformation de=1,6 est
illustrée en (b) (pas de 1,2um). Nous pouvons abeerver que la texture Cube a largement
diminué. En analysant plus précisément I'évolutaes grains Cube «1 » et «2 », des
fragments Cube sont observés dans les grains dé&olres figures de poles {111} illustrées
en (d) et en (e) montrent que ces grains Cube miéfosont entourés de matrices semblables a
celles présentées dans la Figure VI-3, pour lesmgi@ube intragranulaires. Aprés un recuit
de 30min a 350°C (Figure VI-4c), la structure asagsiment recristallisée en intégralité, sauf

dans les grains Laiton déformés (teintes bleuas)telzanche, les grains Cube recristallisés
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ont une taille tres similaire aux autres graingistallisés non Cube. Deux hypotheses sont
alors a envisager :

- Soit une restauration étendue, conservant uneainéie la microstructure déformée. Les
grains déformés possedent une importante disperdionentation, qui favoriserait la
cinétigue de restauration d'apres les résultatSlapitre § V.

- soit I'effet PSN(particule stimulated nucleatimui aurait favorisé la recristallisation.

() Non déforme

200um
(c) Recuit 30min a 350°C

DL, ZOOHm
I Cube<15° M Br,
1 Cube<20° [ Bry,

(d) Grains 1 (e) Grain 2

uy Pt {111}

Non déformé e=1,¢ Non déformé e=1,€

Figure VI-4 : Evolution de la microstructure d'un alliage industriel AA-1200 par la technique de
I’échantillon tranché : a) avant déformation (pas @& 3um), b) aprés une déformation de=1,6 (pas de
1,2um) et en c) la méme zone aprés un recuit de 3@nd 350°C. Les figures de pdles (d) et (e) indiqoe
I'évolution des grains Cube n°1 et n°2. Les pixelson indexés sont en vert.

3. FRAGMENTS CUBE INTERGRANULAIRES

3.1. Mise en évidence dans I'état déformé

En général, les grains Cube intergranulaires sarssentre deux composantes de la fibre
B, essentiellement entre des grains S et/ou Cu. f&egnents Cube sont quasiment

horizontaux et ont une épaisseur et une longuanvifon 1-2um et 5-10pum respectivement.

140



La Figure VI-5 (section DT-DN) et les Figure VI-@&d Figure VI-7a (sections DL-DN)
montrent quelques exemples de ces segments Culendiion. Les profils de désorientation
autour des grains Cube indiguent des changemeotimtation trés abrupts aux interfaces
grains Cube / voisinage (plus de 15° sur 0,1um$. dbservations montrent également que les
microstructures de part et d’autre des segment® Gabt d’'un coté homogenes (S-Cu) et de
l'autre plus hétérogénes (Rd-S-Cu). En observantigeires de poles {111}, la dispersion de
la texture Rd apparait comme provenant de la neathiétérogene et s'orientant vers
I'orientation Cube, par une rotation autour d'ureaxl11>. Les grains Cube ont ainsi un axe
<111> commun avec chaque grain voisin. Ceci rappeb hétérogénéités de déformation

(s’orientant vers Cube) observées dans les moagxiS déformés (voir § 1V.2.4).

40 -

b)

Désorientation [°]
[\
(=}
L

(=1
o

2 4 6 8 10
Distance [um]
Figure VI-5 : Cube intergranulaire proche de l'interface entre deux grains de la fibreff sur la section
transverse (a). En (b), profil de désorientation amespondant a la fleche.

Néanmoins, la probabilité de trouver des fragmeéntbe intergranulaires est assez faible
dans les microstructures que nous avons étudiéegph€nomene n’'est pas systématique a
chaque joint de grains. De plus, la taille de gramitiale étant tres élevée (260um), il n’existe
donc qu’'un nombre limité de joints de grains apnés grande déformation. Pour cette raison,

nous n'avons pas pu quantifier la présence desieats Cube intergranulaires.

3.2. Corrélation état déformé/recuit

Dans la Figure VI-2b, de larges grains Cube readllisés de dimension supérieure a 10um

sont observés. Tous ces larges grains sont appaactement dans les domaines ou de tels
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grains Cube de « transition » existaient. Les graecristallisés sont allongés et croissent
dans les deux grains voisins préférentiellemertrskl direction DL. Il est clair que nous ne
pouvons pas prouver rigoureusement que les fragntaube observés sont effectivement les
germes des grains recristallisés. Ces derniersrggent aussi provenir du volume sous la
surface d’analyse. Cependant, tous les grains @distallisés sont situés dans des domaines
ou pré-existaient des hétérogénéités Cube dams téformé. De la sorte, le probléeme de la
« perte de preuves » a pu étre écarté.

