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Introduction of

De nombreux procédés de mise en forme & chaud, tels que le laminage, le
forgeage et l'extrusion, sont utilisés au cours de la fabrication des piéces
meétalliques. Ils se caractérisent de plus en plus par un contréle précis de
I'évolution de la texture et de la microstructure. Ces derniéres déterminent en
effet directement les conditions d'éventuelles déformations ultérieures, et les
propriétés d'emploi du produit s'il est utilisé & I'état brut de formage & chaud.
La présente thése, consacrée i 1'étude des mécanismes de recristallisation
susceptibles de se produire lors de la déformation & chaud de I'aluminium et de

ses alliages, s'inscrit dans ce contexte.

L'aluminium se distingue de métaux tels que le cuivre ou les aciers
austénitiques par sa forte émergie de défaut d'empilement qui augmente
I'efficacité de la restauration et empéche ainsi toute recristallisation dynamique
discontinue (germination et croissance de nouveaux grains). Son comportement
est en revanche proche de celui d'autres métaux tels que les aciers ferritiques
ou les alliages de titane B. Dans les métaux de cette seconde catégorie, deux
autres types de recristallisation ont été identifiés: la recristallisation
dynamique géométrique (produite par I'évolution des joints de grains initiaux)
et la recristallisation dynamique continue (transformation des sous-grains en

grains).

Si le mécanisme de la recristallisation géométrique est relativement bien
connu, en particulier grice aux travaux de McQueen, le mécanisme de la
recristallisation continue l'est beaucoup moins, et son existencg méme est
parfois contestée. C'est pourquoi, la présente thése sera principalement
consacrée a I'étude de ce mécanisme. La recristallisation continue présente en
outre un intérét industriel potentiel. Elle permet en effet I'obtention de grains
trés fins et équiaxes, sans I'emploi d'éléments d'addition. Une telle structure est
souhaitable afin, par exemple, d'augmenter la limite d'élasticité et dans certains

cas de favoriser une déformation superplastique ultérieure.

Trois nuances d'aluminium & ['état polycristallin ont été sélectionnées
pour cette €tude : un aluminium pur (1199), un aluminium de pureté

commerciale (1200) ainsi qu'un alliage Al-Mg (5052). Des éprouvettes
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monocristallines d'aluminium pur ont également été utilisées, notamment pour
confirmer que des sous-joints peuvent réellement se transformer en joints. Les
éprouvettes ont été déformées par compression uniaxiale & chaud (quelgues
essais de torsion ont également été réalisés en complément), puis étudies 2
différents stades de déformation, principalement par diffraction des rayons X,
microscopie optique et diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD). Les
mécanismes élémentaires de la recristallisation continue, tels que I'on peut les
imaginer a partir des données expérimentales, sont ensuite combinés au sein
d'un modéle visant 3 reproduire les principaux changements microstructuraux

caractéristiques de ce mode de recristallisation.

L'exposé des travaux commence par une synthése bibliographique
(chapitre I). Sur la base de travaux concernant principalement I'aluminium et
ses alliages, les trois types de recristallisation dynamique sont tout d'abord
définis et caractérisés. Les différentes relations établies entre la contrainte
d'écoulement, les paramétres de la déformation et les paramétres
microstructuraux sont ensuite énumérées et discutées.

La démarche expérimentale est présentée au chapitre II. En fonction des
enseignements tirés de l'étude bibliographique, les objectifs de I'étude sont
définis et le choix des matériaux et des techniques expérimentales est justifié.
Les_résultats expérimentaux sont exposés dans les trois chapitres suivants :

- le chapitre 11l est consacré aux résultats rhéolo‘gigues,

- le chapitre VI aux textures de compression (texture globale, lignes de
glissement, simulation numérique),

- le chapitre V & I'étude de la microstructure (évolution morphologique et
évolution des désorientations).

Finalement, une modélisation de la recristallisation continue est proposée dans

le chapitre VI.



CHAPITRE I

'SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

Dans ur premier temps, les mécanismes des différents types de
recristallisation dynamique (discontinue, comtinme et géoméirigme) sont
étudiés en imsistamt tout particuliérement sar leur importance lors de la

déformatior 3 chaud de aluminium et de ses alliages.

Dans un deuxiéme temps, on s’imtéressera aux relations entre Ia
contrainte d’écoulement, les conditions de déformation et les principanz
paramétres microstrucinraux (densité de dislocations, taille des grains et

des sous-grains, désorientation des pareis).






Chapitre 1 «3- Synthése bibliographique

L'une des caractéristiques de l'aluminium est sa grande capacité de
restauration dynamique [1]. Cette propriété est liée & une trés forte énergie de
défaut d’empilement (EDE), voisine de 170 mJ/m2, qui facilite le glissement
dévié et la montée des dislocations. On considére généralement que la
restauration dynamique est suffisamment active pour éliminer, en grande partie,
les dislocations produites par la déformation et empécher ainsi toute

recristallisation dynamique.

Cependant, de nombreux auteurs ont affirmé avoir mis en évidence la
présence de grains recristallisés dynamiquement dans I’aluminium. Il semblerait
que la recristallisation dynamique discontinue (RDD), qui opére par
germination et croissance de nouveaux grains, reste exceptiomnelle. En
revanche, deux autres types de recristallisation ont été mis en évidence. Tout
d’abord la recristallisation dynamique continue (RDC), qui se produit par une
accumulation de dislocations dans les sous-joints. Les sous-grains se
désorientent alors progressivement les uns par rapport aux autres jusqu’a
devenir de véritables grains. Ensuite, la recristallisation dynamique
géométrigue (RDG). Dans ce cas, ce sont les joints de grains initiaux qui en
s’étirant au cours de la déformation entourent un nombre croissant de sous-
grains. Ces trois mécanismes sont étudiés en détail ci-dessous, ’accent étant

mis tout particuliérement sur I’aluminium et ses alliages.

Il est & noter que certains auteurs limitent le terme de recristallisation
aux mécanismes impliquant la migration de parois & forte désorientation. Seul
la RDD, qui est aussi le premier type de recristallisation 3 avoir été identifié,
vérifie ce critére. Par la suite, d’autres mécanismes aboutissant eux aussi 3 la
formation de nouveaux grains ont été mis en évidence. Dans la mesure ol ces
trois types de recristallisation conduisent & des microstructures trés voisines, &
tel point qu’il est bien parfois délicat, voire impossible, d’attribuer la
formation des nouveaux grains 3 I’un ou & P’autre, une définition plus large

peut €tre adoptée. Ainsi Guillopé et Poirier [2] la définissent comme "un
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processus a 1'état solide conduisant 3 la formation d’une structure de nouveaux
grains (généralement différents des anciens) lors de la mise en forme des

solides cristallins”.

i.1.1 - LA RECRISTALLISATION DYNAMIQUE DISCONTINUE

Ce mécanisme, trés courant dans tous les métaux 3 EDE faible ou
moyenne (=10-50 mJ/m?2) tels que le cuivre, le fer v et les aciers austénitiques,
est rarement observé dans les métaux & forte EDE (> 100 mJ/m?) tels que
I’aluminium, le fer o, les aciers ferritiques et le titane B.

La présence de grains formés par ce mécanisme a cependant été rapportée par
plusieurs auteurs dans différents types d’aluminium : [3,4] (Al 99,9%), [5] (Al
pur + 0,4 2 5%Mg), [6] (Al 99,5 2 99,999%). Toutefois, il parait plus plausible
d’expliquer la formation de ces grains par d’autres types de recristallisation
dynamique, voire méme statique [7]. La RDD semble néanmoins opérer dans

deux cas bien précis: D'aluminium ultra pur (= 99,999%) et les alliages

contenant de grosses particules (> 1pum) de seconde phase.

I.1.1.1 RDD dans Paluminiam ultra pur

Dans une série d’articles [8-12], Yamagata présente les résultats d’essais
de compression uniaxiale de mono et polycristaux 2 gros grains (=3 mm)
d’aluminium 99,999%. Les courbes contrainte;déformation obtenues présentent
de fortes oscillations (fig. I.1) typiques de la RDD, quoique beaucoup plus
irréguliéres.
Les micrographies obtenues aprés oxydation anodique révélent la présence de
nouveaux grains qui semblent généralement dépourvus de toute sous-structure.
Il n’est alors pas exclu qu'ils se soient formés aprés déformation, d’autant plus
qu’un aluminium aussi pur recristallise statiquement méme 3 température

ambiante. Un cas fait cependant exception : une micrographie (fig. 1.2) montre
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Figure I.1 : Courbe contrainte-déformation d’un monocristal d'aluminium ultra
pur. Le triangle stéréographique indigue I’axe de compression ; T = 260°C,

o = 1,67x104 51 [11].

Figure I.2: Nouveaux grains contenant une sous-structure dans une

éprouvette initialement monocristalline trempée 5s aprés ’arrét de la

déformation ; T = 350°C, €, = 1,11x10-3 s"1, ¢ = 0,7 [10].
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clairement la présence de plusieurs grains possédant une sous-structure dans
une éprouvette initialement monocristalline.

En revanche, Yamagata n’observe aucun signe de RDD lors de la déformation
dans des conditions identiques d’un Al 99,99%. Il en conclut donc que
Paluminium peut recristalliser dynamiquement lorsque sa pureté atteint ou
dépasse 99,999%.

Ces résultats sont contestés par McQueen et al. [13]. D’aprés ces
auteurs, si la RDD était le véritable mécanisme, on devrait observer une courbe
contrainte-déformation & simple maximum et non 2 maxima multiples (cf. Sakai
et Jonas [14]). La taille de grains initiale trés importante des polycristaux
conduit en effet 4 un fort raffinement de la microstructure.

Ils suggérent que ces oscillations peuvent étre dues 3 un glissement irrégulier
aux joints de grains accompagné d’une migration irréguliére, ou 3 wune
croissance de grain dynamique. Ces deux mécanismes sont connus pour
provoquer de brusques accélérations de la vitesse de déformation lors des
essais de fluage. Si, tout comme la RDD, ils impliquent la migration de parois
3 forte désorientation, ils en différent par 1’absence de germination de
neuveaux grains.

Il est & noter que ces objections ne sont valables que si des joints de grains
sont présents initialement et ne s’appliquent donc pas aux monocristaux. De
plus, il n’est pas incomcevable qu’une décroissance de la taille de grain
s’accompagne d’oscillations de la contrainte. Le raisonnement de Sakai et
Jonas considére em effet un matériau constitué d'un trés grand nombre de
grains, pour lequel la contrainte est insensible aux événements locaux. Or les
éprouvettes de Yamagata n’en contiennent qu’un faible nombre, ce qui ne
permet pas d’obtenir un effet de moyenne. Cela peut aussi expliquer 1’aspect

trés irrégulier des oscillations.

Il existe donc de fortes présomptions pour que la RDD opére dans
Paluminium ultra pur. La trés haute pureté produit deux effets antagonistes.
D’une part, elle favorise la RDD en augmentant considérablement la mobilité
des sous-joints et des joints. D’autre part, elle a un effet néfaste car la

restauration trés efficace prévient ’accumulation des dislocations et diminue



Chapitre 1 =7 Synthése bibliographique

fortement la force motrice. Les travaux de Yamagata semblent indiquer que
I’effet bénéfique I’emporte.

Il serait cependant nécessaire de confirmer ces résultats, d’autant plus que
Dadson et Doherty [15] n’ont observé aucune manifestation de RDD lors de la
compression uniaxiale d’un Al 99,9999%. Il en est de méme pour Kassner et
McMahon [16,17] qui ont étudié des mono et polycristaux d’Al 99,999%
déformés en torsion. Ravichandra et Prasad [6] n’ont détecté aucune
oscillation de la contrainte lors de la compression d’un Al 99,999%. Dans ces
trois cas, les conditions expérimentales étaient pourtant proches de celles de

Yamagata.

[.1.1.Z - RDD dans les alliages d’aluminium contenant de grosses particales

La germination stimulée par les particules (Particle Stimulated
Nucleation - PSN), trés répandue en recristallisation statique, peut aussi se
produire en dynamique, par exemple dans du cuivre contenant des particules de

8i0, et GeO, de plusieurs microns [18,19]. Sa présence dans les alliages

d’aluminium est cependant moins fréquemment attestée.

Quelques études ont été effectuées sur des alliages Al-Mg-Mn de pureté

commerciale. Ces alliages contiennent généralement une distribution bimodale

de particules (principalement Alg(Mn,Fe)). Les petites particules (=0,1 pm)

sont réputées inhiber la recristallisation car, en les épinglant, elles ralentissent
le mouvement des parois. En revanche, les grosses particules (> 1 pm), qui
creent localement des zomes trés déformées, stimumlent la germination.
L’addition de magnésium est indispensable car cet élément limite la
restauration en ségrégeant sur les dislocations.

Pour un alliage Al-5Mg-0,8Mn déformé par extrusion [20], la présence de
petits grains recristallisés dynamiquement & proximité des grosses particules
est attestée. Néanmoins, cette recristallisation reste trés limitée, que ce soit
par le faible nombre de grains observés que par la taille de ces derniers (proche

de celle des sous-grains). McQueen et al. [21] font état d’une recristallisation
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compléte lors de la torsion du méme alliage. On peut cependant pemser que
celle-ci n’est pas le fruit d’une RDD mais plutét d’une RDG. Une étude plus
récente [22] conforte cette hypothése.

Castro-Fernandez et Sellars [23] ont modifié la répartition des tailles des
particules d’un alliage Al-1Mg-1Mn par un traitement thermique permettant de
faire grossir toutes les particules au-deld de 1 um. Le matérian contenant une
distribution bimodale ne présente aucun signe de recristallisation dynamique.
En revanche, le matériau & grosses particules révéle la présence de grains
recristallisés. Mais 12 encore le volume recristallisé est trés faible et les plus

gros grains ne dépassent pas 10 um (fig. 1.3).

Si la RDD n’est pas complétement éliminée par la forte capacité de
restauration de P’aluminium, elle reste trés marginale. L’addition d’éléments
d’alliage qui limitent la restauration (diminution de I’EDE, ancrage des
dislocations) et favorisent la germination (PSN) ne permet d’obtenir qu’une
RDD trés limitée : le nombre de germes reste faible et leur croissance est

quasiment nulle.

Figure L.3 : Microstructure d’un échantillon d'alliage Al-1Mg-1Mn déformé en
compression plane de 0,33 4 480°C et 5 s-1 puis trempé 1 s aprés ’arrét de la

déformation. Les fléches indiquent des nouveaux grains formés par PSN [23].
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[.1.2 - LA RECRISTALLISATION DYNAMIQUE CONTINUE

Selon certains auteurs [2,25-27], elle résulte de 1’accumulation de
dislocations dans les sous-joints. Ces derniers voiemt leur désorientation
augmenter progressivement. Lorsqu'elle atteint une valeur critique de I’ordre
de 15°, les sous-joints se transforment en joints.

La distinction entre sous-joint et joint est liée & leur nature physique. Les
sous-joints sont constitués d’une a trois familles de dislocations [24]. Lorsque
les coeurs des dislocations sont tangents, on atteint une désorientation
maximale d’environ 15°. Au-deld, la paroi ne peut plus étre décrite en terme de
dislocations et I'on parle d’un joint.

Ce type de recristallisation, qui est I’aboutissement d’une restauration trés
avancée, a été observé dans un certain nombre de métaux & forte EDE. Sa

capacité & produire une structure & grains trés fins et équiaxes a été mise 3

profit pour améliorer le comportement superplastique de certains alliages.

1.1.2.1 - RDC daps Paluminium de pureté commerciale

Les principaux travaux ont été effectués par Perdrix et al. [25-27] sur un
aluminium 1050 (99,5%) déformé par torsion. Les résultats les plus
significatifs sont résumés par la figure 1.4. L’état faiblement déformé
(g = 0,85, fig. 1.4.a) est caractéristique d’ume structure restaurée. On
distingue deux grains subdivisés en sous-grains. La figure de pbles indique que
ces sous-grains ont gardé une orientation trés voisine de celle du gﬁ'ain dont ils
sont issus. De méme, les sous-joints et les joints sont nettement séparés sur
P’histogramme des désorientations.

L’état fortement déformé (€ = 40, fig. [.4.b) est en revanche caractéristique
d’une structure partiellement recristallisée. Un certain nombre de sous-joints
se sont transformés en joints et ’on note la présence de cristaux entourés 3 la
fois de joints et de sous-joints. Il n’est plus possible de distinguer les grains
initiaux, ce qui est confirmé par la figure de pbles. Les sous-grains ont en effet
fortement tourné et leurs pdles ne sont plus regroupés autour des orientations

des grains initiaux. Les désorientations sont désormais distribuées de fagon
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continue entre 0° et 63°. Il est & noter que cette structure est trés stable vis-a-
vis d’un maintien en température aprés déformation : aucune recristallisation

statique n’est observée aprés une heure de maintien 3 400°C [271.

Tous ces résultats, qui tendent 4 montrer que les sous-grains se sont
progressivement désorientés les uns par rapport aux autres, sont en accord
avec le mécanisme supposé de RDC. Ils sont cependant contestés par un
certain nombre d’auteurs [16,17,28] qui pensent que la RDG & elle seule
permet d’expliquer tous les changements microstructuraux observés.

Il est certes indéniable que la RDG opére dés que des polycristaux sont
fortement déformés (et si les joints ne migrent pas trop rapidement). Si elle
peut expliquer le nombre croissant de joints observé, elle ne suffit en revanche
pas pour expliquer I’étalement des pbles et la distribution continue des
désorientations (cf. I.1.5). Il semble donc plus raisonnable de penser que la

RDC et la RDG ont agi simultanément.

1.1.2.2 - RDC dans d’autres métaux & forte EDE (aciers ferritigues, titane B)

Des observations analogues 3 celles de Perdrix et al. ont également été
faites sur des aciers ferritiques déformés par torsion. Lombry et al. [29] ont
constaté I’apparition de nouveaux cristaux pour des taux de déformation
modérés (¢ = 2). Ces derniers se forment en priorité le long des joints de grains
et atteignent des désorientations de I’ordre de 10° (fig. 1.5). Il n’est alors pas
exclu qu’une déformation plus importante conduise 2 la formation de véritables
grains.

De grandes déformations ont été atteintes par Schmidt et al. [30]. La
désorientation moyenne des "sous-joints" passe de 5° pour e =1 & 15° pour
€ =15 (fig. 1.6). Un certain nombre de "sous-joints” sont en fait de véritables

joints.
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Figure 1.5 : Désorientations des cristaux dans un acier ferritique & 23% Cr
déformé par torsion de 2,7 2 1050°C et 3,6 s-1 [29].

Y,
O
!

MISORIENTATION

SUBGRAIN
ANGLE (8°)
o
t

] 3 L] i i 3

3 H
O 2 4 6 8 10 12 14 16 18
TRUE STRAIN

Figure 1.6 : Evolution de la désorientation moyenne des "sous-grains" avec la

déformation dans un acier 4 26%Cr-1%Mo ; T = 700°C, & = 6x10-3 s-1 [30].
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Figure L7 : Evolution de la microstructure d’un alliage Ti6246 avec la

déformation ; torsion, T = 1050°C, £ = 0,05 s-1 [34].
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La phase B des alliages de titane a fait récemment 1’objet de nombreuses
études. Chaussy et al. [31-33] omt suivi 1’évolution ‘microstructurale de
l’aﬁiage B-Cez lors d’essais de compression; Audrerie [34] a étudié le
comportement de plusieurs alliages dans le domaine B (B-Cez, TA6V, Ti6246)
en torsion (voir aussi Chaze et Montheillet [35]).

Il ressort de ces études que de nouveaux grains apparaissent tout d’abord aux
joints des anciens grains puis emvahissent tout le matériau (fig. 1.7). La taille
des nouveaux grains est proche de celle des sous-grains (une 2 deux fois plus
grande) et ils semblent provenir d’une désorientation progressive de ces

derniers.

Que ce soit dans le cas des aciers ferritiques ou dans celui des alliages
de titane B, la recristallisation est d’autant plus rapide que la vitesse de
déformation est faible et la température élevée. Les résultats expérimentaux
donnent & penser que cette recristallisation est de type continu. Cependant, les
structures recristallisent statiquement assez facilement, ce qui est plutét une
caractéristique de la RDD (cf. 1.1.5).

1.1.2.3 - RDC dans les alliages d’alaminium superplastigues

Les alliages superplastiques sont souvent obtenus par des traitements
thermomécaniques qui, gréce 3 ume recristallisation statique discontinue bien
contrdlée, aboutissent i la formation d’une structure & petits grains (=10 pm).
La traction, pour é&tre superplastique, est généralement effectuée 3 faible
vitesse et haute température (0,9 Tp).

Une des caractéristiques de la RDC est la formation de grains trés fins et
¢quiaxes. Cette propriété a récemment été mise & profit pour améliorer le
comportement superplastique de certains alliages d’aluminium. Dans ce cas, la
structure & grains fins n’est pas présente avant la déformation mais se forme au

début de celle-ci.
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Figure 1.8 : Résultats de la traction 2 300°C d’un alliage Al-10Mg-0,1Zr. a)
Variation-de I’élongation avec la vitesse de déformation montrant un pic de
ductilité & 6,7x10-3 s-! ; b) Courbes contrainte-vitesse de déformation (dont les
pentes donnent le coefficient de sensibilité & la vitesse m) & différents taux de

déformation [44].
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Deux catégories d’alliages sont concernées. La premiére comprend les
alliages Al-Zr : Al-6Cu-0,4Zr (Supral) [36-38], Al-4Cu-0,3Zr [39], Al-0,9Mn-
0,4Zr [38,40], Al-0,25Zr-0,181 [39,41], etc. La deuxiéme catégorie, &tudiée
par McNelley et al., est constituée des alliages Al-10Mg-0,5Mn [42,43] et Al-
10Mg-0,1Zr [44,45].

Ces alliages subissent généralement un laminage 3 froid (Al-Zr) ou 2 tiéde (Al-
10Mg) avant la déformation superplastique. Cette derniére est effectuée 2 des
températures de 300°C (Al-10Mg) ou 400-500°C (Al-Zr) et des vitesses de
déformation proches de 10-3 sl. Dans ces conditions, le coefficient de
sensibilité a la vitesse peut dépasser 0,45. Bricknell et Edington [36,37] ont
observé des €longations de plus 1000% pour le Supral, McNelley et al. [42-44]
des élongations supérieures & 400% (fig. 1.8).

La microstructure juste avant la déformation superplastique (en tenant compte
de la montée en température avant I’essai) est constituée de sous-grains trés

fins (1-2 pm), dont la désorientation atteint au maximum 7°. De plus, une trés
fine dispersion de particules (Al;Zr, (AlgMgs)B ou AlgMn selon Palliage) est

présente. Ces petites particules (0,01-0,5 um) sont essentielles & la réalisation
de la déformation superplastique car ce sont elles qui limitent fortement la
croissance des grains. |

Cette structure n’évolue pratiquement pas au cours d’un maintien de plusieurs
heures a 400°C. En revanche, on observe une augmentation rapide de la
désorientation des sous-grains qui s’accompagne d’une croissance modérée de
leur taille dés le début de la traction & chaud. On obtient ainsi rapidement une
structure superplastique & grains trés fins et équiaxes.

Le domaine de vitesse favorable 3 la superplasticité est trés limité. Une vitesse
de déformation plus faible conduit 3 une taille de grains trop grosse, tandis que

des vitesses plus élevées ne laissent pas le temps 4 la RDC d’opérer.

Dans de nombreux cas, la RDC permet d’augmenter la vitesse de
déformation et de diminuer la température du domaine superplastique. La
cavitation, qui est observée lors de déformations superplastiques classiques &
trés haute température, est pratiquement supprimée. La tenue en service d’un

tel matériau est donc fortement améliorée.
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1.1.3 - LA RECRISTALLISATION DYNAMIQUE GEOMETRIQUE

Ce mécanisme de recristallisation a été décrit pour la premiére fois en
1985 par McQueen et al. [46] dans le cas de P’aluminium de pureté
commerciale déformé en torsion. Depuis, des observations similaires ont
également été effectuées sur des alliages d'aluminium (Al-Mg [47,48], Al-Mg-
Mn [49]).
Au cours de la déformation, les grains initiaux s’allongent (traction, torsion)
ou s’aplatissent (compression). Il en résulte une forte augmentation de la
surface des joints de grains initiaux, d’autant plus importante que la présence
des sous-grains provoque des ondulations (fig. 1.9). Par conséquent, un nombre
croissant de sous-grains sont adjacents & ces joints et possédent au moins une
facette a forte désorientation.
Lorsque I’épaisseur des grains initiaux est réduite 3 environ deux fois la taille
des sous-grains, certains grains subissent un pincement et se fragmentent ; les
joints concernés entrent en contact et s’annihilent (fig. I.10). A partir de cette
déformation critique, la surface de joints de grains initiaux reste constante ;
entre le tiers et la moitié des parois des "sous-grains" sont alors constituées de

joints de grains initiaux [16,17,28,46-48].

Dans le cas des alliages, un second mécanisme qui se superpose au
premier a été mis en évidence plus récemment [22,49»51]. Alors que dans
I"aluminium pur chaque ondulation du joint contient généralement un seul sous-
grain, dans un alliage Al-5Mg une ondulation peut en contenir 5 ou 6. Cette
différence s’explique par le fait que la formation des sous-grains est plus lente
dans les alliages Al-Mg ; les premiers sous-joints gui apparaissent sont plus
espacés que ceux observés en régime stationnaire. Néanmoins, ce sont eux qui
déterminent ’amplitude des ondulations [52]. Ces ondulations t{rés prononcées
sont alors plus enclines & se séparer du gros grain initial et 3 former de
nouveaux petits grains (figs. .10 et 1.11).

Ce mécanisme est différent de la migration des joints induite par la déformation
(Strain Induced Boundary Migration - SIBM) pour plusieurs raisons. D’une
part, la SIBM se produit lorsqu’il y a une différence d’énergie élastique

stockée de part et d’autre de la parci. Dans le cas de la RDG, on peut penser
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grain fortement déformé

Figure 1.9 : Elongation et ondulation des joints de grains initiaux avec la

déformation [28].

Figure I.10 : Schéma montrant a) le pincement des joints de grains initiaux
quand I"épaisseur du grain se rapproche d’environ deux fois la taille des sous-
grains et b) le détachement de certaines protubérances qui forment de petits

grains [49].

Figure I.11 : Micrographie d’un alliage Al-5Mg montrant différents degrés

d’ondulation (a,b) jusqu’au détachement du grain initial (¢) [22].
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que- cette différence d’énergie est pratiquement nulle. D’autre part, la SIBM
est un mécanisme de formation des germes de la RDD. Les nouveaux grains
formés par RDG ne peuvent pas étre considérés comme des germes car ils ne

croissent jamais.

1.1.4 - CAS PARTICULIER DES MATERIAUX NON-METALLIQUES

La RDD et la RDC (appelées respectivement recristallisation de
migration et recristallisation de rotation par les géologues) sont couramment
observées dans de nombreux minéraux tels que la calcite, le quartz, NaCl,
I’olivine [53], ou dans la glace [54]. Ces matériaux peuvent é&tre déformés
naturellement (dans la crofite terrestre et les glaciers) ou en laboratoire.

Par rapport aux métaux, la recristallisation dans les matériaux non-métalliques
présente quelques originalités. En particulier, selon la température et le niveaun
de contrainte appliquée, ceux-ci recristallisent aussi bien par migration que par
rotation. Lorsque la température ou la contrainte augmente, on passe de la
RDC a la RDD. Une diminution de pureté du matériau entraine une translation
de la frontiére entre RDD et RDC vers des températures plus élevées
(fig. 1.12). ‘

La taille des grains obtenus par RDC est légérement supérieure 3 celle des
sous-grains, mais bien inférieure & celle des grains formés par RDD (fig. 1.13).
Ces deux types de recristallisation sont liés 3 deux régimes de migration des
joints. La RDC correspond & un régime de migration lente, la RDD 2 un régime

de migration rapide (libération de I’atmosphére créée par les impuretés).
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I.1.5 - CRITERES DISTINCTIFS DE LA RDD, LA RDC ET LA RDG

Du point de vue des processus mis en jeu, la RDD se distingue des deux
autres mécanismes par une migration des joints de grains rapide et sur de
longues distances, cette migration éliminant complétement 1’ancienne structure
écrouie. Dans le cas de la RDC et de la RDG, les parois des nouveaux grains
peuvent aussi migrer, mais elles le font plus lentement et sur de trés courtes
distances. Cette migration a pour principal effet de maintenir les grains
équiaxes au cours de la déformation.

La RDD et la RDC nécessitent la formation de nouveaux joints de grains, en
revanche, dans le cas de la RDG, ce sont d’anciens joints de grains qui

entourent les nouveaux grains.

Méme si les différences entre ces trois mécanismes de recristallisation
peuvent paraitre claires, dans la pratique il est bien souvent difficile de
déterminer l’origine de la recristallisation observée. Un certain nombre de
critéres peuvent &tre utilisés dans ce but. Ils ne permettent pas toujours de
trancher, d’autant plus que certains matériaux (Ti B et aciers ferritiques par
exemple) présentent simultanément des caractéristiques typiques de différentes

recristallisations.

a) L’énergie de défaut d’empilement

A priori, les matériaux & EDE faible ou moyenne devraient recristalliser
de fagcon discontinue, la RDC et la RDG étant réservées aux matériaux i forte
EDE. La distinction n’est cependant pas aussi nette. D’autres facteurs tels que
les conditions de déformation, la présence de solutés et de précipités
interviennent. De plus, ’EDE est une grandeur difficilement mesurable, surtout

a haute température.
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b) L’allure des courbes contrainte-déformation

Les courbes & simple maximum ou & maxima multiples sont
caractéristiques de la RDD. La RDC et la RDG présentent en revanche des
courbes contrainte-déformation typiques de la restauration (augmentation de la
contrainte jusqu’a un palier stationnaire).

Il faut cependant étre trés prudent car la décroissance de la contrainte peut
aussi étre due a3 un échauffement adiabatique (surtout sensible pour € 2 1 s°1),
ou 3 la formation d’une texture & facteur de Taylor faible (la décroissance est
alors moins rapide que dans le cas de la RDD). De plus, le pic trés accentué

observé au chargement de certains alliages (Ti B, Al-Mg) est di a 1’ancrage

initial des dislocations par des atomes de soluté.

¢) L’énergie d’activation appareate

La RDC et la RDG ont une énergie d’activation apparente proche de
I’énergie d’autodiffusion, alors que celle de la RDD est parfois nettement
supérieure. Cette augmentation pourrait étre liée a un effet de type
"mésomécanique” (comportement d'un mélange de grains écrouis et

recristallisés) [55].

d) Le rapport taille des nouveaunx grains / taille des sous-grains

La RDD implique la croissance de germes qui sont supposés de taille
comparable 4 celle des sous-grains. Les grains formés par RDD sont donc
généralement beaucoup plus gros que les sous-grains ; un rapport 10 [56] ou
20 [19] est souvent cité (cf. également fig. 1.13).

Dans le cas de la RDC, les nouveaux grains sont d'anciens sous-grains qui,
dans certains cas, ont légérement grossi. En conséquence, ces grains sont de
une a deux fois plus gros que les sous-grains.

