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RESUHE

La déformation plastique des polycristaux métalliques est
essentiellement hétérogéne aussi bien a 17échélle inter qu’intra-
granulaire. Cette hétérogéneité a pour origine la désorientation
relative entre les grains, les interactions entre les systémes de
glissement et les Jjoints de gzéins, le champ de contraintes internes et
les interactions entre les dislocations des systémes de glissement.

A part quelques modéles récemment développés, tous les moddles
poluycristallins usuels reposent sur 1 hypothése d’une déformation
plastique intragranulaire homog&ne. Cette hypothése ne traduit pas les
observations expérimentaleé et n'éxplique pas une partie des résultats
des textures de déformation, et surtout la transition entre les textures
type cuivre et type laiton.

Le trawvail présenté constitue une preniére approche des
mécanismes de déformation plastique hétérogene dans les polycristaux
métalliques et des conséquences des hétérogénéités induites sur la
formation des textures, les contraintes internes de troisi&me ordre et
les microbandes de cisailiement.

En utilisant la théorie de Krdner concernant les problémes
d’incompatibilité eP de contraintes internes, et en les déueloppant pour
des déformations plastiques constantes par morceaux dans les cas des
plans d’habitat et d’inclusions, nous déduisons certaines
caracteristiques d’hétérogéneités couraﬁment observées dans les mono et
les polycristaux: cellules de dislocations, sous joints, microbandes.

La prise en compte de "1'épaisseur” physique des wvolumes des

hétérogéneités plastiques permet de déduire deux termes pour chacune des



différentes grandeurs d’incompatibilité (tenseur densité de dislocation
a, tenseur d’incompatibilité n,contraintes internes):

Un premier terme "& grande distance" associé a la nature.de 1 hétéro-
géneéité plastique, et un terme “local” associé & la stpué&re dipblaire
des dislocations,

Les contraintes associées au premier terme sont annulées par la
formation des plans d’habitaéjhpar contre les contraintes liées au terme
“local® ne s’annulent que si l’épaisseur dﬁ volume de l'hétérogéneité
est nulle. La coalescence et le développement des wmicrobandes de
cisaillement pourront €tre expliqués par ce éecond terme.

D’autre part, nous avons introduit dans les métaux a fort
écrouissage latent (laiton,solutions solides,basses températures de
déformation,faible énérgie de défaut d'empilement) le concept de
déformation intragranulaire hétérogéne en distinguant essentiellement le
glissement multiple homogéne et le glissement simple, indépendamment de
tout autre mécanisme de déformtion. L'idée générale est inspirée du
schéma couramment utilisé pour modéliser les transformations de phase,
et des sbhémas auto-cohérents.

L'analyse de la compatibilité du champ de déformation considéré
et les résultats obtenus permettent de confirmer l’existence de
relations de causes & effels entre la formation de telles hétérogéneités
et: ’

-~ d’une part, Ll’existence de certaines composantes de textures
caracteristiques de ces métaux (la trénsition de texture cuivre-laiton
pourra, & notre avis, &tre liée au passage d’un mode de glissement
multiple homogéne & un mode hétérogéned.

- et d’autre part,la formation et 1’orientation non aléatoire des

microbandes de cisaillement.
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INTRDBUCTION



CHAPITRE 1

INTROBUCTION -

on assiste depuls de nombreuses années & un déueloppement

considérable des éiundes portant sur ia plasticité des métaux &t alliages. Ce
-

développement est justifié, a la fols par le caractére fondamental des

travaux permettant la compréhension des mécanismes en jeu et par l’intérét

technologique et économique que représentent les procédés de mise en forme

par défarmation plastique.

La déformation plastigue des polycristaux métalligques résulte de

plusieurs mécanismes selon la tewpérature, les caractéristiques et la
microstructure du matériau : glissement sur des plans et szelon des
directions cristallographiques, mdclage, glissement aux joints de grains,
diffusion de défauts ponctuels et transformation de phases. A froid, la
mécanisme dominantest le glissement cristallographigue (en 1’absence d=z
maclage), la déformation plastique étant le résultat de déplacement et de
multiplication des dislocations (défauts linéaires dans les cristauxy.

La déformation macroscopigque du polycristal est ta réponse des grains
qui le constituent. Dans chague grain la déformation est essentiellement
hétérogéne du Fait de la désorientation relative entre les grains, des
interactions entre les systémes de glissement et les joints de grains, des
contraintes internes et des interactions‘entre les dislocations des systémes
de glissement (écrouissage latent).

A 1'hétérogénéité initiale, dictée par les procédés d’élaboration et

les traitements thermomécaniques subis par le matériau, s'ajoute une

/

hétérogénéité induite qui évolue avec la déformation. Ces hétérogénéités se

traduisent par la formation dans les grains du polycristal de domaines a



modes . de glissement différents (nombre et nature des systémes de glissement
actifs dans chaque domaine (fig.I1-1)C1)). La\ microstructure initiate du
matériau est alors affectée eb on assiste & la formation de-microstructures
particuliéres de dislocations (réarangement en cellules J parois plus ou
moins définies) et de wmicrobandes de déformation qui cnalescent et
réagissent avec les joints de grains pour former des bandes de cisaillement

macroscopiques (2). La nature et l’orientation de «ces hétérogénéités sant

(s),

(g

liédes d'une maniére ou d'une autre aux conditions de chargement (33{4

Les travaux leg plus courants dans ce domaine sont essentiellement.
concernés par les effets de la wmicrostructure  granulaire initiale sur le
comportement global du polycristal

- effets de la désorientation relative des grains

- effets des textures cristallographiques et morphologigues.

~ effets des contraintes internes.

Les modéles récents prennent également en compte une partie de la
microstructure actuelle induite par la déformation (E3(72(83(8). Tous ces
modeles partent de 1l "hypothése forte d’une défcrmation plastiqus
intragranulaire homogéne par glissement wmultiple Con trouvera une rewvue
détaillée de ces modeles par exemple dans les références (6)(1@)(11)..)

Les mod&les polycristallins qui cherchent & sortir de 1l hypothése
d’uniformité de la’déformation plastique intragranulaire sont peu nombreux.
On peut citer particuligrement : le wodele d’Arminjon (73 qul considere des
hétérogénéités ne dépendant pas des facteurs morpholnéiques ni de
1’influence des corrélations d’orienﬁations des grains, et celui de
Wierzbanowski et Berveiller (12)qui utilisent, en petites déformations. un
modéle self-consistent & N-sites pour modéliser certains aspects de ces

hétérogénéités.
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. Ces modéles ne reéglent pas fondamentalement Lle probléme des
hétérogénéités de la déformation plastique car ils reposent sur un choix, a
priori arbitraire, de certaines conditions sur les champs plastiqgues.

A une échelle fine et sans constituer un modele Ae comportement
global, de nombreux travaux (4)(133(14) ont porté sur les observations et la
modélisation microscopique de certains mécanismes de déformation hétéroagéne.

-

La démarche dont rel2uve ce trawvail se veut &tre une synthése entrs
les approches précédentes sans pour autant conduire directement & une prisse
en compte effective de la formation des hétérogénéités plastiques dans le
comportement global du matériau..

L’analuyse de la bibliographie,et les observations générales gu’on
peut faire concernant les hétérogénéités plastiques indiquent gque <ce
probléme peut &tre abordé & partir des classifications sulwantes :

% nature des hétérogénéités

1. Le polycristal initialement hétérogzne peut &tre considéré coumme

jatig

désordonné et une part des hétérogénéités plastiques‘ induites contribue
conserver ou & augmenter ce désordre. Cette contribution est difficile a
décrire et & prendre en compte dans le comportement glabhal. MNous pensons que
les modeéles self-consistents constituent une approche satisfaisante de cas
problames.

2. Une deuxitme famille d'hétérogéﬁéités plastiques, intervenant de
préférance dans certaines “classes" de matériaux, contribue par contre a
supperposer au "désordre” précédent (initial et induit) une microstructure
"orientée" ayant une portée & grande distance. Cette microstructure se
manifeste par exemple par la formation des microbandes de cisaillement.

Ce travail est consacré & cette seconde famille d’hétérogénéités.

x Effet du comportement local

Parmi les métaux C.F.C., on distingue habituellement deux classes de

matériaux selon différents facteurs



Métaux a faible écrouissage
latent

Métaux a fort écrouissage
latent.

origines

Y
nb
a

métaux non alliés

D

élew

températures de déformation
moyennes ou éleuées

¥ .
—— faible
u b

solutions solides

baszes températures

stade | court

stade ‘1 important

facilité de formation des

consé— |[formation de microbandes = . )
quences {pour deform.importantes . microb.a faibles déformations
Textures type cuivre textures type laiton
déf.avec glissement dévié |[déform.avec nombre réduit
et glissement muwltiple de systémes de glissement
v : énergie de faute d’empilement
p ¢ modile de cisaillewment
b : vecteur de Burgers
stade 1: stade de glissement facile (courbez « - ¥)
Afin d’expliquer certaines particularités des matériaux de la

seconde classe et d’expliquer la transition entre les deux types de textures

(Cuiure—laiton} certains auteurs (15)(18) ont pris en  considéraiion le

maclage qui est quelquefois observé dans ces matériaux. Mals ce mécanizme ne
peut 3 lui seul interpréter 1'ensemble des résultats (17).

Par ailleurs, les modéles ¢gu Type Sachs (18) qui considérent un seul

systéme de glissement ont été développé et  les résultats obtenusz

vers des textures proches de <celle du laiton (17). Ces mwodéles sont

cependant partiellement justifiés, car ils ne prennent pas en compte les

problémes de compatibilité des déformations.

Dans ce travail, nous nous attachons aux métaux de la seconde classe en

proposant un mode de déformation hétérogéne compatible et favorisant le
glissement simple. Ce mode de déformation est inspiré des mécanismes qui ont
été proposé pour les transformations de phase du type martensitiques (19

(20).

Lendent



. Ainsi dans le chapitre Il nous présentons en détail les méthodes
thé_oriques utilisées en mécanique physique pour exprimer les conditions de

compatibilité de la défarmation, et calculer les différentes grandeurs

s P

d’incompatibilité ainsi que les contraintes internes pour des défarmations

incompatibles. Nous traitons également dans ce chapitre les cas d

1

1’inclusion homogéne plastique et du bicristal a Joint plan dont 1
~

solutions perwmettent de clarifier ces concepts et cserviront dans les

]
(&)

chapitres suivants.

Dans le chapitre I1I, & partir de la solution du praobléme de

1’inclusion homogdne plastifiée dans une matrice défarmée, nous cherchons ia

z ¥ 2

forme générale d’'hétérogénéités plastiques (conditions =zur le tenseur

’

\
d'Echelby S et sur le champ de déformation) n'introduisant pas de

contraintes intermes. Mous arrivons a des formes de trés Paible épalszseur.
Comme a froid, du fait des fortes interactions entre les dislocations,

1'épaisseur de ces formes n'est pas "phgslquementj nulle nous traitons les

’

o

probléwmes de 1’inclusion aplatie “"penny-shape" et du plan d'habita
“d’épaisseur finie". Le calcul des tenseurs deﬁsité de disiocations et
incompatibilité plastique montre que, pour les contraintes internes)deux
termes sont 4 considérer : des contraintes g' & grande distance découlant
d’un premier terme’d'incompatibilité "4 grande distance"; et des contraintes
locales dont L’origine est la structure dip31aire des dislocaticns dans le
volume de l'hétérogénéité. Lorsqu’on exprime la condition de compatihilité
usuelle pour une interface plane, seul le premier terme 21 est annulé

(1’interface est alors un plan d’habitat), le second terme pourra alors

expliquer la coalescence des microbandes de cisaillement.



. Dans le chapitre IV nous appliquons une partie des résultats du
chapitre Il aux situations générale de glissement hétérogéne dans les
monocristaux C.F.C.. En ne considrant gque les termes d’incompatibilité

- bl
associés aux contraintes a grande distancé;hous arrivons a des relations
simples permettant le calcul des conditions de com;atibilité et des normales

aux plans d’habitat qui sont alors les normales aux parois des cellules de
dislocations.

L’application de ces calculs aux résultats expérimentaux de Caillard (21D

dans le cas de l’aluminium montre un accord satisfaisant.