De plus, le grain qui a eu une croissance bienrgipé aux autres apres un recuit a 300°C
a une relation d'orientation a 15° prés de 40°/<latec les matrices environnantes (Figure
VI-6). En revanche, tous les fragments Cube ne wisedt pas nécessairement a des grains
recristallisés Cube comme le montre la Figure VI-7.

Déformé 90% 1S,y-Cuy-Rd ‘

Recuit 1h a 300°C

60 - Cube 60 - C
“ube
- _
€ 40 g 40 -
= o
s b
5 =
c) g 20 320"
=) 3=
7 %
\o \q)
Q 0 T T T T 1 Q 0 T \,\ﬂ T T 1
0 2 4 6 8 10 0 2 4 6 8 10
Distance [um] Distance [um]

Figure VI-6 : Grains Cube intergranulaires (Rouge)dans le polycristal déformé (a). En (b), la méme ne
aprés un recuit de 1h a 300°C. Les profils de dégentation (c) correspondent aux fleches dans (a).
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Déformé 90%
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Figure VI-7 : Grains Cube intergranulaires (Rouge)dans le polycristal déformé (a). En (b), des grains
recristallisés (Rd) ont germé apres un recuit de 1k 300°C. Le profil de désorientation (c) correspaha la
fleche dans (a).

Apres un recuit a 275°C, un seul grain Cube retlisé a été observé (Figure VI-8).
Malheureusement, pour la premiere cartographie 'éwtl| déformé (étant réalisée en
« aveugle »), nous avons manque la partie la ptésassante de I'état déforme, c’est-a-dire la
microstructure a partir de laquelle le grain rdetisé a germé. Néanmoins, du fait qu'il
existe des hétérogénéités (bandes blanches) pjemtde grains, il n’est pas impossible que
des fragments d’orientation proches de Cube aients@ développer a partir de ces
hétérogénéités. lls auraient alors pu étre desegepuour le grain recristallisé. Dans tous les
cas, le grain recristallisé proche de Cul#<R0°) a une relation d’orientation a 15° pres de
40°/<111> avec les matrices environnantgsCay et §-Cu,. Sa croissance a été trés rapide
apres 30 minutes de recuit, mais elle devient bmgu@lus faible aprés des recuits plus
prolongés (1h et 2h). Le grain recristallisé s'e@gveloppé sur les hétérogénéités de
déformation. Cependant, deux nouveaux grains tallis®s ont germé a partir des
hétérogénéités apres 2h de recuit; ce qui poug@iter la croissance du grain Cube
recristallisé.
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a) Déformé 90%

20pum

Figure VI-8 : Croissance d’'un grain d’'orientation proche de Cube (rose) recristallisé a l'interface dre
deux grains au cours de recuits ex-situ a 275°C. Laartographie de I'état déformé (a) est incompléte.

4. DISCUSSION

Ces deux types de fragments Cube n’avaient pasegtd reportés de fagon explicite dans
la littérature dans des polycristaux fortement défis. Ceci a été rendu possible grace aux
avancees technologiques du MEB-FEG qui permettétudier les microstructures sur de
larges aires avec une précision suffisante (pag,dgm) pour observer des cristallites
micrométriques. lls apparaissent étre les plus mapts sites de germination de la
recristallisation. Les grains Cube intragranulaipesirraient provenir de grains initialement
orientés Cube ou proches de Cube. La question fdentation des segments intergranulaires
reste cependant toujours ouverte. Des hétérogérastééformation pourraient se former aux
trés grandes déformations>@,3) dans les grains de la fibpeaux alentours des joints de
grains, afin d’accommoder la déformation. Ceci @stcontraste avec l'interprétation de
[Zaefferer et al. 2001]qui ont également observé des bandes Cube siesil@ians des
alliages Fe-36%Ni déformés en compression planies Bleraient des sites de germination
préférentiels pour les microstructures tres défesng€>1,6). En revanche, les auteurs ont
conclu que ces bandes Cube ne pourraient proveeidg grains initialement Cube ou proche

de Cube avant déformation.
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4.1. Grains Cube intergranulaires : Efficacité de la gemination

Seuls les grains Cube intergranulaires développaat germination rapide de grains de
dimension supérieure a 10um. En particulier, ledngrqui croissent le plus rapidement ont
une relation d'orientation proche de 40°/<111> aJes matrices environnantes. Les
segments/bandes Cube« intragranulaires » ne padgspds une croissance avantagee par
rapport aux autres grains environnants. |l se d@ype alors un mélange de grains
recristallisés Cube et non Cube. L’efficacité dgdéamination peut étre estimée en comparant
la densité de grains Cube avant et apres le rendiinction de son environnement local. Pour
le recuit ex-situ a 300°C, une efficacité d’envird@% est trouveée pour les grains Cube
intragranulaires et a peu pres 40% pour les segmetgrgranulaires (150 grains Cube
analysés). La plus grande efficacité des segmembe Gitergranulaires est certainement due
aux grandes désorientations locales avec la marnegonnante. La relation d’orientation de
15° autour de 40°/<111> favorise la croissancegdasis seulement dans les premieres temps
de la recristallisation.