De méme, la taille des grains formés par RDG est égale 2 celle des sous-joints
pour ’aluminium pur et Iégérement supérieure pour les alliages (2,‘5 fois pour
un alliage Al-5Mg) [49,51].
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e) Le rapport épaisseur des anciens grains / taille des sous-grains

En I’absence de RDD, ce critére permet de déterminer 1’avancement de la
RDG. Si I’épaisseur des grains initiaux est inférieure 3 deux fois la taille des

sous-grains, la déformation critique de la RDG est atteinte.

f) L’évolution de la désorientation des parois

Dans le cas de la RDD et de la RDG, on observe deux populations de
parois bien distinctes : des sous-joints & trés faible désorientation (8 <3°) et
des joints de grains a4 forte désorientation (9 > 15°). Les histogrammes de
désorientation présentent donc une distribution bimodale ; les fractions de
sous-joints et de joints évoluent avec la déformation. Dans le cas de la RDD,
les fractions de sous-joints et de joints peuvent osciller en fonction des vagues
d’écrouissage et de recristallisation. La RDG s’accompagne quant 2 elle d’une
augmentation monotone de la fraction des joints avec la déformation
(fig. 1.14a).

Dans le cas de la RDC, I’augmentation de la désorientation des sous-joints et
leur transformation en joints provoque un glissement des faibles angles vers
des valeurs moyennes (15-30°). Cela conduit & une distribution uniforme des

désorientations (fig. 1.14b).

g) La stabilité de Ia structare lors d’un maintien en température

Les structures obtenues par RDD donnent lieu 3 une recristallisation
post-dynamique si 1’éprouvette n’est pas trempée immédiatement aprés
déformation. En revanche, les structures formées par RDC et RDG sont

réputées beaucoup plus stables vis-a-vis de maintiens en température [27].
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Figure 1.14 : Evolution schématique des histogrammes de désorientation
avec la déformation. a) Recristallisations dynamiques discontinue et

géométrique ; b) Recristallisation dynamique continue.
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h) Les figures de pdles locales

Elles permettent de savoir si les sous-grains issus d'un méme grain ont
des orientations voisines (RDG), ou s'ils ont fortement tourné les uns par

rapport aux autres (RDC).

i) La texture globale

Les textures de restauration dynamique (mécanisme prépondérant dans la »
RDC et la RDG) sont généralement trés accentuées, alors que les textures de
recristallisation dynamique (RDD) semblent beaucoup plus faibles [57] (et sont

également moins bien connues).
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L2 -EVOLUTION DE LA CONTRAINTE D'ECOULEMENT ET DES
MICROSTRUCTURES DE DEFORMATION : CHAUD

I.2.1- EXPRESSIONS DE LA CONTRAINTE EN FONCTION DES
CONDITIONS DE DEFORMATION

En régime stationnaire, la contrainte d'écoulement peut étre reliée a la

température et 4 la vitesse de déformation par la loi de Sellars et Tegart [58] :

A p_( Q )
¢=A (sinhoc) exp\ =T )" .1

Dans de nombreux cas, la contrainte est suffisamment faible pour justifier

I'approximation sinh a6 = 06, et la relation 1.1 peut alors s'écrire :

o=Kie 3“9)=sz, 1.2
xp( RT (1.2)
(loi puissance ou pseudoplastique)
avec Z=£exp Q . (1.3)

RT

m : coefficient de sensibilité a la vitesse (m = 1/p)

Q : énergie d'activation apparente

R : constante des gaz parfaits (8,314 kJ mol-! K-1)

T : température en K

Z : paramétre de Zener-Hollomon (traduit I'équivalence entre vitesse de

déformation et température)

Aux faibles déformations, la formulation empirique

G=K'snémexp(919) (1.4)
RT

est parfois utilisée. Elle présente 1'inconvénient majeur de ne pas se raccorder a

I'équation 1.2 au régime stationnaire (grandes déformations), contrairement 2

d'autres formulations issues de modé&les physiques (cf. 1.2.4).
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11.2.2 - LES PRINCIPAUX PARAMETRES MICROSTRUCTURAUX

Les principaux parameétres qui caractérisent la microstructure d'un

matériau déformé & chaud peuvent se classer en deux catégories :

(i) Les paramétres concernant l'intérieur des sous-grains

Certains auteurs font la distinction entre les dislocations véritablement mobiles
et les autres, immobilisées par d'autres dislocations ou par des particules. Par
la suite, toutes ces dislocations seront regroupées dans un méme paramétre :

- la densité de dislocations a l'intérieur des sous-grains p;.

(ii) Les parameétres concernant les parois des sous-grains

- la taille des sous-grains D
- la désorientation des sous-joints ©

- la densité des dislocations qui constituent les sous-joints pg;

- 'espacement des dislocations dans les sous-joints d.

Ces parameétres sont reliés entre eux par les relations suivantes :

6~ [24,59] (1.5)

oo

avec b : longueur du vecteur de Burgers
Lorsque le sous-joint contient plusieurs familles de dislocations, la meilleure
approximation est obtenue en choisissant pour d la plus petite des distances

entre dislocations [50,60].

ou, en utilisant la relation 1.5 : Psi zfﬁ (1.7)

Ces deux relations ne sont valables que si le sous-joint est parfaitement
"propre” et ne contient pas de dislocations redondantes (dislocations de signes

opposés qui ne sont pas annihilées). Le coefficient ¢ est une constante
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géométrique qui, selon les auteurs, varie entre 1 et 4. En assimilant les sous-
grains a des cubes et en supposant que chaque sous-joint est constitué d'une
seule famille de dislocations, on obtient ¢ =3 [61]. Pour un sous-joint
contenant deux familles de dislocations et en assimilant D a l'intercept moyen,
Blum et al. [50,62] trouvent ¢ =4 ; c'est également la valeur avancée par
Kuhlmann-Wildsdorf et Van der Merwe [63]. D'aprés Sellars [64,65], ¢ =2
(aucune justification n'est avancée par ces auteurs). Enfin, Guyot et Raynaud

[66] indiquent pour leur part une fourchette de 1,4 4 3.

L1.2.3 RELATIONS ENTRE LA CONTRAINTE D'ECOULEMENT ET LES
PARAMETRES MICROSTRUCTURAUX

1.2.3.1 - En régime stationnaire

Sur la base de nombreuses constatations expérimentales [60,67-69]
(fig. 1.15), la contrainte d'écoulement et 1a densité de dislocations & I'intérieur
des sous-grains peuvent étre reliées par la relation :

G=0, +MaGbJE. (1.8)
oy : composante de la contrainte qui regroupe la friction du réseau, les effets
des solutés, des joints de grains, etc.

(pour T>0,5T; ©63~0 dans les métaux purs [65], 3 MPa dans
I'aluminium de pureté commerciale [69], 9 MPa pour un alliage Al-1Mg
[69], 25 MPa pour un alliage Al-1Mg-1Mn [67]),
M : facteur de Taylor,
o : constante d'interaction entre les dislocations
(Mo = 0,5-1 dans les matériaux cubiques [65,68]),

G : module de cisaillement.

Les densités p; et pg; étant proportionnelles [61], ce type d'équation s'applique

aussi bien 3 la densité de dislocations dans les sous-joints qu'a la densité totale
[61,70] (fig. 1.15).
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Il est aussi & noter que diverses estimations théoriques, basées sur des
mécanismes d'écrouissage différents (interactions a distance, empilements,
jonctions attractives, sources de Frank-Read, trainée de crans, cf. la revue de
Wiedersich dans [71]), conduisent toutes 3 une relation eatre la contrainte

interne et la densité de dislocations du type de 1'équation 1.8.

Des considérations théoriques [63] et expérimentales [2,22,25-27,
29,50,51,53,60,67,69] (figs. I.15 et 1.16) permettent également de relier la
contrainte d'écoulement 2 la taille des sous-grains :

6=6,+MBGbD ™. (1.9)
10 < MB <30 [22,60,65] (28 pour Al [22,51])

Les €équations 1.8 et 1.9 impliquent une relation de la forme :
Jp;=CD7L. (1.10)
C = 10-20 [65,67,69]
Cette relation est identique & celle proposée par Holt [72] sur des bases

théoriques.

Aux grandes déformatioms, lorsque les sous-grains se transforment
progressivement en grains (RDC ou RDG), la relation 1.9 est légérement
modifiée et devient [25-27] : ‘

c=06,+MBGHD™, (I.11)

0,5<g<1.
Cette équation est intermédiaire entre la relation 1.9 (g = 1) associée aux sous-
joints et la loi de Hall-Petch (g = 0,5) associée aux joints de grains. Pour un
aluminium de pureté commerciale fortement déformé, Perdrix et al. ont trouvé
q=0,73 (fig. I.16). Des résultats similaires ont été publiés pour d'autres

matériaux : ¢ = 0,9 pour un acier ferritique [29], q = 0,85 pour NaCl [2].
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Figure I.17 : Compression plane d'un alliage Al-1Mg-1Mn avec et sans
changement du paramétre de Zener-Hollomon Z. a) Relation entre la densité de
dislocations a l'intérieur des sous-grains et la taille des sous-grains ; b)
Relation entre la contrainte et la taille des sous-grains ; ¢) Relation entre la

contrainte et la densité de dislocations a l'intérieur des sous-grains [64].
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1.2.3.2 - En régime transitoire

Dans la mesure ol les paramétres p; et D sont couplés au régime

stationnaire (€q. 1.10), il est impossible de séparer leurs effets sur la contrainte
d'écoulement. En revanche, pendant un régime transitoire (au début d'un essai
monotone ou aprés un saut de vitesse ou de température), ces paramétres sont
découplés (fig. I.17a). Dans ces conditions, il apparait que la contrainte est
presque entiérement contrflée par la densité de dislocations 2 l'intérieur des
sous-grains, avec une faible contribution (10 a 30 %) des sous-joints
[64,65,67,73]. Les figures 1.17b,c montrent que pendant la période tramsitoire
qui suit un changement du paramétre de Zener-Hollomon, la relation 1.9 n'est

plus respectée, alors que la relation 1.8 reste en grande partie valable. Kassner

et al. [74] aboutissent aux mémes conclusions en découplant p; et D par une

combinaison de déformations a chaud et 3 froid.

Cependant, méme si les sous-joints jouent un réle moins important que les
dislocations a I'intérieur des sous-grains, les différents auteurs considérent que
les relations 1.8 et 1.9 ne sont valables qu'au régime stationnaire. Dans les

autres cas il est préférable de les remplacer par une équation qui tient compte a

la fois de p; et D, par exemple :

6=0¢+k;4fp; +k; D/ [64] (1.12a)
2 2
ou o?=0¢” +[lp;8 | +[k, D% ], [74] (1.12b)

1.2.4 - MODELES MICROSCOPIQUES DE COMPORTEMENT A CHAUD

I1 existe de nombreux modéles basés sur une loi d'évolution de la deansité
de dislocations p (la nature de ces dislocations n'est généralement pas

précisée) de la forme :

o - d% ) (1.13)
€ crouissag de restauration
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En régle générale, on admet que le terme d'écrouissage est proportionnel

. 1 . . . .
a —, A étant le libre parcours moyen des dislocations. Deux cas de figure se

bA
présentent :
(i) A ne dépend pas de p, c'est une constante fixée par la taille des grains, des

sous-grains D ou la distance entre particules. Alors :

@l = h(¢,T). (1.14a)
de € crouissag

Selon les cas, h peut dépendre de € et T (par l'intermédiaire de D) ou ne pas
en dépendre.

(ii) A dépend de p, ce sont les dislocations elles-méme qui sont le principal
obstacle & leur propre mouvement. En considérant par exemple que ces

dislocations sont disposées selon un réseau cubique (réseau de Frank), on
obtient A = ,/3/p. D'ou :
dp

=h.p. (1.14b)
de € crouissag

Dans ce cas, h est une constante géométrique qui ne dépend pas de & et T.

Le terme de restauration est souvent choisi proportionnel a pl/b, ol 1

représente la longueur de dislocation annihilée 2 chaque rencontre. La encore,
deux cas de figures se présentent :

(i) I ne dépend pas de p, cette longueur est par exemple fixée par la taille des

sous-grains.

dp =r(¢,T) p (1.152)
de restauration

(ii) 1 dépend de p, c'est par exemple le paramétre de maille du réseau de Frank

(I= .1/3/p).

dp =r.p (1.15b)

La plupart des modéles exposés ci-dessous sont basés sur la combinaison

d'une équation d'évolution de la densité de dislocations (égs. I.13-1.15) avec la
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relation 6=00Gb./p (€q. 1.8), ce qui permet, entre autres, d'évaluer I'évolution

de la contrainte avec la déformation.
a) Le modéle de Stiiwe ef Hertel [75]

dp r 2
) éP (1.16)

b
6=G{hﬂh(€8+€)] avec cs=aub(-?é)% (I.17n

Le terme de restauration de 'équation 1.16 se justifie en considérant que la
probabilité d'annihilation des dislocations est proportionnelle & leur probabilité

de rencontre deux 3 deux.

b) Le modéle de Kocks et Mecking [68,76,77]

d
—=bJp-p (1.18)

6 = o, - (6,~Gp) exp(—-%s) avec o, = aGb% (1.19)

Le paramétre h est une constante athermique alors que r dépend fortement de

I'activation thermique. Ce modéle semblent plutdt adapté aux déformations a
basses températures (0,1 < T/T¢<0,5). Il permet en outre de retrouver la loi

empirique de Voce (éq. 1.19).

¢) Le modéle de Roberts [78]

%:h-rﬁ (1.20)

Gsln( Os )—G=P€ avec o, = Gb2 1.21)
G, —G r

Selon Roberts, le paramétre h dépend de € et T (h o 1/bD) ; le paramétre r est

une constante, r=4x107 m'l. Ces équations semblent plutét adaptées au
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comportement 2 chaud ; elles ont par exemple été testées dans le cas de
I'aluminium pur déformé entre 450 et 550°C et d'un acier ferritique déformé
entre 750 et 1150°C.

d) Le modéle de Laasraoui et Jonas [77,79]

%—E=h—rp (1.22)
2 2 2 %. _ h
G:[cs —(css -Gy )exp(—rs)] avec o = aGb - 1.23)

Ce modéle suppose que les sous-grains et les précipités jouent un rble
prépondérant par rapport i la demsité de dislocations. Cela implique que la
microstructure doit &tre bien établie, ce qui est plutdt une caractéristique de la
déformation 3 chaud.

Ces équations ont été testées par Laasraoui et Jonas dans le cas des aciers bas
carbone déformés a chaud. Ces auteurs ont constaté que les meilleurs

ajustements sont obtenus en prenant h constant et r fonction de € et T.

e) Les modéles "hybrides”

Certaines relations résultent de la combinaison de plusieurs modéles. Par
exemple, Estrin et Mecking [77] proposent une équation d'évolution de la
densité de dislocations qui regroupe l'équation du modéle de Kocks et Mecking

et celle du modéle de Laasraoui et Jonas :

d
£=h1+h2J§ —1p. (1.24)

f) Les modéles 2 plusieurs parameétres [80]

Ferron et al. [80,81] considérent que les équations 2 un parametre
permettent de décrire le comportement des matériaux déformé 3 froid, ou a
chaud mais suffisamment loin d'une perturbation (changement de vitesse ou de

température). En revanche, pour décrire le comportement lors d'un transitoire
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a haute température, deux paramétres (qui peuvent étre associés a p et D) sont

nécessaires.

dp

ds (P-po) (1.25)

[80,82]
avec h= k (D; : taille stationnaire des sous-grains)
S
. : -y
et =19+ A 5—-— (rg, A et n : constantes,
L

Dy, : coefficient d'autodiffusion)

c=aGb,/p+pG g- [80] (1.26)

S
D est supposé atteindre sa valeur stationnaire beaucoup plus rapidement que o,
c'est pourquoi, par souci de simplification, ce paramétre intervient seulement
par I'intermédiaire de sa valeur stationnaire D,. Aprés intégration, on obtient :

o=0aGb,/p, [1—Kexp(—rs)]% +BG JDE, (1.27)

S

et K:Mﬂ_
rbDq s

avec D=po+

g) Les modéles de type stochastique [83]

Les modéles déterministes exposés ci-dessus peuvent étre étendus pour
tenir compte du caractére aléatoire des processus d'immobilisation des
dislocations. Par exemple, Braasch et al. partent du modéle "hybride" d'Estrin
et Mecking puis introduisent des fluctuations autour du libre parcours moyen

des dislocations.



CHAPITRE IT

DEMARCHE EXPERIMENTALE

Les objectifs de P’étude sont tout d’abord clairement définis. En
fonction de ces objectifs, un certain nombre de matériaux et de technigues
expérimentales ont été sélectionnés. Les matériaax utilisés somt décrits,
ainsi gue la réalisation des épromvettes. Les techg&iques de déformation et
de caractérisation des textmres et microstractures somt exposées ef
analysées, les méthodes de dépounillement des résultats sont également

présentées.
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Ii.1 - OBJECTIFS DE I’ETUDE

Cette étude a consisté principalement a déformer des éprouvettes
d’aluminium par compression uniaxiale 3 chaud puis 3 observer les
microstructures obtenues au moyen de techniques permettant de caractériser la
cinétique de la RDC. Les différents essais effectués ont été choisis en fonction

d’objectifs bien précis.

Le but principal était de confirmer que de nouveaux grains peuvent se
former dams Paluminium grice 3 un mécanisme de recristallisation
dynamique continue. La principale objection faite aux travaux de Perdrix était
que les nouveaux grains observés pouvaient tout aussi bien s’étre formés par
RDG. Afin d’¢liminer complétement cette éventualité, des éprouvettes

monocristallines ont été utilisées.

Dans un second temps, nous avons cherché 3 mieux caractériser la
RDC, a la fois dans les mono et les polycristaux. La littérature fournit un
certain nombre d’indications sur les paramétres importants et les
caractéristiques des microstructures ainsi formées. Il a été montré que ces
microstructures sont trés stables vis-a-vis des maintiens en température [27].
On sait aussi que la RDC est d’autant plus rapide que la température est élevée
et la vitesse de déformation faible.

Méme s’il reste encore beaucoup i comprendre sur ’influence de la
température et de la vitesse de déformation, nous nous sommes donc intéressés

a d’autres parameétres :

- Porientation cristalline

L’influence de I’orientation sur 1’évolution microstructurale des monocristaux
a d€ja fait I’objet de nombreuses études, principalement en compression plane
[84-87], et parfois en compression uniaxiale [88-91]. Mais, contrairement a ce
qui est recherché ici, ces études n’ont jamais eu pour objet d’évaluer

I’avancement de la RDC.
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- le chemin de déformation
I1 semblerait que la RDC opére plus rapidement en compression qu’en torsion.
En effet, lors d'une étude préliminaire [92,93], les microstructures observées 3

€ = 1,2 dans un aluminium de pureté commerciale déformé par compression
sont similaires a4 celles obtenues par Perdrix & € =40 aprés torsion d'un

aluminium comparable. Comme le nombre moyen de systémes actifs par grain
est plus grand en compression qu’en torsion [94], on peut penser que
I’accumulation de dislocations est plus rapide, ce qui favorise la RDC.

1! est cependant difficile de tirer des conclusions définitives car les matériaux
utilisés et les conditions expérimentales ne sont pas exactement les mémes.
Pour confirmer ces résultats, il a été nécessaire d’effectuer quelques essais de
torsion dans des conditions strictement idenmtiques & celles des essais de

compression.

- la pureté du matériau

La composition chimique agit directement sur la capacité de restauration du
matériau : les impuretés et éléments d’alliage ont pour effet de retarder la
restauration en diminuant ’EDE (bien que difficilement mesurable, cet effet
semble assez faible dans les alliages d'aluminium) et surtout em créant des

obstacles au mouvement des dislocations (solutés et précipités).
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I1.2 - LES MATERJIAUX

[1.2.1 - CHOIX DES NUANCES D’ALUMINIUM ET DES ORIENTATIONS
CRISTALLINES

Les objectifs fixés imposaient I’utilisation de polycristaux i teneur en

aluminium différentes et de monocristaux de diverses orientations.

Les trois nuances d’aluminium polycristallins retenues sont

- un _aluminium raffiné (1199),

- un aluminium de pureté commerciale (1208), et
- un alliage Al-2.5%Mg commercial (5052).

Ces matériaux, fournis par le Centre de Recherches de Voreppe
(Aluminium Péchiney), ont été livrés sous forme de plaques brutes de laminage
a chaud. Les compositions sont données dans le tableau II.1. Il est important
de noter que les nuances retenues sont en dehors du domaine d’apparition
éventuelle de la RDD (cf. 1.1.1).

Une rapide observation des microstructures aprés oxydation anodique (cf.
I1.3.3) a confirmé que la recristallisation est compléte et, dans le cas des
nuances 1200 et du 5052, hétérogéne dans I’épaisseur : les grains sont plus

petits et plus équiaxes au niveau de la peau.

Mg Si Cr Mn Fe Cu Zn Al
11991 7 ppm |12 ppm| 1 ppm | 1 ppm |10 ppm |45 ppm| 4 ppm | 99,99%
1200} 9 ppm | 0,15% |62 ppm |82 ppm| 0,57% |59 ppm| 0,02 % | 99.2%
505212,49 %[ 0,11% | 0,2% | 0,08% { 0,30% | 0,01% _ 96,8%

Tableau IL.1 : Composition chimique des trois nuances d’aluminium étudiées

(% massique).
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Les monocristaux ont été élaborés & partir de barreaux d’Al 1199 par la
technique de solidification en nacelle horizontale (solidification orientée par un
germe monocristallin soudé au barreau). Les trois orientations retenues sont
telles que I’axe de compression est paralléle aux directions cristallographiques
<001>, <011> ou <111>. Cela permet d’étudier le comportement d’orientations
stables (<011>) et instables (<001> et <111>). En effet, lors d’un essai de
compression uniaxiale, la direction <011> a tendance 3 s’aligner avec ’axe de
compression [88-91]. De plus ’orientation <001> est la principale composante

de texture des échantillons polycristallins (cf. IV.1.1.2).

i1.2.2 - USINAGE DES EPROUVETTES

a) Les monocristaux

Ces éprouvettes somt des parallélépipédes (18x12x11,5 mm3 pour
Porientation <001> et 15x13x11,5 mm3 pour les orientations <011> et <11 1>).

La figure II.1a précise I’orientation de chacune des faces, la figure I1.1c donne

la correspondance avec le repére (AC,DT,,DT,) associé 4 chaque éprouvette.

Les barreaux monocristallins ont été découpés. par électroérosion. Ce mode
d'usinage n’entrainant qu’un écrouissage trés superficiel, les éprouvettes n’ont
pas subi de polissage mécanique ou électrolytique mais une simple attaque
chimique (réactif de Keller, cf. II.3.3). L’état de surface et 1’orientation ont
ét¢ vérifiés par diffraction en retour des rayoms X (Laue). Quelques
éprouvettes destinées & I’observation des lignes de glissement ont cependant

été polies mécaniquement (cf. I1.3.3) sur les deux faces transverses.
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Figure II.1: Schémas des éprouvettes de compression : a) les trois types
d’éprouvettes monocristallines avec I’orientation de chaque face; b) les
éprouvettes polycristallines avec le repére de la plaque laminée dont elles sont
issues ; ¢) le repére associé a chaque éprouvette (AC : axe de compression,

DT, et DT, : directions transverses 1 et 2).
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b) Les polycristanx

- Les éprouvettes de compression

Ces éprouvettes cylindriques (Ho = 15 mm, Dy= 10 mm) ont été
découpées 2 mi-épaisseur des plaques afin d’éviter la zone de peau hétérogeéne.
L’axe de compression a ¢été choisi paraliele 3 la direction de laminage
(fig.I1.1b) pour limiter les effets de la RDG. En effet, les grains initiaux étant
généralement allongés dans cette direction, la compression a pour effet de les
rendre plus équiaxes et de limiter ainsi ’augmentation de leur surface.

Il est 2 noter que la section des éprouvettes perpendiculaire 4 l'axe de
compression prend une forme elliptique aprés déformation (cf. II1.2.2) ; cette

propriété permet de repérer les axes DT, et DT,.

- Les éprouvettes de torsion

Ce type d’essai a été effectus uniquement pour l'aluminium 1200. Dans
leur partie utile, ces éprouvettes ont une longueur L = 22,2 mm pour un rayon
R = 3,175 mm (fig. I1.2). La téte filetée (a droite) se visse sur P’arbre fixe du
montage de torsion alors que 1’autre téte est entrainée en rotation. Le repére
associé 3 ces éprouvettes est constitué de deux axes : I’axe de torsion AT, qui
a été choisi paralléle a la direction de laminage, et la direction de cisaillement

DC.
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I1.3.1 - LES ESSAIS DE COMPRESSION

11.3.1.1 - Description de la machine et du montage

Ces essais, pilotés par ordinateur, ont été effectués sur une machine

servo-hydraulique Schenck (fig. I1.3) d’une capacité de 100 kN. Le programme
impose au vérin une vitesse de déplacement H=Hexp(—€) décroissante afin de

maintenir la vitesse de déformation € constante. Ce dispositif permet
d’atteindre des vitesses de 10 s-1. Deux cellules de forces sont disponibles :
une d’une capacité de 10 kN, [P’autre de 100 kN. La premiére est
particulierement utile pour les éprouvettes d’aluminium raffiné ou de pureté
commerciale.

Un four a rayonnement infra-rouge relié 2 deux thermocouples situés dans les
tas de compression assure le maintien en température. Griace & un systéme de
vases communiquants, il est possible de remplir le bas du montage d’eau en fin
d’essai ; un doigt permet alors d’y éjecter 1’échantillon pour le tremper. On

peut se référer a [95] pour une description plus compléte.

11.3.1.2 - Choix du lubrifiant

Il est nécessaire d’optimiser le lubrifiant afin de limiter les frottements
inhérents & !’essai de compression. Le frottement engendre deux effets
néfastes : d’une part, il augmente la contrainte appliquée (ce gui complique
I’étude rhéologique), d’autre part, il rend la déformation hétérogéne. Le centre
de P’éprouvette subit une déformation plus importante et il existe une zone
faiblement déformée sous les tas [96-98].

Trois lubrifiants ont €€ testés : le polytétrafluoroéthyléne (PTFE) en ruban et
des suspensions de graphite (C) et de nitrure de bore (BN). L’importance du
frottement a été estimée par la méthode de Male et Cockeroft [99]. Cette

méthode consiste & comprimer un anneau puis & mesurer la variation de son
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Figure I1.3 : Schéma du dispositif de compression uniaxiale.
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PTFE C BN
1199 0,05 0,13 0,17
1200 _ 0,10 0,17
5052 _ 0,12 -

Tableau II.2Z : Variation du coefficient de frottement de Tresca en fonction du
lubrifiant pour les trois types d’aluminium polycristallin utilisés. Les valeurs

indiquées sont des valeurs moyennes obtenues dans le domaine T = 0,7-0,8 Ty

£ =10-2-10-1 51, £ = 0,1-0,7.

diamétre intérieur. Un abaque permet alors de calculer un coefficient de

frottement. Les résultats obtenus sont résumés dans le tableau I1.2.

A la vue de ces résultats, le PTFE semble étre de loin le meilleur
lubrifiant. Il présente néanmoins deux inconvénients majeurs. D’une part, ses
propriétés se dégradent trés vite a haute température (>300°C). D’autre part,
le ruban induit par sa texture (macromolécules allongées dans la longueur du
ruban) une déformation de I’éprouvette qui n’est plus axisymétrigue.

En revanche, les suspensions de graphite et de nitrure de bore résistent bien
aux températures utilisées (247°C - 474°C) et ne présentent pas de probléme
d’anisotropie. Le graphite a été retenu car son coefficient de frottement est

inférieur & celui du nitrure de bore.

11.3.1.3 - Déroulement des essais

L’éprouvette, préalablement Ilubrifiée, est posée au centre du tas
inférieur. On fait alors descendre doucement le piston du vérin jusqu’a ce que
le tas supérieur affleure 1’éprouveite. Pour ce faire, on contréle ses
déplacements par un asservissement en force. La force imposée doit étre
suffisamment élevée pour qu’il vy ait contact mais pas trop pour ne pas
comprimer 1’éprouvette.

Une fois le four fermé et la circulation d’argon en marche, la montée en
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température peut commencer. La température de 1’essai est atteinte aprés 8 min
et est maintenue 20 min avant de lancer la compression, ce qui permet
d’homogénéiser les éprouveties. Les courbes contrainte-déformation sont
d’ailleurs beaucoup plus reproductibles que lorsque les éprouvettes sont
comprimées sans maintien.

Pendant cette phase, la dilatation thermique allonge I’éprouvette et surtout le
montage. L’asservissement en force provoque une légére remontée du piston, il
continue donc & toucher I’éprouvette sans la comprimer. Il est important de
noter la valeur de la force appliquée 4 la fin du maintien (cette force résulte en
grande partie du poids du montage et de la pression des soufflets) afin de la
soustraire 4 la charge mesurée pendant I’essai. Dans le cas de 1’aluminium
déformé & chaud, cette force n’est en effet pas négligeable par rapport a
I’effort engendré au début de la compression.

On passe d’un asservissement en force & un asservissement en déplacement

juste avant de lancer ’essai de compression. Le piston descend alors suivant
une loi exponentielle : AH=H, [l—exp(-—ét)] et remonte automatiquement 3 la fin

de I’essai. Il suffit alors de faire basculer ’échantillon dans 1’eau. La trempe

s’effectue environ une seconde aprés I’arrét de la déformation.

11.3.1.4 - Exploitation des résultats

Pendant 1’essai, le déplacement du piston AH et la force appliquée F sont
enregistrés. On en déduit facilement la valeur de la déformation et de la
contrainte :

e = -ln(1-AH/H,) (I1.1)
o = (F/8,) exp(-¢) (I1.2)

(Hy, S¢ : hauteur et section initiale de 1’éprouvette).

Les courbes contrainte-déformation n’ont pas été corrigées du
frottement. En effet, en comparant les courbes obtenues au moyen
d’éprouvettes lubrifiées au PTFE ou au graphite, on s’apergoit que le niveau de

contrainte est quasiment identique (fig. I1.4). Il semblerait que le frottement
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Figure I1.5 : Schéma du dispositif de torsion.



Chapiire 11 -48- Démarche expérimentale

ait pour principal effet de modifier le chemin d’écoulement de la matiére. On
observe en effet une remontée des flancs des éprouvettes lubrifi€es au graphite
sous les tas de compression, alors que la déformation semble uniforme dans les
éprouvettes lubrifiées au PTFE. Cette remontée de matiére limite le frottement
aux interfaces métal-outil. Il est probable que I’éprouvette compense ainsi en
partie 1’augmentation du coefficient de frottement, ce qui explique que les
niveaux de contrainte puissent rester quasiment identiques.