Dans le chapitre ¥V, nous proposons un modéle pour prendre en comphe
certaines hétérngénéités plastiques intragranulaires, et nous en déduisans
les conséquences de ces hétérogénéités sur la formation des textures et
1’orientation des microbandes de cisaillement en laminage.

Dans chaque grain du polycristal, nous considérens deux mode

T
i

déformations

x Un mode de glissement multiple. homog&ne, intervenant de préférevce
aux voisinages des joints de grainsdu fait de l’importance des contraintes
internes qui sont justement relax@es par ce mode de déformation. Nous faisons
en quelque sorte l’analogie avec les méthodes auto-cohérentes en prenant
pour déformation agsociée 4 ce wmode, la déformation macroscopique imposée
(EP) (la déformation moyenne de chaque grain n’est pas égale a EF).

%x Un mode de glissement simple & 1’intérieur du grain et séparé du
mode précédent paf une interface qui coﬁstitue un plan d’habitat C(champ de
déformation constant par morceaux et compatiblel.

En exprimant la condition de compatibilité annulant les contraintes

internes d'incompatibilité & grande distance (g = 0), nous calculons

1’amplitude du glissement simple, les normales aux plans d habitat et les



rotations des réseaux cristallins dans les =zones d'hétérogénéités.
Tenant compte des orientations initiales des grains, nog? tragons les
champs de rotations des réseaux cristallins, et nous en déduisons des
composantes . stables de textures (dont quelques unes sont mineures) et
qui, habituellement, ne sont pas décrites par les modéles & déformation

% ,
intragranulaire homogéne. La projection stéréographique des pfles des
plans d’habitat montre que les zones d'hétérogénéités ont des.
orientations rigoureusemeng identiques a celles des microbandes de
~cisalllement. Ces résultats, associés & l’analuyse faite dans le chapitre

111, permettent d’interpréter ces zones comme étant des microbandes dont

la formation relaxe les contraintes d’incompatibilité 3 grande distance.



Chapitre I1

HETHODES THEORIQUES EN HECANIQUE PHYSIQUE.
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CHAPITRE 1I1.

MHéthodes théoriques en mécanique physique.

Dans ce chapitre, nous présentons les bases de 1la mécanique des
solides nécessaires pour l'étug? mécanique et physique des hétérogénéités
plastiques en rappelant la théorie de  Krdner (22)concernant les
incompatibilités plastiques et les cohtraintes qui en résultent. Nous
rappelons également les éléments de plasticité cristalline dans le cas des
métaux de structures C.F.C et C.C, et nous fixons les notations et les

conventions utilisées par la suite.

1I1.1. Cinématique de la déformation.

Pour caractériser la déformation d’un milieu continu entre un état
initial 1 et un état final 2, on introduit les grandeurs géaméiriques

suivantes

ad . P . .
% le champ de déplacement u : si au cours de la déformation, un point

P, du milieu se déplace de P, a P,

. + '
On désigne par u; (i = 1,2,3) les composantes de u dans un repére orthonormé.
* Le gradient de déplacement B : <c’est le . tenseur de second ordre

défini par :

B, = — = u,, (8 = grad U [11-1]

af
( on utilise la notation f,i = ———)
le
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Dans le cas des petites déformations, auxquelles nous nous limitons
dans ce travail, B se décompose en la somme d’un champ de déformation ¢ et
d’un champ de rotation w respectivement partie symétrique epfantisgmétrique
de B (B = ¢ + wl.

x Le champ de déformation ¢ : tenseur symétrique de second ordre

défini par :

: -+
€, = 1/2 By, + By> = 1/2 Cuy,y +uy,,;0 (g =def uw f11-2]
% le champ de rotation w : tenseur antisymétrique de second ordre
défini par :
w; = 1/2 (B,,;-By12 = 1/2 Qu,,;-u;,,? [11-3]

. . =
Au tenseur w on associe souvent un wvecteur adjoint W Cuecteur

rotation), tel que

Wy 1/2 €15k Y, = 1/2 €15k Wk (11-4]
ou Wiy = €rik Wi
Con utilise ,sauf indication contraire,la convention d’Einstein de sommation

sur les indices répétés).

€ est le tenseur permutation de Ricci.

€4 = O si 2 indices sont égaux
€y« = 1 si permutation paire (1,2,3)
€k = —-1 si permutation impaire (1,3,2)

Notons les propriétés importantes de ce tenseur :
* € 5k€emk = B1ebym — Bimbie |
8,, étant le suymbole de Krdneker
6, =1sii=]

814

@ sii#j



X € 34€eyk = 28y

6

% € 54€lyk
x le produit contracté de € par un tenseur symétrique est nul:

(si T;,;, = T;; alors €,,Ty = @

11.2. Conditions de compatibilité

Le champ des tenseurs B caractérisant une transformation géométrigue
donnée n’est pas toujours intégrable. En effet, si on découpe le milieu en
volumes élémentaires, et si on leur applique le champ JB, la continuité du
milieu est détruite, les divers éléments ne pouvant &tre juxtaposés sans

vide ni recouvrement de matiére. Pour conserver la continuité du milieu, il

faut qu’il existe un champ de déplacement‘z tel que B (somme de ¢ et de w
en soit le gradient. Autrement dit, 1la différentielle du; = B,;.dx; doit
Btre totale exacte,

Fn exprimant les conditions de Cauchy, cette condition s’écrit

Biivw = Buisy

Le tenseur de troisiéme ordre B,,,, est donc symétrique par rapport a i et a
k, ce qui donne
. e|keﬁEJ,k = R’Jt(ﬁ) =0 [II—S]

(L' opérateur €;,, 9/9x, est désigné par le symbole Rot J.

Cette équation, portant sur B, est une condition de compatibilité de
premier ordre. Elle suppose les déformations et les rotations imposées
séparément. Si seules les déformations ¢ sont imposées, les équations de
compatibilités [I1.5] ne doivent porter que sur elles. Il faut donc éliminer

les rotations (22)(23).
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En décomposant dans [II-5] B en ¢ et w, on obtient

€iwelCoy, i ¥ Wpy, ) = 0@ .-

et en remplagant les rotations par le vecteur adjoint [11-4] on a :

€ike Ceyrk T Elke Eeym Wn,e = @

soit €ire Ceyrte T By, — W ,, =0 . [11-6]
Pour i = j et tenant compte de la symétrie de ¢, cette équation donne

€lke €et,u ¥ BW, —W,; = 2w, =0
donc l'équation [1I-6] devient

€ire Cey, ~ W,y 5O . [(11-7]

Pour éliminer les rotations, il suffit de dériver cette expression par

rapport 3 m et de prendre la partie antisumétrique par rapport & j et m:

< E€;mnC€ike Ceg, — W,y2,Mm =0

ce qui donne €ixe €ymn €eu,km = O .
Soit la Porme usuelle des équations de compatibilité (éq.de Saint-Venant):
€ike Eymn €em,un = INC (€I = 0 [rr-8]

(L"opérateur €|y €,mn 92/9%, 9%, est noté Inc ).
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81 les déformations ¢ sont compatibles, on pourra trouver un champ de
déplacement de gradient B = ¢ + w et tel que les rotations associées
vérifient [11-7]. B

Lorsque le champ de  déplacement '3 est connu, les déformaticns
correspondantes définies par ¢ = def(ﬁ) vérifient automatiquement les
conditions de compatibilité. En\gffet,l’opérateur Inc(def) est identiquement
nul.

Remarques : les équations de compatibilité [I11-5, [I-7 et 1I-8] portent sur

les quantités totales. En plasticité, ces quantités peuvent €tre décomposées

en parties élastique et plastique

ﬁ: Ee+ EP

iz
t
1
L]
+
L
bl

et Be= et we

11.3. Incompatibilités plastigues et tenseur densité de dislocations

Considérons une distribution donnée de déformation plastique e€® et de
rotation P de résultante B* incompatible. La relation Rot(BP)=0 n’est donc
pas vérifiée et on peut définir en tout point du milieu un tenseur de second

ordre g ne s’annulant que pour B° compatible (22):
a;; = -Rot(BF) = - e BE,, ¢ [11-9]
D’aprés sa définition, ce tenseur satisfait nécessairement & la condition de

divergence nulle

gt = 0 ou (dinge).
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Le tenseur g peut &tre assimilé & une densité continue de dislocations
(22). En effet, en considérant une surface (S) tracée dans le milieu et

-

limitée par une courbe fermée (C), on a : .

jj o n; 48 = - J duf = b; C(composantes du vecteur
S C
de Burgers B

S~

a peut donc &tre considéré comme une densité de . dislocations telle que le
vecteur de Burgers résultant db; des dislocations percant l’élément d’aire
n,;dS soit donné par :

db; = a;;.n,;ds [11-19]

+
si 1 = j la dislocation est vis (ligne paralléle a b)

] +
si i # j la dislocation est coin (ligne perpendiculaire & b).

La condition de divergence nulle signifie alors physiquement que les
dislocations ne peuvent se terminer & l’intérieur du cristal.

Cette description peut éire étendue au cas des dislocations discrétes
que l'on peut décrire a 1’aide des distributions de Dirac. Dans a‘;,
l"indice 1 est relié au vecteur unitaire porté par la ligne de dislocation

et 1'indice j au vecteur de Burgers.

. . . > .
Pour une dislocation de ligne L et de vecteur D, la densité est

a5 = 8, (L).by [11-11]

od &, (L) est la distribution de Dirac nulle sauf sur la ligne.
Par exemple pour une dislocation paralléle 3 Ox5, la Formule [I1.11] donne
pour composantes non nulles :

a3, = b;80x,)6(x,) [11-12]
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11.4. Tenseur 4’ incompatibilité.

Lorsque la déformation plastique ¢® n’est pas compatible, on peut
“également définir un tenseur d’incompatibilité du second ordge symétrique a
par (22):

My = -InclePd = - € e€imnCEm,kn [11-13]
Ce tenseur satisfait & la condition de divergence nulle

divg=90.

Le tenseur n/nul dans le cas d’une déformation plastique compatiblq mesure
bien 1’incompatibilité plastique du milieu. On d@é&finit alors une norme

d’incompatibilité par le scalaire invariant
Flat] = Caggmgdt72 [11-14)]

[1.5. Relation entre g et 7 :
A partir du champ des tenseurs de rotation w, on définit (22) un champ

de tenseurs de courbure K par :
Kig = Wy, = 1/2 € 0eWe 1 [11-15]
La relation de compatibilité [1I- 7] permet d’écrire

Kie = €eyk €xinrd (11-16]
soit €nim €eik €kisdm = Enim Kle»m = = €nmi Kle;m
donc

IncCe) = - Rot(K) f11-17]



Lorsque la déformation plastique imposée n’est pas compatible, on

pourra définir par analogie un tenseur de courbure élastique K’* par :

Ki§S = €ex €hise [11-18]

La déformation élastique n’étant pas compatible, K’® ne peut pas €tre mis

sous la forme [11-15] d’un gradient de rotation élastique. La différence

dans ce cas est défini par un tenseur K"

Ki'$ = Kf, - Ki§ = w8, — €jeu €kise [I1-19]
ol K* est le tenseur de courbure défini a partir des rotations élastiques.
Notons que : Kim = Wh,m

Le tenseur K"® ainsi défini peut &tre directement 1ié au tenseur g. En effet

puisque 1a déformation totale est compatible :

€ive By, + BBy, = 0O

donc oy = Eive BEiik

e (€85, + W, )

€ive €8u.k ¥ €1ke €eum Wi,k

€iue €8s, T 8y WE, e — Wy

- K51 + K 8y

en prenant i = j on obtient :
oy = aK;‘|. [11-20]
soit donc :

Kis = - ayy + 1/2 & Byy [11-21]
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La formule [11.21] montre que le tenseur K"*® ne présente que la partie de
courbure - élastique qui est directement liée & la présence de dislocations.
La partie complémentaire K’* dans [11—19]‘ est attachée -a& la réponse
élastique du milieu pour conserver sa compacité malgré la présence des
dislocations.

De la définition de K"®, on voit que :

1 = Rot(K"*) [11-22]
soit My = €inm Knd,n

et en tenant compte de [11-21] :
My = €mn%m,n * 1/2 € 7,%k,n
1 étant symétrique, prenons la partie symétrique du second membre
Ty <

{elmnaern+eJmnalMpn+ 1/2 ukk;n(eln4+€Jnl)}

{eimn“Jm,n+€Jmnalm:n}

NI NI~

d’ou 1'expression

My = € mn%ym,n) {1} [11-23]

Le symbole {ij} signifie qu’on symétrise 1’expression entre parenthéses par
rapport a i et a j.