D’aprés nos observations, les orientations desiceatrdéformées autour des fragments
Cube intergranulaires ne sont pas symétriquesguce&st en opposition avec le modéle de
[Dillamore et Katoh, 1974] Des grains Cube semblent provenir d’hétérogérdaigs les
matrices déformées S/Cu en grande déformation Z,3), par une rotation autour d’'un axe
<111>, comme illustré dans la Figure 1V-11 pourmonocristal S et dans les Figures VI-4,
VI-5 et VI-6 dans un polycristal a proximité d’uaift de grain. Ceci confirmerait alors les
travaux dgKamijo et al. 1992]qui ont mis en évidence la formation d’'une textGude de
recristallisation dans des monocristaux S treefoent déformeés. Les joints de grains entre
deux composantes de la filfdavoriseraient alors le développement d’hétérogénéocales
afin d’accommoder la déformation croissante. Cemirgit suggérer qu’'a de trés grandes
déformations { > 2,3) des grains Cube intergranulaires pourraiemerger de facon
exceptionnelle a partir d’hétérogenéités de déftiomaux interfaces entre deux grains, et ce
plus particulierement entre deux composés de I fib Ces observations vont également
dans le sens des travaux [@éeyssier et Driver 1999]qui ont observé la formation de
guelques grains Cube pres de l'interface d’un $tiatiLaiton/S. De ce fait, plus il y a de joints
de grain dans le matériau tres déformé (i.e. fadulee de grains initiale), plus la probabilité
de former des hétérogénéités Cube augmente. Cafirnserait alors les observations de
[Mishin et Gottstein 1998]
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4.2. Stabilité thermodynamique

Un bilan de stabilité thermodynamique a été eftectpour les fragments Cube
intergranulaires. Si la pression exercée par laleoe du grainP,; est supérieure a la
pression favorisant la croissanBg le grain est alors instable et peut disparaRaur le

calcul, le fragment Cube présenté dans la Figur@ &4t considéré.

Figure VI-9 : Stabilité d’un fragment Cube dans unematrice déformée.

» La pressiorPey exercée sur le joint tend a diminuer I'énergiekée liée a la forte
densité de dislocations autour du fragment.

Pext = AG = GCube_ G (34)

Gcube: €nergie libre par unité de volume a l'intérieur
du fragment Cube

Gex: : €nergie libre par unité de volume dans le
voisinage du fragment

ex

L’énergie stockée dans le matériau est reliéedeihsité de dislocations (d’apres I'équation
(1) du § 11.2.1.1.). Cette derniére est une borpaimation de I'énergie libre par unité de
volume qui peut alors étre approchée par I'équaBion p.(0,54b%), avecu = 26GPa eb =
2,86.10"m.

Il est généralement relaté que l'orientation Cubstaure plus rapidement que les autres
orientations[Ridha et Hutchinson 1982]On peut alors faire I'hypothése que la densité de
dislocations au cceur du fragment Cube a 300°Cuestiment nulle, sotbcype~ O.

Les quantités de dislocations de la matrice aulouiragment Cube peuvent étre évaluées
grace aux densités de dislocations mesurées dansmdeocristaux Laiton et Goss par la
méthode des profils de pics de DRX (voir § 5.389us considérons alors deux hypotheses :

- 1) La germination a lieu instantanément une dpis le matériau est chauffé. Dans ce
cas, la densité de dislocations de I'état déforstécensidérée (~20.1Bn), soit une
pressiorPey ~ 2.1FPa

- 2) La microstructure a déja amorcee la restaumatit les dislocations libres sont
annihilées quand la germination apparait. La démgtdislocation serait alors proche de
5.10°m?, soit une pressioRex ~ 5.1FPa
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* La pressionPy,; s’exerce vers lintérieur du grain et est liée aa cdurbure selon
I'équation suivante :
, = 2Y (35)
N
Les fragments Cube observés ont une épaisseur meyda 1lum, soit un rayon de
courbure aux extrémités dex 0,5um. Une valeur approchée de I'énergie d’untjdengrain
dans I'aluminium esg(Al) = 0,324J/m. La pressiorP;; est alors calculée, soit :

P = 2.10Pa

* En conclusion, pour les densités de dislocationgemoes, les fragments Cube sont
plutét instables car la pressi®); est supérieure a la pressiBg: pour les deux hypothéses.
La germination nécessite des densités de dislocatoxalement élevées dans des

hétérogénéités. Si germination il y a, une gernonanstantanée serait alors favorisée.