Ce phénomene a déja été mentionné dans la littérature. Lovato et Stout [96]
ont par exemple obtenu des courbes contrainte-déformation trés proches
(jusqu’a € = 0,5) pour toutes les conditions de lubrification qu’ils ont testées.
La relation proposée par Chen et Coyne [100], qui permet de calculer la
contrainte corrigée du frottement, surestime probablement I’influence de ce
dernier car elle suppose la déformation uniforme et ne tient pas compte des

remarques précédentes.

A partir de courbes contrainte-déformation obtenues a différentes
températures et différentes vitesses, il est possible de calculer quelques

parameétres rhéologiques tels que le coefficient de sensibilité a la vitesse

dinc
m= 11.3
dlng (IL.3)
et ’énergie d’activation apparente :
R cino
= el I1.4
Q m 9(1/T) (H-4)

(T : température en K, R = 8,314 J mol-l K-1).
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I1.3.2 - LES ESSAIS DE TORSION

[1.3.2.1 - Description de la machine et du montage

Ces essais ont €té effectués & I’Université McGill de Montréal sur une
machine servo-hydraulique MTS. Cette machine entraine en rotation un arbre
mobile. L’arbre fixe est quant 2 lui relié au capteur de couple. La partie fixe du
montage est montée sur un chariot qui se déplace parallélement 3 ’axe de
torsion (fig. I1.5).

Un four 3 rayonnement infrarouge permet d’atteindre la température de 1’essai,
celle-ci est mesurée par un thermocouple placé 3 la surface de 1’échantillon.
Les références [101,102] donnent une description plus détaillée de ce

dispositif.

11.3.2.2 - Déroulement des essais

L’éprouvette est vissée dans ’arbre fixe. Le chariot permet de faire
entrer son autre extrémité dans la fente de ’arbre mobile. En raison de
I’expansion thermique, il est nécessaire de laisser un espace d’environ 3 mm
entre I’épaulement de 1’éprouvette et ’arbre. La montée en température est
identique a celle des essais de compression, un maintien de 20 min est
également effectué avant de lancer I’essai. Une fois ce dernier terminé, le
chariot permet de sortir I’éprouvette du four et de la tremper par un jet d’eau.
Un délai de 5 2 10 s s’écoule généralement entre 1’arrét de la déformation et la

trempe.

I1.3.2.3 - Exploitation des résultats

Les résultats sont fournis sous la forme couple I - nombre de tour N -
temps t. On peut en déduire la vitesse de déformation, la déformation ainsi que

la contrainte. Les valeurs de £, £ et ¢ ne sont pas constantes dans toute
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I'éprouvette mais sont fonction de la distance r a I’axe de rotation.

Il est possible de calculer £ et € en tout point de I'éprouvette :

. 2% Iy
IL.5
=7 (I1.5)
s(r)_-?‘ﬁ-r-N (1L.6)
avec 0<r<R

(R et L : rayon et longueur utile de 1'éprouvette).

Les valeurs de € et € visées ont été calculées pour un rayon r égal 3 80% du

rayon R de ’éprouvette. Cette valeur correspond 4 peu prés a la zone observée

ultérieurement, aprés polissage des échantillons.

On peut également calculer la contrainte d’écoulement & la surface de

I’éprouvette grice a la relation de Fields et Backofen [103] :

V3r

(R)— (3+ + i) (L7
glnl
fi= 11.8
avec n SN (11.8)
olnl"
t i . ‘ 11.9
© T onmN (11.9)

Les variations de T ont été obtenues en ajustant les courbes I'-N par des
fonctions polynomiales. Des essais 3 N = 2x10-2 et 2 tr/s ont pefmis d’estimer
= 0,125 2 0,7 T, (368°C).

La valeur de la contrainte pour la vitesse de déformation et la déformation
visées peut étre estimée en supposant une relation de type pseudoplastique
entre la contrainte et la vitesse de déformation et en négligeant I'écrouissage

(cf. €q.1.4) :

oft) ()"
——-—_(R) . (11.10)

o(R)
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I1.3.3 - LE POLISSAGE ET L’ATTAQUE DES ECHANTILLONS

Le polissage mécanique s’effectue sur papier abrasif au carbure de
silicium jusqu’au grade 1000/1200, puis griace a des pates diamantées d’une
granulométrie variant de 6 um 2 % pm. Une solution de silice colloidale permet

ensuite de supprimer les fines rayures résiduelles. Cet état de surface est
suffisant pour effectuer des analyses par rayons X ou des attaques.

En revanche, un polissage électrolytique est nécessaire pour la microscopie
¢lectronique & balayage et 'EBSD. Ces techniques requiérent en effet un
excellent état de surface; il faut en particulier veiller & éliminer tout
€crouissage superficiel et 4 limiter au maximum I’oxydation de la surface. Le
polissage s’effectue pendant environ 1 min sous 20 V, P’électrolyte est une

solution d’éthanol 3 5% d’acide perchlorique maintenue 3 0°C.

Des réactifs d’attagues macroscopiques ont été utilisés pour révéler les
grains avant déformation : solution aqueuse d’acide fluorhydrique & 1% ou
réactif de Keller (plus violent). Ce dernier est une solution aqueuse contenant
5% d’acide nitrique, 4% d’acide chlorhydrique et 2% d’acide fluorhydrique.
Les échantillons destinés & étre observés en lumiére polarisée subissent une
oxydation anodique qui fait croitre une couche d’alumine épitaxique en
surface. On utilise pour cela le réactif de Barker (10% d’acide
tétrafluoroborique dans de ’eau) & température ambiante sous une tension de
30V pendant 2 & 3 min. Il est préférable d’utiliser une cathode en aluminium

raffiné.
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11.3.4 - LES MESURES DE TEXTURE GLOBALE PAR RX
11.3.4.1 - Principe et déroulement des mesures

La diffraction des RX a été utilisée pour mesurer les textures globales.
Le dispositif est constitné d'un porte-échantillon Dosophatex associé & un
diffractométre 0-20 [104]. La source de RX est fixe. Pour obtenir une figure
de podles {hkl}, on place le détecteur de facon a ce qu’il fasse un angle de
180°-26y; avec la source (O est I’angle de Bragg). Ainsi positionné, il regoit
uniquement les signaux des plans (hkl).
Les intensités sont mesurées dans toutes les directions en faisant tourner
I’échantillon autour de deux axes. L’angle y entre la normale & I’échantillon et
le plan de référence qui contient la source et le détecteur varie de 0 4 82,8° par

pas de 3,6°. A vy fixé, 1’échantillon effectue un tour complet autour de sa
normale (angle B) par pas de 3,6° (fig. I1.6).

Lorsque les rayons sont trop rasants (y proche de 90°), il n’est plus possible

de mesurer les intensités diffractées. Les figures de pOles expérimentales sont
donc incomplétes. Une description compléte de la texture peut néanmoins étre

obtenue en combinant les résultats d’au moins trois figures de pbdles.

source

Figure I1.6 : Shéma du dispositif de mesure de texture.



Chapitre IT -353- Démarche expérimentale

Méme pour une texture uniforme, 1’intensité mesurée diminue lorsque w

augmente (défocalisation). Des mesures effectuées sur une poudre d’aluminium
permettent de prendre en compte ce phénomeéne et de corriger les résultats.

Quand cela s’avére nécessaire (polycristaux 2 gros grains ou texture
hétérogeéne), il est possible d’augmenter la zone irradiée par un balayage de

I’échantillon. On passe alors d’une surface de quelques mm? 3 environ 1cm?.

11.3.4.2 - Expﬁoitatioﬁn des résultats

Pour chaque échantillon, trois & quatre figures de poles ont été mesurées
({002}, {022}, {111} et parfois {113}). Les données expérimentales ont
ensuite été traitées grice au logiciel mis au point par Van Houtte 4 I’Université
Catholique de Louvain. Un programme d’interpolation permet de transformer
les données expérimentales en données exploitables par ce logiciel. Ce dernier
a en effet été congu pour un pas de mesure de 5°, alors que les goniométres de
IEcole des Mines travaillent avec un pas de 3,6°.

Ce logiciel permet de faire tourner le repére lié 3 I’échantillon (pour corriger
des défauts de découpe ou d’alignement dans le goniomeétre, ou changer de
plan de référence), de construire des ODF (fonctions de distributions des
orientations cristallines) et des figures de péles complétes, et de calculer les
fractions volumiques des différentes composantes de la texture. Ces dernidres
sont obtenues par convolution de I’ODF expérimentale avec I’ODF modéele
correspondant a la composante recherchée. L’ODF modéle est une gaussienne,

I’écart type a été fixé a 11°.

I1.3.5 - LA MICROSCOPIE OPTIQUE

Les échantillons, aprés oxydation amodique, sont observés en lumicre
polarisée. L’aluminium, comme tous les métaux cubiques, est optiquement
isotrope. En revanche, la couche d’alumine est biréfringente, ce qui permet

d’obtenir des couleurs différentes en fonction de I’orientation des cristaux.
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Cette technique présente I’avantage de révéler a la fois les grains initiaux et les
sous-grains. Les premiers sont repérables par leurs joints (qui apparaissent
sous la forme de traits noirs alors que les sous-joints restent invisibles) et par
leur couleur. En effet, la couleur peut varier fortement d’un grain a I’autre
alors que les sous-grains d’un méme grain ont généralement des couleurs trés
voisines (cf. figs. V.12, V.14 et V.16).

En revanche, cette technique permet difficilement de distinguer un sous-grain
d’un nouveau grain car la différence de couleur n’est pas un critére assez
précis pour estimer la déscorientation. Elle n’est pas non plus appropri€ée pour
effectuer des analyses quantitatives de la taille des sous-grains. Elle est en
effet connue pour surestimer leur taille car la couche d’oxyde peut croitre sans

perturbation au travers de faibles désorientations [28,105].

[1.3.6 - LA MICROSCOPIE ELECTRONIQUE A BALAYAGE ET LES
MESURES DE TEXTURE LOCALE (EBSD)

1.3.6.1 - Principe

Les électrons rétrodiffusés permettent simultanément d'obtenir une image
de la structure et de mesurer la texture locale.‘Lorsque le faisceau balaye la
surface de I’échantillon, I’intensité rétrodiffusée par chaque grain est uniforme
et dépend de son orientation. On obtient ainsi une image en contraste cristallin
(fig. IL.7).

Le niveau de gris obtenu ne donne cependant aucune indication sur
I’orientation des cristaux : des cristaux fortement désorientés entre eux
peuvent tout a fait présenter la méme nuance ; inversement, des cristaux

d’orientation trés voisine peuvent apparaitre fortement contrastés.

La texture locale a été mesurée par la technique de microdiffraction des
électrons rétrodiffusés (EBSD). L’échantillon est incliné & 70° par rapport au
faisceau incident pour augmenter I’intensité de la rétrodiffusion (qui ’emporte

alors sur I’absorption). Dans ces conditions, il est encore possible d’obtenir
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Figure IL.7 : Images en contraste cristallin: b) méme plage que a) mais

inclinée de- 70° afin de mesurer les orientations ; d) méme plage que ¢) mais
inclinée d’environ 1°, ce qui permet de révéler un plus grand nombre de
cristaux ; &) et f) image d’un méme échantillon mais e} révéle un écrouissage
superficiel. Références des échantillons : a) et b) cf. fig. V.28, ¢) et d) cf.
fig. V.23, ¢) et ) cf. fig. V.22.
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une image de la structure, mais de qualité moindre (fig. I1.7a,b). Elle est
cependant trés utile car elle permet de positionner le faisceau sur le cristal
dont onm veut mesurer l’orientation. Le signal est recueilli sur un écran
phosphore. Chaque plan atomique donne lieu & un cbéne de diffraction trés
aplati (I’angle de Bragg est extrémement faible dans le cas de la diffraction des
€lectrons) ; les intersections de ces cbnes avec I’écran peuvent donc &tre
assimilées & des droites (bandes de Kikuchi). Des logiciels permettent alors

d’indexer le diagramme obtenu et de calculer I’orientation du cristal concerné.

Le microscope utilisé, de type Jeol-TSM-6400, est équipé d’un systéme
EBSD SINTEF. Deux logiciels d’indexation des diagrammes de Kikuchi ont été
utilisés. Tout d’abord le logiciel Channel de Schmidt [106] qui nécessite une
entrée manuelle des lignes, puis celui Krieger Lassen [107] qui indexe les

lignes automatiquement aprés analyse d’image.

1.3.6.2 - Avantages et limites - Problémes rencontrés

Pour révéler ’ensemble des cristaux de la plage étudiée, il est nécessaire
de la regarder sous des inclinaisons légérement différentes (quelques degrés).
Des cristaux de méme couleur et donc indiscernables peuvent alors apparaitre
avec des niveaux de gris différents (fig. II.7c,£). Une fois cette précaution
prise, cette technique permet d’estimer assez précisément la taille des sous-
grains.

Contrairement a la microscopie optique en lumiére polarisée, cette technique
ne permet pas de distinguer les grains initiaux grice a leur couleur. Cependant,
les parois & forte désorientation apparaissent parfois sous la forme de traits
noirs (fig. I1.7a), qui trahissent des différences de niveaux entre les grains
(enlévement de matiére préférentiel lors du polissage électrolytique). Le
contrasté entre les cristaux d’un méme grain peut varier fortement d’un grain a
I’autre, ce qui permet aussi de distinguer les grains initiaux (fig. I1.7a).

Il faut en outre veiller 3 avoir un état de surface exempt de tout écrouissage.
Si le polissage mécanique a été trop agressif, ou si la zone écrouie lors de la

découpe n’a pas été complétement éliminée, on peut obtenir aprés polissage
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électrolytique une surface qui semble parfaite (lisse et brillante). Cependant, la
microstructure révélée au MEB présente des traces d’écrouissage (fig. I1.7¢) et

les diagrammes de Kikuchi sont instables.

Lors de la mesure des orientations, la résolution spatiale est d’environ
3 pm (projection d’un faisceau de diamétre 1 pm sur un plan incliné & 70°). La

précision sur la mesure de I’orientation d’un cristal par rapport au repére de
I’échantillon est de quelques degrés, ’alignement de 1’échantillon étant en effet
difficile & contrdler. En revanche, la _précision sur la désorientation entre deux
cristaux est estimée a 0,5°.

L'écrouissage des structures déformées se répercute sur la qualité du
diagramme de Kikuchi qui devient de plus en plus flou. Dans ces conditions,
les désorientations inférieures & 1° sont difficilement repérables. De plus, 2
Uintérieur d’un méme cristal, on observe de légers mouvements du diagramme.
11 est alors difficile de distinguer les sous-joints & faible désorientation parmi
le bruit de fond. En conséquence, tous les résultats présentés ne concernent

que les parois associées & des désorientations supérieures a 1°.

[.3.6.3 - Exploitation des résultats

Le logiciel du dispositif EBSD donne I'orientation de chaque cristal par
rapport au repere de I'échantillon. Il s'agit ensuite de calculer la désorientation
entre cristaux voisins. Compte tenu de la symétrie des réseaux cubiques, cette
désorientation peut &tre décrite de maniére équivalente par 24 rotatioms (cf.
introduction de l'annexe I). Se pose alors le choix de la rotation 3 retenir parmi
les 24 possibilités (rotation d'angle minimum, ou rotation d'axe
cristallographique particulier).

Cette étude concernant plus particuliérement la recristallisation continue, la
rotation d'angle minimum semble la plus appropriée. En effet, ce mécanisme
repose sur l'augmentation progressive de la désorientation des sous-grains, de
0 2 15°, puis au dela lorsqu'un nouveau joint se forme. La rotation d'angle
minimum est certainement la plus proche de la rotation physique des sous-

grains. Les calculs détaillés en annexe I monirent en effet que seule cette
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rotation est susceptible de représenter des angles aussi faibles ; les 23 autres
rotations ont toutes des angles supérieurs a 45°. De plus, dans le cas des sous-
joints, l'angle minimum a une signification physique car il est inversement

proportionnel & l'espacement des dislocations (éq. 1.5).



CHAPITRE III

RHEOLOGIE

Les essais de compression et de torsion omt pour primcipal objet
PPobtention des éprouveties mécessaires 3 P’étude de la texture et de la
microstructure. Des essais suppiémentaires ont néanmoins été effectués
afin de caractériser le comportement rhéologique des matériaux ntilisés. I
sera ensuite possible de relier la contrainte d’écoulement 3 ’évolution de
ia texture et de la microstructure des éprouvettes étudiées anx chapitres
IV et V. De plus, cette étude rhéologique fournit un certain nombre de
paramétres nécessaires au développement du modéle exposé au chapitre

VI
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II1.1.1 - ESSAIS EFFECTUES

Pour les trois types d’éprouvettes monocristallines (Al 1199) d'axe de
compression initialement paralléle aux directions cristallographiques <001>,

<011> et <111> (cf. fig. I1.1), les essais ont été effectués dans les conditions

suivantes :
€ =102s1,
T=0,7 T{ (380°C),
et 0,3<e<1,5.

111.1.2 - EVOLUTION DE LA FORME DES ECHANTILLONS

La forme des échantillons aprés compression varie fortement d’unme
orientation a ’autre (fig. III.1). La section des monocristaux <001> reste 2
peu prés carrée. L’axe de symétrie de I’éprouvette parallélépipédique et I’axe
cristallographique sont en effet tout les deux d’ordre 4, ce qui permet aux
directions DT; (initialement [100]) et DT, (initialement [010]) d’&tre
cristallographiquement équivalentes.

La section des monocristaux <011> devient rectangulaire (axe <011> d’ordre

2). Les éprouvettes s’allongent fortement dans la direction DT, (initialement

[100]) et pratiquement pas dans la direction DT, (initialement [011]).

La section des monocristaux <111> devient complexe, ce qui traduit la
combinaison de la symétrie d’ordre 4 de I’éprouvette et de la symétrie d’ordre

3 associée & ’axe cristallographique <111>.,
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Figure IIL.1: Aspect des éprouvettes monocristallines aprés compression

L’orientation initiale de chaque face est indiquée par la figure II.1.

contrainte (MPa)

0.0 0.3 0.6 0.9 1.2 1.5
déformation

Figure IIL.2 : Courbes contrainte-déformation des monocristaux <001>, <011>
et <111> et d'un polycristal d'aluminium 1199. Les fortes oscillations
observées sur le polycristal sont un artefact dit & 1’utilisation d’une cellule de

force mal appropriée (capacité de 100 kN au lieu de 10 kN).



Chapitre IIT -61- Rhéologie

II1.1.3 - COURBES CONTRAINTE-DEFORMATION

La figure III.2 montre les courbes contrainte-déformation des trois
orientations monocristallines ainsi que celle d'un polycristal d'aluminium 1199
de méme composition chimique.

La contrainte d’écoulement des monocristaux <001> augmente progressivement
pour atteindre une valeur stationnaire (= 10,5 MPa) vers € = 0,6.

La contrainte des monocristaux <111> augmente plus vite, elle atteint un
maximum (= 12 MPa) vvers € = 0,3 puis décroit progressivement vers la méme
valeur stationnaire que les monocristaux <001>, valeur qu’elle atteint vers
£=20,9.

Il est & noter que la courbe des polycristaux se situe entre les deux précédentes
et tend vers la méme valeur stationnaire.

La contrainte des monocristaux <011> (= 14 MPa) est plus élevée que celle des
autres éprouvettes. Elle semble tendre lentement vers un palier stationnaire. La
largeur de ces éprouvettes devenant supérieure au diamétre des tas a partir de
e =1, il n’a pas été possible de mesurer 1a contrainte d’écoulement au-deld de

cette valeur.

Les différents niveaux de la contrainte d'écoulement peuvent s'expliquer
par les facteurs suivants : ‘V
- 'orientation cristalline (cf. IV.1.1). En particulier, Il'orientation <111>
présente une rotation de réseau rapide qui a pour effet d'aligner I'axe de
compression sur la direction <011>.
- la taille des sous-grains (cf. V.1.1.4). Les éprouvettes <011> se distinguent

des trois autres par des sous-grains plus fins.

ii1.1.4 - CALCUL DES PARAMETRES RHEOLOGIQUES

Parmi tous les modéles de comportement & chaud présentés (cf. 1.2.4), le

modéle de Laasraoui et Jonas semble le mieux adapté aux microstructures
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¢tudiées. Il suppose en effet que la microstructure est bien établie et que les
sous-grains jouent un rdle prépondérant. Les courbes contrainte-déformation

ont donc €té ajustées par cette loi (égs. 1.22 et 1.23) :

qui donne aprés intrégration
12
6=[G§ —(cg —0%) exp(—rs)]

et os=aGb L R
r

ce qui permet d'estimer les valeurs des paramétres d'écrouissage h et de
restauration r. L'orientation <111> présentant une forte décroissance de la
contrainte 4 partir de € = 0,3, seule la premiére partie de la courbe a été prise
en compte. Les calculs ont été effectués avec :

a=1[65,68]

G = (29484 - 13,6 T)x106 Pa [108]

b=2,86x10-10 m [108]

Les résultats sont indiqués dans le tableau III.1. On remarque que
Porientation <001> se distingue par des paramétres d’écrouissage et de
restauration faibles. Les trois autres types d’éprouvettes ont des paramétres
d’écrouissage similaires (un peu plus faible pour le polycristal), le paramétre

de restauration varie sensiblement, la valeur la plus élevée est obtenue pour le

polycristal.
mono <001> | mono <011> | mono<111> | poly 1199
h (m-2) 1x1013 5x1013 5x1013 5x1013
T 4 9 12 14

Tableaun IIL.1 : Parametres d’écrouissage h et de restauration r issus de la loi
de Laasraoui-Jonas pour les monocristaux <001>, <011> et <111> et le

polycristal 1199 (€ = 10-2 s°1, T = 0,7 Ty). Les incertitudes relatives sur h et r

sont estimées 4 20% et 10% respectivement.



Chapitre 111 -63~ Rhéologie

§i1.2.1 - ESSAIS EFFECTUES

Les essais sur les trois nuances de polycristaux ont été effectués 3 cing
températures (entre 0,6 et 0,8 Ty), et cing vitesses de déformation (entre 10-3
et 10-1 s-1). Dans le cas de l'aluminium 1200, des essais complémentaires ont

été réalisés 3 la vitesse de 1 s-! (tableau II1.2). Le tableau II1I.3 donne la

correspondance entre température homologue (T/Tp et température en degrés

Celsius.
10-3 s71 13,3%x10-3 s-1| 10-2 51 [3,3%10-2 s-1| 10-1 s-1 1s-1
0,60 T; * # #
0,65 Ty *
0,70 T¢ * * ® ® # @
0,75 T; *
0,80 T, & * *

Tableau IIL.Z : Températures et vitesses de déformation utilisées lors des
essais de compression sur les trois types de polycristaux (%) et la nuance 1200

seulement ().

1199 1200 5052

0,6 Ty 287 277 247
0,7 g 380 368 333
0,8 Tr 474 460 420
T; 660 643 593

Tableau IIL.3 : Correspondance entre la température homologue (Te:

température de fusion commencante) et la température en degrés Celsius.
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I11.2.2 - EVOLUTION DE LA FORME DES ECHANTILLONS

La section des échantillons prend une forme elliptique au cours de la
compression (fig. I11.3). Celle-ci est peu visible sur l'aluminium 1199, assez
prononcée pour la nuance 1200 et trés prononcée pour ['alliage 5052. Certains

€chantillons ont été marqués afin de repérer les axes DT; et DT, (qui

correspondent respectivement aux directions DT et DN de la plaque laminée,
cf. fig. I1.1). Il s’est avéré que le grand axe de ’ellipse est systématiquement
paralléle a la direction DT, Ce phénoméne a été mis 3 profit pour repérer les
axes DT, et DT, lors des analyses de texture ou de microstructure.

Les flancs des éprouvettes de l'aluminium 1199 présentent un aspect trés
granuleux, alors que ceux des éprouvettes d'alliage 5052 sont beaucoup plus
lisses, les éprouvettes de 1200 se situant entre les deux. Cette rugosité est trés
certainement liée 2 la taille des grains initiaux, trés gros dans la nuance 1199
et plus fins dans la nuance 5052 (cf. V.1.2.1).

Figure IIL.3 : Aspect des éprouvettes polycristallines aprés compression.
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Figure 1III.4: Courbes contrainte-déformation des trois nuances

polycristallines obtenues a 0,7 Ty et 10-3< ¢ <1 57! (gauche) et a 102 5! et

0,6 < T/T¢ < 0,8 (droite).
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I11.2.3 - COURBES CONTRAINTE-DEFORMATION

La figure II1.4 montre quelques exemples des courbes contrainte-
déformation obtenues. Globalement, le niveau de contrainte varie dans des
proportions 1:2:6 entre les nuances 1199, 1200 et 5052.

Le palier stationnaire semble atteint pour [’ensemble des courbes. Les
éventuelles légeéres croissances ou décroissances de la contrainte ne sont pas
significatives. Elles sont plus probablement dues au frottement ou & une
mauvaise estimation de la force exercée par le montage (cf. 11.3.1.3).

A température et vitesse idemntiques, la déformation pour laquelle le palier
stationnaire est atteint semble €tre 3 peu prés la méme pour les trois nuances
d’aluminium (fig. II1.5). Cependant, les trois nuances se comportent
différemment pendant le régime transitoire : la contrainte augmente d’autant

plus vite que la pureté diminue.

iif.2.4 - CALCUL DES PARAMETRES RHEOLOGIQUES
I11.2.4.1 - Sensibilité a la vitesse et énergie d’activation apparente

Les valeurs du coefficient de sensibilité & la vitesse m (éq. I1.3) et de
I’énergie d’activation apparente Q (€q. I1.4) rassemblées dans les tableaux I11.4
et II1.5 ont été calculées pour € =0,6 afin de se rapprocher du palier

stationnpaire sans cependant subir les effets du frottement en fin de courbe.

1199 1200 5052
0,6 T 0,15 0,12 0,08
0,7 T¢ 0,20 0,13 0,15
0,8 T; 0,19 0,13 0,20

Tablean I11.4 : Variations du coefficient de sensibilité & la vitesse en fonction
de la nuance d’aluminium et de la température. L'incertitude relative est

estimée a 10%.
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Figure IILS : Courbes contrainte-déformation (la contrainte est normalisée par

sa valeur au régime stationnaire) permettant de comparer le comportement des

trois nuances d’aluminium dans le régime transitoire.
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Figure IIL.6 : a) Courbe log(c)-log(¢) permettant de calculer m, T=0,7Tset

b} courbe log(c)-1/T permettant de calculer Q, & = 10-2 s'l, 1199, & 1200,

B 5052.
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1199 1200 5052
10-3 170 180 190
10-2 160 170 170
10-1 140 170 120

Tableau IIL.S : Variation de !’énergie d’activation apparente (kJ/mol) en
fonction de la nuance d’aluminium et de la vitesse de déformation (s-1).

L'incertitude relative est estimée 3 15%.

Il est a noter que m ne dépend pas de € dans l’intervalle de vitesse
considéré. Les points des diagrammes log(c)-log(€) (fig. I11.6a) sont en effet
parfaitement alignés. Le tableau III.4 indique que m augmente avec la
temrérature, mais cette augmentation est surtout perceptible pour l'alliage
5052.

On peut également remarquer que Q diminue lorsque la vitesse augmente. Les
valeurs obtenues sont supérieures a [’énergie d’autodiffusion de l'aluminium
(=155 kJ/mol) aux basses vitesses (103 et 10-2 s'1) et peuvent devenir

inférieures a 10-1 s-1-

fi1.2.4.2 - Contrainte au régime stationnaire

La figure II1.7 représente les variations de la contrainte au régime

(
stationnaire o en fonction du paramétre de Zener-Hollomon : Z=¢ exp| i%)
\

(éq. 1.3). La valeur de Q a été choisie égale a 155 k/mol.

Cette figure indique que les points sont & peu prés alignés dans un diagramme

Logos-Log Z, ce qui suggére que la contrainte obéit avec une bonne
approximation a une loi pseudo-plastique : o, = K Z® (éq. 1.2). Pour les trois

nuances d’aluminium, on trouve :
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Figure IIL.7: Relation entre la contrainte en régime stationnaire et le
parametre de Zener-Hollomon, @ 1199, 4 1200, & 5052.
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Figure II1.8 : Courbes expérimentales et ajustement par la loi de Laasraoui-

Jonas.
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Figure II1.9 : Relation enire le coefficient d’écrouissage et le paramétre de
Zener-Hollomon, @ 1199, 4 1200, B 5052.
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Figure IIL.19 : Relation entre le coefficient de restauration dynamique et le
parameétre de Zener-Hollomon, @ 1199, 4 1200, B 5052.
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1199 6, = 0,122 106 70,186 (II1.1a)

1200 o, = 0,822 106 70,133 ' (I11.1b)

5052 o, = 1,975 106 70,138 (Il.1¢)
(o, en Pa)

La valeur de l'exposant m donnée par chacune de ces trois équations est
sensiblement égale & la valeur moyenne, sur l'intervalle de température

considéré, des coefficients m du tableau I11.4.

I11.2.4.3 - Paramétres d’écrouissage et de restauration dynamigue

La figure III.8 compare les courbes contrainte-déformation
expérimentales avec leur ajustement par la loi de Laasraoui-Jonas. On
remarque que I’ajustement n’est pas parfait, la courbe théorique étant toujours
plus "anguleuse” que la courbe expérimentale. D’autres lois, telles que celles
de Stiwe et Hertel ou de Kocks et Mecking (cf. 1.2.4) ont également été
testées, mais elles présentent toutes le méme défaut.

Les variations des coefficients h et r sont portées en fonction de Z sur les
figures I11.9 et I11.10. Dans le cas de I'alliage 5052, il n’a pas été possible
d’estimer la valeur de ces coefficients pour les faibles valeurs de Z car les

courbes ne présentent alors pas de régime transitoire.

On remarque tout d’abord que le coefficient d’écrouissage augmente
fortement lorsque la pureté du matériau diminue. Il en est de méme, dans une
moindre mesure, pour le coefficient de restauration. Méme si les points ne sont
pas parfaitement alignés dans un diagramme Log-Log, on peut tout de méme

décrire les variations de ces coefficients par une loi puissance :

1199 h=1,07x1011 70,224 T =444 7-0,148 (I11.2a)
1200 h =1,75x1012 70,169 r =157 Z-0,096 (I11.2b)
5052 h=1,11x1014 70,104 r= 1923 Z-0.166 (I11.2¢)

(h en m-2)
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Ces résultats peuvent paraitre en contradiction avec d’autres résultats de

la littérature. Il est en effet généralement admis que, contrairement a r, h

dépend trés peu de € et T [79]. Cela peut se justifier si les précipités

constituent le principal obstacle au mouvement des dislocations (cf. 1.2.4). Si,

au contraire, on considére que le libre parcours moyen des dislocations est

principalement contr8l€ par la taille des sous-grains d, il est tout & fait normal

d’observer une augmentation de h lorsque & augmente ou lorsque T diminue.
Sachant que h «< 1/d, 6 « 1/d (éq. 1.9) et 6, = K Zm (éq. 1.2), on obtient :

bh=K, Zm - (I11.3a)

De méme, si ’on considére que la longueur de dislocation annihilée & chaque

rencontre est proportionnelle 3 d, on obtient
r=K, Zm, (I11.3b)

Comme crs=0zGrb‘§/E , on obtient en outre K = aGb % .
T \j

Méme si les valeurs expérimentales de ’exposant de Z (éqgs. III.2a-c) différent
sensiblement des valeurs de m (éqgs. III.1a-c), on peut raisonnablement penser
que les coefficients h et r sont dans une large mesure contrdlés par la taille des
sous-grains. Toutefois, le libre parcours moyen des dislocations pourrait

¢galement étre influencé par I'espacement moyen des précipités.