La formule [11-23] montre que la nullité de g entraine celle de 3, la
réciproque n’étant pas toujours vérifiée. Ceci peut s’expliquer par le fait
qu’une déformation plastique étant incompatible, 1a compatibilité de 1la

déformation totale est assurée par les déformations et rotations élastiques

associées 4 la présence des dislocations.
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11.6. Calcul des rotations élastiques & partir de o

Une déformation plastique ¢P étant incompatible, les rotations
élastiques (rotations du réseau cristallin) peuvent &tre -déterminées &

partir du tenseur densité de dislocations . En effet

2y = €jke BEax
S
= €re (€8, wgd;g)
= Elke CEusk T Eine Eeum-Wh,k
= €rke €8sk T B W, — W,
avec, pour i = j

= awf,, [11-24]

donc :

Wh,; T € ey, — %y t 1/2 aqmbyy (11-25]

II-7 Incompatibilités_plastiques et contraintes internes :

Les équations de compatibilité concernent la déformation totale, elles
n’interdisent pas & une partie physiquement déterﬁinée de la déformation
d’étre incompatible.

Si la déformation plastique ¢P imposée au milieu n’est pas compatible,
elle s’accompagne nécessairement d’une déformation additionnelle
(conséquence de 1’incompatibilité de ¢P) telle que la déformation totale
soit compatible. A cette déformation additionnelle est associé un champ de
contraintes internes. Dans le cas ol la.déformation additionnelle assurant

la compatibilité est purement élastique (c*), le champ de contraintes lui

est directement relié par les lois de l’élasticité linéaire :
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(615 = Ciye -Che? (11-26])

I
M
10
)
»

ou g*= 8.6 (ety = Siyue Oue? (11-27]

-

Ces contraintes doivent en outre, vérifier les conditions d’équilibre qui

sont, en l’abscence de forces de volume et d’'inertie

Gis,0 = © (div g = O

La condition de compatibilité de la déformation totale devant €tre vérifiée:

Inc Ce* + €P) = @

I1.7.1 Calcul des contraintes internes :

a. Méthode du potentiel des contraintes (Kridner) :
Soit un milieu infini isotrope & élasticité linéaire soumis & un champ

BP connu incompatible dont on déduit les tenseurs g et 3 par :
a = - Rot(BP) et =@ = -Inc (eP)
Les équations fondamentales & satisfaire sont :
% la compatibilité de la déformation totale :

Inc (¢* + e¢P) = 0@ ou g3 = IncCe*)

» l'équilibre des contraintes :

div (g) = @
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Les contraintes sont définies & partir des déformations par les relations
[11-26]) ou [11-27].
La méthode du potentiel des contraintes, consiste a prgﬁdre dans les

équations fondamentales g comme inconnue :

div () = @ . [11-28]

Inc (8.6) =1 ) | [11-29]

Pour résoudre ce probléme, Krdner introduit un tenseur auxiliaire ¥,

symétrique de second ordre (dit potentiel des contraintes) tel que :
g = Inc (¥ f11-30]
L’équation [11-28] est alors identiquement vérifiée puisque l'on a :
div(incl)=0
L’équation [11-29] devient

Inc (S.Inc (X)) = 7 [I1-31]

Un deuxiéme tenseur auxiliaire X’ est introduit par :

ou ¥, = 2n [X, +Cv/1-vI%0,.5,,] [11-32]
p : module de cisaillement
v : coefficient de Poisson

Les équations [11-31] s’écrivent alors simplemeht en fonction de ¥’

Ris,uxee = Ty (aa ¥’ =) [11-33]
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Pour un milieu infini, la solution de cette équation est

1 -
R, = - — mnu(?n?-?'mu' - [11-34]

~Connaissant X’ on en déduit X par [11-32] puis les contraintes g par [[1-3@]
b. Méthode du tenseur de Green :
Cette méthode permet de résoudre le probléme des contraintes internes
en déplacement.

Soit un milieu soumis & un champ de déformation plastique €F connu et

incompatible. A 1’incompatibilité de e est associeé une déformation

additionnelle assurant la compatibilité de la déformation totale. Si cette

déformation est purement élastique, les contraintes sont (élasticité

linéaire)

1o
1]
L]
|
L]

En introduisant la déformation totale ¢ (inconnue) et ¢f, on a :
¢* = C(g-€fP)=Ce - Cef = ¢°-C ¢ef [11-85]
avec . G° = C.¢g {11-38]

G°® étant un champ de contrainte auxiliaire permettant le calcul de g.

Les équations d’équilibre imposent :

div(g) = div(g®) - div(C.e?) = 0O [11-37]
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Ces équations peuvent &tre considérées comme celles d’un probléme purement
élastique pour un milieu soumis & une distribution de forces de wvolume
connue : -

B = - div C.e) [11-38]

Si la réponse en déplacement du milieu est connue, les composantes du

déplacement en tout point sont données par :

u, (= j”euc?,if') F, ) dv’ [11-39]
ol G,J(?,;’) est le tenseur de Green du milieu :
c’est le déplacement au point 2 dans la direction i sous l’effet d’une force
unité appliquée au point £’ dans la direction J.

Connaissant 3 on en déduit ¢ et donc g° par [11-36] puis ¢ par [11-35]. En

élasticité linéaire et pour un milieu homog&ne, isotrope et infini,on a:

+ > > 1
6, ,;({,r’') =6 r-r’']) = ———ee—— (p,;.0,5 + (3-49)8§, D [11-48]
b e €l | oM (1-v)p 120, 1J

-avec e = |

Dans ce cas [11-38] devient :

F, = -2pel,,

et [11-38] : -1 el,, _
u, (2) = IJJ D (o, .0,,4(8-40)8, ,0dv’  [11-41]
P
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I1.7.2. Solutions particuliéres :

Pour 1illustrer le calcul des tenseurs densité de dislocations et des
contraintes internes, nous présentons les solutions de N@eux probleémes
étudiés par d’autres auteurs et dont l'intérét est capital pour 1’étude de
la plasticité des polycristaux et des phénoménes qui nous intéressent ici.
Ces probleémes qui seront repris dans les chapitres suivants sont : le

problédme de 1’inclusion plastique homogéne et celui de 1l’interface plane

séparant deux milieux déformés plastiquement de maniére uniforme.

a. Cas de 1’inclusion plastique homogéne.

a-1. Contraintes internes:

Considérons une inclusion homogéne isotrope de volume V plastifiée de
fagon wuniforme et située dans une matrice élastique infinie non chargée. La
méthode du tenseur de Oreen permet de ramener ce probléme a celui de la
réponse d’un milieu élastique infini & une distribution superficielle de
forces réparties & l’interface entre matrice et inclusion. La déformation

totale dans l’inclusion est donnée par Eshelby (24):

€15 = Siykeche [11-42]

N

ol ¢f : déformation plastique dans 1’inclusion.
S : Tenseur d’Eshelby dépendant des caractéristiques élastiques du milieuw

et de la forme de l’inclusion :

Sisee = 172 lima + t3mndCoNwke [11-43]

1
. I - —r? ’
ol : t._,,.,,.(xj) = - IV Ivgng,,;,dv.dv [11-44]
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C° : constantes élastiques du milieu homogéne.
Pour une inclusion sphérique ,et pour une déformation plastique de trace

nulle: -

B.cf p= i I [11-45]
€ = B.e avec =S -, -4
H ! 15~ 1-v

~

Dans ce cas les contraintes internes dans l’inclusion sont

v .
Gyy = EH(CTJ + . 'e;k-SiJ)

avec €t;, = ¢, — €f, = -(1-plef,
d’ol :
G, = -2u(1-Blef, [11-46]

En partant de ce résultat, Krdner (25) considére le cas d’une matrice ayant
subi la déformation plastique uniforme. EP et soumise aux contraintes
uniformes & l’infini =,,. Les contraintes dans 1’inclusion sont alors
(accommodation supposée purement élastique)

Gyy = I, + 2uQ-pICER, - €}, [11-47]
Dans le cas ol l’inclusion est de forme ellipsoidale quelconque :

Gy =215 + CiyweClyemn — skemn)(Ean - €hnd [11-48]
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C,,ce @ constantes élastiques du milieu
I, e @ tenseur unité :

Iiswe = (BB e + 8, ,8,,)/2 _f [11-49]

a-2. énergie de déformation élastique.

Soit une inclusion homogéne de volume V! soumise & la déformation P!

S~

et situeé dans une matrice de volume V" soumise a EP.

L’énergie de déformation élastique est :

W= é JV Gyy.€0,;.4V [11-5@]
avec et, = €, - €f,
ef, = Ef, + C(ef! - Ef;) 6(m) [11-51]
_{lsirev!
8ery = {0 si r g‘u‘, revh
donc W= % J G, Cey, - ef dav

et du fait de la symétrie de g

W= ; Iy G, ,C0u;,,- ef,lav
17 1
= > ‘ Giy W,y AV - > JV ¢, ef,av
17 1 1
= > Is G, u;n,dsS - > JV Gy, U Qv - > JV Gy ef,av
Tenant compte des équations d’équilibre'(c,_,,J = @) et de 1'absence des

forces de surface & la frontiére du solide (6;,.n; = @ sur S

jv Gy,.€f, av [11-82]

[V
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et tenant compte de [11-S1], on a: 0.
2

i 1
W= - - 6l ,efl av - - G ,ef, av
= [y otastiav - o [ anets o

-

et comme o! et ¢P! sont uniformes dans l’inclusion et EP uniforme dans la

matrice :

1
R —
avec [ o JV" G, av

Or la contrainte interne moyenne est nulle dans tout le solide

1 1 1
- G, .4V = - g, davV + - ¢, dv = 0
A PRI A R AR Y
soit Gf, VI +aGf{, V" = 0 [11-53]
1
4’ ol W == 5 Gf,Cefl ~ Ef,OV? [11-54]

b. Cas d4’une interface plane séparant deux milieux homogenes.

. . . . -+
Considérons une interface plane P de wvecteur unitaire normal n,
séparant deux milieux infinis homogenes 1 et 2 déformés uniformément par Bf

et P% (fig.I1-1). Les composantes de la normale dans le repeére ol sont

exprimés les champs Bf, et BS sont n,, n, et n,.
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milieu 1 milieu 2

fig.11.1 Déformation constante par morceaux,

interface plane.
En chaque point du milieu, PP peut s’écrire sous la forme

B8P = BP + ABP §5,(r) [11-55]

avec ABF= B& - pf

1 sir € milieuw 2
§,(r) = {

@ si r € milieu 1

BP, et BL étant uniformes dans chaque milieu, 1l'incompatibilité plastique
es£ purement superficielle et est localisée & l’interface.

b-1. Tenseur densité de dislocations

TGy = - €we Bk | [11-S6]
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tenant compte de [11-55], on a :

§ est la distribution de Dirac nulle partout sauf sur 1l’interface.

L’expression [II-57] montre que la distribution des dislocations est

S~

purement superficielle. La densité superficielle est donc :

@y =~ €iwe ABE N [11-58]

soit en développant ces expressions :

] e Q -ABS, -AB%, -AB§; AB%, ABE.  A%;
a=| ABE, ABS; ABSsn,+| © 2 7] n,t{-AgY, -ABY, -ABf;In; [I11-59]
-AB%, -ABL, -A%; ABf,  ABf. ABf, e @ e

b-2. tenseur d’incompatibilité plastique

Connaissant «,,; on peut calculer 7,;; par la relation [11-23] :

My = Erae 2ym, ) (13
ou

172 (€ mx %ym * €omi-Tim)Ny .5 (S [11-60]

Mg

6§’ est la dérivée de la distribution de Dirac.