5. CONCLUSION

Grace a la méthode des recuits ex-situ, I'évolutimorostructurale au cours de recuits a
275°C et 300°C a été caractérisée par EBSD popolyeristal Al-0,1%Mn déformé &=2,3.
Cette méthode a permis de mettre en évidence d&wigaux types de fragments Cube dans
I'état déformé, que nous avons pu relier a deuxpmiements différents au cours des recuits.
De plus, aucun changement microstructural n'a Bgeiweé au sein des composantes typiques
de texture (S, Cuivre et Laiton).

Les grains Cube transgranulaires n'ont pas unssaoce avantagée par rapport aux autres
grains des matrices environnantes. lls sont gé&m@mit situés au sein d'une matrice trés
fortement dispersée autour de I'axe DT. Le mécamidimadoucissement ressemble a celui de
la restauration étendue. La texture finale apré&sitreconserve la mémoire de la texture
déformée (large dispersion d’orientation).

Seul les fragments Cube intergranulaires permettermtéveloppement rapide de grains
Cube recristallisés. lls apparaissent principaldnmesrtire deux composantes de la filfire
(grains S ou Cu). La croissance des germes serbleantrélée par I'environnement local.

Par ailleurs, la technique des échantillons trasmobst une technique prometteuse pour
étudier I'évolution des microstructures de défoinratdans les polycristaux, afin de les relier

aux sites de germination préférentiels.
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VIl CONCLUSION GENERALE ET
PERSPECTIVES

Ce travail est consacré a I'étude de linfluence laeientation cristalline sur les
microstructures de déformation et 'adoucissemélliages Al-Mn.

Nous avons apporté une contribution expérimentate aine analyse systématique des
microstructures pour tenter de répondre aux nonseeinterrogations qui existent sur cette
problématique. La revue bibliographique a permis pigsenter les limites de la
compréhension des évolutions microstructurales. petites et moyennes déformations, il
existe une controverse sur la nature des microlsanide déformation dans les alliages
d’aluminium. La théorie LEDS développée par KuhimaMilsdorf n’explique pas le passage
d’'une microstructure a une autre au cours de largeftion. Cependant, la compréhension de
la genése des microstructures est primordiale pouvoir comprendre les phénomenes de la
restauration. Qui plus est, nous avons pu noterdeque crucial de données expérimentales
sur les transformations microstructurales qui s’epg au cours de l'adoucissement des
alliages. D’une patrt, il est difficile de caracsen expérimentalement la restauration et d’autre
part, I'origine des germes de recristallisatiorieesncore un sujet de débat.

Pour mener a bien ce travail, nous avons prinaipaig caractérisé des alliages modeéles
Al-0,1%Mn déformés en compression plan€hé&nnel-Di¢ a froid. L'influence de
I'orientation cristalline a été étudiée a I'aidemenocristaux d'orientation Laiton, Goss et S.
Les microstructures ont été essentiellement anedysvec grande précision grace a la
technique EBSD couplée a un MEB-FEG. Les cartogegpbnt été réalisées avec un pas de
0,1um. Ce pas est tout a fait approprié pour I'étdds microstructures fines de déformation
des alliages modeles Al-Mn. Afin d’augmenter lesitcastes microstructuraux, nous avons
élaboré des cartographies EBSD spécifigues a pdes données cristallographiques,
représentant les axes de désorientation et legwsctle Rodrigues. Nous avons alors pu
révéler les structures en microbandes des monagrigte petites et moyennes déformations,

alors gu’elles sont difficilement analysables alesccartographies EBSD classiques.
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Dans un premier temps, nous avons étudié l'infleede l'orientation cristalline sur
I'évolution des microbandes au cours de la défammaPour cela, une analyse systématique
de la structure des microbandes a été realisélesunonocristaux Al-0,1%Mn d’orientation
Laiton, Goss et S déformés selon quatre taux dermiétion ¢ = 0,15; 0,5; 1,4 et 2,3).
Parallelement, une étude systématiqgue des moraexisde composition Al99,99%,
Al0,1%Mn et Al0,3%Mn a servi a caractériser I'iréluce du taux de soluté sur la nature des
microbandes.