I11.2.5 - ESTIMATION DE L’HETEROGENEITE DE LA DEFORMATION

Malgré une bonne lubrification, la présence de frottement & I’interface
métal-outil induit une hétérogénéité de déformation. Il s’avére donc utile de
connaitre la répartition des déformations locales afin de pouvoir relier les
observations expérimentales des chapitres IV et V 3 la valeur réelle de la
déformation dans la zone étudiée.

Un modéle analytique, qui utilise le théoréme de la borne supérieure pour
optimiser un champ de vitesse cinématiquement admissible, a récemment été

mis au point dans ce but [98]. Connaissant les dimensions initiales de
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Figure III.11: Carte de déformation locale calculée dans % d’un plan
transverse ; les hachures correspondent aux zones d’observation des textures et

microstructures, € = 102 "1, T = 0,7 T
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I’échantillon, le coefficient de frottement, la consistance k =K exp(%), le

coefficient de sensibilité & la vitesse, la déformation globale et la vitesse de
déformation, un programme informatique donne accés aux valeurs locales de la

déformation, de la température et de la contrainte d’écoulement.

Les résultats correspondant aux conditions standard de déformation des
éprouvettes étudiées aux chapitres suivants sont présentés sur la figure II1.11.
La déformation globale de I'échantillon (calculée & partir de la hauteur réelle
de l'échantillon comprimé) est généralement légérement inférieure a la
déformation visée. Cela est principalement dfi au fait que le montage de
compression n'est pas parfaitement rigide. Les valeurs de la déformation locale
tiennent compte de cette différence.

Pour une déformation visée de 0,3, les valeurs locales dans la partie centrale
varient entre 0,28 et 0,32, et sont par conséquent trés proches de la
déformation visée. Pour une déformation visée de 1,5, les cartes
d’isodéformation somt sensiblement identiques pour toutes les nuances
d’aluminium comnsidérées. Les valeurs locales varient entre 0,9 (sous les tas de
compression) et 1,7 (au niveau de I’aréte). Dans les zones hachurées, qui
correspondent aux zones dans lesquelles les mesures expérimentales ont été
effectuées, la déformation locale est comprise entre 1,4 et 1,6.

Par conséquent, il est raisonnable d’assimiler lé déformation locale dans ces

zones a la déformation visée.
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II1.3 - TORSION DE L.°/

Les essais ont été effectués a
£=102et 1 s,
T=20,7T¢ (368 °C),
et 0,9 <e<20.

Aprés torsion, la surface des éprouvettes présente des stries, paralléles a
la direction de cisaillement, de plus en plus profondes lorsque la déformation
augmente. Ces stries sont beaucoup plus prononcées & basse vitesse, ce qui

laisse présager une baisse de ductilité.

Les courbes obtenues (fig. II1.12) présentent un pic pour £<0,5, la
contrainte diminue ensuite lentement pour atteindre sa valeur stationnaire vers
€ =5. Le faible nombre d’essais effectués permet seulement d’estimer la

sensibilité 4 la vitesse 4 0,7 T : m= 0,13.

On peut toutefois rappeler les résultats obtenus par Perdrix et al. sur les
nuances 1050 (comparable au 1200) et 5052 (tableau II1.6). Le coefficient de
sensibilité & la vitesse déterminé par ces auteurs est légérement supérieur 2
celui trouvé dans la présente étude. On peut toutefois noter que les variations
de m avec la température sont identiques 2 celles décrites précédemment dans

le cadre des essais de compression.
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Figure II1.12:
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déformation
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P'aluminium 12003 T = 0,7 T;.

Courbes contrainte-déformation obtenues

par torsion de

état faiblement déformé état fortement déformé

T/T¢ m Q (k¥/mol) m Q (ki/mol)
0,72 0,16 0,17

1050 0,77 0,17 178 0,16 155
0,83 0,18 0,16
0,78 0,13 0,16

5052 0,83 0,16 155-188 0,18 125-155
0,89 0,19 0,20

Tablean I11.6 :

déformées par torsion. D'aprés Perdrix et al. [25].

Parameétres rhéologiques

de deux nuances d'aluminium



CHAPITRE IV

ETUDE DES TEXTURES DE COMPRESSION

L'évolution des textures de compression des éprouvettes

monocristallines et polyeristallines, déformées 3 10-2 s-1 et 0,7 Ty, est tout

d'abord étudiée em fomction de la déformation, principalement 2 l'aide de
figures de pbles. Une identification des plams de glissement est emsuife
effectuée grice a2 I'observation des traces présemtes sur les faces latérales
des éprouvettes monocristalliines. Tous ces résultats sont finalement

confrontés 2 des données issmes de simulations numérigues.
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IV.1 - EVOLUTION DES TEXTURES

Les textures globales ont été mesurées sur des éprouvettes déformées

dans les conditions suivantes :
T=0,7Tg
€ =102 51,
e=0, 0,3, 0,9 et1,5.
L'état de référence € = 0 correspond 2 des éprouvettes non déformées mais qui

ont subi un traitement thermique identique & celui des éprouvettes déformées :
montée en température puis maintien de 20 minutes suivi d'une trempe 3 l'eau
(cf. I1.3.1.3). Les mesures ont été effectuées dans le plan normal a l'axe de
compression, 4 mi-épaisseur, afin d'éliminer la zone superficielle peu déformée
(cf. fig. II1.11).

IV.1.1 - RESULTATS
iIV.1.1.1 - Figures de péles des éprouvettes monocristallines

Les figures IV.1, IV.2 et IV.3 montrent I'évolution de la texture des
éprouvettes <001>, <011> et <111> avec la déformation. Les rotations du
réseau cristallographiques peuvent étre évaluées, soit grace & la lecture directe
des angles d'Euler sur une ODF (cependant, les coupes @, = constante ne
permettent pas toujours de situer les maxima avec précision), soit par le relevé
des coordonnées de la projection stéréographique p; et p, des trois pbles
<100>. En inversant les relations TV.la,b qui définissent les coordonnées en

projection stéréographique :

p1=T— (Iv.1a)

py=—b, ~ (IV.1b)
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DT, mono <001>
DT, 19 59 98 13 17 9 27 46 64 83
21 25 29 33 37 10 11 13 15 17
e=0,3
1.8 55 93 13 16 d 23 39 54 70
20 24 27 31 35 86 10 11 13 14
£=60,9
10 30 51 7.2 92
11 13 15 17 19
e=1,5

Figure IV.1 : Evolution de la texture globale des éprouveties monocristallines

<001> comprimées 2 T = 0,7 Ty et € = 10-2 51,

Orientation initiale : AC = [001], DT, = [100], DT, = [010].
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DT, mono <011>
DT, 27 82 13 19 24 1.3 40 68 95 12
30 35 41 46 51 14 17 20 23 25
e=0,3
18 66 94 13 17 1.1 33 56 7.8 10
20 24 28 32 35 12 14 16 19 21
e=0,9
15 47 79 11 14 11 33 85 7.7 99
17 20 23 27 30 12 14 16 18 21
e=1,5

Figure IV.2 : Evolution de la texture globale des éprouvettes monocristallines

<011> comprimées & T = 0,7 Tret € = 10-2 -1,

Orientation initiale : AC = [011], DT, = [100], DT, = [01 T].
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DT, mono <11i1>

DT, 19 58 96 13 17 15 45 75 10 13
21 25 29 32 36 16 19 22 25 28

e=10,3

1.2 3.7 62 8.8 11 g 21 35 49 63
13 16 18 21 23 7.7 9110 11 13

ar

£=10,9 /

10 J

4 12 20 28 37 5 15 25 35 45
45 53 61 70 78 55 65 75 85 95

Figure IV.3 : Evolution de la texture globale des éprouvettes monocristallines

<111> comprimées & T = 0,7 T; et € = 10-2 s-1. Orientation initiale (indiquée

par les croix) : AC = [111], DT, =[110], DT, = [112].
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on obtient I'expression des cosinus directeurs (o,B,y) des directions [100],

[010] et [001] dans le repére (DT,,DT,,AC) :

2
a=—=P (1V.22)
1+p," +py
2
=32 _ (IV.2b)
I4+p1°+p,
2 2
1-p.% —
y=—tL P2 (IV.2¢)
l+p;“+p2

L'orientation <001> est stable jusqu'a € = 0,9, puis elle commence & se scinder
en deux composantes symétriques a €= 1,5 (fig. IV.1). Les directions

cristallographiques [011] et [0 11] se rapprochent alors légérement de 1'axe de
compression. On peut estimer que le réseau tourne d'emviron 14° autour de
deux axes proches (& 7° prés) de [101] et [101].

L'orientation <011> est quant & elle parfaitement stable. On note seulement
une diminution de la valeur maximale de I'intensité ainsi qu'un léger étalement
des pdles, qui traduit de petites rotations autour de l'axe de compression
(fig. IV.2).

L'orientation <111> est par contre trés instable (fig. IV.3). Dans un premier
temps, le réseau semble tourner autour d'un axe proche de la direction

DT; = [110], la direction [112] se rapprochant alors de I'axe de compression.

A partir de £ = 0,3, la rotation du réseau change. Elle s'effectue autour d'un
axe assez éloigné de toutes directions cristallographiques simples. La direction
[101] s'aligne progressivement sur l'axe de compression. Méme si la forme
prise par la section des éprouvettes rend difficile le repérage des axes
transverses aux grandes déformations (cf. fig. II1.1), on peut estimer qu'a

e = 1,5 les axes DT, et DT, sont proches respectivement des directions [ 121]

et [111]. Par la suite, toutes les orientations appartenant & la texture de fibre
<011> seront désignées en considérant que la direction [011] est parali¢le 2
l'axe de compression. Avec cette notation, l'orientation finale de ces
éprouvettes est donc [011]1[211] (les deux directions correspondent

respectivement aux directions AC et DT).
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6 11 15 20

2
25 29 34 38 43

4 10 15 21 26
3.2 37 43 48 54

12

J 20 33 47 60

74 87 10 11

0w
o =
w0 O
= =
% ©
T {5
o v,
42
™~
N

5

DT,

Figure IV.4 : Textures globales des éprouvettes polycristallines & I'état initial.
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Il est & noter que sur les six éprouvettes <111> dont la texture a été mesurée
(trois par RX, trois par EBSD), l'une d'elles, déformée de £ = 0,9, présente une
texture a deux composantes, (cf. fig. V.24) qui évoluent vers les deux

orientations [011] [211] et [011] [2T1].

1V.1.1.2 - Figures de poles des éprouvettes polycristallines

La figure IV.4 montre les textures initiales (¢ = 0) de ces éprouvettes.
Elle indique que la texture cube est de loin la plus représemtée. Cette
orientation est la seule visible sur les figures de pdles de la nuance 1200 et,
dans une moindre mesure, de l'alliage 5052. Méme si d'autres orientations

apparaissent dans I'aluminium 1199, la composante cube reste prédominante.

Les figures IV.5, IV.6 et IV.7 montrent I'évolution des textures avec la
déformation. Pour les trois nuances d'aluminium, 'orientation cube s'estompe
rapidement pour faire place & d'autres orientations qui appartiennent toutes 3 la
fibre <01i>. Le tableau IV.1 et la figure IV.8 récapitulent les principales
composantes de ces textures.

La nuance 1199 développe principalement deux composantes, [011] [1T1] et

[011] [111], symétriques par rapport aux deux plans transverses. Il semble
que, d'une éprouvette a l'autre, l'orientation principale bascule
préférentiellement vers l'une ou l'autre : la premiére est majoritaire dans les
éprouvettes déformées 8 £€=0,3 et 0,9 et minoritaire dans !'éprouvette
déformée a £ = 1,5.

La nuance 1200 présente majoritairement deux composantes symétrigues,

[011] [100] et [011] [0T1], se déduisant I'une de l'autre par une rotation de
90° autour de l'axe de compression. Il en est de méme pour la nuance 5052,
mais la dispersion est plus importante : on note une certaine tendance 4 former
une texture de fibre. Si l'on suppose que la composante cube initiale est 3
I'origine de la formation des ces deux composantes symétriques, cela signifie

que le réseau a globalement tourné de +45° autour des deux axes [100] et

[010].
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DT, poly 1199
DT, 1 5 8 12 15
19 22 26 29 33

e=0,3

2 6 9 13 17 4 9 15 20 25
21 24 28 32 36 3.0 36 41 46 52

e=0,9

S 07 11 15 20 4 9 14 19 24
24 28 3.2 36 4.1 29 34 39 44 49

Figure IV.5 : Evolution de la texture globale des éprouvettes polycristallines

1199 comprimées & T = 0,7 Teet € = 10-2 s-1.
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poly 1200

6 27 38 49
1

B 1
60 71 81 92 10

3 10 17 24 3.1
38 45 52 59 66

4

8 13 18 23

27 32 37 42 46

9 14 19 24

29 34 39 44 49

4

DT,

DT,

Figure IV.6 : Evolution de la texture globale des éprouvettes polycristallines

0,7 Tret & = 102 s-1,

1200 comprimées 2 T
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DT, poly 5052

DT, 4 8 13 18 23 4 6 9 11 13

2 37 42 15 17 20 22 24
£=10,3

S 8 13 18 23 S5 15 25 3.6 46

28 3.3 38 43 438 56 67 7.7 88 98
g=0,9
£=1,5

Figure IV.7 : Evolution de la texture globale des éprouvettes polycristallines

5052 comprimées & T = 0,7 Ty et € = 102 s°L.
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AC DT, DT, état nitial état déformé
cube | [001] [100] [010] mono <001>
poly 1199, 1200 et 5052
G [011] | [100] | [0171] mono <011> mono <011>
poly 1200 et 5052
[011] | fo11] | {100] poly 1200 et 5052
L [011] | [2177 | [T11] mono <111>
Lo [011] | [271] | [117]
Lt [011] | 1113 | [211] poly 1199
Lto [011] | [TT11]| [211] poly 1199

Tableau IV.1 : Récapitulatif des principales orientations idéales rencontrées
dans les textures de compression. Les lettres G et L font référence aux
composantes Goss et Laiton des textures de compression plane ; la lettre t
indique que la composante est tournée de 90° par rapport 4 la composante de
référence, la lettre o qu'il s'agit d'une composante symétrique par rapport aux

deux plans transverses (symétrie orthotrope).

Figure IV.8 : Représentation des principales orientations idéales observées sur

les figures de péles (cf. tableau IV.1).
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mono <§01> poly 1199
1.0
0.9
0.8
0.7
0.6 —
0.5 T
0.4
0.3
0.2 i HE11 Ry
0.1 ) 7777 SE—-.
7 T 0.0 I e
00 03 06 09 12 15 00 03 06 09 12 15
déformation déformation
mono <011> poly 1200
L0152 ? 7
0.9 .G =
osI 1 .
E | %
= BB
* BN
00 03 06 09 12 1.5 00 03 06 09 1.2 15
déformation déformation
mono <111> ‘ poly 5052
1.0
0.9
0.8 RS
0.7
0.6 TﬂT
0.5 ;
; e 0.4 = NN
mﬁ Légende : 0.3 il §
A Li+Lto 0.2 ) . 7
3 u \/\\ Lo L 1 iR
E "'E“ E — 0.0 ﬂ :?-{“l?}:i}}% -
06 03 06 09 12 15 00 03 06 09 12 1.5
déformation déformation

Figure IV.9 : Estimation des fractions volumiques des principales composantes

des textures de compression (cf. tableau IV.1), T = 0,7 Ty € = 10-2 s-1.
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iV.1.1.3 - Estimation des fractions volumiques des principales composantes

Une estimation des fractions volumiques des principales composantes
rencontrées a été effectuée (fig. IV.9). Il est a noter que le logiciel employé ne
permet par de distinguer les différentes composantes des textures de symétrie
orthotropes. Dans ce cas, seule la somme des fractions volumiques est
indiquée. Alors que sur les figures de péles certaines orientations apparaissent
beaucoup plus prononcées que d'autres, les histogrammes indiquent
généralement des fractions volumiques assez voisines. Cet effet est
certainement dii au fait que les orientations considérées sont trés proches les
unes des autres. Par conséquent, les ODF modéles (fonctions gaussiennes
d'écart type 11°) peuvent se superposer particllement aux ODF d'orientations
autres que celle qu'elles représentent. Les histogrammes confirment néanmoins

I'ensemble des résultats exposés ci-dessus :

éprouvettes monocristallines
- stabilité de l'orientation cube jusqu'a € = 0,9
- stabilité de l'orientation <011>

- rotation rapide de l'oriemtation <111> et apparition d'une texture de type

L [011] [21T] + Lo [011] [2T1].

é€prouvettes polycristallines

- prédominance de l'orientation cube 2 I'état initial

- forte diminution de I'orientation cube avec la déformation |

-texture Lt [011] [111] + Lto [011] [TT1] bien représentée dans la nuance
1199 '

-texture G [011] [100] + Gt [011] [011] prépondérante dans la nuance 1200

- fractions volumiques assez proches dans l'alliage 5052 (évolution vers une

texture de fibre).
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Iv.1.2 - COMMENTAIRES

Toutes les éprouvettes comprimées présentent une rotation du réseau qui
a pour effet d'aligner la direction <011> avec l'axe de compression. Ce résultat
est conforme aux données de la littérature [90,91]. La réorientation vers la
direction <001>, parfois observée dans les polycristaux comprimés 3 haute
température (400°C) [109,110], ne semble pas se produire ici. La figure IV.10
permet de comparer les rotations obtenues sur les monocristaux <001>, <011>
et <111> (orientations symétriques) avec celles observées par Mécif et al.
aprés compression uniaxiale de monocristaux d'aluminium d'orientations nomn
symétriques, dans des conditions proches de celles utilisées dans cette étude.
On remarque que l'orientation <111> tourne beaucoup plus rapidement que
toutes les autres (méme si le taux de déformation est plus important). On peut
noter que l'axe de compression a tendance a2 se déplacer d'abord vers le centre
du triangle stéréographique avant de se diriger vers l'axe <110>. Ce
changement de réorientation est certainement li€é & I'activation de nouveaux

systémes de glissement, comme les simulations en IV.3.2 semblent l'indiquer.

Figure IV.10 : Rotations de l'axe de compression. a} Monocristaux de la
présente étude déformés de £ = 0,3, 0,9 et 1,5 (taille des points croissante),
T=0,7Tg & =102s1. b) Monocristaux (99,98% Al) déformés par Mécif
[90], €=0,35 0u 0,6, T=0,7 T, &;p3i01 = 2X10-* 571 ; les points représentent les

orientations initiales, les cercles les orientations finales.



Chapitre IV -9i- Textures de compression

Les résultats concernant le monocristal <001> et les éprouvettes

polycristalline & forte texture cube laissent supposer que 'orientation cube est
métastable en compression uniaxiale. En effet, alors que la composante cube
des éprouvettes polycristallines s'atténue trés rapidement, le monocristal qui
possede une orientation cube parfaite (3 1 ou 2 degrés prés) reste stable
jusqu'a € = 0,9.
Il existe une autre différence notable entre le comportement du monocristal
<001> et celui des polycristaux 3 forte texture cube. Dans le premier cas, le
réseau semble tourner autour d'axes cristallographiques proches de <011>,
alors que dans le second la rotation se fait globalement autour d'axes <001>.
Les simulations présentées en IV.3.2 permettent de proposer une explication :
elles montrent en effet que la rotation du réseau est extrémement sensible 3
I'orientation initiale du monocristal : une différence d'orientation de I'ordre du
degré peut conduire a des rotations trés différentes. Cependant, sauf si I'axe de
compression se situe sur la frontiére [001]-[111] du triangle stéréographique
(ce qui est peut-&tre le cas de I'éprouvette utilisée), auquel cas la rotation
s'effectue autour d'un axe <011>, les rotations simulées s'effectuent
géncralement autour d'axes de type <001>. Le fait que la seconde éprouvette
<001> étudiée par EBSD présente des rotations autour des axes [100] et [010]
(cf. fig. V.22) conforte cette hypothése.
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IV.2 - OBSERVATION DES LI

GNES DE GLISSEMENTS

iIv.2.1 - RAPPELS BIBLIOGRAPHIQUES

A température ambiante, la déformation plastique des métaux de
structure cubique & faces centrées (CFC) est caractérisée par le glissement des
dislocations sur les plans denses {111} parallélement aux directions denses
<011> (systémes de glissement octaédriques). Lorsque la température de
déformation augmente, de nombreux auteurs ont mis en évidence la présence
d'autres systémes de glissement. Les plans {100}, {110}, {112} et {113} sont
les plus couramment cités (cf. fig. IV.11), la direction de glissement semblant
rester de type <011>. Ces résultats sont cependant contestés par d'autres
auteurs, selon lesquels les traces observées pourraient étre le résultat de
déviations courtes et répétées entre deux plans {111}.

En ce limitant au cas de la compression et de la traction uniaxiale, on peut
citer les travaux de Le Hazif et al. [111] qui, lors d'essais sur des monocristaux
de différents métaux CFC (Al, Ni, Au, Cu et Ag) comprimés parallélement 2 la

direction [001], ont mis en évidence irois domaines de température : & basse

{011

O 11010
& 1101131
© [101HT21
+ [101(731)
B2 [110)(001)

Figure IV.11 : a) Systémes de glissement associés au facteur de Schmid le plus
élevé en- fonction de 1'orientation de I'axe de sollicitation, les résultats
expérimentaux de Johnson et al. [114] ont également été reportés. b) Méme
triangle avec indication du rapport des facteurs de Schmid du systéme non
octaédrique considéré et du systéme octaédrique le mieux orienté. D'aprés
Carrard et Martin [113].
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température (T<T;), seuls les systémes octaédriques sont actifs ; lorsque la
température augmente (T;<T<T,), des glissements de type {110}<011>
apparaissent, puis supplantent totalement les glissements octaédriques (T>T,).
Pour l'aluminium, Ty = 0,35 Ty, T, = 0,6 T4

Ces trois domaines de température ont également été observés par Carrard et
Martin [112-113] dans le cas de l'activation, en plus des systémes o.ctaédriques
classiques, du systéme (001)<110> lors de la traction parallélement & la
direction [112] de monocristaux d'aluminium (T; = 0,5 Tg, To =0,7 Tp. Ces
auteurs suggérent qu'a haute température, la friction sur les plans de type
{100}, {110}, {112} et {113} devient négligeable, le glissement se faisant
alors sur les systémes possédant le facteur de Schmid le plus élevé (fig. IV.11).
Il est 2 noter que les travaux cités (Le Hazif et al., Carrard et Martin) ont été
effectués sur des éprouvettes déformées par fluage & des vitesses beaucoup
plus faibles (de 10-7 & 104 s-1) que celles utilisées dans la présente étude
(102 s°1), 11 est par conséquent possible que, dans le second cas, l'apparition
des glissements non octaédriques soit décalée vers des températures plus

élevées.

IV.2.2 - RESULTATS ET COMMENTAIRES

L'¢étude des lignes de glissement a concerné Iles éprouvettes

monocristallines <001>, <011> et <111>, déformées de ¢ = 0,3aT=0,7Tget

34 € = 10-2 s°1, Pour chacune de ces trois orientations, les observations ont été
effectuées par microscopie électronique 2 balayage sur les faces transverses
d'au moins deux échantillons. L'orientation des éprouvettes pouvant étre
modifiée au cours de la déformation, les indices cristallographiques
correspondant & chaque face ont été recalculés grice aux mesures de texture
décrites précédemment. Les dépouillements ont été réalisés en cousidérant
uniquement comme plans de glissement possibles les plans {111}, {100},
{110}, {112} et {113}.
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IV.2.2.1 - Les éprouvettes <001>

Bien que les faces transverses de ces éprouvettes soient identiques du
point de vue cristallographique, les traces observées sur les faces (100) et
(010) sont trés différentes (fig. IV.12). Sur la premiére, on observe des traces
rectilignes, inclinées de 30 3 35° par rapport & I'horizontale ; dans une zone
proche d'une aréte, on observe également un second réseau de lignes inclinées
de -30 a -35°. Sur la seconde, les traces présentent un aspect sinueux et sont
globalement horizontales. Elles sont parfois coupées par des traces rectilignes
également inclinées de 30 a 35°.

Les traces horizontales correspondent probablement aux systémes de
glissement (011)[011] et (0T1)[011]. Il est normal de ne pas observer de

traces a £45° sur la face (100) car le glissement s'effectue parallélement 3 cette

derniere. Il est em revanche étonnant que les systémes (101)[101] et
(101)[101] ne soient pas visibles. Méme si cela peut s'expliquer par le fait que
I'axe de compression n'est pas exactement paralléle a [001], le fait que la
section des éprouvettes reste parfaitement carrée plaide plutét en faveur de
l'activation des quatre systémes {011}<011> symétriques.

Si I'allongement dans la direction [100] n'est pas dii aux systémes (101)[101]
et (101)[101], il peut étre dfi aux glissements qui ont laissé les traces a +35°.
Il est & noter que la présence de traces rectilignes est inhabituelle & des
températures aussi €levées. Ces glissements sont postérieurs aux glissements
sur les plans {011} car les traces a -35° ont cisaillé les traces horizontales sur
la face (010) alors que les traces & £35° de la face (100) sont restées intactes.
L'identification des plans correspondant aux traces a £35° pose probléme. En
effet, si l'on suppose qu'ils contiennent les directions <032> (inclinées de
133,7°) et <101>, on obtient des plans {233}, a priori peu susceptibles d'étre
activés. L'hypothése de glissements déviés répétitifs, par exemple entre les
systémes (111)[1071] et (1T11)[10T], ne permet pas d'avancer une explication
satisfaisante. En effet, les deux plans étant également sollicités, la trace

résultante serait horizontale.
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IV.2.2.2 - Les éprouvettes <011>

Sur la face (100), des lignes sinueuses et & peu prés horizontales sont
visibles. Sur la face (01 1), on observe deux réseaux de lignes, inclinées de +30
a 35° (fig. IV.13). Ces traces correspondent assez bien aux plans (111) et
(111). De plus, en supposant que le plan (111) glisse alternativement dans les
directions [101] et [1T0], le plan (T11) dans les directions [T0T] et [T 10],
I'éprouvette s'allongerait uniquement dans la direction [100] (fig. IV.14), ce
qui est observé expérimentalement (cf. fig. I11.1).

Les systémes de glissement associés aux quatre plans {112} signalés sur la
figure IV.13 sont un peu mieux orientés que les systémes octaédriques (cf.
fig. IV.11) et sont donc susceptibles d'étre activés. Compte tenu du caractére
sinueux des lignes, il est toujours possible de trouver quelques segments qui
peuvent effectivement correspondre 2 ce type de plan. Cependant l'activation
de ces quatre systémes implique un allongement non nul de I'éprouvette dans la
direction [011], or ce dernier est quasiment nul jusqu's £ = 0,9. Il est donc
raisonnable de penser que les principaux systémes actifs sont les quatre

systemes octaédriques précédents.

1:(111) [101]
2:(111) [170]
3:(T11) [T0T]
4:(T11) [170]

Figure IV.14 : Schémas des quatre systémes de glissement activés .dans une

éprouvette <011>.
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IV.2.2.3 - Les éprouvettes <111>

Cette orientation est la seule 4 avoir tourné au cours de la déformation,
les nouveaux plans cristallographiques associés 4 chaque face sont indiqués sur
la figure IV.15. La déformation semble beaucoup plus hétérogéne que dans les
deux cas précédents. La surface des éprouvettes présente en effet de
nombreuses facettes, chacune d'entre elles étant associée & un réseau de lignes
de glissement différent. La figure IV.16 donne une idée de l'aspect des faces
latérales. '

Sur la face (110), on observe de nombreuses lignes sinueuses, généralement
inclinées de +30-40°. Sur l'autre face, les traces sont majoritairement
horizontales. Quelques zones présentent également des lignes inclinées
d'environ +40° (fig. IV.15). La complexité de ces observations ne permet pas
d'identifier précisément les systémes actifs. Les plans qui paraissent les mieux
en accord avec les traces observées somt cependant les plans (001), (112) et
(112). De plus, I'étendue de la zone présentant des traces horizontales pourrait
indiquer une prédominance du glissement sur le plan (001). Il est 4 noter que
ce résultat est en bon accord avec la figure IV.11. On peut effectivement y voir
que lorsque l'axe de compression se déplace de <111> vers <112>, le systéme

(001)<110> est le mieux orienté.

face (111)

face (1190) .

N

Figure IV.16 : Schéma simplifié des facettes observées sur les deux faces
latérales des éprouvettes <111>. Les lignes de glissement présentes

majoritairement dans chaque zone sont indiquées.
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1Vv.2.2.4 - Conclusion

L'éprouvette <011> est la seule & présenter nettement un glissement sur
les plans octaédriques, alors que le glissement sur les plans {112} est
géométriquement un peu plus favorable (le rapport des facteurs de Schmid
n'est cependant que de 1,06, cf. fig. IV.11b). Dans les éprouvettes <001> et
<111>, le glissement parait s'effectuer principalement sur d'autres systémes de
glissement (respectivement de type {110} et {100}), associés & des facteurs de
Schmid nettement plus élevés que ceux des systémes octaédriques les mieux
orientés (les rapports valent respectivement 1,23 et 1,73). On ne peut toutefois
pas exclure la possibilité de glissements déviés répétitifs sur deux plans
octaédriques. Compte-tenu de leur caractére sinueux, des traces observées

pourraient en effet est une succession de traces élémentaires sur des plans de

type {111}.
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IV.3 - CONFRONTATION AVEC DES RESULTATS DE SIMULATIONS

IV.3.1 - PRESENTATION DU MODELE

Les simulations ont été effectuées & partir d'un logiciel développé a
I'Ecole des Mines par Pérocheau [115] dans le but de prévoir des textures
d'extrusion a chaud. La partie du logiciel utilisée ici calcule la rotation
cristallographique d'un monocristal lorsqu'on lui impose un tenseur de vitesse
de déformation.

Ce logiciel est basé sur une approche viscoplastique classique de la
déformation 2 chaud des monocristaux. Seuls les plans {001}, {011}, {111} et
{112} somt susceptibles de glisser. Le glissement sur les systémes non
octaédrique est "autonome”, dans le sens ou il n'est pas dévié d'un glissement

octaédrique. La cission résolue 5 sur le systéme s est relie & la vitesse de

glissement ¥° par une loi puissance :

=1 (ls-] (IV.3)

1o

Les simulations ont été effectuées pour deux valeurs de m, 0,13 et 0,20,
qui correspondent aux valeurs extrémales du coefficient de sensibilité 3 la
vitesse mesurées a 0,7 T¢ (cf. tableau I11.4). Dans une étude précédente portant

sur l'alliage Al-1%Mn-1%Mg [116], les valeurs des cissions résolues critiques

Ty ont été€ ajustées pour que les textures de laminage simulées reproduisent les
textures experimentales. Ce sont ces mémes valeurs qui ont été retenues pour
la présente étude (cf. tableau IV.2).