De la méme maniére,on définit le tenseur d’'incompatibilité superficielle 7

par :

My = 1/2 (€ pu@m + €5mu&imd . Ny [11-61]
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et en développant ces expressions :

AcB, - Acf, O] |-Act, Acf, %] Acfi-Ach, Acf, -Acf,
= Acf, Of+ Achi—Acf; -Acf,|ni+ -Act, e [n%
i ) Acf, Act,
+ 8 AcPy|n,n,+ ~-2AeP,  Aef, [nynst @ -Acf,|n.n,
] —2Act, 0 ] [11-62]
avec AcP = e - ef

b-3. contraintes internes

Connaissant le tenseur n, Berveiller (10} et Rey (13J)ont calculé par

la méthode du potentiel des contraintes, les contraintes internes
>

d’incompatibilité dans un repére 1ié a l'interface (n =.22). Cette méthode

donne

v
Gy = H {élzeeszﬂem - M (Biy — 812 542)}59"(x2) [11-63]
1 si x>0
sgn (x,) = { .
} -1 si x,<0@

en développant (11-63), on obtient

Acf, + vAck, © (1~vdAef,
"
G = - I—— Q Q e} sgn(x,) {11-64]
-y ]
(l“v)Aefs 0 Ae;s"*' vACfl



31

Il est trés utile dans les problémes d’incompatibilités interfaciales,
d’exprimer ces contraintes dans un repere ol la normale & l’interface est

quelconque: (n; n, ngd -

En transformant les expressions [I1.64] et en introduisantl’équivalence

des indices suivante

11 4 1 23 4 4
22 4 2 13 , 5
33 , 3 12 , 6
on obtient : m
G; = -‘1——0;_1 Aes [11—65]
—-v

avec : signe (+) pour les contraintes dans le milieu 2 et signe (=) dans le

milieu 1
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[C;,] est une matrice carrée 6 x 6 dont les éléments sont :

C,y = (1-n2)2 Cay = Cya/ -

C,, = n¢ n2 + vni Cs2 = Cp /2

C,z = n? n§ + vnd Csy = Cy,72

Cia = 2npng (n3-v) Cisa = 2n3n% + (1 - vInd
C,g = 2n,nyz (n%-1) h Css = 2nyne (n§ - (1-vJ/2
Cie = 2nyn, (n3-1D Cse = 2nyny (N3 - (1-9)/2)
Cay = Gy Cey = Cys/2

C,p, = (1-n2)2 Cga = Cypg/2

Cp,3 = nd n§ + vn} Cgz = Cyg/2 [11-686]
C,, = 2n,ng (n3-1) Cgq = Cug

Czg = 2nyny (nZ-w) Cgg = 2nf n§ + (1-vIn2

C,g = 2n;n, (n3-1) Cge = 2npng (02 - (1-93/2)
Cay = G5 Cer = C, /2

Ciz = Caa Cea = Caq/2

Ciyy = (1-ngd2 Ceaz = Cie/2

C3y4 = 2nyny (n3-10 Cea = Cus

Cig = 2n,nz; (ng-1J Ces = Cge

Cag = 2n,n, (n§-v) Cee = 2n2 ng + (1-vInk

b-4. Energie de déformation élastique :

L’énergie de déformation élastique (par unité de volume) associée
aux contraintes internes est :

1
H=-G'J.C|$ ) , [11—6?]

n

€,;$ étant 1ié & 6,, par les lois de l'élasticité linéaire.
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il ’ & [(11-68]
€ S —G - —— G -
TJ E idJd E k & 1J

En utilisant les expressions des contraintes [11-64] et [[1-65] on a :

x dans le repére lié a l’interface (x, = nJ

u
= I [(Aefl)z + (Ac§ 42 + 2vAef; Acf, + 2(1-»2( Aefsjz] [11-69]
_v i
» dans un repére quelconque :
1 :
" 2E [(“") Cirg:G1y ~ VGiu] [11-70]

: . >
ol les contraintes g sont liées & la normale n et a AcP par les

relations [11-65] et [11-66].

11.8 : Déformation plastique des métaux.

A froid (T<@.5 T.), la déformation plastique des métaux se produit
essentiellement par glissement sur des plans cristallographiques denses et
suivant des directions denses (en excluant le miclage et la transformation
martensitique). Pour les métaux de structure C.F.C, les plans de glissement
sont du type {111} et les directions <110>.

Pour des métaux de structure C.C les directions de glissement sont du
tupe <111> et les pians{}l@@(plans denses).Les plans {112} et {123} ont été
souvent observés . Certains auteurs préferent parler de glissement non
cristallographique en raison de 1’aspec£ non rectiligne des lignes de
glissement dans le cas des métaux C.C. Les différents systémes de glissement
pour les structures C.F.C et C.C (plans denses) sont résumés dans leé

tableaux 1I-1 et 11-2,
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. » +» .
Soient n* et m* respectivement la normale au plan de glissement et la

direction de glissement du systéme actif %k et soit Y% 1’amplitude du

glissement sur ce systéme on a :

Bf, = uf,, = T nk mf ¢

~—

(sommation sur tous les systémes actifs k J

cf, = % R}, v

avec Rf, = 1/2 (nf m% + n% mfd C(tenseur d’orientation du

systéme k)

Z SF; Y

k

£
-0
«
1)

avec Sk, 1/2 (nf m4% - n¥ mfd

[11-71]

[11-72]

(11-73]

[11-74]

[11-75]



Systémes de glissement Tenseur_R Tenseur_S
C.172/6>"" ¢.172/6>""
normale direction -
(%) 1 -1 e ---1 1
A2 (T [0T1] -2 0 9 -2
2 2 9
-2 1 9 9 1 2
A3 (T11) (101] %] 1 7 -1
2 9
- -2 0 1 9 2 1
A6 (T11) [110] 2 1 g 1
9 2
9 -1 1 9 1 1
B2 a1 [0T1] -2 7} ] -2
2 9
-2 -1 0 7] -1 -2
B4 ain [To1] g 1 9 -1
rad 2
2 0 1 g 2 1
BS i1 [1Te] -2 -1 %) -1
Q Q
9 1 1 9 ~1 -1
c1 11 [e11] 2 2] Q -2
-2 7}
2 1 7] @ 1 -2
c3 aaim [101] 9 1 2 -1
-2 g
2 0 -1 %) 2 -1
CS a1m (1T9] -2 1 %) 1
9 2]
%) 1 1 ] -1 -1
D1 T [e11] -2 9 92 2
b4 e
-2 1 e e 1 -2
D4 (1T1) [Te1] 9 -1 g 1
2 g
. 2 0 1 %} -2 1
De CER D) [11@] -2 é 9 é

Tableau I11-1 : Notation de Schmit et Boas et tenseurs R et S pour les douze
systémes de glissement des métaux C.F.C (lettres pour plans,

chiffres pour directions).
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Systémes de glissemen Tenseur R Tenseur_ S
(se/m" /2/53""
normale direction -

-2 1 %) 7] 1 2

3A (1e1) [Ti1] Q 1 9 -1
2 )

2 1 9 e 1 -2

3C (1013 [11T] 7] 1 e -1
-2 Q

-2 -1 7] 7] -1 -2

4B (To1) [111] ~ @ 1 %} -1
2 %)

-2 1 9 2} +1 -2

4D (Te1) [1T1)] %} -1 Q 1
2 9

-2 2 1 e 2 1

BA (110 [T11] -2 1 %) 1
%] 2

2 e 1 o} -2 1

6D (119 [1T1] -2 1 Q 1
9 o)

2 %) 1 e 4 1

SB Ao [111] -2 1 2 -1
Q %)

2 0 -1 ”] 2 -1

SC (17T9) [11T] -2 1 9 1
Q e

2 1 1 (%] -1 |

1D (e11) [1T1] -2 (2] %} 2
2 Q

8 1 i o) -1 -1

1C (e11) [117] 2 7} %] -2
-2 2]

v} -1 1 0 1 -1

2B (eT1) [111] -2 2} 7} -2
+2 %)

e 1 -1 %) -1 1

2A (e11) (Ti1] -2 g ' 7} —g

Tableau I[I-2 : Notation et tenseurs R et S pour les douze systémes de glissement

des métaux C.C. (Chiffres pour plans, lettres pour direction).



Chapitre 111

HETEROGENEITES PLARSTIQUES TOTALEMENT OU PARTIELLEMENT COMPATIBLES.

APPLICATION A LA FORMATION DES MICROBANDES DE CICAILLEMENT.
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CHAPITRE 111.

Hétérogéneéités plastiques totalement ou partiellement cQMpatlbles.

Application au wmécanisme de formation des wmicrobandes de cisaillement.

I11-1. INTRODUCTION.

La formation des microbandes de cisaillement et leur coalescence
en bandes macroscopiques constitue un mode de déformation particulirement
important aux basses températures ou C(et) aux grandes déformations
plastiques. L’apparition de ces bandes et leur développement doivent &tre
compris et maTtrisés si 1l’on veut améliorer les capacités de mise en forme
des métaux et alliages.

La plupart des théories (27)(28)(29) tant du point de wvue
microscopique que macroscopique supposent que la condition nécessaire de

formation de telles bandes est que 1l'écrouissage soit nul ou négatif. D'un

point de wvue cristallographique, certains modéles (30)(31)(32) supposent.
que la formation des textures de déformation introduit un adoucissement
géométrique lequel entraine un adoucissement mécanique.

Expérimentalement, deux tupes de bandes sont observées (5) : les
microbandes qui s’étendent sur quelques grains seulement et les bandes
macroscopiques qui traversent toute l’éprouvette. Ces bandes ne coincident
pas avec des plans de glissement cristallographiques.

Les bandes de cisaillement sont préférentiellement observées dans
des matériaux a faible énergie” de Paute d’empilement, dans les métaux
contenant des éléments chimiques formant des solutions solides ou aux

basses températures de déformation pour des déformations plastiques de
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l’ordre de 50 % (5)(33). Pour les autres matériaux tels que le cuivre ou
l1’aluminium, ces bandes n’apparaissent que pour des déformations beaucoup
plus importantes lorsqu’ils sont déformés a température am?@ante.

A partir des essais de traction sur des monocristaux, les deux
classes de matériaux précédents (cuivre, aluminium & température ambiante

d’une part, solutions solides, basses températures, et faible énergie de

~

défaut d’empilement d'autre part) se distinguent par 1’existence d’un
stade | de glissement simple beaucoup plus important pour la seconde
classe (34)(35) (fig.ll1l.1.a et D). Cette propriété traduit les effets
d’un écrouissage latent notable, c’est-a-dire d’un écrouissage nettement
plus important sur les systémes secondaires que sur le syst&me primaire en
glissement. Cet écrouissage latent rend alors difficile le glissement
multiple qui est attendu dans les grains d’un polycristal afin de relaxer
"les  contraintes interngs d’incompatibilité plastique associées au
glissement primaire dans les grains.

On est alors tenté d’attribuer la formation des héterogéneités
plastiques et en particulier les microbandes & une méme cause unique qui
est le développement préférentiel d’un mécanisme particulier de
déformation pour chacune de ces deux classes de matériaux :

»x glissement multiple homogéne pour les métaux de la premidre classe
(Cu, Al, a température ambiante)

» glissement simple hétérogdne et glissement multiple homogéne pour
les métaux de la seconde classe (laiton, solutions solides, métaux a forte
énergie de défaut d’empilement, basse température de déformation).

Pour les métaux de la seconde classe, nous avons développé un
modeéle (36) (modéle qui fera Ll’objet du chapitre V) décrivant des
hétérogénéités plastiques intragranulaires dans lequelles des modes de

déformation & un systéme de glissement coexistent avec le glissement



a)

20
T =295°K

16

b)

15 ¥ 18

Fig. III.1 : Courbes C -¥ pour le Nickel (C.F.C.)
a) influence de la tempdrature de déformation (3% ).

b) influence d'un &lement d'addition (Cpbalt) ( 35).
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multiple. L’'interface séparant les deux domaines de déformation est un
plan d’habitat c’est-a-dire n’entrainant pas de contraintes A& grande
distance. vf

Nous avons trouvé que Ll’orientation de ces plans d’habitat est
paralléle & celle des microbandes de cisaillement et gqu’elle est
. étroitement 1liée au mode de déformation imposé aussi bien en laminage
qu’en Ctraction). h

Dans ‘le paragraphe suivant, & partir de 1la solution du probléme
d’inclusion plastique d’Eshelby (37) et Krdner (25), nous cherchons la
forme génerale et L’orientation d’éléments de volume (inclusions) pouvant
se déformer d'une maniére différente de la matrice sans introduire de
contraintes internes. Autrement dit, nous cherchons les conditions de

compatibilité portant sur les caractéristiques de 1’inclusion tout en

ayant un champ de déformation héterogéne.