Nous avons montré que les éléments de la contmvarsavoir un alignement préférentiel
des parois des microbandes sur les PCM ou surGés 8e sont pas contradictoires. Nous
avons proposé un mécanisme de transformation desostructures valable pour les trois
monocristaux. Aux petites déformations (Stade #cdduissage), nous avons montré que les
microbandes s’alignent principalement sur les PAdMiépendamment de [|'orientation
cristalline. En revanche, l'orientation cristallisenotamment la nature des SGA associés sont
ensuite responsables de I'arrangement microstrigbour des déformations plus importantes
(a partir du stade Il). Au stade Il d’écrouissalps parois des microbandes sont alors plutot
inclinées selon les SGA (structure symétrique gesrorientation Laiton et Goss de type
« eéchiquier » et non symeétrique pour l'orientati®nsur la section DL-DN). Aux grandes
déformations (fin du stade 11l et stade 1V), uneisture lamellaire apparait.

L’orientation cristalline a un réle prépondérant $a formation des microstructures de
moyennes et grandes déformations. Nous avons piirmen la stabilité de I'orientation
Laiton jusqu’a des grandes déformations=(2,3). Les microstructures conservent de faibles
gradients d’orientation. En revanche, les micrastmes de grande déformation des
monocristaux Goss et S se transforment, engendmatdrges gradients d’orientation. Alors
gue les calculs de plasticité cristalline prévoienstabilité de I'orientation Goss, nous avons
pu établir que l'orientation tourne vers les deuxmposantes de l'orientation Laiton,
engendrant ainsi un empilement de bandes alteamaéit désorientées autour de la direction

normale.

Nous avons ensuite analysé l'influence de I'origatacristalline sur les mécanismes de la
restauration pour ces mémes monocristaux Al-0,1%lgflormés & = 2,3. Grace a I'étude
systématique des microstructures de déformationcdmpréhension de la genese des
microstructures nous a permis de caractériser gaslgarameétres importants qui contrdlent
la restauration. Sachant qu’il a été reporté daas littérature que les évolutions

microstructurales de la restauration sont diffiiét quantifiables, nous avons alors réalisé
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trois analyses complémentaires que sont la miceddwickers, 'EBSD et les mesures de
I'élargissement des profils des pics de DRX. Cetlerniere méthode est apparue
particulierement adaptée pour évaluer I'évolutioa k& densité de dislocations et de
'arrangement des dislocations.

Nous avons alors trés clairement établi deux cnés de restauration grace aux mesures
de microdureté ; 'une plutét lente pour les moisiaux Laiton et I'autre plutét rapide pour
les monocristaux Goss et S. Pour ces dernierinddique de restauration est semblable, alors
gue les microstructures et I'écrouissage sont diférents a I'état déformé. En revanche,
seuls les gradients d’orientation dans les micuoctires déformées et restaurées sont
similaires.

Grace au mesures de DRX, nous avons alors pu mopasmécanisme différencié de la
restauration pour les monocristaux Laiton et Gassprincipale différence proviendrait de
larrangement des dislocations et des gradientgidafitation dans les microstructures
déformées. Cela ne procurerait alors pas la ménae faotrice pour la restauration, alors que
les densités de dislocations estimées par DRXsnilaires. La restauration s’opérerait alors
plutét par coalescence pour les monocristaux Lagtopar migration des sous-joints pour les

monocristaux Goss.

Enfin, nous avons analysé I'adoucissement dangdisristaux d’Al-0,1%Mn déformés a
e = 2,3 par une méthode de recuits ex-situ a 275aC30°C. Des observations EBSD sont
réalisées exactement sur la méme aire d’analyset agh apres recuit pour corréler
directement les sous-structures locales de défmnsatavec la germination de la
recristallisation.

Dans l'état déformé, la texture est dominée partéssures typigues de laminage. Les
grains de la fibrgd (Laiton, S et Cuivre) sont plutét homogenes etsnoavons pas observé
de changements microstructuraux au cours des seculit

Par ailleurs, deux types de segments/bandes dfatien Cube ont été observés dans I'état
déformé : i) de fins segments Cube « intergraredair alignés selon la direction DL,
généralement entre des grains S et Cu ; et iibdedes Cube transgranulaires situées dans
des grains particuliers. Seuls les grains Cubegrdaaulaires conduisent a une germination
rapide avec des grains Cube de dimension supérget®im. En particulier, le grain Cube
qui a la plus forte croissance est un grain qupawpres une relation de 40° autour d’'un axe

<111> avec son entourage.
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Les perspectives de ce travail sont nombreusesnt Edlanné que ce travail est
essentiellement expérimental, des analyses comptéimes sont nécessaires pour pouvoir

intégrer ces résultats dans des modéles d’écrggisaades modeles d’adoucissement.