Dans un premier temps, seule la composante €33 du tenseur des vitesses de
deformation a €té imposée. Pour la grande majorité des orientations initiales,
I'axe de compression se dirige alors rapidement vers la direction <001>, ce qui
est en complet désaccord avec les observations expérimentales. Dans un second
temps, les vitesses de cisaillement €5 et €,; ont également été imposées nulles.
Cette hypothése peut se justifier par la présence de frottement qui interdit tout

cisaillement paralléle au plan de compression. Dans ces conditions, I'axe de
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compression se dirige vers la direction <011>, conformément aux observations

expérimentales. Cette seconde hypothése a par conséquent été retenue.

Iv.3.2 - COMPARAISON SIMULATION / EXPERIENCE

Le tableau IV.2 résume les résultats de ces simulations pour les trois
orientations initiales [001], [011] et [111] ainsi que pour deux orientations
situées a 2° de [001] et [111]. Les trois orientations idéales sont parfaitement
stables, les petites déviations observées pour l'orientation [111] étant dues &
I'approximation sur la valeur de l'angle d'Euler ¢. Les systémes les plus actifs
sont de type {011} pour l'orientation [001], {111} pour [011] et {001} pour
[111], ce qui est plutdt en accord avec les traces de glissement observées. La

simulation prévoit également un allongement identique dans les directions DT,
et DT, pour les orientations [001] et [111], alors que le cristal [011] s'allonge
presque exclusivement dans la direction DT;.

Afin de reproduire les rotations de réseau observées expérimentalement, des
simulations ont été effectuées a partir d'orientations éloignées de 2° par
rapport aux orientations idéales (ces orientations sont représentées sur la
figure IV.17c). Les systémes de glissement n'étant plus parfaitement
symétriques, les orientations proche de [001] et [111] deviennent instables.
L'orientation proche de [001] tourne relativement peu, alors que celle voisine
de [111] se rapproche rapidement de l'orientation [011]. Ces résultats sont
donc assez comparables aux résultats expérimentaux. On peut noter que la
rotation du cristal {111] provogue P'activation de systémes octaédriques qui
supplantent progressivement les systémes de type {001}. Cependant, la
dissymétrie des systémes de glissement favorise également 1'élongation des
cristaux dans l'une des directions transverses, alors qu'expérimentalement les
monocristaux semblent s'allonger de maniére identique dans ces deux

directions. Dans les deux exemples présentés, la vitesse de déformation devient

en effet trois fois plus importante dans la direction DT; que dans la direction

DT,.
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€ 0 00, AC DT, principaux systémes |[&;,/£4
activés
0— 0° 0° 0° [001] [100] (101) [10T](011) [01 7] 1
L5 (107) [101] (01 T) [011]
0 22,5° 2° -22,5° = [001] [100] (101) [10T] (10T) [101] 1,3
(011) {01 17(01 1) [011]
03714,5°2,3°7345,55 | Zo01] | Ti00] | (o) o1 oy foa] | iA ]
(011) [01T](017) [o11]
0.9 |'3.7°3,6°356,35 | < [o01] | Ti06] oD io 11 o1y fion | 22
(011)[01T1]1(01 1) {011}
(15[ 07°757°73564° 7 S o01] |06 ey [ o 1) 0] | 3
QID[I0T1(T1)[T10T]
0— 0° 45° ¢° [011] [100] A1D[10T1(TID[T0T] 82
1,5 QID[1T01(T1D[1T10]
0 ]0°54,74° 45° > [111] [110] (001) [TT0](100)[0T 1] 1
=151 0° 54,86° 45° (010)[T0T]
0 0° 53° 46° =[111] =[170] | (001)[TT0](100)[0T 1] 1
(010)[10T]
0,37 3504 514° 747 | L) S Te] oD i Toj oot | 1
(010)[10T1]
0,9 [355,1°432°543°| = | =110 | ©on[iio] | 137
[11 8 14] A1)OTT]
1,5 [339,5°37,2°°823°] < 618] | ~[241] | A1D[0111AID0TT] | 36
A1D[1T101A T[0T T]
Tableau IV.2 : Résultats d'une simulation par un modéle de type
viscoplastique. Tous les glissements sont autonomes, 7Tp{111}=1,

T9{011} = 0,75, 19{001} = 1,{112} = 1,3, m = 0,2.
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[111]

" [01]

® [o1]

Figare IV.17 : Simulation de la rotation de l'axe de compression avec la

déformation, € = 0, 0,3, 0,9 et 1,5 (taille des points croissante). Glissements

non octaédriques autonomes, 2) et b) m = 0,13, ¢) m = 0,2.

{111}<110>
+ {hkl}<110>
+ Frottement

Figure IV.18 : Simulation de 1'évolution de

{111}<110>
+ .
Montée indépendante
(multiple)

I'axe de compression. a)

Glissements octaédriques et déviés avec interdiction du déplacement des faces

de compression ; b) glissements octaédriques et montée prépondérante. D'aprés

Mécif [90].
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Les rotations induites par des déviations de 2° par rapport aux
orientations idéales sont présentées plus en détail sur la figure IV.17. La figure
IV.17a montre que si I'axe de compression se situe initialement sur l'une des
frontiéres du triangle cristallographique, il continue a évoluer sur cette
frontiére. En revanche, s'il est situé a I'intérieur de triangle (fig. IV17b-c), il se
dirige vers la base du triangle puis se rapproche de [101] en suivant cette
frontiére.

La comparaison des figures IV.17b et IV.17¢ indique que I'augmentation du
coefficient de sensibilité & la vitesse provoque ume petite diminution de la
rotation du réseau et modifie légérement le trajet de l'axe de compression.

Les résultats simulés sont en assez bon accord avec les résultats expérimentaux
de la présente étude : stabilité de I'orientation [011], Iégére rotation (10 a2 15°)
de l'orientation [001] et forte rotation de I'orientation [111], l'axe de
compression se dirigeant vers l'intérieur du triangle stéréographique avant de
se rapprocher de <011>. En revanche, les rotations simulées sont généralement
beaucoup plus importantes que celle observées par Mécif et al. (fig. IV.10b).
Cela peut s'expliquer par le fait que les vitesses de déformation employées par
ces auteurs sont relativement faibles, ce qui favorise l'activation de nombreux

systémes dont les effets contradictoires ralentissent les rotations de réseau.

Il est a4 noter que des simulations basées sur des hypothéses différentes
peuvent aboutir & des résultats trés voisins. La bonne adéquation entre
simulation et expérience ne suffit donc pas pour valider ces hypothéses. A titre
d'exemple, la figure IV.18 présente des résultats cbtenus 3 partir d'une loi de
comportement légérement différente : les glissements non octaédriques ne sont
pas autonomes, mais déviés d'un glissement octaédrique ; de plus la loi inclut

la montée des dislocations [88-90,110].






CHAPITRE V

EVOLUTION DE LA MICROSTRUCTURE

On s'intéressera dans un premier temps & I'évolution morphologique
de la microstructure : formation des soums-grains (taille et facteur de
forme), aplatissement (em compression) et élongation (em torsiom) des

grains initianx, migration des joints.

Dans un secomd temps, ['étude porteraz sur ['évolution des
désorientations. Les observations effectnées sur les éprouvettes
monocristallines confirment qgue, sous certaines conditions, les sous-joints
peuvent se transformer en joimts et précisent I'influence de I'oriemtation
initiale. A ['aide d'mn calcul simple permettant de séparer les joimts
initiaux de ceux formés pendant la défoermation, les mesures effectuées sar
les éprouvettes polycristallines permettent d'évalaer la cinétigue de la
recristallisation dynamigue géoméirique et de la recristallisation
dynamigue continume. On s'efforcera pour cette dermiére de détermimer
'inflaence de la composition chimique du matériau et du chemin de

déformation (compression ou torsiom).

Quelgues éprouvettes déformées em fluage omnt également été

étudiées. Les résultats sont présentés en annexe II.
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L'évolution de la microstructure a principalement été suivie par
microscopie optique en lumiére polarisée. La microscopie électronique 2
balayage a également été utilisée afin d'obtenir une description plus fine de la
sous-structure. Dans le cas des éprouvettes comprimées, les observations ont
parfois été effectuées dans plusieurs sections (perpendiculaires a I'axe de

compression et aux directions transverses DT, et DT,) mais, dans tous les cas

de figure, les zones observées se trouvent 3 coeur des échantillons
(cf. fig. ITI.11). Quant aux éprouvettes de torsion, un léger polissage permet

d'obtenir une surface plane dans une région se trouvant 3 environ 80% du

rayon.

V.1.1 - LES EPROUVETTES MONOCRISTALLINES
V.1.1.1 - Observation qualitative des éprouvettes <001>

La figure V.1 présente l'aspect microstructural de ces éprouvettes en
fonction de la déformation. Les deux faces transverses (initialement {001} et
{010}) étant équivalentes du point de vue cristallographique comme de la
geéométrie de l'essai, les observations n'ont généralement été effectuées que sur
I'une d'entre elles. —

L'aspect de la face de compression évolue peu. On y observe la présence de
sous-grains équiaxes dés e =0,3. Lorsque la déformation augmente, ces
derniers apparaissent un peu plus fins et un peu plus contrastés, ce qui laisse
supposer une augmentation de leur désorientation.

En revanche, la microstructure des faces transverses se modifie rapidement. A
€=0,3, on observe des bandes inclinées d'environ 30°. Il est & noter que
I'espacement et l'inclinaison de ces bandes correspondent aésez bien aux lignes
de glissement (non identifies) observées en surface (cf. fig. IV.12). Dans la
mesure ou la microstructure de cette éprouvette n'a pu étre révélée que sur une

faible portion de la surface, l'existence de zones présentant des bandes
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Figure V.1 : Evolution de la microstructure des éprouvettes monocristallines

<001> déformées 2 0,7 Tget 10-2 s~* microscopie optique.

Orientation initiale : AC = [001], D ., = [100]}, DT, = [010].
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AC
DT
€=0,3
e=1,5

Figure V.2 : Evolution de la microstructure des éprouvettes monocristallines

<001> comprimées & 0,7 T¢ et 10-2 s-! | microscopie électronique 2 balayage.
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horizontales (provoquées par l'activation des systémes de glissement
{011}<011>) n'est pas exclue. A £ = 0,9, des (sous-)grains légérement aplatis
se sont formés, quelques joints apparaissent marqués d'un trait noir, ce qui est
I'indication d'une désorientation relativement importante. Ce phénoméne est
encore plus accentué a £ = 1,5.

La figure V.2 permet de comparer ces micrographies & celles obtenues au
MEB. Si aux fortes déformations les microstructures apparaissent identiques
pour les deux types de microscopie, elles sont trés différentes & €= 0,3. La
microscopie €électronique permet en effet de mettre en évidence la présence de

sous-grains 3 l'intérieur des bandes observées en microscopie optique.

V.1.1.2 - Observation gualitative des éprouvettes <011>

Les micrographies de ces éprouvettes sont présentées sur la figure V.3.
On peut tout d'abord remarquer que les bandes observables sur les faces
latérales & €=0,3 correspondent aux lignes de glissement décrites
précédemment (fig. IV.13). Lorsque le taux de déformation augmente, I'aspect
en damier de la face transverse {011} reste inchangé, alors que, sur les deux
autres faces, les bandes laissent progressivement la place & une structure de
sous-grains.
La microstructure de ces éprouvettes (qui se sont allongées fortement dans la
direction DT, et pratiquement pas selon ]sz) est analogue aux microstructures
obtenues aprés compression plane de monocristaux d'orientations diverses
(fig. V.4) : structure en bandes sur la face de compression et la face libre,
structure en damier sur la face transverse [86,117]. Cette similitude peut étre
attribuée a la géométrie particuliére des systémes de glissement qui permettent
un allongement unidirectionnel.
Si I'on observe la sous-structure de la face latérale {011} au MEB (fig. V.5),
on s'apercoit que la structure en damier est encore visible a € = 0,3, ce qui
signifie que les bandes sont encore peu subdivisées. En revanche, cette

structure a complétement disparu a €= 0,9 ; la microstructure est alors
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Figure V.3 : Evolution de la microstructure des éprouveties monocristallines

<011> déformées 4 0,7 Ty et 10-2 s°1, microscopie optique.

Orientation initiale : AC = [011], DT, = [100], DT, = [01T].
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Figure V.5 : Evolution de la microstructure des éprouvettes monocristallines

<011> comprimées 4 0,7 T et 10-2 s-1 , microscopie électronique 2 balayage
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v
RD

Figure V.4 : Représentation schématique des sous-structures de déformation
dans des monocristaux d'aluminium d'orientation S{124}<112>, L{110}<112>

et C{112}<111> déformés par compression plane & chaud. D'aprés Theyssier
[117].

composée de sous-grains semsiblement plus fins que ceux observés dans les

éprouvettes <001>.

V.1.1.3 - Observation gualitative des éprouvettes <i11>

L'observation des lignes de glissement a d'ores‘_ et déja mis en évidence la
présence de différentes zones de déformation (fig. IV.16). Les micrographies
indiquent que ces hétérogénéités se retrouvemt au coeur des éprouvettes
(fig. V.6). On peut par exemple remarquer la présence de deux zones, la
premiére contenant des bandes inclinées et la seconde des bandes horizontales,

sur la face transverse T, de l'éprouvette déformée de &€= 0,3. Lorsque la

déformation augmente, les bandes disparaissent peu & peu et une structure de
sous-grains, plus ou moins organisés en bandes ou en damier, se forme. La
présence de parois marquées de noir, notamment sur la face de compression,
laisse présager l'existence de joints 2 forte désorientation.

Les bandes inclinées et horizontales présentes a2 £ = 0,3 sont également
visibles en microscopie électronique, méme si elles sont fortement subdivisées

en sous-grains (fig. V.7). Les micrographies révélent également la présence
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Figare V.6 : Evolution de la microstructure des éprouvettes monocristallines

<111> déformées a 0,7 Ty et 10-2 s-1, microscopie optique.

Orientation initiale : AC = [111], DT, = [110], DT, = [112].
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Figure V.7 : Evolution de la microstructure des éprouvettes monocristallines

<111> comprimées 4 0,7 Ty et 10-2 s-1 | microscopie électronique & balayage.
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d'un autre type de bandes (signalées par des fléches) dans les éprouvettes
déformées de 0,3 et 0,9. L'analyse par EBSD a permis d'en déterminer
l'origine : ce sont des bandes de déformation qui résultent de la décomposition

de l'orientation initiale en deux composantes symétriques.

V.1.1.4 Estimation de la taille des (sous-)grains

A partir des micrographies obtenues en microscopie électronique 2
balayage, la taille des sous-grains (qui se sont éventuellement transformés en
grains) a €té mesurée par la méthode de l'intercept moyen. Les résultats sont
indiqués par la figuré V.8. On peut tout d'abord remarquer que l'intercept
moyen est toujours plus faible dans la direction de compression que dans la
direction transverse (le rapport entre les deux varie emtre 1,1 et 1,5). Cela
signifie que les sous-grains sont légérement aplatis, la vitesse de migration de
leur paroi étant insuffisante pour compenser complétement la convection de la
matiére. La taille des sous-grains des éprouvettes <001> et <111> évolue peu
avec la déformation: 4 € = 1,5 elle atteint 13 & 14 um pour les deux types
d'éprouvettes. Les sous-grains des éprouvettes <011> s'affinent avec la

déformation : ils atteignent une taille d'environ 10 pm 4 € = 1,5. Ils sont donc

sensiblement plus fins que les précédents.

V.1.2 - LES EPROUVETTES POLYCRISTALLINES
V.1.2.1 - Caractérisation de I'état initial

Les micrographies correspondantes sont présentées par les figures V.9
(1199), V.10 (1200) et V.11 (5052). L’intercept moyen a été mesuré dans trois
directions, les résultats sont indiqués dans le t au V.1. Par rapport a I’état
brut de laminage, on observe une légére croissmes grains dans ['aluminium

1199 et les grains de la nuance 1200 sont un peu plus équiaxes.
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Figure V.8 : Evolution de l'intercept moyen selon I'axe de compression (@) et

la direction transverse DT; ou DT, (8) des sous-grains (ou des nouveaux
1 2
grains) dans les €éprouvettes monocristallines. Chaque point représente environ

100 mesures.
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AC (DL)
A

DT,
(D)

200 pm

Figure V.9 : Micrographie d'une éprouvette d'aluminium 1199 3 I'état e =0

(maintenue 20 min & 0,7 Ty puis trempée), microscopie optique.

AC (DL)

DT,
(DT)

100 pm

Figure V.11 : Micrographie d'une éprouvette d'aluminium 5052 3 I'état € = 0.
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AC (DL)
DT,
(DT)
/
DT,
(DN)

Figure V.19 : Micrographies d'une éprouvette d'aluminium 1200 a I'état € = 0.
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AC (DL) DT, (DT°) DT, (DN)
1199 226 204 227
1200 285 215 08
5052 78 86 59

Tablean V.1 : Tailles de grains (en pm) mesurées par la méthode de I’intercept

moyen dans les trois directions AC, DT; et DT, pour des éprouvettes 3 1’état

e=0.

L’aluminium 1199 présente une structure trés homogéne composée de gros
grains équiaxes (=220 pum).

La structure de I'aluminium 1200 est beaucoup plus hétérogéne. La taille
moyenne des grains est similaire a celle de l'aluminium 1199 (=200 pm) mais
ces derniers ont des dimensions trés variables selorn la direction considérée : le
tableau indique un rapport 3:2:1 pour les directions AC/DT;/DT,. De plus leur

dimension varie trés fortement lorsque I’on se déplace, dans la direction DN,
du centre vers la périphérie de I’éprouvette. On peut aussi noter la présence de
nombreux précipités alignés suivant la direction de laminage.

Les grains de I’aluminium 5052 sont beaucoup plus petits (=75 pm) et
pratiquement équiaxes. On note 13 encore la présence de nombreux précipités

alignés suivant la direction de laminage.

V.1.2.2 - Evolution de la sous-structure
V.1.2.2.1 - Observation gualitative des éprouvettes 1199

Des le début de la déformation (e = 0,3), les sous-grains apparaissent
relativement bien formés, ce qui provoque l'ondulation des joints de grains
initiaux (fig. V.12). Entre € = 0,9 et € = 1,5, la microstructure ne semble pas

¢voluer de fagon significative. Les parois marquées de noir sont beaucoup plus

nombreuses. Elles délimitent non seulement les grains initiaux mais aussi des
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Figure V.12 : Evolution de la microstructure des éprouvettes polycristallines

de l'aluminium 1199 déformées & 0,7 T; et 10-2 s-!, microscopie optique.

Micrographies réalis€ées par M. Krishtoforov (stagiaire I.A.E.S.T.E.).
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Figure V.13 : Evolution de la microstructure des éprouvettes polycristallines

1199 comprimées & 0,7 Tyet 10-2 s°1, microscopie électronique & balayage.
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groupes de sous-grains, ce qui est un signe de la transformation progressive de
certains sous-joints en joints.

La microscopie électronique (fig. V.13) montre également que les sous-grains
sont bien développés 4 £€=0,3. Les joints de grains initiaux sont aussi
parfaitement visibles sur cette micrographie ; les sous-grains ont tendance 3
étre un peu plus fins 3 leur voisinage. A € = 1,5, la taille moyenne de ces sous-
grains semble étre & peu prés identique mais la distribution de taille semble

plus resserrée.

V.1.2.2.2 - Observation gualitative des éprouvettes 1200

La microscopie optique (fig. V.14) met en évidence la présence de sous-
grains & € = 0,3, méme si certains grains en semblent encore dépourvus. Ces
sous-grains s'affinent rapidement lorsque la déformation progresse.

Cette évolution est également visible par microscopie électronique (fig. V.15).
On peut en outre observer le réarrangement des précipités, initialement
paraliéles 3 la direction de laminage, dans le plan de compression. La
micrographie relative & I'éprouvette de torsion montre que la sous-structure est
identique & celle de I'éprouvette de compression, avec, en particulier, une taille

de sous-grains identique.

V.1.2.2.3 - Observation gualitative des éprouvettes 5052

La formation des sous-grains est beaucoup plus lente que dans les deux
cas précédents car la restauration est fortement retardée par la présence des
solutés. La microscopie optique (fig. V.16) ne permet pas de mettre en
évidence leur présence 3 € = 0,3. Ils semblent se former vers € = 0,9. A cette
déformation l'ondulation des parois commence d'ailleurs & é&tre visible. Ces
sous-grains sont difficilement observables en microscopie électronique
(fig. V.17). Les micrographies permettent néanmoins de déceler un affinement

de la microstructure au cours de la déformation.
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Figare V.14 : Evolution de la microstructure des éprouveties polycristallines 1200

déformées 3 0,7 Tget 102 s°1, microscopie optique (axze de compression vertical).
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AC AT

DT,

DC

€= 0,3 (compression)

€= 1,5 (compression) € = 1,5 (torsien)

Figure V.15 : Evolution de la microstructure des éprouvettes 1200 déformées par

compression et torsion 3 0,7 T¢ et 10-2 s°1, microscopie électronique 2 balayage.
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e
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Figure V.16 : Evolution de la microstructure des éprouvettes polycristallines 5052

déformées 2 0,7 Tyet 102 s, microscopie optique (axe de compression vertical).
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Figure V.17 : Evolution de la microstructure des éprouvettes polycristallines

5052 comprimées a4 0,7 Ty et 10-2 s°1, microscopie électronique 3 balayage.
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V.1.2.2.4 - Estimation de la taille des {sous-)grains

La taille des sous-grains (ou des nouveaux grains) a également été
mesurée a partir des micrographies obtenues au MEB. La mauvaise qualité des
micrographies de l'alliage 5052 ne permettant pas une ¢valuation correcte, la
taille des sous-grains a dans ce cas été estimée en repérant les sous-joints par
EBSD. Les résultats sont présentés sur la figure V.18. Comme dans les
monocristaux, on remarque que les sous-grains sont légérement aplatis. Le
tableau V.2 permet de comparer la valeur moyenne de I'intercept pour & = 1,5
avec la valeur donnée par I'équation D = 28bG/c (éq. 1.9). On remarque un
assez bon accord entre les deux valeurs. La taille calculée est néanmoins
légérement supérieure 3 l'intercept mesuré pour les nuances 1199 et 1200.
Selon Blum [51], cette différence est due 3 la réorganisation, dans l'intervalle
de temps qui sépare la fin de l'essai de compression et la trempe, des
dislocations mobiles en sous-joints. Selon cet auteur, cet artefact peut étre
€vité en trempant les échantillons sous charge. Dans le cas de I'alliage 5052, la
valeur mesurée est un peu plus élevée que la valeur calculée. Cette différence
peut s'expliquer par la présence de zomes sans sous-grains, ce qui augmente

artificiellement la taille de ces derniers.

D, théorique D expérimental

1199 mono <001> 15,7 uym 12,7 pm

mono <111> 13,7 pm

poly 14,3 pum
"""""""" mono <011> 11.8 pm 9.0 ym
1200 compression 7,9 pm 6,6 pm

torsion 6,9 pm
5052 2,2 um 3,4 pm

Tableam V.2 : Comparaison entre la taille des sous-grains calculée et mesurée

ae=1,5.
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Figure V.18 : Evolution de l'intercept moyen selon 1'axe de compression (@) et

la direction transverse DT; (B), ou l'axe de torsion (O) et la direction de

cisaillement ([J), des (sous-)grains dans les éprouvettes polycristallines.

Chaque point représente environ 100 mesures.
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V.1.2.3 - Evolution des grains initiaux
V.1.2.3.1 - Résultats expérimentaux et interprétation [118]

Lorsque I'on compare I'épaisseur des grains initiaux dans des éprouvettes
d'alliage 5052 déformées 3 différentes vitesses (fig. V19), on remarque que ces
grains sont d'autant plus épais que la vitesse de déformation est faible. Cette
variation d'épaisseur peut s'expliquer par la migration des joints de grains sur
des distances d'autant plus importaates que I'essai dure longtemps.

Cette évolution est représentée de fagon schématique par la figure V.20. La
convection de la matiére engendrée par la compression provoque une

diminution de I'épaisseur h des grains. En supposant que la déformation est la

méme dans tous les grains, la vitesse EG de diminution de h par convection est
d'origine purement géométrique : é=—hg/h. La migration des joints provoque
en moyenne une augmentation de 1l'épaisseur, la vitesse correspondante EM
étant égale 3 deux fois la vitesse de migration vy;. L'évolution résultante de

I'épaisseur est donc décrite par I'équation suivante :

h=hg+hy =—hé+2vy (V.1)

compression

Figure V.20 : Schéma de l'évolution de I'épaisseur des grains sous l'effet
combin€é de la convection de la matiére due 2 la compression et de la migration

des joints.
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Figure V.19 : Micrographies réalisées sur des éprouvettes d'aluminium 5052

déformées a différentes vitesses, T = 0,7 T, £ = 1,2.
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En supposant que vy; ne dépend pas de g, on obtient aprés intégration :

h=(hy~hg) exp(~&)+h (V.2)
avec hy : épaisseur initiale
2VM . . . , . .
et by = —=: épaisseur des grains en régime stationnaire
€

Des mesures effectuées sur un alliage de titane par Girinon [95,118]
indiguent que B.M augmente avec la vitesse de déformation selon une loi
puissance :

hyy =AgP (V.3)

avec p = 0,67

A 0,58 Ty hy vaut environ 0,3 pm/s 2 € =10-2s! et 6 pm/s 3 & =1 s
Quelques mesures effectuées sur des éprouvettes d'aluminium [119] ont donné
des valeurs comparables : pour I'aluminium 1199 comprimé & 0,7 Tset 10-2 51,
ﬁM vaut environ 0,3 pm/s ; et environ 2 pm/s pour un alliage Al-0,4Mg-0,4Si
comprimé 4 0,76 Tyet 10-! s-1,
En utilisant la relation o=ké™ (éq. 1.2), il est possible de relier I'épaisseur des

grains au régime stationnaire 4 la contrainte appliquée :

6‘=£ ‘ (V.4)
hsq
avec q = m/(1-p) = 0,61.
A temperature donnée, cette relation est similaire aux autres relations (égs. 1.9

et 1.11) entre la contrainte et la taille des sous-grains ou des grains.

V.1.2.3.2 - Conséqguences sur I'évolation de la RDG

D'aprés le modéle précédent, la migration des joints implique que les
grains initiaux atteignent une épaisseur limite hy. Ce résultat est trés important,
en particulier pour mieux comprendre ['évolution de la recristallisation

dynamique géométrique. Il semble cependant avoir été négligé par I'ensemble
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des auteurs qui ont étudié ce type de recristallisation. Deux conséquences
principales peuvent éire mentionnées.

Tout d'abord, les modéles qui permettent de calculer la déformation critique ¢,

pour laquelle la condition h =2 D est réalisée [47,51] tiennent uniquement
compte de la variation géométrique de l'épaisseur, et par conséquent sous-

estiment g,. De plus, si hy > 2 D, cette condition ne peut pas étre atteinte,

méme aux trés grandes déformations.

En second lieu, la migration permet d'expliquer l'obtention du régime
stationnaire. Les différents auteurs ont jusqu'd présent considéré que la
fraction de parois & forte désorientation cesse d'augmenter car les joints se
recombinent lors du pincement des grains; elle atteint alors une valeur
stationnaire de l'ordre de 1/3 & 1/2 [16,17,28,46-48]. Cependant, ce processus
permet seulement de ralentir 'augmentation de la fraction de parois & forte
désorientation, mais pas de l'annuler complétement. En effet, en I'absence de
nﬁgra‘tion a longue distance, I'épaisseur des grains tendrait vers zéro. Dans ces
conditions, toutes les cristallites seraient & terme entourées par les joints de

grains initiaux (fig. V.21) et la fraction de parois 3 forte désorientation

Figure V.21 : Evolution aux trés grandes déformations d'un grain initial dont

I'épaisseur devient trés inférieure 3 la taille des sous-grains.
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tendrait vers 1. En revanche, il est tout & fait concevable que cette fraction
tende vers une valeur stationnaire de l'ordre de 1/3 4 1/2 si I'on suppose que

les grains initiaux atteignent une épaisseur limite h,.

Il faut aussi noter que le mécanisme décrit précédemment induit un effet
de taille. Plus un grain est petit, plus il lui sera facile de se maintenir équiaxe
car cela nécessite une migration de ses parois sur de plus courtes distances.
Ainsi, méme si les sous-joints sont beaucoup moins mobiles que les joints, les

sous-grains restent équiaxes alors que les gros grains s'aplatissent.
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La technique EBSD permet de mesurer précisément la désorientation
entre tous les cristaux adjacents, et par conséquent de suivre la transformation
éventuelle des sous-joints en joints. En l'absence d'une automatisation
compléte des mesures, les plages ainsi étudiées sont assez limitées en taille (en
moyenne =100x150 pm?), ce qui pose le probléme de leur représentativité.
Néanmoins, les résultats présentés sont généralement le fruit de mesures sur
deux ou trois plages, ce qui leur confére une meilleure valeur statistique.

Les désorientations n'ont pas été calculées a partir de l'orientation mesurée au
milieu des cristaux mais a partir d'un balayage systématique de la plage par des
lignes paralléles 4 I'axe de compression, les mesures étant effectuées de part et
d'autre de chaque paroi rencontrée. En effet, les orientations ne sont pas
toujours constantes 2 l'intérieur des cristaux ; on peut en particulier observer
un glissement progressif du diagramme de Kikuchi, qui, sur une distance de
quelques microns, induit des désorientations de plusieurs degrés. De plus, le
balayage systématique permet de repérer des parois non décelées par
I'imagerie.

Les figures de poles présentées dams cette partie permettent surtout d'évaluer
les désorientations locales. L'alignement de 'échantillon dans le MEB étant
difficilement contrélable, les orientations absolues ne sont qu'approximatives.
Des mesures beaucoup plus fiables ont été obtenues par diffraction des RX
(cf. IV.1).

V.2.1 - LES EPROUVETTES MONOCRISTALLINES
V.2.1.1 - Résultats expérimentaux

Les figures de pdles locales des éprouvettes <001> (fig. V.22) montrent
un étalement des pdles avec la déformation. L'orientation moyenne reste stable.
Les rotations semblent s'effectuer autour des deux axes tramsverses (100) et

(010) et aboutissent & la formation de parois & forte désorientation. A £ = 1,35,
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Figure V.22 : Etude par EBSD de trois plages (¢ = 0,3, 0,9 et 1,5) de la face
latérale {100} des éprouvettes monocristallines <001> comprimées a 0,7 T et

10-2 s-1 (micrographies, schémas des désorientations, figures de poles).
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mono <@1i>

e=0,3
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i L
— 1-6°
— (-15°

Figure V.23 : Etude par EBSD de trois plages (¢ = 0,3, 0,9 et 1,5) de la face
latérale (011) des éprouvettes monocristallines <011> comprimées a 0,7 T, et

10-2 51 (micrographies, schémas des désorientations, figures de pdles).
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mono <iil>

e=0,3
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Figure V.24 : Etude par EBSD de trois plages (¢ = 0,3, 0,9 et 1,5) de la face

latérale initialement (110) des éprouvettes monocristallines <111> comprimées
a 0,7 Ty et 10-2 s°1 (micrographies, schémas des désorientations, figures de

poles).
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on observe une fraction significative de joints ayant une désorientation voisine
de 20°. Il est 4 noter que le plus gros cristal de cette plage est entouré
majoritairement de parois & forte désorientation. On peut pemser que la
transformation des sous-joints en joints plus mobiles a permis un grossissement

de ce grain.