11I-2. FORME GENERALE DES HETEROGENEITES PLASTIQUES CONMPATIBLES.

Nous discutons 1le mécanisme de formation des microbandes de-
cisailliement & 1’échelle dﬁ grain en partant du mécanisme de formation de
la structure cellulaire des dislocations.‘

- La microstructure de dislocations créee dans les grains du
plycristal par un chargement monotone ou cgélique résulte a la fois
d’interactions locales et & distance entre les champs de contraintes
associés & ces dislocations. Dans la plupart des situations, on observe la
formation d’une structure cellulaire constituée de parois plus ou moins
épaisses selon la température et la déformation , et de cellules dans

lesquelles la densité de dislocations est béaucoup plus faible (fig.I111-
2b). ET
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vri Or, au départ, on peut admettre que la distribution des dislocations

consiste en un réseau de Frank pour lequel le champ de contraintes &

grande distance est nul et que seul existe des champs loq?ux & l’échelle

de la distance moyenne entre les dislocations (fig.IlI- 2a) . La

déformation plastique transformant le matériau de 1’état Ca) & 1’état QEZ

est alors fortement hé e, importante & 1'intérieur des cellules et

S~

beaucoup plus faible dans les parois. De Plus, la forme des cellules et

1’épaisseur .des parois dépendent du mode de déformation, de son intensité
et éventuellement de l’orientation cristallographique du grain
(393 (401 (41).

L’analyse dynamique de la formation de cette microstructure a été
faite par Aifantis (42), Kubin (43) et Kratochil (44) sans référence
directe ni & la cristallographie, ni au probléme des contraintes internes
a grande distance.

En principe, cette hétérogénéité plastique devrait entrainer des
contraintes internes & grande distance sauf si, a la fois, le champ de
déformation plastique et 1la microstructure particulitére développée
annulent les incompatibilités plastiques.

Rechercher les conditions de compatibilité d’un tel champ de
déformation et d’une telle structure est un probléme généralement complexe
& analyser. Nous proposons d’utiliser la solution d’Eshelby et de Krdner
du probléme de l’inclusion plastique pour aborder la formation d’hétéro-
-généités plastiques dans le cas des déformations constantes par morceaux.

Nous supposons qu’une matrice subit une déformation plastique
uniforme ¢€P° et qu’un volume V (appelé inclusion et représentant une zone
qui se déforme différemment de ¢P®) subit une déformation uniforme cP!

(Fig.111~3).
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Fig. III.2 : Représentation schématidue de 1'arrangement des dislocations

(a) avant déformation (réseau tridimensionnel de Franck)

(b) aprés déformation (formation de parois plus ou moins épaisses)

Po
€

Fig. III.3 : Incl_usion homogéne déformée «’?IEPI.dans une matrice soumise 3 EPq
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Par rapport & l’utilisation classique des solutions des probleémes
d’inclusion en plasticité polycristailine, problémes dans lesquels
l’inclusion représente un domaine de forme et de uolq@e connus, le
probléme présent est complexe, En effet, le volume V et sa forme sont
inconnus. Néanmoins, les contraintes résiduelles Gi; dans 1l’inclusion
associées a ce probléme sont données par :

615 = CiyweCluemn = Skemn)CeRY — €t
ou
Ciywe™ A8y 8,0 + By By + WE; B, [111-1]

v

1-2v

‘A = 2u (coefficient de Lamé)

1 désigne le tenseur unité d4’ordre 4,
et S le tenseur d’Eshelby.

En développant ces éxpressions on a:

"
Giy = 28u.[1 1 ke — Sijke~ T‘E; SerwediyJleR? —~ cfi) [11r1-2]

en posant:

Aske = Ligue = Signe — 1- Seexebiy [111-3]
et Acie = €fd - efg
orn as

L’énergie de déformation élastique associée a ces contraintes est:

W=1/2 6,9 - fPDV
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soit : W= pV.A; e -Ach, .AcT, [111-5]

Afin de minimiser 1’énergie interne du matériau, nous recherchons
les conditions sur Ae? et sur la microstructure (forme, volume et
orientation de 1’inclusion) qui annulent ¢ donc W. D’aprés [I11-5], il
éxiste deux possibilités ext;émes

* soit : Acf, = @ pour tout i ,‘j [111-6]
Sans condition sur la microstructure, cgtte solution nécessite cing
systémes de glissement actifs pour accomoder la déformation dans la

matrice, et conduit au modéle de Taylor, c’est-a- dire 2 un glissement

multiple homogéne.

* soit : Ay Al = 0O pour tout i , j [111-7]
Cette condition nécessite en général moins de conditions sur Acf que
1’éxige la condition précédente, a condition que 'S posséde des valeurs
particuliéres, c’est-a-dire que la forme et l’orientation de l’inclusion

soient bien définies par rapport au tenseur Ae®.

Afin d’étudier la seconde possibilité de relaxation des contraintes
internes, nous choisissons le repére formé par les trois axes principaux

de l’inclusion (fig.I111-3). Dans ce repére, l'équation [III-7] s'écrit

14
Acl, - (S) et " Speweby lAck, = 0 (1r1-8]

En utilisant les propriétés et les seuls termes non nuls du tenseur S

dans le repere indiqué, ces expressions s’écrivent :



(Sy111 + A - DAc], + (S,,,, + BlAel, + (S;,33 + ClAch,
(Spayq + AIACE, + (S,,,, + B — 1)Ac8, + (S,535 + CJAcS,
(S33ry + MIAE], + (Sy;,, + BlACH, + (S3335 + C - 1)acty
(1 - 28, ,,204Ach,
(1 - 28, 3,3048¢8,

(1 - 282323)A€;3 =

avec:

v
A =

Ser11

1-2v

=0
=9
=0
B =

C =

43

Pour alléger l’écriture, nous utilisons les notations suivantes :

et @

Sllll
S2222
83333
81122
81133

82233

= Sy

= S22

= Saa

= Si2

= Sa

= Sa3
Acf = Ac}
AcB .= Ach
Acg,= Acg

S1212 =

81313
82323
S2211
83311

83322

AcB
Act,

Act.

le systéme [I11-9] s’'écrit alors :

")
%)
0

S, +A-1
S21 1A
S3 1A

Sy 2+B
S,,+B-1
S3ptB
0

)

)

S, 5*C
S,3%C
S45+0-1
%)

%)

e

-2S¢g

® = & ®& & O

® ®& 0 & &

=0
=0
=0
[I111-9]
v
I_EVSPPSS
[111-10]
[111-11]
Act
Ach
Ac|= 0 [111-12]
. jaed
Act
Acg
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Soit : A, ,.AcP = @ [111-13)

La solution de Taylor (Acf = 8) élimine les contrﬁintes internes

indépendament de A, ;, c’est-a-dire de la forme et de 1’orientation de

" 1’inclusion. D’autres solutions de [I11-13] autorisant une hétérogénéité

plastique (existence de composantes non nulles de Aef) peuvent &tre
obtenues en annulant le déterminant D de 1a matrice A. Ce déterminant
s’écrit :

D = (1-25,,)(1-2S44) (1-2S¢,)D’

avec : Sy +A-1 S, ,+B S, ;*C
D’ = [S,,+A  S,,+B-1 S,,+C [111-14]
Sz #A  S,,+B  S,,+C-1

La relation [D = @) impose des conditions sur le tenseur S et donc
sur la forme et l’orientation du wvolume de 1’hétérogénéité plastique. De
multiples solutions particuliéres de cette relation peuvent exister en
liaison avec les propriétés et la forme du tenseur AcPf.

Nous ne nous intéressons ici qu’a des solutions ayant un caractére
plus global en choisissant pour ¥ 1la forme d’un ellipsoide dont les
caractéristiques sont, soit celles d’une sphére, d’un cylindre infini ou
d’un ellipsofde applati. Le tableau III-1 1indique les différentes
composantes non nulles du tenseur § pour ces formes particulidres, ainsi

que les conditions sur Ac®P résiduelles pour que ce champ soit compatible.

On - constate que, pour une déformation plastique de trace nulle (Acf, = @),

seuls 1’éllipsolde de révolution d’épaisseur nulle (a = b et ¢ = @) ou un
plan (a =9, ¢ = «, et b quelconque) autorisent une hétérogénéité
plastique, c’est-a-dire des composantes de Ac? non nulles (Acf, et AcB,

dans le premier cas ,et Aef,,Acf; dans le second cas ), les autres



disque trés penny-shape sphére plan
tenseur S aplati b
a=b, c5»0] a=b>c a=s=b=c¢ a=0, c>0
7-8v c 4 - Sy - 1
Si212 Q —_— - —— -
32(1-v) a 15C1-v) 2
1 1 v—2 1l ¢ 4 - Sy 1
Sia1a - —t === -
2 2 1-» 8 a 15(1-v) 2
S 1 1 v-2 00 c¢ 4 - Sy 0
- -t — .
223 2 < 1-» 8a 15C1-»)
13-8v c 7?7 - Sv
Sii11 Q —_— I - —_ 1
32(1-v) a 15C1-»)
S ° 13-8y c 7 - Sv 0
aezz 32(1-») a 15(1-»)
S ) 1-2v @I ¢ 7?7 - Sv 0
3333 (1-v) 4 a 15(1-v)
8v-1 c Sv-1 v
S1.1.22 0 - - n - P E— -
32(1-v) a 15C1-») 1-v
8v-1 c Sev-1
Ss211 e — ] - . 2
32(1-v) a 15(1-v)
S ° Zv-1 I c Sv-1 v
1133 8(1-»)  a 15C1-) 1-»
S v v . 4v+1 c] Sv-1 0
33t 1-» 1—v[ 8v a 15C1-v)
S ° 2v-1 . c Sv-1 0
2232 8(1-v) a 15C1-»)
» v | 4v+l ¢ Sv-1
Si3z22 P —[ - '] oA N e
1-v i-v 8p a 15C1-»)
termes nuls| S;3,2 = 1/2 aucun_terme nul S1212 = 1/2
de D S23z3 = 1/2 |(dépend de c/al Siapz = 172
* = o b* -0
formes de e %) b 7] 7] ”] 7] Q %] Q0 X bl
e’ Q b 0 7} ] 0 %) Q
AcP=€PO_gPI ’ Q 0 0 )
D'?e 5 AC;;#@ D’?e Y Aef,#e
observat®. |puisque trace / / puisque trace
nulle: Ac§,=0 nulle: Aef, =0

Tableau I11.1 : Conditions sur le tenseur S pour annuler les contraintes
internes [équat.111-9]

v : coefficient de Poisson.
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composatnes devant &tre nulles. Une conclusion analogue a été obtenue par
Katchaturion (45) dans un contexte néanmoins différent.

Les conditions de compatibilité d'une telle hétérog?ﬁéité plastique
sont donc les mémes que celles du probléme d’une interface plane séparant
deux milieux semi-infinis pour lesquels 1la déformation plastique est
constante par wmorceaux. Mous avons démontré (voir chapitre 1V) que pour
une déformation plastique constante par morceaux la compatibilité est
obtenue de part et d’autre d’une interface plane si

rd

det(Acf) = © [I11-15]

Les composantes de la normale a 1'interface, qui est alors un plan
d'habitat séparant les deux milieux, sont alors obtenues en anulant le
tenseur d'incompatibilité g [If—62].

Si le rapport ¢/a du probléme précédent tend vers zéro, les deux
problémes (de l'inclusion et de l’interface plane) sont équivalents. La
distribution des dislocations dans les deux cas est alors purement
superficielle, ce qui suppose que les 1interactions locales entre elles
sont faibles.

Or, dans les métaux a faible énergie de faute d'empilement, 1a
dissociation des dislocations parfaites peut @&tre importante, et les
mécanismes de glissement dévié difficiles. Le plan d’habitat ou
1’ellipsolde de réuslution précédent ont alors uné certaine “épaisseur"” ,
et la relaxation totale des contraintes internes est impossible,.

Nous analysons ce probléme dans les paragraphes suivants.
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111-3. LE PROBLEME DE L’ INCLUSION APLATIE “PENNY-SHAPE".