Nous avons pu mettre en évidence des transfornsatioicrostructurales opérant aux
différents stades d’écrouissage. Une étude plusitdative serait alors nécessaire pour
modéliser I'écrouissage et les microstructureslta@sies, pour incorporer nos résultats a des
modeles, comme ceux développés par exemple[Pantleon 2004] Ceci montre le
nécessaire dialogue entre la partie expérimentalia enodélisation. De méme, il serait
intéressant d’approfondir I'étude de l'instabildé I'orientation Goss en grande déformation
alors que les calculs de plasticité cristallinevpiént sa stabilité. Avec les récents progres
technologiques de la technique EBSD a haute résplungulaire (2.16rad), il serait
maintenant possible de caractériser les faiblesdigmés d’orientation au sein des

microstructures peu déformées.

Il apparait également essentiel d’étudier plus ipédgent les microstructures des
polycristaux en grande déformation. Nous avons Hat @gu mettre en évidence des
hétérogénéités de déformation a proximité des goil® grain, avec notamment des grains
Cube intergranulaires qui semblent étre les germpetentiels les plus actifs de la
recristallisation. La compréhension de leur formratest nécessaire pour tenter de modéliser
la germination de la recristallisation. La techmicue I'échantillon tranché, développée par

[Quey 2009] pourrait alors étre exploitée plus systématiqueéme

De méme, I'étude de la restauration a établi ufleance de I'orientation cristalline sur la
cinétique de restauration. Cette influence sembépeddre plus particulierement de
'arrangement des dislocations et des gradientgeatitation différents. Il serait alors utile de
caractériser d’autres microstructures déformées aenir des parametres différents en terme
de densité de dislocation et de gradients d’ortemtaafin de quantifier les contributions de
ces paramétres en vue de la modélisation de I'askrrmoent. Ceci fait I'objet de la these en
cours de A. Majumdar a 'lEMSE.
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ANNEXES

Annexe A

Energie des dislocations

La Figure A-1 schématise les dislocations vis etncaéales, qui se déplacent
respectivement perpendiculairement et paralléleraantecteur de Burgers. Les distorsions
élastiques alors engendrées sont modélisées peylindre de rayon R (rayon maximal de
perturbation du cristal). Dans le cceur de la daioos (<rg), le modéle d’élasticité linéaire
n'est plus valide (déformations tres élevées). RbpparfHull et Bacon 1984]r, équivaut a
1 a 4 vecteurs de Burgers et R équivaut a la mdéié distance séparant deux dislocations
pour des matériaux contenant une grande quantidéstbeations.

Les énergies élastiques par unité de longueur idéscdtions vis, coin ou mixtes peuvent
alors étre modélisées selon les équations (Al)) @&2(A3) respectivementy étant le

module de cisaillemeniy, le vecteur de Burgers ele coefficient de Poisson.

a) Dislocation vs b) Dislocation coir

b - b'
Figure A-1 : Schémas de a) dislocation vis et b)glocation coin. Une modélisation de la distorsion
élastique par un cylindre produite par les dislocabns est présentégHull et Bacon 1984]
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aveca~0,2-0,5

Annexe B

Description des orientations cristallines et des xures

Avant toute description des orientations cristakinil convient de se référer a la Figure
[Il.1. qui décrit les reperes orthonormés direfs (repeére du cristal) e, (repére de
laminage). Plusieurs notations existent comme laiceade rotation g, les indices de Miller
ou encore les angles d’Euler. Il est trés utiletitider 'espace des quaternions pour passer
d’'une notation a une autre. Pour cela, je conseilement ['utilisation de la librairie
d’orientation Orilib[Quey 2007]qui permet de nombreux calculs d’orientation d’diagon
trés rigoureuse. Pour une analyse plus approfotaliegurs dgMaurice 2007] et I'ouvrage

de[Randle et Engler 2000ont également vivement conseillés.

B.1. Matrice de rotation g

Une orientation cristalline peut étre caractérisé |a matrice (3x3) de rotation g qui
exprime le passage d& afRc.
L gll g.LZ gl3 >§:

LT B B G| X
L B: G O/ \ 4

(XL,YL,Z) et (X, Yc,Zo) sont les vecteurs unitaires orthonormés des esper et Rc

< X

N

respectivement.
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B.2. Indices de Miller {hkl}<uvw>

Les indices de Miller sont fréquemment utilisés mpodécrire des orientations
cristallographiques idéales, comme ['orientationitdma {110}<112>. Les indices sont des
nombres entiers, premiers entre eux. Ainsi, le gk} correspond au plan de compression
(la direction <hkI> est donc normale au plan de jg@ssion) et la direction <uvw> coincide
avec la direction de laminage. La matrice de rotaty permet également d’identifier les
indices de Miller, telle que :