Contrairement aux précédentes, les figures de poéles des g€prouvettes <011>
(fig. V.23) évoluent peu avec la déformation. Aucune paroi a forte
désorientation n'est apparue a £ =1,5. La majorité des sous-joints sont
associés a de trés faibles désorientations (<6°), les désorientations les plus
élevées atteignant 10°.

La présence de rotations vers des orientations différentes rend I'étude des
éprouvettes <111> (fig. V.24) plus complexe. A € = 0,3, la figure de pdles met
en évidence ume rotation rapide des cristaux. Les deux zones & bandes
horizontales et inclinées décrites précédemment tournent différemment. Dans
les deux cas, la rotation s'effectue probablement autour de deux axes <011>
contenus dans le plan de compression (pour la plage B, l'axe de rotation

<110>, paralléle 2 DTy, est facilement identifiable). La figure de pdles obtenue

3 £=0,9 indigue la présence de deux composantes qui évoluent vers deux
orientations symétriques par rapport au plan transverse de normale DT,. Les
bandes de déformation correspondantes sont repérables sur la micrographie : la
bande B apparait en creux par rapport a la bande A. En revanche, une seule
orientation (l'orientation [011] [21T1] déja identifiée par RX) est visible a
e =1,5. L'étalement des pdles n'est pas trés important. Quelques parois a forte
désorientation se sont toutefois formées, avec des désorientations pouvant
atteindre 20°. Elles sont cependant moins nombreuses que dans l'éprouvette

<001>.

Les histogrammes de la figure V.25 présentent I'évolution des
désorientations avec la déformation ; ils regroupent généralement des mesures
effectuées sur plusieurs plages. Pour les éprouvettes <001>, on observe une
translation importante vers les fortes désorientations. La valeur moyenne de
l'angle passe de 3,9° (£ = 0,3) & 8,9° (¢ = 1,5). Les premiers joints apparaissent

~

3e£=0,9; ae=1,5 ils représentent plus de 18% des parois. Le régime
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Figure V.25 : Evolution des angles de désorientation avec la déformation dans

les trois types d'éprouvettes monocristallines comprimées & 0,7 Ty et 10-2 s-1.

Le nombre total de mesures (N), la valeur moyenne de l'angle (8,) et le

pourcentage de joints de grains (JdG) sont indiqués sur chaque histogramme.
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stationnaire ne paraissant pas étre atteint, il est tout & fait probable que des
déformations plus importantes conduiraient & une fraction de joints de grains
encore plus élevée.

Comme le laissaient supposer les figures de pdles, les histogrammes des

éprouvettes <011> évoluent peu. Un régime stationnaire semble méme atteint

dés € = 0,9 alors qu'aucun joint ne s'est encore formé.

L'évolution des histogrammes des éprouvettes <111> est plus difficile 2

interpréter car leur allure dépend fortement de la présence ou non de bandes de
déformation. Ces derniéres sont associées a4 de trés grandes désorientations
(entre 35° et 60°) et se manifestent seulement dans l'éprouvette déformée de
g=10,9. Si l'on ne tient pas compte de leur présence, les désorientations
semblent diminuer avec la déformation. On passe en effet d'une valeur moyenne
de 6,9° (¢ =0,3) a 6,1° (e =1,5). Les joints de grains sont également moins
fréquents, ils ne représentent plus que 4,6% des parois contre 8,4%
auparavant. La diminution des désorientations peut s'expliquer par le fait que
la rotation du réseau est trés rapide au début et qu'elle s'effectue a des vitesses
différentes dans chaque cristal (d'ol 1'étalement des pdles observé & &€ = 0,3),
ce qui produit des désorientations importantes entre les cristaux qui tournent
rapidement et ceux qui tournent plus lentement. A € = 1,5, tous les cristaux oat
atteint leur orientation finale et les désorientations moins importantes ne sont

alors dues qu'a des fluctuations autour de I'orientation moyenne.

La distribution des axes de désorientation a été étudiée dans deux
repéres : le repére cristallographique [001] [101] [111] et le repére de
'échantillon AC DT; DT, (fig. V.26). Pour les trois orientations étudiées, les
axes associés aux sous-joints (8 < 15°) sont distribués de maniére uniforme
dans tout le triangle stéréographique, aucune direction cristallographique
n'étant privilégiée. Dans le repére de I'échantillon, ces axes sont tous éloignés
de l'axe de compression et, dans le cas de I'orientation <001>, ils se
concentrent dans le plan de compression.

Dans le cas des monocristaux <001>, les axes associés aux nouveaux joints
sont nettement regroupés dams le plan de compression, et en particulier

proches des directions DT; et DT, de type <100>. Pour I'orientation <111>,
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mono <Bf1>

mone <011>

[001] '

[001]

Figure V.26 : Distribution des axes de désorientation en fonction de l'angle
associé : 8 <6° (+), 6°<9<15° (+) 15°< 6 <30° (¥) dans les trois types

d'éprouvettes monocristallines comprimées de € = 1,5 4 0,7 Tet 10-2 s-1,
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aucune direction cristallographique ne semble privilégiée, mais les axes sont
néanmoins tous situés & proximité du plan de compression. -

A la vue de ces résultats, on peut penser que lorsque les désorientations sont
dues a la polygonisation, qui introduit de petites fluctuations autour de
I'orientation moyenne, les axes sont distribués uniformément, que ce soit dans
le repére cristallographique ou le repére de I'échantillon (a2 l'exception des
directions paralléles 3 l'axe de compression). En revanche, lorsque les
désorientations sont provoquées par une rotation de réseau, les axes de
désorientation sont paralléles & des directions cristallographiques particuliéres.
Ces résultats confirment notamment que l'orientation <001> commence & se

scinder en deux composantes par des rotations d'axes [100] et [010].

V.2.1.2 - Commentaires et comparaison avec les résultats antérieurs

Des travaux antérieurs, menés sur des monocristaux d'aluminium
déformés en compression plane 2 chaud, ont montré que certaines orientations
sont plus propices & la formation de parois & fortes désorientations que
d'autres. Ainsi, pour une déformation de l'ordre de € =1, les orientations
C{112}<111> et S{421}<112> permettent la formation de véritable joints,
alors que dans les monocristaux d'orientation L{110}<112>, les sous-joints
atteignent une désorientation maximale de 10° [86,117].

L'influence de l'orientation initiale est confirmée par les résultats exposés
précédemment : en compression uniaxiale également, l'augmentation de la
désorientation des sous-joints dépend fortement de l'orientation initiale (stable
ou instable) du monocristal. L'orientation <011>, qui est une orientation
parfaitement stable, ne permet qu'un accroissement limité des désorientations.
La formation de joints n'a pas été observée, méme si certaines parois ont un
angle trés proche de 15°. L'orientation <001> est relativement stable. Les
figures de pdles obtenues par RX ne montrent un début de décomposition qu'a

e = 1,5. Cette décomposition n'est pas encore amorcée dans 1'éprouvette
P

examinée par EBSD, mais l'étalement des pdles monire que les cristaux

commencent 3 tourner. Il en résulte une forte dispersion autour de l'orientation
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moyenne qui induit de fortes désorientations. Les joints ainsi formés sont
associés a des désorientations comprises entre 15 et 30°. Les fortes
désorientations observées dans les éprouvettes <111> (orientation trés
instable) sont provoquées 3 leur tour par de fortes fluctuations autour de
l'orientation moyenne, mais aussi par la présence de plusieurs orientations
symétriques. Dans le second cas, les désorientations sont beaucoup plus fortes
que dans le premier. Les bandes de déformations observées produisent en effet
des désorientations de l'ordre de 35 a 60°.

Certains auteurs considérent que les joints formés par ce dernier mécanisme ne
sont pas de véritables joints de grains. Il est vrai qu'a température ambiante les
bandes de déformation ne sont pas séparées par un joint mais par une bande de
transition, plus épaisse (1 & 2 pm) et formée de petites cellules [85].
Cependant, ce type de bandes tend & disparaitre lorsque la température de
déformation augmente. Les frontiéres des bandes de déformation observée au
MEB paraissent d'ailleurs identiques aux autres joints et aucune bande de
transition n'a été décelée. On peut alors penser que toutes les parois a forte
désorientation se comportent de fagon identiques & chaud, quelle que soit leur
origine.

Les résultats présentés ne mettent en évidence qu'une recristallisation continue
partielle. Méme dans le cas du momnocristal <001>, de nombreux cristaux sont
encore entourés de sous-joints. Cependant, le taux de déformation atteint n'est
pas trés élevé. Si I'évolution observée entre € = 0,3 et 1,5 se poursuit, on peut
s'attendre 4 la formation rapide d'une microstructure complétement

recristallisée par RDC.

Ces résultats mettent donc clairement en évidence le fait que la
désorientation des sous-joints augmente fortement avec la déformation et que
ces derniers peuvent, sous certaines conditions, se transformer en joints. Cette
transformation a longtemps été mise en doute dans la littérature, en particulier
sur la base des travaux de Kassner et McMahon [16,17]. Ces auteurs ont étudié
I'évolution de la microstructure d'éprouvettes d'aluminium raffiné (99,999%)

lors d'essais de torsion & 0,69 Ty 5x10-4 et 2x10-3 s'1. Les observations ont

principalement été effectuées par microscopie électronique en transmission, la
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X

désorientation des sous-joints étant calculée a partir de l'espacement des
dislocations qui composent leurs parois. Selon ces travaux, la désorientation
des sous-joints augmente trés peu avec la déformation: la valeur moyenne
passe de 0,5° &4 €=0,2 a 1,2° & £€=16. Aux grandes déformations, la
recristallisation géométrique conduit 3 une forte augmentation de la fraction
des joints de grains initiaux, qui représentent alors environ un tiers des parois.
Des essais de torsion ont également été effectué sur des éprouvettes
monocristallines. Aux grandes déformations, la fraction de parois 2 forte
désorientation est plus faible que dans les polycristaux, mais elle atteint tout
de méme 10%. Selon ces auteurs, ces parois pourraient ne pas étre de
véritables joints de grains mais traduire la présence de bandes de déformation.

Ces résultats ne sont cependant pas en contradiction avec ceux de la présente
étude. Tout d'abord les conditions opératoires ne sont pas exactement
identiques. On peut penser que la restauration dynamique est plus rapide dans
les essais de Kassner et McMahon (I'aluminium est plus pur et la vitesse de
déformation plus faible), ce qui limite I'accumulation de dislocations dans les
sous-joints. Les techniques d'observation utilisées sont aussi trés différentes.
Celle employée par Kassner et McMahon permet d'identifier un trés grand
nombre de sous-joints de désorientation inférieure au degré, alors que ces
derniers ne sont pas identifiables par EBSD. Il est tout & fait probable que les
sous-grains observés par ces auteurs correspondent 4 une sous-structure
présente a l'intérieur des cristaux repérés par EBSD. Cette hypothése est

confirmée par la faible valeur de la taille de sous-grains mesurée (13 um) par

rapport 4 celle calculée par la relation 1.9 (23 pm). De plus la technique
utilisée par Kassner et McMahon ne permettant d'effectuer qu'un nombre limité
de mesures par échantillon (20 dans le cas présent), les histogrammes ne sont
pas nécessairement représentatifs de la microstructure dans son ensemble. On
peut également souligner que des parois a forte désorientation ont ¢€té
observées dans l'éprouvette monocristalline (méme si leur origine est

incertaine), ce qui est en accord avec les résultats de la présente étude.
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V.2.2 - LES EPROUVETTES POLYCRISTALLINES

V.2.2.1 - Caractérisation de I'état initial

La désorientation des joints de grains a été mesurée dans les éprouvettes
d'aluminium 1199, 1200 et 5052 non déformées (fig. V.27). A titre de
comparaison, I’histogramme d’un matériau possédant une texture uniforme est
également représenté. Cet histogramme a été obtenu a partir de la fonction de
densité des désorientations de Mackenzie [121].

Les distributions expérimentales sont décalées vers les faibles désorientations
par rapport i I’histogramme de référence. Ceci est bien sfir dG & la forte
présence de la texture cube : de nombreux grains ont des orientations voisines
et sont par conséquent peu désorientés les ums par rapport aux autres. On
remarque d’ailleurs que, plus la texture est accentuée (dans ’ordre 1199, 5052
et 1200), plus I’histogramme se déplace vers la gauche, la valeur moyenne des
désorientations et la fraction de joints de grains diminuant également.

Cependant, méme lorsque la texture n'est constituée quasiment que d’une seule
composante (cas de la nuance 1200), la grande majorité des parois (72%) sont

des joints de grains et ces derniers peuvent atteindre de trés fortes

désorientations.

Y.2.2.2 - Evolntion avec la déformation

Les résultats obtenus sur l'aluminium 1199 sont présentés par la
figure V.28. L'aspect des figures de pdles varie peu avec la déformation ; on
peut toutefois noter ume légére dispersion des points lorsque le taux de
déformation augmente. A € = 0,3, les joints de grains initiaux sont facilement
repérables. On peut remarquer la présence de quelques sous-joints associ€s a
des désorientations relativement élevées (> 6°), tous localisés & proximité des
joints initiaux, et en particulier des points triples. A € = 1,5, il est possible de
distinguer deux familles de parois & forte désorientation. La premiére est

constituée de parois isolées et associées & des désorientations moyennes (15 a
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Figure V.27 : Distributions des angles de désorientation des joints de grains
dans les éprouvettes d'aluminium 1199, 1200 et 5052 & 1'état initial. Le dernier
histogramme représente les désorientations dans une éprouvette idéale non

texturée.
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30°). La seconde est caractérisée par de plus fortes désorientations (30 a 60°) ;
ces parois forment deux joints distants d'environ 50 pum. I1 est alors trés
probable que la premiére famille correspond & de nouveaux joints formés par
désorientation des sous-grains, et la seconde aux joints de grains initiaux.

La dispersion des pdles est beaucoup plus marquée dans l'aluminium 1200
(fig. V.29), ce qui indique une rotation des sous-grains plus rapide. Le schéma
signale la présence de nombreuses parois & forte désorientation & €= 1,5.
Contrairement au cas précédent, il n'est plus possible de distinguer les joints de
grains initiaux. Les parois 3 forte désorientation ne forment en effet pas de
chaine continue. Cette caractéristique, qui a déja été observée précédemment
dans des nuances d'aluminium comparables [27,92], est certainement due 2 une
rotation trés importante des sous-grains qui fragmente les joints de grains
initiaux (fig. V.30).

La mauvaise qualité des micrographies obtenues pour l'aluminium 5052 n'a pas
permis de tracer de cartes de désorientation. Les figures de péles (fig. V.31)

indiquent néanmoins une forte dispersion des orientations.

L'évolution des désorientations dans les trois nuances d'aluminium est
présentée par les histogrammes de la figure V.32. Dans les trois cas, on y
remarque une translation des faibles vers les fortes désorientations lorsque le
taux de déformation augmente. Cela se traduit par une augmentation de la
valeur moyenne des désorientations d'environ 8°. La fraction des sous-joints a

trés faible désorientation (<6°) diminue fortement, alors que la fraction des

Figure V.30 : Schéma montrant la fragmentation des joints de grains initiaux

sous l'effet de rotations cristallographiques importantes des sous-grains.
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Figure V.28 : Etude par EBSD de trois plages (¢ = 0,3, 0,9 et 1,5) dans des
éprouvettes polycristallines d'aluminium 1199 comprimées a 0,7 Ty et 10-2 s-1

(micrographies, schémas des désorientations, figures de pdles).
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Figure V.29 : Etude par EBSD de trois plages (¢ = 0,3, 0,9 et 1,5) dans des
eprouvettes polycristallines d'aluminium 1200 comprimées & 0,7 T; et 10-2 s-1

(micrographies, schémas des désorientations, figures de pdles).
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Figure V.31 : Figures de pdles de trois plages (e = 0,3, 0,9 et 1,5) dans des

éprouvettes polycristallines d'aluminium 5052 comprimées & 0,7 T¢ et 10-2 s-1.
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Figure V.32 : Evolution des angles de désorientation avec la déformation dans

les trois types d'éprouvettes polycristallines comprimées 4 0,7 Ty et 10-2 51,
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Figure V.33 : Micrographie avec schéma des désorientations, figure de pdles
et distribution des désorientations dans une éprouvette d'aluminium 1200

déformée par torsion & 0,7 Ty, 102 sl et g = 1,5.
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autres sous-joints (6 & 15°) augmente jusqu'a € = 0,9 puis diminue. Les joints
représentent une part de plus en plus importante des parois, qui dépasse 30% 2
£ =1,5. Cette évolution vers les fortes désorientations résulte donc d'une

augmentation progressive des désorientations, des faibles vers les moyennes,
puis des moyennes vers les fortes, ce qui est tout & fait conforme 3 I'évolution

attendue dans le cas de la recristallisation dynamique continue (cf. fig. 1.14).

La figure V.33 présente les résultats de torsion de l'aluminium 1200. La
dispersion des pdles .est trés importante. De nombreux joints de grains sont
visibles sur la carte. Certains, en haut de la plage, forment une chaine continue
et sont associés & de trés fortes désorientations (30 3 55°) ; ils correspondent
donc probablement aux joints initiaux. L'histogramme est assez semblable 2
celui obtenu aprés compression, mais les désorientations somt un peu plus

importantes dans le cas de la torsion.

V.2.3 - CONTRIBUTIONS RESPECTIVES DES ANCIENS ET DES
NOUVEAUX JOINTS A LA RECRISTALLISATION DYNAMIQUE

V.2.3.1 - Description des calculs

Dans les polycristaux, l'augmentation de la fraction de parois & forte
désorientation n'est pas due seulement & la formation de nouveaux joints, mais
aussi & I'augmentation de la surface des joints de grains initiaux. Afin d'évaluer
plus précisément les effets de la RDC et de la RDG, une estimation de la part
des anciens et des nouveaux joints est présentée dans cette section. Les calculs
qui suivent ont été effectués sur la base d'un modéle axisymétrique, qui permet
d'évaluer les variations de la longueur par unité de surface des différents types
de parois (sous-joints, anciens et nouveaux-joints).

Dans un premier temps, une estimation de I'évolution de la longueur des joints

de grains initiaux est effectuée en assimilant les grains a des ellipses de mémes
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intercepts moyens. Les intercepts moyens Dp; et Dpy des grains initiaux ayant

été mesurés (cf. tableau V.2), on en déduit la longueur des demi-axes des

ellipses qui les représentent (cf. fig. V.34):

T

ag = ZDDL (V.52)
i

bo = ZDDT (V.Sb)

En compression, la variation de I'épaisseur des grains avec la déformation est
donnée par I'équation V.2, qui tient compte 3 la fois de la convection de la

matiére et de la migration des parois. En combinant les équations V.2 et V.5,

on obtient :
a = (ag-ag) exp(-g)tag (V.2
avec ag = m
2€

(vy = 0,1 pm/s pour € = 10-2 s°1).

L'influence de la migration des parois sur la longueur des grains est moins bien

documentée. A la vue des micrographies (fig. V.19), elle semble &tre trés

AC
(DL) .
30
DT, by compression /" I
(D) \ N
DC
34y _.
l AT / Do ag torsion .
(DL) k !

Figure V.34 : Evolution des axes des ellipses aprés compression ou torsion.
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faible : si 1'épaisseur des grains varie fortement avec la vitesse de déformation,
la longueur semble rester 3 peu prés identique. En conséquence, la variation du
second demi-axe est considérée comme purement géométrique :

b = by exp(e/2). (V.6)

Le cas de la_torsion est un peu plus difficile a traiter et la migration des joints

2 y2

; s s . . s e X

n'a pas été prise en compte. L'équation de l'ellipse initiale est ——7+b—2-=1.
3 0

Aprés un cisaillement y qui provoque le changement de coordonnées X = x,

Y = y+yx, cette équation devient :

(aoz‘Y2 +bg” )Xz Y2 2yXY
3y 2 +3 7 =1 v.7)
29" bo by" by

On peut montrer que la relation V.7 est I'équation d'une ellipse d'axes a et b

donnés par :

A

a= . V.8a
e ( )

p=_2 (V.8b)
B+C

avec A=2 agbg >

B=(y? +1)ag + b’

et c=\j(y2 +1)ag* +bg* +2(v? ~ Jag*by’ -

Connaissant la longueur des axes a et b aprés compression ou torsion, un

programme permet alors de calculer numériquement le périmétre P des ellipses
en fonction de €.
Les joints de grains imitiaux ondulent fortement lorsque les sous-grains se
forment, ce qui a pour effet d'augmenter leur longueur. Afin d'évaluer
I'importance de cet effet, des mesures ont été effectuées sur 'aluminium 1199.
La figure V.35 indique l'évolution du rapport k entre la longueur réelle des
joints initiaux et la longueur d'un joint fictif dépourvu d'ondulations. La
relation :

k = 1+0,25[1-exp(-4¢)] ' (V.9)
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Figure V.35 : Estimation du rapport k entre la longueur réelle des joints
initiaux et la longueur de joints fictifs sans ondulations dans I'aluminium 1199

déformé par compression & 0,7 Tget 10-2 s°1,

permet de décrire assez fidélement les résultats expérimentaux. Bien que les
ondulations soient supposées augmenter lorsque la pureté du matériau diminue
(cf. 1.1.3), en l'absence de mesures complémentaires la relation V.9 a
également été utilisée pour les nuances d'aluminiﬂm 1200 et 5052.
La longueur L d'anciens joints par unité de surface peut alors étre évaluce par
la relation suivante :

kP

L= V.10
2mab ( )

A partir des intercepts moyens des (sous-)grains (fig. V.18), il est
possible de calculer la longueur totale des parois, en assimilant toujours les
cristaux 3 des ellipses. Les histogrammes présentés plus haut (fig. V.32)
indiquent le pourcentage de parois 4 fortes désorientations, ce qui permet de
déduire de la longueur totale la longueur cumulée des anciens et des nouveaux

joints. Par soustraction, on obtient alors la longueur des nouveaux joints.



Chapitre V -163- Microstructures

V.2.3.2 - Cinétigue de la recristallisation dynamique géométrique

La figure V.36 montre l'évolution de la longueur des joints de grains
initiaux. La taille des grains initiaux €étant sensiblement identique dans
I'aluminium 1199 et l'aluminium 1200 (200-220 um, cf. tableau V.1), la
longueur des anciens joints par unité de surface reste sensiblement identique
dans ces deux nuances. L'alliage 5052 contenant des grains beaucoup plus fins
(=75 um), la longueur des anciens joints est environ trois fois plus importante
(fig. V.36a). Lorsque cette longueur est rapportée a la longueur totale des
parois (fig. V.36b), I'aluminium 1199 se distingue par son fort pourcentage en
joints initiaux : 17,5% a € = 1,5 contre seulement 7 & 8% pour les deux autres
nuances.

L'évolution est sensiblement identique dans les éprouvettes de la nuance 1200,
qu'elles soient déformées en compression ou en torsion. Cependant, la longueur
des joints étant surestimée pour la torsion (migration non prise en compte),
I'évolution est en réalité un peu moins rapide dans le second cas. Sur la base de
la longueur de joints initiaux calculée avec et sans migration dans le cas de la
compression, on peut estimer que la longueur réelle de joints dans les
éprouvettes de torsion est inférieure d'environ 10%.

Par comparaison de l'épaisseur h des grains (fig. V.37) et de la taille des
(sous-)grains D (tableau V.2 et fig. V.18), on remarque que le rapport h/D
vaut environ 5 pour 'aluminium 1199 et 10 pour les nuances 1200 et 5052. La
RDG est donc un peu plus avancée dans l'aluminium pur mais on est encore
trés loin d'un rapport 2 pour lequel la fragmentation des grains initiaux se
produit. Les taux de déformation que l'on peut atteindre par compression ne
sont donc pas assez importants pour permetffe le développement d'une

microstructure recristallisée par RDG.

V.2.3.3 - Cinétigue de la recristallisation dynamique continue

L'évolution des nouveaux joints de grains est observable sur la figure

V.38. Les graphes a et b sont relatifs aux mono et polycristaux d'aluminium
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Figure V.36 : Evolution de la longueur des joints de grains initiaux rapportée
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1199. Pour les monocristaux <111>, deux points ont été reportés 4 £ = 0,9 : le
carré inférieur correspond & la longueur des nmouveaux joints en excluant les
frontiéres des bandes de déformation. Le monocristal <001> et le polycristal se
comportent de maniére assez semblable : 3 £ = 1,5 la fraction de nouveaux
joints atteint respectivement 18 et 15%. Les deux autres orientations ne
permettent pas de former autant de nouveaux joints, sauf lorsque des bandes de

déformation apparaissent dans les monocristaux <111>.

Lorsque l'on compare les polycristéux entre eux (graphes ¢ et d),
I'aluminium 1199 se distingue par la faible longueur de joints créés. Il est 2
noter que les longueurs d'anciens et de nouveaux joints sont 3 peu prés
identiques : ils représentent respectivement 17,5 et 15% des parois. Avec 35%
(compression) et 39% (torsion) de nouveaux joints, I'aluminium 1200 est la
nuance pour laquelle la RDC semble se développer le plus rapidement. Dans
l'alliage 5052, ce pourcentage est un peu plus faible : 24%. Pour ces deux
nuances, la plupart des joints présents ont été formés par RDC, les anciens
joints ne représentant que 7 3 8% des parois.

Le fait que la RDC soit moins rapide dans les nuances 1199 et 5052 par
rapport & 'aluminium 1200 peut s'expliquer par une restauration trés efficace
dans l'aluminium pur, qui élimine un grand nombre de dislocations et limite
I'augmentation de la désorientation des sous-joints ; & I'opposé, la restauration
dans l'alliage 5052 est plus difficile car les atomes de solutés et les précipités
interagissent avec les dislocations, ce qui se traduit par une formation des

sous-grains beaucoup plus lente.

La comparaison des résultats aprés torsion et compression ne permet pas
de conforter I'hypothése selon laguelle la RDC serait plus rapide dans le cas de
la compression (cf. 1I.1). Les résultats indiquent méme une tendance inverse.
Compte-tenu de la faible surface des plages étudiées, il serait nécessaire de
confirmer ces résultats par des mesures complémentaires. Il n'est en effet pas
impossible que la plage de 'échantillon de torsion se situe dans une zone ou les
joints initiaux sont particuliérement concentrés, le surplus d'anciens joints

étant alors erronément considéré comme de nouveaux joints.
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Figure V.38 : Evolution de la longueur des nouveaux joints rapportée a l'unité

de surface (a4 gauche) et 3 la longueur totale des parois (& droite) danms les

monocristaux <001> (O), <011> (&) et <111> ([J) et les polycristaux

d'aluminium 1199 (a,b), ainsi que dans les polycristaux des nuances 1199 (@),
1200 (4,T) et 5052 (&) (e,d), T=0,7 Ty, € = 10-2 -1,
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Cette hypothése est en partie étayée par des mesures directes de la longueur
des joints par unité de surface & partir des schémas obtenus par EBSD. Dans le
cas de l'aluminium 1199, ou il est possible de distinguer les anciens joints des
nouveaux, les longueurs de joints initiaux mesurées et calculées sont
sensiblement identiques (respectivement 0,022 et 0,020 um-1). Cela indique
que le calcul permet de retrouver avec une bonne approximation la longueur
des anciens joints. En revanche, en mesurant directement la longueur des joints
qui semblent correspondre aux joints initiaux dans I'éprouvette de torsion (i.e.
les trois chaines situées en haut de la pblage (fig. V.33) et associées & des
désorientations supérieures a 30°), on obtient une longueur par unité de

surface de plus de 0,03 pm-! alors que le calcul prévoit seulement 0,017 pm-1.

Le tableau ci-dessous (tableau V.3) présente un récapitulatif de

I'ensemble des résultats obtenus dans cette section.

cinétique de la RDG cinétique de la RDC
E/D % anciens joints {| % nouveaux joints

Mono <001> - - 18
Mono <011> - - 0
Mono <111> - - 5
Poly 1199 5 17 15
Poly 1200 compression 12 7 35

torsion 11 7 39
Poly 5052 10 8 24

Tablean V.3 : Avancement de la recristallisation dynamique géométrique et de
la recristallisation dynamique continue dans les différentes éprouvettes
déformées de € =1,5 4 T=0,7 Ty et ¢ = 10251 (E: épaisseur des grains

initiaux, D : taille des (sous-)grains).







CHAPITRE VI

MODELISATION DE LA RECRISTALLISATION
DYNAMIQUE CONTINUE

Le modéle proposé dams ce chapitre permet de combimer les
mécanismes élémentaires de la recristallisation continue tels que I'on peat
les imaginer & partir des données expérimentales
- formation de sous-joints & trés faible désorientation,

- ¢roissance de la désorientation par absorption de dislocations,

- transformation en joints lorsque 'angle critigue 8, = 15° est atteint,

- migration lente des parois (de I'ordre de 0,1 3 1 um/s).

Il a pour objectif de simuler I'éveolution de la microstructare (taille et
désorientation des cristanx, densité de disioéatﬁom) er prenamnt comme
valeurs numérigues des différents paramétres (paramétres d'écromissage et
de restauration dymamique, vitesse de migration, taille de grain imitiale)
les valeaurs mesurées expérimentalement.

Il permet domc de vérifier si ces mécamismes élémentaires permettent
effectivement de reprodumire, am moins qualitativement, les principaunx
changements microstructuraux caractéristigmes de la recristallisation

dynamique continue.
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VI.1 - PRESENTATION DU MODELE

VL1.1 - DEFINITION DES DIFFERENTS PARAMETRES MICROSTRUCTURAUX

La structure considérée est un ensemble de parois constitué de sous-
joints et de joints. Les dislocations sont classées en deux catégories : les
dislocations libres 3 l'intérieur des cristaux et les dislocations organisées en
sous-joints (fig. VI.1). L'évolution de cette structure avec la déformation € est

caractérisée par les paramétres suivants :

- la densité de dislocations 3 l'intérieur des cristaux p:(s
1

- la surface totale de parois par unité de volume S(g).
S est reliée a l'intercept moyen des cristaux D (mesuré dans toutes les
directions de l'espace) par la relation classique [122] :

S =2/D. (VL.1)

- 1a_distribution des angles de désorientation 8 des sous-joints définie par la
fonction ©(9,g) :
©(0,e) 86 = 88(0,£)/8(¢g), (V1.2)

Figure VI.1 : Présentation des différents éléments microstructuraux pris en

compte dans le modéle.
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ou 8S(6,e) désigne la surface par unité de volume de sous-joints dont l'angle
est compris entre @ et 6+36. Les dislocations contenues dans ces sous-joints

sont associces a la densité pg;. En utilisant la relation 1.6, on trouve :
2.5
Pg=18] 9(6.£)0de, (V1.3a)
8o

avec 9y = 1°: angle 4 partir duquel des sous-joints sont pris en compte,

8, = 15° : angle de transformation des sous-joints en joints.