Le probléme de la formation d'hétérogénéités plastiques compatibles
peut €tre traité, comme on vient de le montrer, a partir qé la solution du
probléme de 1’inclusion plastique. Partant de 1’observation expérimentale
que les microbandes ou les parois des cellules de dislocations sont
allongées et ont une épaisseur faible mais finie, nous supposons d’emblée
que 1l’inclusion posséde la forme d'un ellipsotde de révolution aplati de
paramétres a = b >> ¢ (fig. 111.4.a). Il ne reste alors qu’a déterminer
les conditions sur la différence de déformation Ac® et l’orientation de
‘1’ellipsoide par rapport au tenseur Ac®? pour assurer 1’absence de
contraintes a grande distance.

Soit BPO? et BP! la . distorsion plastique respectivement dans la matrice
et dans l’inclusion de volume V et de surface S. Les différentes grandeurs
sont exprimées dans le repére x,, X,, Xz associé a l'inclusion (c étant

suivant x3 J.

Le champ BP(r) en un point du milieu s’écrit

o BE,(r) = BPY + ABE,.0(r) [111-16]
avec ABY, = pfy - BYS
‘ 1 sirevV
et ’ elr) = { .
@ sir eV

Le tenseur densité de dislocations s’égrit :

@y = ~€ e By i [111-17]

ici on a: BE, ., =-ABY, .N, 8(S) [111-18]



B

(o)

FPA ﬁ?z Ef3

(b)

V¥

xR

'Fig. IIT.4 : Volume d'hétérogénéité de faible &paisseur

(a) Inclusion aplatie (a = b:i> c) "penny-shape".
) o
(b) Plan d'habitat d'épaisseur finie.
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N, est la normale unitaire extérieure a V, et 6(S) est la distribution de
Dirac nulle partout sauf sur S.
Le tenseur g s’écrit alors : -

@, = € eABE, N, .5(S) [111-18]

"En choisissant l’origine de 1’axe x; sur l'une des faces de 1’inclusion

(uoir fig.I111.4.a), le tenseur densité superficielle de dislocations
s'écrit

@, = € eABE,[5(x-h)-5(x)] [111-20]

x étant la distance d’un point 1‘origine,
et h 1’épaisseur de 1l’inclusion.

Soit en déuveloppant ces expressions :

-Ap%, - AR, -APi;
ABY, AP, ABf4].(8(x-h)-8(x)) [111-21)
2] ) o

oy

En fait, ces dislocations sont répartis dans tout le volume de l’inclusion
puisque celle-ci s’est formée au cours de la déformation plastique.Puisque
nous nous intéressons aux champs de contraintes a grande distance, la
forme particulidre de a retenue décrit de maniére satisfaisante la
solution réelle.

Le tenseur d’incompatibilité est dans ce cas :

My = € nn Tym,n) 1153

My (8"(x-h) - §"(xI)

My
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®

My = -Aef, [111-22]

avec Ach, = 1/2CABf,; + ABS;) = ef} - €9

Cette densité de dislocations engendre des contraintes internes gque

S~

nous calculons dans 1'inclusion & partir de la méthode d’Eshelby (26).

Nous obtenons dans le cas ol a = b >>c :

Gyy - 13 c 16v-1 c 2v+l c
— = —— (Acf,+AcB ) -Ac) t———0I = Ac] +=—— I — Ach,+ I - Acf,
2u 1-v 320-v) a 32(1-») a 8(v-1) a
Gz — P i6v-1 ¢ 13 c 2v+l c
— = —— (Acf +Ach ,)-Ach jt———I — Al +———— I — Ac,+ I - Acf,
2u 1-v 32(1-v) a 32(1-v) a 8(yv-1) a
Gz 2v+l c 2v+1 c 1 c
=- I -Ac,, - =——— 1 - Act, - I - Acg,

2u 8(1-») a 8(1-v) a 4(1-») a
Gy 2 7-8v c
— = - Ael, + ——I1 - Acf,
2 16(1-v) a
G v-2 c

13 e A€f3
2u 4(1-») a
Go3a v-2 c

Il
2u 4(1-») a -

B et v sont respectivement le module de cisaillement et le coefficient de
Poisson.

On voit que ¢ est uniforme dans V ce qui résulte des hupotheéses
(déformation plastique constante par morceaux). Ce champ est composé dé

terme 61, indépendants de la forme de 1'inclusion (c/a) et de termes c%,

directement proportionnels au facteur de forme c/a :
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6, -1 [Ac? e 1

—_—  — | AT + vAe

2n v 11 22

G -1 =

— = — [vAct, + Ack,] : ’

2 1-v [111-24]
G‘l

—_2 - Ac'l’z

2u

et
6%, i c /13 i6v-1
= {;— Aef  + Acg, - (8v+1)Ae§3}
2u 8(1-v) a .
63, il c 16v-1 13
= Aef +— Act, - (8v+1)Ac§3}
2u 8(1-v) a 4 4
G%a -n c v +1 2v+l
= Aey, + Ack, Aesz}
2u 4(1-v) a 2

= I AcP, [111-25]

6%, v-2 c

= Aef 4
2 4(1-v) a
G635 v-2 ¢

= Ack 5

< I
2u 4(1-v) a

On voit que, au facteur deux prés{ les termes 6}, sont les mémes que
ceux obtenus pour le bicristal & joint plan étudié dans le chapitre 11, la
normale a l’interface étant ici x; [formule 11-64] (le facteur deux vient
du fait que 1l’interface est double dans ce prbbléme).

Pour annuler le champ 6!, il suffit que la compatibilité du champ dé

déformation plastique soit assurée et que l’orientation de l’ellipsoide
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par rapport au tenseur Ac® corresponde a la compatibilité. Dans ce cas le

tenseur 4’ incompatibilité est nul si

Acl, = Aef, = Aef, = 0 [111-28]

S~

Lorsque ces conditions sont satisfaites, 11 subsiste alors 1la seconde
partie 6% du ‘tenseur ¢ associée aux interactions locales entre

dislocations et qui s’écrit

G634 2-v c
= - I - Acel,
2p 4(1-») a
G634 2-v c
= - M — Ac2, [111-27]
2u 4C1-») a :
6§, = 63, = 6i, = 633 = ©

Ce champ représente donc des contraintes de cisaillement dans le
plan de l’inclusion qui ne peuvent &tre relaxées facilement car ce plan
n’est en général pas un plan de glissement, et la dehsité de dislocations
dans l’'inclusion est trés forte.

Pour évaluer ces contraintes dans une situation particuliére
correspondant aux cellules de dislocations (la cellule représente 1la
matrice et la parol représente 1l’inclusion), nous admettons avec Mughrabi
(46) que ¢ est de l'ordre de 9.1 um et que a représente la taille mouenne
des cellules c’est-a-dire a = 1 pm.

En supposant que €f! est tre¢s faible par rapport a ¢f° du fait des

interactions de contact entre dislocations, on a pour » = 1/3
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2-v
G = - o T = (ef] - D)
2-v c -
i n - ePg [111-28]
= 0.39u.¢f3

Ces contraintes sont importantes et correspondent a celles qui ont
pu #&tre mesurées par Mughrabi a partir de l’analyse de la courbure des
dislocations dans les cellules. Dans le cas du culvre (u = 750@Q2 MPal,
pour une déformation plastique ¢f§ de 2.5 1@-%, Mughrabi obtient wune
contrainte 6,, de L’ordre de 70 a 8@ MPa. Le calcul de ¢}; a partir de
[111-28] donne une valeur de 74 MPa. Des waleurs semblables ont été

également mesurées par Morris et Martin (47).

Ainsi, la formation d’hétérogénéités plastiques constantes par
morceaux, liée au libre parcours mouen limité des dislocations entraine la
formation d‘une structure cellulaire de dislocations. Les parois de ces
cellules sont orientées afin de wminimiser les contraintes & grande
distance ( g! ). Ce méme mécanisme peut aussi intervenir & 1’échelle
supérieure pour des zones a mécanisme de déformation plastique différent.

Du fait des interactions locales entre dislocations, l’épaisseur des
parois est finie, ce qul entraine 1la présence de fortes contraintes
internes (g2). A ce stade de la déformation, ces parois ne constituent que

des microbandes de cisaillement potentielles pour lesquelles un

- cisaillement pourra intervenir lorsqu’une relaxation partielle ou totale
des contraintes g* aura été possible par glissement & 1’intérieur de la
bande. Les microbandes potentielles se transforment alors en bandes de

cisaillement macroscopiques. Méme & ce stade, ce mécanisme de déformation
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n’aurait pas de conséquences importantes sur 1le comportement global du
matériau si l'orieptaﬁion de ces microbandes potentielles était aléatoire.
Or, on montrera dans le chapitre V (36), l’existence dfhne corrélation
trés forte entre 1'orientation de ces microbandes et la déformation
macroscopique  imposée. Cette corrélation permet aux wmicrobandes de
coalescer et de former des bandes de cisaillement macroscopiques.

I11-4. LE‘PRBLEHE DU PLAN D’HABITAT "D’ EPAISSEUR" FINIE.

| La solution du probléme de l’inclusion aplatie développée dans le
paragraphe 111-3 ne décrit en fait qu'une forme particuliére d’hétéro-
-généités de déformation plastiques quasi-compatibles.Dans 1l’approximation
d’une hétérogénéité de déformation plastique compatible, constante par
morceaux, sous la forme d’une matrice et d’une inclusion, 1la solution
obtenue dans le paragraphe précédent conduit a un wvolume

faible, Or, on peut s’attendre a ce que le volume des zones hétérogénes

soit plus important en égard des composantes de _textures et de leur

intensités gbservées et qui sont liées essentiellement & ce mécanisme de
déformation C(comme on le montrera dans le chapitre ).

Nous développons ici le probléme du plan d’habitat "d’épaisseur”
finie qui présente de nombreuses similitudes avec le probleme de
1’inclusion aplatie compatible et qui permet des hétérogénéités plastiques

plus importantes en volume.

I1I-4.1 Tenseur densité de dislocations et contraintes internes :
Nous supposons que le milieu infini est soumis & wune distorsion

plastique constante par morceaux telle que Cuoir fig.111-4.b)



Bf, (x

BfY si x <o

B, 00

Bf3 si @ {(x<h (I11-29]

Bf,(x) = B?3 si x> h -
x désigne la distance au plan passant par l’origine, limitant les milieux
4
1 et 2 et de normale unitaire N
. .
Dans tout ce probléme, le repére choisi est tel que 1’axe x; est normal &

-9
ce plan (donc N = (@ @ 1)).

Le champ BP(r) ne dépend que de x et s'écrit.:

BE,Cx) = BEY + BEI.H(x-h) - BPY.HG) + ﬁfﬁ.[H(x)—H(x—h?}J [111-30]

L__ﬂ.,—-——‘—‘_J .

ol H(x) est la fonction d’Heaviside telle que
2 si x<0O
H(x) ={
1six>8

Le tenseur densité de dislocation est:

@y, T - € eBRy,k [111-31]

Pour calculer a;; nous calculons d’abord le terme Bf,,,. qui s’écrit,

tenant compte de la relation :

H, () = N, .8(x) [111-32]

ici k = 3.
BEJ,R={B§3.S(x—h)—B§3.S(x) +8P2 (80 - 8(x—h)]}Nk

=—Nk{(B§j-B§3).8(x)-(B§3—B{3).8(x—h)} [111-33)



54

en posant : S, = 172 (B§y + BE3 - 2BE3)

et : " Dey = 1/2 (BEY - BE3D [111-34]
on a : CBE,.. = —Nk{(s,zJ + Dy, )60 - (SN—D“)S(x-h')} [111-35]
Soit : BE, .k = —Nk{SN[S(x) ~ §Cx-h)] + Dy, [6Cx) + S(X—h]} [111-36]

et finalement pour a«;, on obtient :

Cette relation plus générale, contient les cas limites du bicristal &
Joint plan et de 1’inclusion aplatie.
¥ Dans le cas ol BF* = BF3, il subsiste :
a; ;(x) = € p N (BEZ-BEII[6(x-h)-E6(x)] [111-38]

ce qui décrit le probléme de 1l’'inclusion aplatie [éq. [11-20]

% Dans le cas od h = @, il subsiste :

ce -qui correspond bien au probléeme du bicristal a joint plan [éq. 11-58].