/ kw— 1)/ H
e e m=HF+ e P

[g]=]| v/n (lu-hwW/ mn K avec

win (hv-k)/ mn I N=vu +VvV+w

B.3. Angles d’Euler (@1, ®, ¢2) — Convention de Bunge (1965)

L’orientation cristalline peut étre également d&cmpar une rotation dé&R_ vers R,
décomposeée en trois rotations successives aut@xes! principaux, dont les trois angles
associés sont les angles d’Eulet (@, ¢2). La convention de Bunge (1965) est généralement
adoptée, dont la définition des angles et des deastation est présentée dans le tableau A.1.
Les angles d’Euler sont définis sont les intensafigivants :

¢10[0,360] ; ® 0[0,180] etp20[0,360] .

Tableau B-1. Convention de Bunge (1965) pour lesdis rotations successives (X,Y et Y’ sont les axes
intermédiaires au cours des rotations successives).

Repere initial Axe de rotation Angle de rotation Repere final

(DL,DT,DN) DN vl X,Y,DN)
X,Y,DN) X o (X,Y’,[001])
(X,Y’,[001]) [001] $2 (100],[0101,[001])

Une méme orientation cristalline peut étre déquee plusieurs triplets d’angle. Aussi, il
existe une dégénérescence de I'espace des anfleerdend = 0° et®d = 180°. Dans les
deux cas, par convention, I'angl@ est alors choisi égal a 0.

Cette description a deux inconvénients notoiresefiet, elle n’est pas associée a aucun
sens physique concret et les calculs de rotatios Haspace des angles d’Euler sont souvent

sources d’erreur.

B.4. Quaternion Q@,r)
Les quaternions sont semblables aux nombres coewpleéfinis dans un espace de

dimension 2. lls sont avant tout tres utiles poairchlcul de rotation dans un espace
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tridimensionnel (comme peuvent I'étre les nombresglexes pour les rotations dans un
plan).

Les quaternions sont des objets mathématiques eébpace vectoriel de dimension 4 de
base (1,j,k). Les grandeurs imaginairgg etk vérifient les relations suivantes :

i2=j?=k?®=ijk = -1
Un quaternion Q est donc défini comme suit :
Q=p+ii+y +vk avec piu,y 00 .

Il est constitué d’'une partie réelld]l] et d'une vectorielle (1, x, v) OO0 2. Ainsi, un
scalairea([] peut s’écrire sous la forme,@ [a, 0] et un vecteur 3] *sous la forme Q=
[0, pl.

Voici quelques propriétés utiles de I'algébre deatgrnions :

Addition: Q + Q =[p1 +p2, V1 + V2] > commutative et associative

Produit: Q, x Q,= [p1p2 — V1. Vo, piVo +poV1 + Vi Vo] > associative, non commutative

Conjugué Q =[p, - V]

Module: 0QD =/ Qx Q =/p?+0_ V7

Inverse: Q* -_Q
1Qr?

Une des propriétés remarquables des quaterniomhsuestorrespondance avec les rotations
de [°. Un quaternion Q unitaire a une norme ||Q|| =elle tque Q[ =p*+0V[*=1.
Ainsi, un anglen et un vecteur unitaire peuvent étre introduits tels que Q = [egSSin®.U
]. Pour tout quaternion P[0] pssocié au vecteurtf) ®, le produitQx Px Q' transforme le

vecteur_pen un vecteur tourné d’'un angle de &utour de I'axe u

- Un quaternion Q décrit donc une rotatiom[@. Ainsi, les quaternions peuvent étre
également convertis en matrice de rotation et eyleand’Euler. Les calculs de rotation au
moyen des quaternions sont beaucoup plus rapidasierobustes que des calculs avec les
matrices de rotation.

Pour les cartographies EBSD spécifiques dévelopm@escours de ma thése (voir
paragraphe 8 111.5.1), tous les calculs de rota¢ibd’orientations ont été programmeés a l'aide
des guaternions, en utilisant la librairie d’oregidan Orilib [Quey 2007]
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B.5. Textures idéales

Il est d'usage de parler de « texture » pour dédiensemble des orientations désorientées
de moins de 15° par rapport a une orientation édda¢ Tableau B-2 résume les principales
textures rencontrées dans les métaux cfc. La ®x@ube est la texture typique de
recristallisation dans les alliages d’Aluminiunmdet Cuivre.