La relation VI.3a peut également s'écrire :

2
Py=7S40 (V1.3b)

avec  Sg; : surface des sous-joints par unité de volume,

@ : angle de désorientation moyen des sous-joints.

- la fraction surfacique de joints fi(e) :
fi(e) = 8;(e) / S(e),

ol S; désigne la surface de joints par unité de volume. Ce paramétre est en fait
redondant puisqu'il se déduit de la fonction ¢ : la somme des fractions
surfaciques de sous-joints et de joints étant égale & I'unité,

O¢

f;=1- [p(6,€)dd. (V1.4)

89
Il est a2 noter que la population des joints est seulement caractérisée par sa
fraction surfacique, la distribution de leurs angles de désorientation @ n'est pas

prise en compte.

VL1.2 - EVOLUTION DE LA MICROSTRUCTURE AVEC LA DEFORMATION

Les paramétres microstructuraux évoluent de la maniére suivante. La

densité de dislocation p; obéit & la loi de Laasraoui-Jonas (cf. éq. 1.22 et

I11.1.4)
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dp; = dp;* - dpy, (VI.5a)
avec dp;*=h de (VI.5b)
et dp;- =1 p; de. (VI1.5¢)
Apres intégration, on obtient :
Pi = p;® - (p;°-p;°) exp(-re), (V1.6)
avec p;® : densité de dislocations dans le matériau recuit
et p;® = b/r : densité de dislocations au régime stationnaire.

Les dislocations qui disparaissent de l'intérieur des cristaux sont
supposées, soit former de nouveaux sous-joints, soit &tre absorbées dans les
parois existante. Les annihilations de dislocations individuelles n'apparaissant
pas devoir jouer un rdéle important, elles ont été négligées en premiére
approximation, mais pourraient &tre introduites ultérieurement dans le modéle.

La répartition de la densité dp;- s'effectue comme !'indique 1a figure VI.2. Une

fraction o forme de nouveaux sous-joints, les dislocations restantes étant

absorbées dans les parois. La fraction qui disparait dans les joints est égale 4 la

o dp;” : formation d'une surface dS* de nouveaux sous-
joints 3 un angle 8, faible (8, = 1°)

dp;- /
\

(1-a) dp;- : absorption dans les parois existantes

— .

(1-a) (1-£) dp;- (1-a) §; dpy
absorption dans les sous-joints : disparition dans les joints

= augmentation de dO de 1'angle des sous-joints

= transformation des sous-joints en joints lorsque
leur angle atteint une valeur critique 6, (8, = 15°)

Figure VI.2 : Schéma de répartition des dislocations qui disparaissent de

I'intérieur des cristaux.
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fraction surfacique de ces derniers. Les autres contribuent 3 I'augmentation de
la désorientation des sous-joints. Le coefficient o a été choisi comme une
fonction sigmoidale de la taille des cristaux D :

o =1 - exp[-(D/Dy)n]. (VL.7)

(D et n sont des constantes ajustables)

En effet, si les cristaux sont trés gros, les dislocations vont principalement se
regrouper pour former de nouveaux sous-joints et seul un petit nombre d'entre
elles vont étre absorbées dans les parois existantes. Inversement, si les cristaux
sont trés fins, leurs parois vont absorber un trés grand nombre de dislocations

et peu de nouveaux sous-joints vont apparaitre.

En utilisant les équations VI.3b et VI.5c, il est possible de calculer les
incréments de désorientation des sous-joints et de surface totale des parois

lorsque la déformation augmente de de :

1 b
do=———(1-a)(1—£;)dp;
. b
soit d9=—2-§(l»a)rpid£, (V1.8)
+ b
et dS* =——qup; de. (VL.9)

28y

Comme la surface de parois doit &tre constante au régime stationnaire, il est
nécessaire d'introduire un terme dS- de diminution de celle-ci. Pour cela, on
suppose que les joints de grains sont mobiles (c¢f. V.1.2.3), contrairement aux
sous-joints considérés fixes par souci de simplification. Au cours de leur
migration, les joints absorbent toutes les parois présentes dams le volume
balayé dV :

dV =f; S v; de/€, (VI.10)

d'ou dS- = f; 82 v; de/é. (VL11)

(v; : vitesse de migration des joints)

La décroissance de la densité de dislocations libres p; due 3 la migration des

joints a été négligée dans la version actuelle du modéle, ce qui permet la

résolution analytique partielle des équations.
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La densité de dislocations & l'intérieur des sous-grains p; étant connue

(éq. VI.6), seules la surface de paroi S et la fonction ¢(0,e) restent 2

déterminer.

Vi.2.1 - EN REGIME TRANSITOIRE

On cherche tout d'abord 4 déterminer la forme de la fonction ¢(6,e) pour
0 = 8,. Par définition, @(8¢.) 88 = 85(8y,e) / S(g) (éq. VI.2). L'élément de
surface 8S(8,,£), qui regroupe les sous-joints dont l'angle est compris entre 8,

et 8,+380, correspond 2 la surface de sous-joints formée pendant l'incrément de

. 28
déformation 8= ————380 (cf. éq. VI.8), soit 8S8(8y,€) = % 530
b{l—o)rp; (1-)8
(éq. V1.9). Par conséquent :
o
o(8.€)= (V1.12)

(1-0)8,
Ainsi, ¢(8¢,£) dépend uniquement du coefficient de répartition des dislocations
o (lui-méme fonction de D, et donc de €) et de I'angle 8, auquel les sous-joints

se forment.

On recherche maintenant une relation entre ©(8,e) et ¢(8,e+de). La
figure VI.3 montre I'évolution des parois d'angle compris entre € et ©+86
pendant un incrément de déformation de. L'angle de ces parois augmente de d6
(éq. VI.8) et leur surface diminue de 8S(0,e) dV car une partie est absorbée
lors de la ﬁnigration des joints. Par conséquent,

©(6+d8,e+de) 86 = 35(8,e) [1-dV] / S(e+de).
On obtient alors une relaﬁon permettant de calculer la distribution des angles a

g+de lorsque cette distribution est connue a € :
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A

¢(6,¢)
©(0+d6,e+de))|

8 6+do

Figure VI.3 : Evolution de la fonction de distribution ¢(8,e) pendant un

incrément de déformation de.

S(e)[1-dV]

8+dB,e+de)=
o e+ de) S(e+ de)

9(6.¢) (VL.13)

ol d@ et de sont liés par I'équation VI.8.

Vi.2.2 - EN REGIME STATIONNAIRE

La surface totale de paroi étant constante, dS* = dS-. Par conséquent, en

combinant les équations VI.9 et VI.11, on obtient la relation suivante :
bhéa®

f.sz___.._—.
J
290 Vj Ssz

(VI.14)

(I'exposant s est relatif & la valeur des paramétres au régime stationnaire)

En régime stationnaire, 1'équation VI.13 s'écrit @y(6+d8) = [1-dV] 9,(8). En

utilisant les relations VI.8, VI.10, VI.12 et VI.14, elle se met sous la forme :

995 o(80)d8, . (VL15)

s
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ce qui donne aprés intégration :

05(0)= 0(80)exp[-04(80) (6 -0o)] (V1.16)

avec (ps(90)=(;—i—%; .

L'équation VI.14 fait seulement intervenir la taille de la structure SS. En

effet, 1a fraction de sous-joints f;® se déduit de ¢(0) grice 2 la relation VI.4 :
£;5 = exp[-05(80)(6.~6p)1, (VL.17)
et ©5(8¢) est une fonction de as, qui lui-méme est une fonction de S (cf. égs.

VI.1 et VLI.7). La forme de la fonction as choisie rend cependant difficile la
résolution analytique directe de cette équation.

La relation VI.16 indique que, quelle que soit la valeur de oS, ¢ est une
fonction exponentielle décroissante de 6 ; et, lorsque as tend vers zéro, ¢ tend
vers une fonction uniforme proche de zéro (fig. VI.4a). La fraction surfacique
des joints décroit lorsque oS croft (éq. VI.17) ; et, lorsque oS est proche de

zéro, quasiment toutes les parois sont des joints (fig. VI.4b). Cela implique

25 - 1.0
205 0.8
15 0.6}
a | b ¥ \
10 0.4~ {
5 02+
O - ;l LA B S I | Tt ; 0-0 i i { i
0 5 10 15 00 02 04 06 08 10
Qe oS

Figure VI.4: a) Représentation de la fonction ¢(8) pour deux valeurs du

coefficient a%. b) Représentation de la fraction surfacique de joints f; en

fonction de os.
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qu'une structure A grains trés fins (o faible) présentera également de trés

~

fortes désorientations, et inversement, une structure & gros grains (oS élevé)

sera principalement composée de sous-joints & trés faibles désorientations.
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Vi.3.1 - CHOIX DES PARAMETRES

La structure initiale est composée exclusivement de joints de grains.
Pour simuler le comportement d'éprouvettes monocristallines, on assimile la
taille de grain inmitiale D; & la taille de I'éprouvette. A l'instant imitial, la
structure est donc définie par S = 2/D; et ¢(6,0) = 0. L'ensemble des ‘équations
présentées en VI.1 permettent alors de réactualiser la valeur de ces paramétres
a chaque incrément de déformation.

Les constantes qui interviennent dans I'expression du coefficient de répartition
des dislocations o ont été ajustées de maniére 3 obtenir une taille de cristaux
en régime stationnaire proche de celle mesurée expérimentalement. Les valeurs
retenues sont Dy = 30 um et n = 2 (fig. VI.5).

Les valeurs des paramétres d'écrouissage h et de restauration dynamique r
utilisées sont celles qui ont été mesurées & partir des courbes contrainte-

déformation (tableau III.1 et éqgs. III.2a-c).

1.0
0.8 -
0.6 -
8 =
0.4~ a=1- exp[—(D,/ Do)n}
0.2
0-0 1] l ¥ l L3 l H l k) l L} l & l ¥ l 1 l ] l
0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100
D (um)

Figure VI.5 : Variation du coefficient de répartition o en fonction de la taille

des cristaux pour Dy =30 pm et a = 2.



Chapitre VI -178- Modélisation

La vitesse de omigration des joints v; a également été évaluée
expérimentalement (en V.1.2.3.1). Dans les matériaux a forte énergie de défaut

d'empilement, on peut estimer, qu'a 0,7 Tg, v; est de l'ordre de 0,1 um/s pour

€ =102sletlpum/s pour £ =1 s (cf. V.1.2.3.1).

V1.3.2 - INFLUENCE DES DIFFERENTS PARAMETRES

Les résultats numériques ont été obtenus en programmant l'ensemble des
€quations en Fortran. Une série de tests a été effectuée en premant comme
référence l'aluminium 1200 déformé & 0,7 T; et 10-2 s-1 (ligne 1 du tableau
VI.1). La température et la vitesse de déformation sont prises en compte par
l'intermédiaire des paramétres d'écrouissage et de restauration dynamique h et r

et de la vitesse de migration v;. La ligne 4 du tableau VI.1 donne la valeur de
ces paramétres pour € = 1 s-1. Les tests 2 et 3 visent & séparer l'influence des
paramétres h et r d'une part, et de la vitesse de migration d'autre part.

La taille de grain initiale D; n'intervient pas au régime stationnaire. Elle est en
revanche susceptible de modifier le régime transitoire. Les tests 5 et 6

permetiront de le vérifier.

h (m2) T vy (um/s) | Dj (pm)
1 1,1x1014 15,0 0,1 200
2 2,4x1014 9,6 | 0,1 200
3 1,1x1014 15,0 1 200
4 2,4x1014 9,6 1 200
5 1,1x10%4 15,0 0,1 2000
6 1,1x1014 15,0 0,1 20

Tableam VIL.1 : Valeurs numériques des paramétres utilisées pour les différents

tests. Les nombres en gras indiquent les valeurs de référence.
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La figure VI.6 montre 1'évolution de la taille des cristaux pour les six
tests réalisés. Il est 4 noter que les courbes correspondant aux paramétres h et
r du test de référence présentent des oscillations qui s'estompent
progressivement. Un accroissement rapide de la taille des cristaux se produit
en effet lorsque les premiers sous-joints se transforment en joints, ce qui
s'explique par une forte augméntation du volume balayé au cours de la
migration des joints. Rappelons que, par souci de simplification, seuls les
joints sont supposés mobiles. Il est probable que ces oscillations
s'atténueraient si I'on supposait que les sous-joints migrent également, méme
s'ils le font a des vitesses plus faibles.

Lorsque la vitesse de déformation augmente, le nombre de dislocations créées
s'accroit car le paramétre d'écrouissage h est plus élevé. En conséquence, la
taille des cristaux diminue fortement (test 2). Dans le méme temps, la
migration des joints plus rapide élimine un plus grand nombre de parois, ce qui
provoque une augmentation de la taille des cristaux (test 3). Lorsque ces deux
effets se conjuguent (test 4), le premier I'emporte sur le second et globalement
la taille des cristaux diminue d'un facteur 1,7. A € = 10, on atteint en effet une
taille de 9,6 um a 102 s-1 (test 1) contre 5,8 um 2 1 s-! (test 4). La contrainte
mesurée lors des essais de compression étant multipliée par un facteur 1,9
(respectivement 21 MPa et 39,5 MPa, cf fig. I11.4), il semblerait que la

diminution de la taille des cristaux soit un peu plus faible qu'escompté. En

taille des cristaux (um)
taille des cristaux (um)

Figure VIL.6 : Evolution de la taille des cristaux pour les six tests effectués.



Chapitre VI

-180-

Modélisation

0.6
0.5
04
03
02
0.1
0.0

0.6
05
04
03
0.2
0.1
0.0

0.6
0.5
04
03
02
0.1
0.0

-. test 1

0 3 6 9 12 15 18 21
i test 4

. 3

0 3 6 9 12 21

] test 6
. e=3
0 12 15 18 21

angle de désorientation (°)

’: test 1
- £=6
0 o 12 15 18 21
‘: test 4
o s=6

0 6 12 15 18 21

d test 6
- e=6

0 3 6 9 12 15 18 21
angle de désorientation (%)

t test 1
0 3 6 9 12 15 18 21

0
y test 6

0 12 15 18 21
angle de désorientation (°)

Figure VI.7 : Evolution de la distribution des angles de désorientation. Les

joints de grains ont été arbitrairement placés a 20°.
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effet, dans ces conditions, l'exposant q de la relation ©=0y+pGbD™?
(éq. 1.11) vaudrait environ 1,35 (valeur confirmée par des tests
complémentaires & £ = 10-3 et 10-! s-1), alors que les valeurs expérimentales
sont comprises entre 0,5 et 1.

Lorsque les grains initiaux sont trés gros, leur taille a peu d'influence sur
I'évolution de la microstructure. Ainsi, les courbes calculées pour une taille
initiale de 200 et 2000 pm (tests 1 et 5) sont pratiquement confondues. Cela
peut s'expliquer par le fait que la surface des joints initiaux devient rapidement
négligeable devant la surface des sous-joints. En revanche, lorsque la taille des
grains initiaux est faible (test 6), le régime transitoire est beaucoup plus court
et les oscillations disparaissent. La structure initiale est en effet plus proche de

la structure obtenue en régime stationnaire.

La figure VI.7 présente l'évolution des désorientations. Lorsque la
vitesse de déformation augmente, le pourcentage de joints est plus élevé. En
effet, en régime stationnaire, 20% des parois sont des joints 2 10-2 s-! (test 1)
contre 60% 2 1 s-1 (test 4). L'histogramme est également beaucoup plus plat
dans le second cas, conformément & ce qu'indique la résolution analytique des
équations (cf. fig. VI.4). Il se confirme que la taille de grain initiale modifie
seulement le régime transitoire : & € = 9, les histogrammes des tests 1 et 6 sont
identiques.

Les figures VI.6 et VI.7 indiquent en outre que le régime transitoire est
d'antant plus court que la vitesse de déformation est élevée ou que la taille de

grain initiale est faible.

La figure VI.8 permet de comparer la denmsité des dislocations 23
l'intérieur des sous-grains p; et la densité des dislocations qui constituent les
sous-joints pg;. Dans l'exemple présenté, la densité des dislocations arrangées
en sous-joints est environ dix fois plus importante que la densité des
dislocations libres. Si la densité p; varie en fonction de la vitesse de
déformation, conformément & 1'équation VI.6, il est remarquable de constater

que la densité pg; semble tendre vers la méme valeur pour les deux vitesses de
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déformation. Des tests réalisés pour &€ = 10-3 et 10-! s-! aboutissent également
au méme résultat.

Lorsque la vitesse de déformation augmente, l'angle de désorientation moyen
augmente, mais, dans le méme temps, la surface des sous-joints diminue. En
effet, méme si la surface totale des parois est un peu plus importante, le
pourcentage de sous-joints diminue fortement. Il n'est alors pas inconcevable
que la densité de dislocations des sous-joints soit la méme pour toutes les
vitesses de déformation (cf. éq. VI.3b), méme s'il reste surprenant que ces

deux effets se compensent exactement.

1E+15

&

g Psj

e 1E+14 e

.2

3

-% 1E+13 Pi

2

- 2

':Ig 1E+12 test 1 (10- S'l)

7]

= 1

g test4 (1s1)
1E+11 e e

56 78 910
déformation

Figure VI.8 : Evolution de la densité des dislocations a l'intérieur des sous-

grains et des dislocations qui constituent les sous-joints.

Vi.3.3 - CONFRONTATION AVEC LES RESULTATS EXPERIMENTAUX

Le comportement des différentes éprouvettes étudiées dans la partie
expérimentale de la présente étude a été simulé en utilisant les paramétres
indiqués dans le tableau V1.2. Les résultats sont présentés par la figure VI.O.
Si le modéle permet de reproduire qualitativement les évolutions de la
microstructure, la comparaison quantitative fait apparaitre un certain nombre

de différences.
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Figure VL.9 : Simulation de I'évolution de la taille des cristaux (a) et des
désorientations (b) dans les différentes éprouvettes de la présehte étude

(T=0,7 T & =102 s71).
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h (m2) 1 D; (um)

mono <001> 1,3x1013 4 10000

mono <011> 5,1x1013 9 10000
poly 1199 2,3x1013 12,8 200
poly 1200 1,1x1014 15,0 200
poly 5052 1,7%1015 25,1 30

Tableaw VI.2 : Parameétres d'écrouissage et de restauration dynamique et taille
de grain initiale utilisés pour simuler le comportement des différentes

éprouvettes comprimées 4 0,7 Ty et 10-2 s-1,

Par exemple, les tailles des cristaux du monocristal <001> et de I'éprouvette
d'alliage 5052 somt surestimées. En revanche, celles de ['éprouvette
monocristalline <011> et des éprouvettes polycristallines des nuances 1199 et
1200 sont proches des valeurs mesurées expérimentalement (cf. tableau V.2).
On peut de plus remarquer que les microstructures simulées semblent évoluer
plus lentement que les microstructures expérimentales. En effet, & £ = 1,5,
I'angle critique de 15° n'est atteint que dans le cas de I'alliage 5052. Le test 1
montre qu'il faut dépasser € =3 pour que les premiers sous-joints se
transforment en joints dans la nuance 1200. Cette différence peut en partie
s'expliquer par le fait que, dans le matériau réel, les zones proches des joints
de grains, et a fortiori des points triples, se déforment plus rapidement que
l'intérieur des grains. De plus, le nombre moyen de systémes de glissement est
plus important dans ces zones, ce qui favorise également I'accroissement des
désorientations.

Le modéle ne tient pas non plus compte de I'évolution de la texture
cristallographique des échantillons. Ainsi, les fortes désorientations observées
dans I'éprouvette monocristalline <001> sont en grande partie dues & un début
de décomposition de I'orientation initiale en deux composantes symétriques, ce
qui ne peut pas étre reproduit par le modéle. De méme, il n'est pas possible de

simuler le comportement de l'éprouvette <111>, car la courbe contrainte-
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déformation ne peut pas étre ajustée sur sa totalité par la loi de Laasraoui-
Jonas. La rotation de réseau provoque en effet une forte diminution de la
contrainte d'écoulement a partir de € = 0,3.

Si I'on se référe aux résultats expérimentaux, la taille des cristaux de I'alliage
5052 est surestimée (Dey, =3,4 pm) et les désorientations somt trop
importantes (expérimentalement, les désorientations augmentent plus
rapidement dans l'aluminium 1200 que dans l'alliage 5052). Une meilleure
adéquation entre simulation et expérience pourrait étre obtenue en modifiant

les constantes D, et n qui interviennent dans l'expression du parametre o de

maniére & favoriser la création de nouveaux sous-joints. Cela suggére que la
fonction o(D) pourrait dépendre de la composition du matériau et étre décalée
vers les faibles valeurs de D lorsque la pureté diminue. Cette dépendance peut
se justifier par le fait que les dislocations moins mobiles ont tendance 3
s'arranger en sous-joints, plutdt que de migrer sur de plus longues distances

pour s'incorporer aux parois existantes.
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Le principal objectif de cette thése était d'apporter une meilleure
connaissance des mécanismes de recristallisation susceptibles d'opérer lors de
la déformation 3 chaud de l'aluminium, et plus généralement des matériaux a
forte énergie de défaut d'empilement. Les travaux ont principalement porté sur
la recristallisation dynamique continue (RDC), mais également sur le second
mode de recristallisation possible dans ce type de matériaux, la recristallisation

dynamique géoméirique (RDG).

Des essais de compression uniaxiale ont donc été effectués a différentes
températures (0,6 < T/T;<0,8) et différentes vitesses de déformation
(10-3 51 £ ¢ <10-! s71) sur trois nuances d'aluminium polycristallin: un
aluminium pur (1199), un aluminium de pureté commerciale (1200) et un
alliage Al-2,5%Mg (5052), ainsi que sur des monocristaux d'aluminium 1199.
Quelques éprouvettes d'aluminium 1200 ont également été déformées par
torsion. Ces essais ont permis de caractériser le comportement rhéologique des
différents échantillons : contrainte d'écoulement, sensibilité a la vitesse,
énergie d'activation apparente. Les valeurs de ces paramétres sont en accord
avec celles de la littérature.

En ajustant les courbes contrainte-déformation par la loi de Laasraoui-Jonas
(éq. 1.23), les variations des paramétres d'écrouissage h et de restauration
dynamique r ont été déterminées en fonction du paramétre de Zener-
Hollomon : h =K, Z™ et r = K, Z™r (éqs. I11.2a-c), od my et m, sont proches
de la valeur moyenne de la sensibilité 3 la vitesse sur lintervalle de
température considéré. Il apparait alors que ces deux paramétres varient
inversement : h augmente et r diminue lorsque la vitesse de déformation

augmente ou lorsque la température diminue.

La texture et la microstructure des éprouvettes déformées & 0,7 Ty et

10-2 s-! ont ensuite été étudiées a différents stades de déformation. Des
mesures de texture globale par diffraction des rayons X sur les éprouvettes
monocristallines font apparaitre que l'orientation <011> est parfaitement
stable. L'orientation <001> est quant & elle relativement stable : un début de

décomposition n'est en effet perceptible qu'a € = 1,5. En revanche, l'orientation
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<111> tourne rapidement et, 4 € = 1,5, I'axe de compression est paralléle 4 la
direction <011>. Les textures des éprouvettes polycristallines montrent
¢galement une rotation rapide des orientations initiales vers des composantes
de la fibre <011>.

L'observation des lignes de glissement sur les faces latérales des éprouvettes
monocristallines déformées de &€ = 0,3 semble confirmer que le glissement peut

s'effectuer sur des plans non octaédriques, si ces derniers sont mieux orientés
que les plans {111} (facteur de Schmid plus élevé). Les systémes de glissement
activés semblent en éffet étre de type {110} pour l'orientation <001> et de
type {100} pour l'orientation <111>. Pour I'orientation <011>, le glissement
s'effectue néanmoins sur des plans {111}, alors que certains plans {112} sont
mieux orientés. La différence des facteurs de Schmid est cependant beaucoup

plus faible que pour les deux autres orientations (cf. fig. IV.11b).

Les mesures de désorientations effectuées sur les éprouvettes
monocristallines ont confirmé que le mécanisme de RDC peut effectivement
conduire & la transformation des sous-joints en joints. Les orientations <001>
et <111> présentent en effet une fraction relativement importante (entre 5 et
22%) de nouveaux joints. En revanche, I'orientation <011>, qui est stable en
compression uniaxiale, ne permet qu'un accroissement limité des
désorientations : 3 € = 1,5, les plus fortes ne dépassent pas 15°, aucun joint ne
s'est donc encore formé. Deux processus sont 3 I'origine de la formation de ces
parois & forte désoriemtation. Le premier est celui de la polygonisation qui
entraine des fluctuations autour de l'orientation moyenne. Les nouveaux joints
sont alors associés & des désorientations de l'ordre de 15 & 30°. Le second
consiste en la formation de bandes de déformétion, les frontiéres de ces bandes
€tant associées 4 des désorientations plus importantes (30 4 60°).

On observe également une forte augmentation de la fraction des joints de
grains dans les éprouvettes polycristallines. Un calcul simple, tenant compte a
la fois de la convection de la matiére et de la migration des joints, a été
effectué¢ afin d'estimer la longueur des joints de grains initiaux présents dans
les sections étudiées. Il est alors possible de séparer la contribution de la

recristallisation géométrique et celle de la recristallisation continue. La RDG
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est un peu plus avancée dans l'aluminium 1199. Les joints de grains initiaux
représentent en effet 17,5% des parois 4 € = 1,5, contre senlement 7 2 8% pour
les deux autres nuances. Avec 35% de nouveaux joints, I'aluminium 1200 est la
nuance pour laquelle la RDC semble se développer le plus rapidement. Dans
alliage 5052, les nouveaux joints représentent 24% des parois. Ce
pourcentage plus faible peut s'expliquer par la formation trés lente des sous-
grains, les dislocations étant moins mobiles. Dans I'aluminium 1199, le
pourcentage de nouveaux joints est encore plus faible (15%). Il est probable
que dans ce cas la restauration trés efficace ¢limine un grand nombre de
dislocations, ce qui limite I'augmentation des désorientations.

La comparaison des microstructures obtenues par compression et torsion ne
fait pas clairement apparaitre une influence du chemin de déformation. On
pouvait s'attendre 3 une évolution plus rapide en compression, car le nombre
moyen de systémes de glissement actifs par grain est plus élevé. Les résultats
expérimentaux indiquent cependant une tendance inverse : le pourcentage de
nouveaux joints atteint 35% en compression et 39% en torsion. Il existe
toutefois de fortes présomptions pour que la fraction importante de nouveaux
joints dans l'éprouvette de torsion soit simplement due au fait que la plage
¢tudiée n'est pas représentative de I'ensemble de la microstructure.

Dans tous les exemples présentés, les microstructures ne sont jamais
complétement recristallisées. Excepté le cas de J'éprouvette <011> dont
I'évolution semble s'étre fortement ralentie entre € = 0,9 et 1,5, le régime
stationnaire en microstructure ne semble cependant pas encore atteint. Il est
alors tout 2 fait probable que des déformations plus grandes conduiraient 3 une

recristallisation beaucoup plus compléte.

Enfin, un modéle a été élaboré pour tenter de reproduire, au moins
qualitativement, les évolutions microstructurales caractéristiques de 1Ia

recristallisation continue. Les principaux éléments sont les suivants. Une

fraction o des dislocations créées par la déformation du matériau se regroupent
pour former de nouveaux sous-joints & une désorientation trés faible 8y = 1°).

Les dislocations restantes disparaissent dans les joints de grains ou sont

absorbées dans les sous-joints existants. Dans le dernier cas, la désorientation
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des sous-joints augmente et ces derniers se transforment en joints lorsque

I'angle critique (0.~ 15°) est atteint. Les joints de grains sont supposés

mobiles ; ils éliminent toutes les parois rencontrées au cours de leur migration.
La composition du matériau, la température et la vitesse de déformation sont
prises en compte par l'intermédiaire des variations des paramétres
d'écrouissage et de restauration dynamique et de la vitesse de migration des
joints. En l'absence de données expérimentales sur les valeurs du paramétre de
répartition des dislocations a, il a été choisi de le faire varier en fonction de la
taille de la structure selon une fonction sigmoidale.

Le modele reproduit de maniére satisfaisante les évolutions microstructurales
observées dans la partie expérimentale. La désorientation des sous-joints
augmente progressivement et suffisamment pour que l'angle critique de 15° soit
atteint. La taille des cristaux est d'autant plus faible que la vitesse de

déformation augmente ou que la pureté du matériau diminue.

% e %

Les travaux présentés ont donc permis de mettre clairement en évidence
et de mieux caractériser le processus de la recristallisation dynamique

continue. Ce dernier repose sur trois mécanismes :

(i) la__restauration dynamique. Les dislocations créées par ['écrouissage
disparaissent de l'intérieur des cristaux car elles s'annihilent individuellement

ou s'arrangent en sous-joints a trés faible désorientation (de 'ordre du degré).

(ii) 'augmentation de la désorientation des sous-joints. Elle peut étre plus ou

moins rapide selon la nature du matériau et les conditions expérimentales. Les
travaux ont montré que la désorientation augmente rapidement lorsqu'il y a
rotation ou décomposition des orientations initiales, et lorsque la restauration
n'est ni trop efficace (annihilation importante des dislocations), ni pas assez
(formation trop lente des sous-joints). Si ces conditions favorables sont
réunies, une fraction importante des sous-joints peuvent atteindre I'angle

critique de transformation en joints.
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(iii) la_migration lente des parois. Le premier mécanisme conduit 3 une

augmentation de la surface des parois. La migration élimine quant 2 elle les
parois contenues dans le volume balayé par les joints. On obtient ainsi une

surface de parois constante en régime stationnaire.

Les résultats obtenus permettent également de proposer une
interprétation du comportement du matériau au cours d'une déformation 3
chaud, trois processus de recristallisation -discontinue, continue ou

géométrique- étant susceptible de se produire.

On peut estimer que la RDG opére sous deux conditions :
- des joints de grains initiaux doivent &tre présents. Or, ces dermiers sont
¢liminés dés que la RDD est amorcée, ou lorsque la RDC est trés avancée - la
rotation des sous-grains est alors suffisamment importante pour les fragmenter
(cf. fig. V.30).
- Diverses conditions doivent étre réunies (taille de grain initiale et vitesse de
migration faibles, déformation importante) afin que 1'épaisseur des grains se

rapproche de la taille des sous-grains.