Le tenseur g peut étfe décomposé en 2 parties :

@, = a0 + o}, (x) [111-40]
avec :

at ;) = €Ny .De,[6(x) + 8(x-h)] [111-41]

af, (x) = e..‘,,N.‘su[scxﬁ - 5Cx-h)] [111-42]
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Lorsqu’on s’intéresse aux effets & grande distance (h étant fini mais de
faible wvaleur par rapport a ces effets) le terme [§(x3+5(x-h)] ne différe
pas trop de 26(x) et le terme [6(x)-5(x-h)] est égayf a h& "GO(par
définition de la dérivée de § ). L’équation [111-4@] traduit alors la
présence :

d’une densité de dislocation af, :

/at, oo = 2€, e Ny Dy ; 5(x)
3>;11J_c’xgﬁ = € M (BEZ — BE1IBCO [111-43)
= €, o N ABE, . B(XD
avec: ABE, = BE3 - BEY ,

et d’une densité de dipfles af, conjuguée au terme source af; tel que :
af, = —€; eMSey 500 [{11-44]
En effet le terme of, peut également s’écrire lorque h est faible:
of, = € 4e M Sey.h6 (D [111-45]
et aP est défini & partir de a® par :
_oaby = Keaby, : [111-48]

Ici la seule variable est x; = x, et X, = X3 = h, donc :

d
) aPJ =‘ - h d_>(. (—EH‘QN,‘S!JS(X))
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soit : af, = he;e M Se,.5°(xD

donc : af, = af, [111-47]

Pour ¢ , on a finalement dans ces conditions

I11-4.2 Contraintes & grande distance et contraintes locales.

Le champ de contraintes internes associé & o s’obtient & partir de
la solution du probléme du bicristal & joint plan :
Le champ de contrainte g! associé & o' découle directement de cette

solution [11-684] :

61, = -u/1-vCAcf, + vAck,) sgnix)

—> 6L, = -p/1-vCract, + Acl,) sgn(x) [111-48]
61, = -pAef, sgn(x)
Gis = 643 = 643 = ©

Ac? est la partie symétrique de ABP

Acf,; = ef3 - efy = 1/2(BP3-BiL+BRI-BE ) [111-S0]

1 six>0
et _ Sgn(x) = { . [111-51]
. -1 si x<o

Ces mémes solutions peuvent &tre utilisées pour déterminer le champ
de contraintes associé & g?. En effet,il est bien connu que si g% est le
champ associé & une source g%, le champ P associé au dipfle a® conjugué

de g% s’écrit

6P, = - Koty . [111-52]



Dans le cas présent le terme source est [111-44] :

G?J = _€|kg NkSeJ-S(x)

Le champ de contrainte g% a la méme forme que [111-43] :

G§(= —;7i—v (sf, + vsgz)sgn(x)
G$,= -u/1-v (»SP,+ SE,)sgn(xd
G§,= -uSefzsgn(x)

G{3= G383 = G633 = @

SeP est la partie symétrique de S :

+

icsef.u .

172Cefy + ef3 - 2¢P2)

Les contraintes associées a g? (donc & o?) sont :

6P, = Gf; = -h 8/9x (G§,)
comme : |

sgn(x) = H(x) - H(-x)

d/dx(sg(xd) = 25(x)

on a finalement:

63, = 2u/1-v (Sef, + vScf,Ih6(x)
63, = 2u/1-v (»Sef, + Seb,)hE(x)
6%, = 2ph(Sef,IhE(x)

Q
-N
(7]

n
Q
[S10

™
]

a
P
o

1}

o
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[111-53]

[111-54]

[1I1-55]

{111-56]
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Toujours dans 1’hypoth&ése ol h est fini mais petit on a :
h8(x) = H(x) - H(x-h) [111-57]
h&(x) est donc nul sauf dans la bande; donc les contraintes non nulles

dans la bande d’épaisseur h correspondent & :

G2, = 2u/1-v (Sef, + vSef,)
G2, = 2u/1-v (vSef, + Sef,.) [111-58]
G2, = 2u(Sef,)

On constante donc que, pour ce probléme deux champs de contraintes
sont engendrés par l’hétérogénéité plaséique a priori incompatible.
- Le premier champ g* [éq.111-49] est a grahde distance (fenction sgn(x))
et peut €tre relaxé par une orientation convenable de la bande (formation
du plan d'habitat).
- Le second champ g2 limité & 1l intérieur de la bande [éq.11[1-58] ne peut
€tre relaxé que pour h = @ (ce qui est difficile lorsque les interactions
entre les ‘dislocations sont fortes), ou pour Sef = @ ,ce qui nécessite en
général une déformation sur plusieurs systémes de glissement dans la bande

afin que €f2? soit égale a 1/2 (gPt + ¢Pf3),

I111-4.3 Tenseur 4’ incompatibilité plastique :

Le double champ de contraintes calculé plus-haut peut &tre également
obtenu plus directement a partir du tenseur d’incompatibilité associé a ce
probléme. i
Ce tenseur d’incompatibilité, qui nous servira dans le chapitre V, est
obtenu & partir du tenseur ¢ ou directement & partir de la relation

[11-13] :

My = € um€enChn ke - [111-59]
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Or pour ce probléme le champ ¢P est :
ehn (= ef} + ef3 . H(x-h) - efL . H(x) + ef2 [H(X) - H(x-h)] [(111-60]

sachant que : H,, = N,.§
et : &,, = N,.§8"

on a :

€hn, ke (x) = {cgﬁ.8’(x—h)—e;;.S’(x)+e;§[8’(x) - 8'(x—-h)]}NkNe

- NRN,{(Q;; - €B2).87(x) - Cef? - e;g).s'ccx-nJ} [111-61]

De la méme maniére, posons :

Sef 1/2 (eP1 + ¢P3 - 2¢P2)
mn mn mn mn

Del, = 1/2 Cefi - eP3) [111-62]
mn n

on a alors :

e;n,ke=—Nsz{(Se;n+De;n)8’(x)—(Se;n—Degn)S’(x—h)} [111-63]

e;n,k,=-NkNe{Segn[8’(x)—s’(x—h)] +De;n[8’(x)+8’(x—h)]}

et pour 7n,,

n,J(x)=€|kmeJenNkN,{De;n[S'(x)+8’(x—h)]+$e;n[8’(x)—S’(x-h)]} [(111-64]

soit :
Ty = Aty + 0%,
avec :
My = € um€sen NiNeDeln [6°(x) + & (x-hl] [111-65]
et : 1%, = €um€oen NNeSchn [6°(x) - 8§ (x-h)) [111-686]
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Le terme n?décrit les incompatibilités 1liées au champ de contrainte g2
(nul lorsque h est nul ou Sef nulld.
Le terme n' correspond au champ & grande distance ¢! -qui peut E&tre

relaxé par la formation du plan d'habitat.

I11-5. DISCUSSION ET CONCLUSIONS.

Dans ce chapitre, g;us avons cherché la forme générale
d’hétérogénéités plastiques totalement ou partiellement compatibles. Le
calcul des contraintes internes associées a-ces hétérogénéités montre que
la compatibilité totale de déformations plastiques constantés par morceaux
n’est assurée que pour une “épaisseur” (de 1l’inclusion ou du plan
d’habitat) nulle. Dang le cas contraire, méme si la forme et l’orientation
de la =zone hétérogéne correspondent a celle du plan d’habitat (pas de
contraintes a grande distance), 1l subsiste des contraintes associées a
f'interaction locale entre les dislocations. C’est ce que nous appelons la
"quasi-compatibilité".

A partir de ces résultats, Le wmécanisme proposé pour expliquer la
formation des microbandes de cisaillement fait appel a plusieurs étapes

1. Formation d’'hétérogénéités plastiques quasi-compatibles.

Le glissement plastique (simple ou multiple) est rarement uniforme &
1"échelle d’un gra?n du polycristal et un arrangement particulier de
dislocations en résulte (structure cellulaire avec parois ou zones a modes
de déformation plastique différents) afin de minimiser 1’énergie élastique
associée aux incompatibilités de la .déformation plastique. Dans ces
conditions, une "microstructure orientée” influencée par la géométrie de
la déformation imposée, le mode de glissement plastique et les

interactions locales entre dislocations est imprégnée dans le matériau.
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2. Dans le cas de déformation plastique constante par morceaux,
seule une partie de 1’énergie élastique associée aux incompatibilités
plastiques peut @tre relaxé par la formation de glans d'habitat
convenablement orientés. Une seconde partie, associée & 1la structure
dipﬁlaire des dislocations dans ces plans, subsiste. Il lul correspond des
contraintes internes importantes fortement orientées par rapport aux plans
d'habitat. Ces contraintes ;guuent étre difficilement relaxées du fait de
la forte densité de dislocations dans les parois et du caractére non
cristallographique de celles-ci.

Le résultat de ces deux étapes est alors la création & l'intérieur
du polycristal de zones ayant la forme de plaquettes dont l’orientation
est fortement liée & la déformation macroscop{que Ccomme c’est moniré dans
le chapitre -V ) et dans lesquelles les céntraintes internes sont
importantes.

3. La formation des microbandes de <cisaillement peut alors &tre
considérée comme un processus autocatalytique dans lequel intervient
d’abord la "germination" de microbandes potentielles (étapes 1 et 2) i
orientation correlée de grain a grain, puis le cisaillement  localisé
lorsque la relaxation des fortes contraintes internes intervient.

L’orientation de ces bandes <(zones hétérogénes dans un grainj est
traitée dans le chépitre V pour les métaux C.F.C et C.C déformés en
laminage (et en traction) et correspond rigoureusement aux observations
expérimentales décrites par certains auteurs.

Le mécanisme décrit ci-dessus es£ conforme & ce qui a été observé

par Korbel et Martin (41) et ne fait pas intervenir un mécanisme

d’adoucissement.
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Avant d’appliquer les résultats de ce chapitre aux problémes des
héterogéneités dans les polycristaux, nous utilisons d’abord les résultats
obtenus pour analyser l’orientation des plans d’habitat déﬁs le cas de la
plasticité des monocristaux sans nous préd%uper des termes locaux (g?, 12,
G2). Le chapitre suivant est donc consacré & l’analyse des héterogéndités
plastiques dans le monocristal, et les résultats seront confrontés aux
observations et mesures de Cézllard concernant les sous-joints.

Dans le chapitre V par contre, nous développerons, en plus de
1'aspect statique qui a été efféctué ici, une analyse des rotations des
réseaux cristailins qui accompagnent ce mécanisme. Un modéle concernant la

formation des textures et l’orientation des microbandes sera développé

afin de tester les hypothéses de ce chapitre.



Chapitre IV

PLANS D’ HABITAT EN PLASTICITE DES MONOCRISTAUX.

CELLULES DE DISLOCATIONS.
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CHAPITRE 1V.
Plans d’habitat dans les monocristaux C.F.C.

Cellules de dislocations. -

IV-1. Revue bibliographique.

La déformation plastique & froid des matériaux métalliques fait
intervenir essentiellement &;; mécanismes intragranulaires. La déformation
de chaque grain s’éffectue par création et déplacement des dislscations
généralement sur des plans cristallographiques denses et dans des directions
denses. Pour un mode de sollicitation donné, 1le ou les systémes de
glissement actifs sont ceux pour lesquels la cission réduite est maximale et
atteint la cission critique. L’aptitude d’un grain a se déformer est donc
fonction des possibilités de déplacement des dislocations.

La distribution des dislocations n’est généralement pas homogéne.
Pour de trés faibles déformations, les configurations sont simples et
correspondent & des schémas théoriques simples : dipfiles, multipfiles, crans,
intersections et jonctions, boucles, etc.. . Il n’en est pas ainsi pour des
déformations plus impertantes.

Si l’énergie de faute d’empilement du matériau est faible, les
dislocations s’accumulent dans leur plan de glissement et leur densité
augmente continuewent avec la déformation. Par contre pdur les matériaux de
forte énergie, le glissement dévié est plus facile et les dislocations ont
tendance & former des échevaux. Les échevaux forment des parois qui
délimitent des cellules plus ou moins éarfaites (figures IV-1). Au fur et &
mesure que la déformation augmente, les parois se densifient et la taille
des ‘cellules diminue (3)(4)(49)(5@)(fig.1V-1.b et c). La structure interne
des cellules évolue avec la déformation vers celle d’un sous-joint dans le

sens d’une minimisation de l’énergie interne ,surtout quand la température



X 12 000

Microscopie électrique en transmission montrant des cellules de
dislocations.

a) dans Al déformé& en biaxial 45 Z X 5 7 ( 48)

b) dans un acief>peu allié déformé en traction 3 10 Z ( 3 ).

c) dans le méme acier déformé en traction 3 30 72 ( 3 ).
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augmente. Pour les métaux de trés faible énergie de faute d’empilement( par
exemple les aciers inoxydables austénitiques), on n’observe pratiquement
jamais de cellules (49). =

Des études sur les cellules de dislocations dans l’acier doux (3)(4),
montrent clairement une dépendance des sous-structures avec l’orientation du
grain et le mode de sollicitation. En traction uniaxiale, les parois des
cellules sont planes, en déégrmation plane elles sont paralléllipipédiques
et en expansion biaxiale les cellules sont plutfit équiaxes.