En grande déformation, les grains s’orientent se&lesa orientations préférentielles bien
spécifigues, nommées textures de laminage. Pound¢gaux et alliages cfc de haute énergie
de faute d’empilement tel que I'’Aluminium, I'enselmldes textures de laminage est appelé
fibre B, caractérisée par les orientations idéales Lainyre et S. Le terme de « fibre »
provient sGrement du fait que les orientations geditielles se concentrent en une sorte de
continuum d’orientations, comme dans I'espace daegea d’Euler de la Figure B-1. A ces
textures de laminage est ajoutée la texture Gas®9 stable en laminage jusqu’a un taux de

déformation d’environ 1,5.

Tableau B-2 : Principales composantes de texture slenétaux c.f.c.

Composante Abréviation Indices de Angles d’Euler
de texture Miller 0l () 02
Cube C (100)[001] 0 0 0
Laiton Br; (110)[1-12] 54,7 90 45
Bty (110)[-112] 1253 90 45
Cuivre Cy, (21-1)[1-11] 39,2 1141 63 4
Cuy, 1D)[-111] 140,8 65,9 63,4
S S, (32-1)[4-30] 52,9 105,5 56,3
Su (23-1)[-340] 127,1 105,5 33,7
St (321)[-430] 127,1 74,5 56,3
Siv (231)[3-46] 52,9 74,5 33,7
Goss G {110}<001> 0 45 0
Random Rd - -
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Figure B-1 : Représentation de la fibre avec les différentes composantes de texture idéalgans
I'espace des angles d’Eulergl,®,¢2).

B.6. Figures de pdles

Les figures de pbles sont une représentation ggaphiles orientations cristallines, sans
réduction de l'espace des orientations (i.e. |dfmdntes composantes de texture sont
distinguées). La Figure B-2 décrit la constructabnne figure de pdles {100} pour une
projection stéréographique sur le plan DL-DT pone wrientation cristalline donnée. En a),
les directions normales aux péles {100} du crigtéérceptent 'hémisphere supérieure de la
sphére unitaire centrée a l'origine du repere (DLMEN). Ces points d’interception sont
projetés stéréographiquement sur la section DL-[pBréir du pole Sud de la sphere (b). La

figure de pobles {100} est alors obtenue (c), caasant ainsi I'orientation du cristal.

\
010
\t\ )

()

Figure B-2 : Construction d’un figure de pdles {109 [Randle et Engler 2000]

Dans notre étude, les figures de pbles sont présensur la section (DT-DN). Les

représentations des orientations idéales sontriles dans la Figure B-3.
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Figure B-3 : Figures de pbles {111} des principalesientations idéales de laminage, en projection
stéréographique sur le plan (DT, DN).

Annexe C

Méthode de calcul de la trace des plans

C.1. Repere d’acquisition

L’orientation moyenne en angles d’Eulex,(®, ¢,), calculée par le logiciel Channel 5, est
convertie en la matrice de rotation g, corresponédda rotation du repere d’acquisition dans
le microscope (DL, DT;, DN;) au repére du cristal ([100],[010],[001]). Les etitions

<upviw;> et <hkjl;> sont calculées a partir de la matrice g; ellesrespondent

respectivement aux directions cristallographiques Bt DN;. Les directions <qv;w;> et
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<hikil;> sont semblables aux indices de Miller, mais |lemrdonnées ne sont pas
nécessairement des nombres entiers.
w/n (kw-Lw/mn
(@, » @)= win (u-hwimn W m=(h k )y vy W
w/n (hvy-kuy/ mn J

Angles d'Euler Matrice de rotation g Indices de Miller

C.2. Calcul de la trace des plans {111}

La trace d'un plan cristallographique sur une @rdaphie EBSD n’est que l'intersection de
ce plan avec la section d’analyse (voir Figure Ck&)produit vectoriel des vecteurs normaux
aux deux plans renseigne sur la direction de [@etdiintersection. L’angle, correspondant

a l'inclinaison de la trace par rapport aDest donc facilement calculé.

Section d'analyse

Figure C-1 : Schéma de la trace d’'un plan {111} suune section (DL-DN,).

B.3. Approximation des plans de cission maximale
Seule une approximation de la trace des plans s&oni maximale n’est possible. Pour
cela, une hypothése est formulée, postulant queefitation initiale du monocristal
correspond exactement a l'orientation idéale. Aiagartir de I'orientation moyenne calculée
sur une cartographie EBSD, on peut retrouver lidagon initiale idéale (hkl)<uvwgar
Les deux plans de cission maximale en Channel ¢ situés a 45° de la direction DL
(Figure C-2). Les vecteurs normaux a ces deux gansalors définis comme suit :
Ny = <hkl>ggal + <UVW>ggal
N2 = <hKl>gea — <UVW3ggal

no Ny

%

DN

‘ 4: DT 5° 45
DL =

Figure C-2 : Plans de cission maximale.
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