Une différence importante entre les matériaux qui recristallisent par
RDD et ceux qui recristallisent par RDC réside dans la vitesse de migration des

parois. Cette vitesse est en effet beaucoup plus élevée dans le premier cas que
dans le second : de l'ordre de 1000 pm/s contre seulement 1 pm/s. Il est

probable que la RDC opére tant que les parois ne migrent pas trop rapidement.
Les sous-joints ont alors le temps d'atteindre la désorientation critique

8. = 15° avant de disparaitre. Un paramétre déterminant peut &tre le rapport

entre la vitesse de désorientation © et la vitesse de migration rapportée 3 la
taille de la structure D/D. En effet, en premiére approximation on peut estimer

que la RDC se produit si la durée t, = 6/, nécessaire pour qu'un sous-joint se
transforme en joints est inférieure 3 la durée t, = D/D nécessaire pour balayer

I'ancienne structure, i.e. si 6D/D < 6.
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Le schéma ci-dessous (fig. VII.1) montre que les résultats expérimentaux
sont en assez bom accord avec cette approche. Les résultats exposés

précédemment indiquent que la vitesse de désorientation est maximale pour

I'aluminium de pureté commerciale, d'ot la forme de la courbe 6. Il est de plus
probable que les parois migrent rapidement dans l'aluminium ultra pur (grande

mobilité) et dans l'aluminium fortement allié¢ (densité de dislocations élevée

donc force motrice importante). Le rapport 6D/D est alors élevé dans un
domaine de pureté intermédiaire qui comprend les trois nuances d'aluminium de
'a présente étude. In&ersement, ce rappoft est faible lorsque l'aluminium est
eatrémement pur ou fortement allié, ce qui est en accord avec le fait que la
RDD a ¢€té observée dans l'aluminium 5N (99,999%) [8-12] et dans des alliages
tels que I'alliage Al-5Mg-1Mn [20].

*roD RDC ' RDD

Al5N A11199 A11200  A15052 : Al-5Mg-1Mn

teneur en impuretés et éléments d'alliage

Figure VIL.1 : Représentation qualitative des variations de la vitesse de
désorientation © et la vitesse de migration rapportée a la taille de la structure

D/D en fonction de la pureté de I'aluminium.
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Pour conforter ces hypothéses, il serait nécessaire a I'avenir de réunir les
éléments permettant une description plus quantitative des mécanismes. Il
faudrait pour cela disposer de données expérimentales sur la vitesse de
migration des parois, en fonction de la température et de la vitesse de

déformation et pour des matériaux de compositions diverses. De méme, les

travaux présentés permettent d'estimer les variations de € en fonction de la
pureté du matériau, mais l'influence de la température et de la vitesse de

déformation devrait faire I'objet d'investigations ultérieures.
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ANNEXE I

MINIMUM ANGLE VERSUS LOW INDEX AXIS
ROTATIONS FOR REPRESENTING SMALL ANGLE
AND LARGE ANGLE GRAIN BOUNDARY
MISORIENTATIONS IN CUBIC LATTICES

S. Gourdet, J.J. Jonas, and F. Montheillet*

Abstract - It is well known that the misorientation between two
cubic crystals is equivalently described by 24 rotations. On the one hand,
it is common practice to comsider omly the rotation associated with the
least angle. To assess the physical meaning of such a representgtﬁon, some
new properties of this angle are derived. On the other hand, the rotation
whose axis is closest to some special low index direction may also give
insight into the physics of the boundary. The extent to whick 2
misorientation is accurately described by such 2 low index axis rotation is
then examimed. Finally, the advantages of each type of representation for
describing small angle and large angle grain boundaries are compared and

discussed.

* A paraitre dans Journal of Applied Crystallography
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1. Introduction

The cubic lattice is invariant under 48 symmetry operations consisting of

24 proper and 24 improper transformations. The former, denoted S, below, are
comprised of the identity element, and rotations of +90° and 180° about the

three <100> axes, of 180° about the six <110> axes and of £120° about the

four <111> axes (Table 1). The improper transformations are obtained in turn
by combining one of the above 24 rotations with a mirror reflexion or an
inversion [1]; they will no longer be referred to here. Starting from any right
handed reference frame, 24 RH sets of coordinate systems are thus generated

by the application of the 24 proper transformations.

The crystallographic misorientation between two crystals A and B can be

described by any rotation Ri that transforms one of the 24 sets A; of the
coordinates of crystal A into one of the 24 sets B; of crystal B. There are,

therefore, 24x24 = 576 rotations that give equivalent descriptions of the same

misorientation (Fig. 1).

When the 24 proper transformations are applied orly to crystal 4, 24

equivalent rotations _

Rkl = g, R118;! = R11g;! | (1)
are obtained (Fig. 1). Denoting the angle and axis of rotation Rk! as 8, and
By ( 0y, By, Yi), respectively, this rotation can be represented by the following
matrix [1]:

cosBy+0g(1~cos8y)  ouBy(i—cosBy )Yy sinBy Oy Yy (1—cosBy )+ By sindy
RM=| oy By (1-00s0y )+ 7y sinBy  cosBy+Bic(I—cosBy)  Byvi(l—cosBy)—oy sindy | (2)
o Vi (1-c050 ) ~Bysin®y  Byyy(1—cosOy)+oysin®  cosBy+vi(1—cosby)

where the columns are the unit vectors of the set of axes B, expressed in the

set Ay. The angles and axes of these rotations are given by:
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k Sy 2 cosBy
axis angle
1 any 0° 2cos0,
2 | [100] | 180° 207 (1~cos8, )~1
3 j[010] | 180° 287 (1-cos6;)-1
4 | [001] | 180° 293 (1-cos8,;)-1
5 1 [100] | 90° ( )(1 ~c0s0; ) +2 0, sin6;
6 |[100] | -90° (ef ~1)(1-cose,)~2a1; sine
7 1 [010] | 90° (1 1)(1-cos91)+2ﬂ181n91
8 | [o10] | -90° (B -1)(1~cose;)-28, sin6;
9 |001] | 90° (yg 1)(1 cos®; )+21v, sin6,
10 | [001] | -90° (11 -1)(1-cos8;) -2y, sine,
11 | [110] | 180° (0t +B1)” (1~cos6;) -2
12 11703 | 180° (01 -B1)* (1-cos8,)-2
13 | [101] | 180° (0t +71)? (1-cos8;)~2
14 111017 | 180° (0t —v1)” (1-cos8;)-2
15 | ‘0117 | 180° (B1+71)? (1-cos6,)-2
16 |[0o11] | 180° (B1-71)" (1-cos8;)-2
17 1 [111] | 120° (0‘1ﬁl"‘al')h"‘ﬁl71)(1“9°SGI)+(°‘1+61+71)Sin61_1
18 ¢ [1117 | -120° (1 By +0y ¥; +By 1) (1—-cos8, )+(~0t —B; —7; ) sin6; —1

19 | [T117 | 120° | (=04 Bi—0yy;+B; v;)(1—cos8, )+(—0y+B,+7;)sin; —1
20 j[111] | -120° (-0 By~ 71 +By 71)(1-cos8; ) +(e; B, —71)sing,; -1
21 §J1711] | 120° ("0‘151"'0‘1Yl"Bl71)(1‘00591)‘*‘(0‘1‘31+'Yl)351191“1
22 1 [1T1] ] -120° (=0 B+ 1 =By 1) (1—c0s8; )+(—0; +B; —7,)sin®; ~1
23 J[i11] | 120° (21 By = 71 =By 71) (1—c0s0y ) + (0 +B; —7;) sin®; ~ 1
24 |[111] ] -120° (04 By—0y 11 -B, ¥1)(1—cos8, )+(~cy —B; +7v;)siné; -1

Table 1: The 24 proper symmetry transformations S, and the 24 angles 6, of
the rotations Rkl = RIIS;! with R, = R[6,(0.B1 Y1
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Figure 1: Schematic representation of the 576 rotations that transform one of

the 24 coordinate sets A; of crystal A into one of the 24 B, sets of crystal B.
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Kl _
0y =cos™! (%—i) i (3a)

where tr denotes the trace of the matrix, and:

R -RE Ris-R3i. , _RE-RE
Og=—F0"7""3 =2 3 p="E2 2 (3b)
25in By 2sin8y 2sinf,

The above equations hold for 8y % 0° and 6, = 180°; when 6, = 180°, the axes

are given by:

(1_41211__) BsenR )(1+R22) 7y =semRY )(1+R Jy 30)

By combination of (1) and (32), 6, can be expressed as a function of 8, and

Oy, Bls Y1 (Table 1).

When the proper symmetry transformations are applied to both

crystallites, the gemeral rotation matrix can be written RU = §;R!! S;'. By

introducing a transformation S, defined by S;=8;S,, the above equation
becomes Rij = §;R11 Si! Sj'l = §;Rkl Sj'l, which makes clear that RY corresponds
to a rotation of angle Oy about the axis S;my. Therefore, among the 576

possible misorientation angles, only 24 are different (these are the 24 8, given

by (3a)). Each of these is associated with 24 crystallographic variants of the

axis my (3b,c), resulting from the application of the 24 proper transformations
to this axis (Fig. 1). Since these 24 variants of m, are physically equivalent, it

is sufficient to consider the 24 rotations whose axes lie within a single

elementary triangle of the stereographic projection.

By convention, the least of the 24 angles, 0,;,, is taken as a measure of

the misorientation. To justify this convention, it is of great importance to

determine whether 0,;, has special properties compared to the other 23 angles
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and especially whether any physical meaning can be attributed to this angle. In

section 2, some known properties of 0_;, are reviewed and new results are

derived about the distribution of the 24 angles.

An alternative represemtation consists of selecting the rotation whose
axis is closest to some simple crystallographic direction. This representation is
related to the mobility of boundaries: experimental results suggest that high
mobility is associated with rotations about <111> axes in fcc and <011> axes
in beec metals. In section 3, the angle @ between a low index direction (e.g.,
<001>,<011>, or <111>) and the rotation axis closest to this direction is

calculated in order to determine the accuracy of such a representation.

2. Properties of 8,;,

Some properties of 8;, and the associated rotation axes have already
been investigated. Mackenzie [1] and Handscomb [2] derived the probability

density function of 6;, for a set of randomly oriented crystals. In particular,

they have shown that the maximum value of €min>
@Irfin = an"l[(\/'z_ —-INS-Zﬁ] =~ 62.8°, and that there is a probability maximum

for 6,;, at 45°. More recently, Morawiec [3] and Basson [4] have calculated

the distributions of the associated axes and found that the directions which

have the highest probability densities are the <111> when the stereographic

projection is used, but the <1 1 J2-1> when the latter is replaced by the
spherical projection. However, the distributions of the 24 angles of the

equivalent rotations have not been dealt with to date.
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Fignre 2: Distributions of the 23 rotation angles equivalent to the reference

rotation R11[6,,m4] for five selected axes m;.
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For five selected m;(ay,B;,Y;) axes, the 24 angles of the rotations
equivalent to the reference one R11[8;,n,] were therefore calculated. They are
displayed as functions of 8; in Fig. 2. It is of interest to note that 8, remains

the smallest angle up to a value of at least 45°, and that the remaining curves
are largely concentrated in the upper part of each diagram. This means that
most of the misorientation angles are larger than 60°. This is especially true
when the axis lies inside the stereographic triangle (e.g., when the rotation axis
is [318]).

This property can be formulated more precisely as follows: a critical

angle 8.(my) can be associated with each of the 24 rotations [8,,m,], that
satisfies the following two inequalities:

(1) Bmip < 8c(Bmin)s (42)

(i1) 8; 2 ©.(n;) for all other rotations. (4b)
Furthermore, 8 (ny;,) satisfies the condition that

(iii) ©; = 8 (my;,) for all other rotations. (4¢)
A relationship will now be derived between the critical angle 6, and the

direction cosines (0ly,By,Vi)-

In the unit triangle ([0011,[101],[111]), the direction cosines (ot;,B;,Y;)
of the axes follow the order 0 < B; < o, <v;. Using these inequalities, it is
possible to distinguish between the 24 rotation angles (Table 1) as follows:

04 £ 6, and 6,
B9 < 85, 84, 84, 93, and 8,
013 < 013, 812, 84, 815, and By

017 < 815, 839, 820, 821, 623, 053, and B4.

It is therefore sufficient to consider only 84, 8¢, 8,3, and 6;, in what follows.
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In a first step, it will be shown that 0; = 8,;, whenever 8; is less than a
critical value 6.(n;). After some calculation, the following relations can be

derived:

91 64 = tanel<—
2

91 <‘J_"'
Y1

91 613 = 'tan61< ﬁ
2 o+

91 69@m

0, <0, tanel <____1___
2 oq+htm
Evidently, 8, <09g=>0; <86,

and 61 < 917 = 91 < 913.

Thus, only 8;, €4, and 8, have to be compared.

J2-1 1
(i) When < or JE'}' 20 +B
Y1 G +Bi+m =
0; = B, & 0; <6, = 2tan™! (‘/—511] (52)
Y1
J2-1 1
(ii) When > or /2y;<a,+B
Y1 oy +Bi+7; P
- 1
0,=06_:. <0, <6_=2tan”!| —— |, 5b
1 min 1 [ (al"*’ﬁl'l"h) ( )

It is now convenient to introduce the ¢lassical stereographic projection
coordinates, viz., p; = &;/(1+y;) and p, = By/(1+y;). Cases (i) and (ii) above

are then associated with two areas of the projection (I and II, respectively)

2 2
separated by the curve {p;+1/ J2) + py +1/ J2) =2. This is a circle C with
1 2

center (ullﬁ,—llﬁ) and radius 42 (Fig. 3).
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|

[101]

Figure 3: Elementary triangle of the

stereographic projection showing the circles
used in the calculations. C: \571=0c1+[31; C;:

Y1 =c¢15 Cot o + By +yp = c,.

Figure 5: Detailed view of

region II of figure 3.

Figure 4: Dependence of 8, (0 < 8,;, < 6,) on rotation axis (in deg).
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In area I (Fig. 3), v, is equal to a constant c¢; along circles C; with

center (0,0) and radius J(l—cl)/ (1+c;). The latter quantity increases with
decreasing ¢, so that the minimum value of v; in area I is reached at point M

(ay=v = 1/+4/5-242, B, = (ﬁd)/\/S«-Z—JE). Therefore 8. is constant along

the circles C; and is a maximum at point M.

In area II (Fig. 3), o; + B; + 7v; is equal to a constant ¢, along circles C,

with center (1/(c,+1),1/(cy+1)) and radius 1/3-—(:% /(e5+1). It can be shown that

o, + By + v is 2 minimum and thus 6, a maximum at point M.

The maximum of O, as derived from (5a) or (5b), is equal to
ei‘_j‘m =2tan"1[(ﬁ ~11/5-242|. The minimum value, in turn, is reached at point

Aoy =B; =0, v; =1). The dependence of 8, on location within the unit
triangle is displayed in Fig. 4. The angle 6, defined in this way clearly satisfies
inequalities (4a) and (4b).

In order to establish inequality (4¢), it remains to be shown that when 8,

Omin» the four angles 84, 85, 043 and 84 are larger than @.(mq). This is

obvious when 8; = 6, Let us then show that the four functions 8;(6;)
(i=4,9,13,and 17) increase with decreasing 0. This is straightforward for @,
813, and 8;5:

d00894

in the range 0 < 6; < 62.8° =v? sin®; 20,

1

d 608613

1 .
del =§-(a1+71)2 smGIZO,

dcos8yy - (ot By +0iy ¥1 +B; ¥1)sin®; +{e; +B, +7, )cos8; S
d8, 2 B

and 0.
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dcosBy ('Y% —l)Siﬁﬁl +27; cos0;

For Bg:
de,; 2
After some calculation, it can be shown that:
dc0s8s 5 08, <2tan"Y(y,). (6)
d6, :
The above relations lead to:
In area I, 6; < 2tan” (3/—5—“—1)52 tan~! (y,), (7)
Y1 _

where the second inequality holds if 'y‘;‘ >42-1=041. This is satisfied since
1

5-22

= (.46 in area .

2
Vi 2

_ 1 -1
In area 11, 6; <2tan 1(—————)32’(311 (’yl (8)
oy +B1+7: )
where the second ineguality is tantamount to ——=<v;.
o +Bi+v;
This is equivalent to stating that, for any v;,
- <Yi- %)
min{o; +B; +71)

For a given ¥;, min(o; + B; +v;) is given by the intersection P of the
associated circle C;(y;) and the circle C, with the largest radius (Fig. 5). Area

II can be seen from this figure to be divided into two parts IIa and IIb

separated by the circle C; that passes through point M. The point of
intersection P lies on the line DM («E vi=0;+B;) if v; is in region Ila, and on

the line MC (a; = 7;) if v; is in region IIb.

In region Ila, for a given vy,

1 o
minfer; +By+71) (V2+1)v

min(e; + By) = +2 11 =
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so that relation (9) & ———= 041<y?

J2+1

The last inequality is valid because in area Ila :

1

~046<vy? <
5-242 "

B | e

In region IIb, o; + B + v; is a minimum when o; = v;; then B; = “/1—-27%
1 1

min(o +B1+71) 2y, +y1-2y2
Hence relation (9) & 27‘17' +’yl-\/1—2ﬁ 21

It can readily be shown that the last inequality holds for any v; lying in region

and thus

1 1
ITb, i.e., when vy, satisfies the relation —=<y;<—F——==.
BT s—242

Consequently, the function 8¢(8;) decreases in all areas and inequality

(4c) is established in turn.

The latter can be used to give physical meaning to 8.;,: if 0,;, < ©

(©=15°), the associated boundary is generally made up of an array of
dislocations and termed a subgrain boundary. Any alternative misorientation

angle ©; associated with the same boundary is them larger than 8. i.e.,
0; =2 45° > ©. This means that any sub-boundary misorientation is described
unambiguously by the single angle 6,;,. The latter is known to be related to

the average dislocation spacing d by the relationship 8,;, = b/d [5].

Furthermore, for any rotation R{8,z], whether © is the smallest angle or
not can be readily determined: 6 need only be compared with the 8, associated

with m by using Fig. 4 or applying eq. 5a or 5b.
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3. Rotations about simple crystallographic axes

In practice, only the <001>, <011>, and <111> directions need be
considered. In what follows, <hkl> always refers to one of these three low
index directions. However, when used as a subscript, hkl denotes the particular
rotation Rpyg [Opy1.8p)3] among the 24 whose axis is closest to <hkl>. In the
latter case, h, k, and 1 do not represent the Miller indices of m (which are
presumably very high) but indicate that we are dealing with an axis nearly

parallel to a low index direction. Some more angles need be defined: @ggy, 991
and @;y; denote the angle between the appropriate my;; axis and <001>, <011>,
and <111>, respectively; and Wgo1, Wo1; and Yyy; the angle between my;, and

<001>, <011> and <111>, respectively.

Hutchinson et al. [6] have already dealt with this form of representation.
For a set of random misorientations, these authors calculated the distributions
of the angles ©y,,. It has frequently been reported that highly mobile
boundaries are associated with rotations of 30°-40° about <111> in fcc metals,
and with rotations of 25°-35° and 80°-90° about <011> imn bec metals.
However, the 0y, distributions obtained by the above authors exhibit maxima
that fall precisely within these angle intervals. This suggests that experimental
mobility results need be viewed with circumspection, although they are not
invalidated since the experimental distributions are in some cases sharper than

those based on random misorientations.

A further aspect of the problem is now addressed. For any rotation

[Omin>Bminl. the equivalent rotations [8pq,Bp,;] Were considered. The angles
®oo1» ©¥o11 and @y;; are measures of the gap between the true rotation
[6nk1-Bnm] and the respective rotations about <001>, <011>, <111>. In order

to determine the extent to which this alternative representation is an accurate

one, the ‘gap’ angles were calculated for all rotations [8,;,,8,5:.1.
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The @ angles are plotted as functions of the y angles for different values
of O, in Fig. 6. This is because, instead of two parameters, only one is
necessary to describe the dependence of the ¢ angles on my;,: except for some
minor cases (when 6_;, becomes very large, e.g., 45° for @g;; and @;;; in
Fig. 6), the @ angles are related to my;, solely through the angle WYoo1, Wor1 OF
y;;; between my;, and the appropriate <hkl> low index direction. It can be
seen that @gqg; remains small when 8,,;, or Yoo, is itself small (similar remarks
apply to ©g;; and Yoy, 20d @7 and Wyy;). The fact that my,; approaches the
exact direction <hkl> (i.e., <001>, <011>, and <111>) when Op;, is reduced
can be explained by the symmetry properties of cubic lattices: when 0.,

decreases, the rotation tends to the identity transformation, which is in turn
equivalent to the symmetry rotations about the <001>, <011>, and <111> axes
(Table 1).

The dependences of 8y On Qgo1» Po1; 20d @y are displayed in Fig. 7.
It is also apparent that the 8y, angles are related to mg;, solely through a
single parameter (the ¢ angle). Note, however, that when 8,;, becomes very
large, e.g., 45° for 8g;; and 8y;; in Fig. 7, the above generalization does not
apply. It is worthy of note that when @ is small, éom and 6y, are very close to
180° - 8,;, and 614, is very close to 120° + 8;,. Since the <001>, <011>, and

<111> directions are respectively four-fold, two-fold and three-fold symmetry

axes, the rotations [0,;,,<001>], [6;,,<011>], and [0;,,<111>] are
respectively equivalent to [180°-0,;,,<001>], [180°-8,;,,<011>], and
[120°+6;,,<111>]. It can therefore be considered that ©py, approaches On;,

when @ is small.
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It is clear from Fig. 6 that almost all small angle grain boundaries can be
described with good accuracy by any of the low index rotations <001>, <011>,
and <111>. They all have a rotation axis within 7° of the above three low index
directions. When a deviation of no more than 3° is acceptable, the small angle

grain boundaries associated with an angle 6;, near 15° and an axis mp;, far
from the <hkI> direction of interest are excluded. By contrast, the 8, values
illustrated in Fig. 7 remain close to O;, and are far less than the high mobility

angles.

For large angle grain boundaries, the dependence of @ on m,;, becomes

more pronounced and the boundary can be accurately described by a rotation

about a low index direction only when mg;, is itself close to this direction.
Furthermore, as can be seen in Fig. 7, 8y, remains close to 0, when the gap
angle @ is small. This means that when [8,;,,5,;,] is close to one of the
special rotations invoked for high mobility, [6y,Bp;] may be closer to this
special rotation; by contrast, when [0, ,8,:,] is far from the special rotation,

[6hx1>p] Will also be far from it (but still closer).

4. Concluding remarks

Any small angle grain boundary can be described by a rotation

[BminsBmin] in which 8;, is the only misorientation angle below 15° (the 23

others are all greater than 45°). Nevertheless, almost all small angle grain

boundaries can also be described by a rotation [Bpy,,8p;] Whose axis is close
to a <001>, <011>, or <111> direction. These 0y, values are all far from those

associated with high mobility rotations, in agreement with the observation that

sub-boundary mobilities are generally low.

A large angle grain boundary can of course also be described by a

rotation [€;,,Bpi,l, but the physical meaning of this description is less
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obvious than for sub-boundaries. This represemtation is appropriate, for
instance, in the case of continuous dynamic recrystallization (the gradual
transformation of subgrain into grain boundaries) because it makes evident the
continuous increase in the misorientation angle. The alternative representation

[6h41-Bpxi] can be used to emphasize the existence of equivalent rotations

about specific crystallographic axes. The present calculations have shown that

nyy is close to the exact <hkl> direction only when my;, is itself not too far
from <hkl>. When this condition is fulfilled, Oy is in turn close to Opy;p.
Coansequently, [8p;,Bpgi] corresponds to one of the spécial rotations
associated with high mobility only when [8;,.Bmia] is itself close to this

rotation.

In order to avoid drawing misleading conclusions, the low index axis
rotation description should always be used with circumspection. For example,
in the case where an actual "physical” rotation is associated with an irrational

axis, the probability is nevertheless quite high that either 8;, is small or that

By, iS Dot very far from a <001>, <011> or <111> direction. Then, according

to the present results, a low index axis myy; can be used to provide a good
description of the rotation, even though the physical meaning of such an

approximate description is questionable.

In a similar manner, the minimum angle rotation can also lead to
erroneous conclusions. For instance, it has been shown that, during the room
temperature plane strain compression of aluminium, the cube orientation splits
into symmetric orientations by rotations about the transverse direction, leading
to the formation of deformation bands [7]. It is then tempting to comsider that
the physical rotation and the minimum angle rotation are idemtical. This is
effectively the case at moderate strains. However, at large strains, the bands
exhibit misorientations greater than 60° and the minimum angle rotation no

longer corresponds to the physical rotation [7].
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Furthermore, for specific applications, knowledge of the rotation is
insufficient and the boundary orientation must also be taken into account. For
instance, twin boundaries are characterized by a [180°,m,;,] rotation, where
Biwip iS the normal to the twin plane. It is well known that twin planes are
generally of the {111} type in fcc and of the {112} type in bcc metals. The
associated rotations [180°,<111>] and [180°,<112>] are both equivalent to the
minimum angle rotation [60°,<111>]. The latter can therefore be used to
confirm the presence of twins in fcc and bee metals. However, it should also be
verified that the boundary normal is pafallel to the <111> or the <112>

direction, respectively.
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ANNEXE II

EVOLUTION DES DESORIENTATIONS EN FLUAGE

Ces travamx ont été réalisés lors d'un séjour de trois mois dams
I'éguipe du Professeur Blum 3 ['Université d'Erlangen-Nuremberg. Des
mesures de désorientation ont été effectuées par EBSD sur des éprouvettes
d'aluminivum pur, déformées par fluage emr compressior avec sauts

décroissants de comtrainte 2 0,987, (1.4 — 0,3 MPa) et 0,5 T;

(17 = 7,3 MPa).
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Les éprouvettes de fluage ont été usinées dans un lingot d'aluminium pur
(99,99%) a trés gros grains (quelques mm). La premiére série, notée R, a été
comprimée par M. Riemer' 4 0,98 T¢ (640°C) sous une contrainte de 1,4 MPa,
I'essai étant poursuivi éventuellement par une réduction a 0,3 MPa. La
seconde, notée H, a été comprimée par T. Hennige® 3 0,56 T (250°C) sous une
contrainte de 17 MPa, I'essai étant poursuivi éventuellement par une réduction
a 7,5 MPa. Les conditions expérimentales exactes ainsi que la taille des sous-

grains sont indiquées dans le tableau 1.

Les résultats de 1'étude de ces éprouvettes par EBSD sont présentés par
les figures 1 4 6. Les désorientations ont été mesurées le long de lignes, le pas
de mesure (33 pm pour la série R, 2,5 wm pour HI et 7 pm pour H2) ayant été

choisi pour avoir au moins deux pointés par sous-grain. Afin de situer ces

éprouvette | ¢, (MPa) £ o, (MPa) g, D (pm)
R1 1,42 0,26 - ) 89
R2 1,41 0,51 » - 106
R3 1,38 0,265 0,27 =104 95
R4 1,39 0,27 0,28 0,09 519
Hi 17 0,50 A B 6,5
2 17 0,30 7.5 0,15 12,6

Tableaw 1: Conditions de déformation et taille des sous-grains. Les

éprouvettes ont été déformées sous o, d'une quantité g;, puis éventuellement

sous G, de &,. D'aprés M. Riemer et T. Hennige.

' M. Riemer, Studienarbeit "Verformungsverhalten und Mikrostruktur von
Reinstaluminium nahe dem Schmelzpunkt”, Institut fur Werkstoff-
wissenschaften LS I, Universitit Erlangen-Niirnberg, 1994.

> T. Hennige, Studienarbeit "Experimentelle Untersuchungen zur dynamischen
Subkornvergréberung von  Reinaluminium”, Institut fir Werkstoff-

wissenschaften LS I, Universitit Erlangen-Niirnberg, 1993.
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lignes au sein des éprouvettes, des macrographies ont été réalisées apres
attaque a I'acide fluorhydrique.

Les sous-grains présents dans I'éprouvette R1 (fig. 1) sont peu désorientés. Les
angles sont en effet inférieurs & 3°, 4 I'exception du grain central de la ligne 2
qui présente quelques sous-joints i plus de 5°. Lorsque la déformation est un
peu plus importante (éprouvette R2, fig. 2), on note une légére augmentation
des désorientations dans les deux grains de gauche, alors qu'aucun sous-joint
n'est décelable dans le grain de droite. Ce dernier se distingue par ailleurs de
ses voisins par son contraste trés uniforme et l'absence d'ondulation de ses
parois. Il s'agit probablement d'un grain qui croit rapidement. L'éprouvette R3
(fig. 3), observée immédiatement aprés la réduction de la contrainte, présente
une microstructure similaire. Les deux gros grains qui semblent croitre
contiennent des sous-grains 4 désorientation trés faible (1 & 2°), alors que ceux
qui disparaissent renferment des sous-grains dont la désorientation avoisine 5°.
Lorsque la déformation aprés réduction de contrainte se prolonge (éprouvette
R4, fig. 4), la croissance des grains continue. Il n'en reste plus que deux dans
la section étudiée.

Les désorientations mesurées dans les éprouvettes comprimées 2 0,56 T¢ sont

beaucoup plus élevées. Méme si le grain inférieur de 1'éprouvette H1 (fig. 5) ne
présente que des désoriemtations d'emviron 5°, de nombreux sous-joints des
grains supérieurs dépassent 15° et constituent donc de nouveaux joints. Aprés
réduction de la contrainte (fig. 6), les désorientations diminuent pour plafonner

a 10° et aucune croissance des grains initiaux n'est observée.

Ces résultats indiquent que les joints de grains sont extrémement mobiles

a 0,98 Ty, ce qui conduit 4 une croissance rapide des grains initiaux et 2 la

disparition des sous-grains présents dans les zones balayées par les joints.
Dans les régions épargnées par cette migration, des désorientations d'environ
5°, relativement importantes compte tenu de la faible contrainte appliquée,
peuvent &tre atteintes. Aucune croissance notable des grains n'est visible dans

les éprouvettes comprimées & 0,58 T,. Cependant, I'éprouvette H1 confirme

que certains sous-joints peuvent se désorienter suffisamment pour se

transformer en joints.
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Figure 1 : Evolution de l'angle de désorientation dans I'éprouvette R1.
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joints (angle de désorientation 6 > 15°). Deux mécanismes sont a Porigine de la formation de ces
derniers : ils sont produits soit par des fluctuations autour d’une orientation moyenne (15° <0 <30°),
soit par la présence de plusieurs orientations symétriques (30° <@ <60°). L’orientation <011>, qui
contrairement aux précédentes est parfaitement stable, ne permet qu’un accroissement limité des
desonentauons, qui- atteignent tout au plus 15°. Dans les éprouvettes polycristallines, on observe
également un accroissement des désorientations avec la déformation. Afin de séparer la contribution
des jomts initiaux (RDG) et des nouveaux joints (RDC), un modéle géométrique, qui permet d’estimer
le pourcentage de joints initiaux présents dans les sections étudiées, a été utilisé. Il apparait alors que
la RDC se développe plus rapidement dans I’aluminium 1200 (35% des parois sont de nouveaux
joints) que dans les deux autres nuances (24% de nouveaux joints dans Pailiage 5052, 15% dans
I'aluminium 1199). De plus, le chemin de déformation (compression ou torsion) ne semble pas
modifier sensiblement la cinétique de Ia RDC.
Un modéle permettant de combiner les mécanismes elementa.tres de 1a RDC tels que I’on peut les
imaginer & partir des données expérimentales est finalement proposé. Les principales évolutions
microstructurales typiques de ce mode de recnsta]hsauon sont alors reproduites de maniére
satisfaisante.