De plus, il a été observé que les parois des cellules qui
apparaissent dans le grain sont étroitement liées aux systémes actifs, le
plan de la parci étant presque paralléle au plan de glissement principal
(4)(51)(52)(53)(54) : des parois planes correspondent & un glissement simple
dans le grain, parallélipipédiques @ un glissement double et les celliules
équiaxes correspondent a un glissement multiple.

Les structures de dislocations doivent donc dépendre dans chaque
grain du polucristal de 1l’orientation du grain et de 1’'état local de
contrainte ouw de déformation autour du grain. Karashima et all.(S@) ont
montré que l’arrangement des dislocations évolue avec leur densité et donc
avec les contraintes appliquées ou la vitesse de déformation. Ils ont montré
qu’au dessous d’une valeur critique de la densité de dislocation, dépendant
de la température et des contraintes, les dislocations sont arrangées de
maniére uniforme. Pour des densités supérieures & cette valeur, les cellules
se forment et s’affinent lorsque la déformation augmente.

La formation et le déueloppement‘de la microstructure de dislocations
lors de l’écoulement plastique affectent dan une certaine mesure Ile
© comportefient ~actiél du mat&rlau, mals plus encore lé& comportement ultérieur
lorsque la nature du chargement est modifiée. En d’autres termes, le

comportement en chargements complexes (non radiaux, non wmonotones...) doit
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€tre particulierement influencé par la formation et la modification de la
microstructure au cours du chargement. En effet, comme il a été observé (3)
(4) , 1la microstructure développée lors d’un premierf chargement est
caractéristique de ce chargement. Lors d’un chargement ultérieur différent,
cette premiére sous-structure tend a disparaftre au profit d’une autre
sous-structure caractéristique du second chargement.

La prise en compte az}ecte de ces éyolutions microstructurales dans
les lois rhéologiques mwacroscopiques est fort complexe. Différentes
tentatives qualitatives ont été faites (S5)(56) en ne prenant en compte que
certains aspects purement géométriques de la sous-structure. Or, cette
microstructure de dislocations intervient, au deld de ses caractéristiques
géométriques, par 1l'intérmédiaire de paramétres mécaniques tels que
contraintes . internes, densité de dislocations, désorientation eﬁtre
cellules, nombre et nature des systémes de glissement actifs. Différentes
études (57)(583(59)(60) ont porté sur la description des parois des cellules
en terme de dislocations discrétes, mais sans tenir compte du wmode de
déformation. Or, une des caractéristiques essentielles de cette sous-
structure est qu’elle ne peut se développer que si 1’énergie élastique
associée & l'incompatibilité de la déformation plastique hétérogene reste
limitée, voire nulle. En effet, on peut penser qu’un mode de déformation
plastique uniformel_compatible (ne créant pas de contraintes internes)
serait, de préférence au mode hétérogéne, choisi par le matériau pour
accomoder la déformation macroscopique imposée.

Pour décrire les cellules de dislocations en tenant compte du mode
de déformation, 1l serait donc nécessaire de rechercher toutes pes

“"conPigurations ‘de déformation plastique hétérogéne mais compatible, ce qui
est complexe, fastidieux et difficile & Iintroduire dans les lois

rhéologiques macroscopiques. Ce probléme peut €tre simplifié si on adopte
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}'hupothése que les parois des cellules sont fines (faible épaisseur) et
planes (ce qui correspond aux observations expérimentales). La densité de
dislocations a l’intérieur des cellules étant beaucoup plg? faible que dans
les parois ( & peu prés S fois plus faible)(4)(61), on pourra également
supposer que la déformation plastique est uniforme de part et d’autre de
1’interface représentant la parci de 1la cellule. Le plan de 1l’interface,

assurant la compatibilité de 1la déformatipn plastique est appelé plan

d’habitat Cou plan d’accolement) dont le concept est courant dans le cas des

transformations de phases

Dans ce chapitre(62), nous analysons les conditions de compatibilité
de la déformation plastique de part et d’autre d’une interface plane. Nous
donnons les conditions générales d’existence du plan d’habitat, les
composantes de sa normale, ainsi que les relations de désorientation entre
les cellules adjacentes et la densité de dislocations dans l’interface. Nous
étudions ces plans dans le cas des métaux C.F.C. Les résultats obtenus sont
confrontés aux observations expérimentales de D. Caillard (21) dans le cas
de 1’aluminium déformé entre 20 et 200°C. Nous calculons également 1l’énergie
élastique spécifique associée & une incompatibilité partielle servant ainsi

d’indication sur la stabilité relative des interfaces,

IV-2. Conditions dg_conpatlblllté et orientation du plan d’habitat.

Soit un milieu infini homogéne et & élasticité linéaire isotrope, et

soit n'(de composantes n;), la normale unitaire & 1’interface plane P
séparant le milieu en deux régions notées 1 et 2. La partie plastique du
gradientwdeA‘Q§g{agemeq§ total est suppgﬁée gﬁ}forme_dans ‘chaque région et
égale respectivement & BPt et BP2. En général, un tel champ de déformation
est incompatible, et une déformation supplémentaire, élastique ou plastique,

s’ajoute afin d'assurer la compatibilité de la déformation totale. Dans le
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cas des métaux ou des matériaux a fort module élastique par rapport au seuil
d’écoulement plastique, il est peu vraisemblable que cette déformation
supplémentaire puisse €tre totalement élastique, ce qui -ﬁntrainerait des
contraintes internes importantes. Nous supposons donc nulle la déformation
élastique, ce qui revient a trouver, si elle existe, une déformation
plastique compatible (sans contraintes internes d’incompatibilité),

constante par morceaux de part et d’autre de l’interface plane P. Le champ

eP peut s’écrire dans ce cas

ef,(rd = efy + Aef,.6,(r) [1v-1]
avec ; " Aef,; = ef2 - ef}
8sirei
§,(r) = { .
1 sirec.

Le tenseur d‘incompatibilité associé & ce champ de déformation plastique est
donné par {11-62] :

My = Wy.87(S) : [1v-2]
8’ est la dérivée de §.
Il correspond au tenseur 1! du chapitre 11! (tenseur correspondant aux
contraintes d’incompatibilité a grande distance ).
La compatibilité de la déformation est assurée si toutes les composantes du

tenseur  sont nulles, ce qui donne un systéme homogéne de six équations :
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|
®

n2.Acf; + nd  .Acf, - 2n,n;.Ack, =

n?.Acf, + n§ .Aef, - 2n;n3.Acf; = O

n?.,Ac8, + n2 .Acf, - 2mn,.Acf, = @ -

n%.Acf; + n,n;.Ach, - nynzAcf, - nyn,.Ack; = @

n2.Acl; + nyny.Aef, - n,nzAcf, ~ n;n,.Acf; = 0
De plus les composantes de la normale vérifient

n? + nd + n§ =1 : [Iv-4]
Ecrit dans le repére principal de AeP, ce systéme devient

N3.Ach, + N.Aef, = ©

N?.Ach, + N3.Ac), = O

N2.AcB, + N3.AcP, = 0

On peut aisément vérifier que ce systéme n’a de solution non triviale (en
N;) que si au moins l’une des déformations principales est nulle (une seule
est nulle si Acf, = ©). En vertu des propriétés du troisigme invariant
scalaire associé & un tenseur symétrique de second ordre, cette condition

est équivalente & :

Cdet [acfT =0 . [1v-6]
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Cette condition annule les contraintes 6! du chapitre précédent.

Si elle n’est pas vérifiée, le champ de déFformation plastique tel qu’il est
ne peut pas &tre compatible. Par contre, dans le cas o&f la condition est
satisfaite, il est possible de trouver une interface dont les composantes
vérifient [IV-3] et assurant la compatibilité de la déformation plastique.
Il est a noter que le systéme donne deux solutions orthogonales ;i et ;i et

S~

dont les composantes dans le repére principal de Ae? sont (pour Acf, = @)
Nl = — (1 90 1) et Nz = - (1 071,
Jj2 J2

Remarque:
Le choix de la déformation principale nulle du tenseur AeP
n’influence pas sur les normales compatibles transformées dans le repére

initial.
JIU-3. Densité de dislocations et rotations élastiques :

La déformation plastique étant compatible et les normales au plan
d’habitat déterminées, le tenseur densité de dislocations superficielles est
donné par [11-59]). Les rotations élastiques peuvent alors &tre déterminées a
partir de g par [11-25] :

W,, = €ye-€8y,k ~ Ty t 1/2 Gpp.Byy [1v-7]
Dans le probléme présent on a :

AWP.n, = - Gy, + 1/2 Gpm-51, [1v-8]

avec : Awt = Awg;, Awg = Aws, et Aw§ = Awf, [1v-9]
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et n, : composantes de la normale au plan d'habitat.

Les relations [IvV-8] forment un syst&me linéaire en Aw*

Awgy.n, = 1/2 (opptaaa—ayy)

Awg, Ny = - @y,

Awf, .y = - @y,

AWz = - @,

AWS .n, = 1/2 (G, 4T ag-Taa) [1v-10]
Awfa Ny = - @3,

Awgz.Ny = - T3

Awg, Ny = — Ty,

AWE,. Ny = 1/2 (G, +T,,-Ts3)

Une partie des résultats précédents (formules liant @ & ABP et a
Aw*) est en fait connue sous la forme discréte des formules de Frank
concernant 1’équilibre des interfaces (63), mais ces formules géoméiriques
ne relient pas, & notre connaissance, les mécanismes de déformation a la
structure de 1’interface.

Différents travaux concernant les aspects cristallographiques et
géométriques des sous-joints ont été développés (64)(65)>; dans ce -travatl,
l’interface "plan’_ d’habitat" est plutfit considérée comme interface
compatible (n’introduisant pas de contraintes internes & grande distance)

séparant deux régions déformées plastiquement.
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IU-4. Application au cas des wmétaux C.F.C.
IV-4.1 Préliminaire:

Nous n’envisageons pas telle ou telle situation -particuligére de
déformation plastique associée a un mode de chargement donné, mais plutdt la
situation générale ol interviennent les mécanismes de déformation plastique
par glissement. A froid, dans les métaux de structure C.F.C., le glissement
a lieu sur des plans {111} d;;s les directions <110> (uoir tableau 11.1).

Différentes situations peuvent se présenter en fonction du nombre et

de la nature des systémes de glissement actifs. Ces situations sont résumées
sur la figure IV.2. Bien sQr, a 1l’intérieur de chaque catégorie, les
solutions seront différentes selon la nature des systémes concernés.
Nous limitons cette étude au cas ol au maximum trois systémes de glissement
différents sont actifs. Cette restriction peut se justifier par le fait que
la formation des cellules de dislocations intervient justement pour limiter
le glissement multiple homogéne qui entrainerait un trés fort écrouissage
latent.

Pour une famille de systémes de glissement actifs avec des amplitudes ¥, on

a les relations usuelles [11-71 a I1-75]:

pr, = nbmiyt
’,974 = Rf,v*
wf, = Sf,v*

(sommation sur X)

La méthode d'exploitation de la théorie est la suivante :

Pour un mode de déformation donné (glissement simple ou multiple, homogéne
ou hétérogéne), on cherche la ou les conditions de compatibilité : on
calcule le tenseur AcP, et on cherche dans quelles conditions portant sur

les amplitudes y*, l’équation [IV-G) est vérifiée.
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glissement simple
unique homogéne

glissement simple
double hétérogéne

glissement multiple hétérogene

1 systeme actif

2 systémes actifs

3, 4, 5 ... systémes actifs

. IV.2 : Différentes situations pour la

formation des plans d'habitat lorsque

le mécanisme de déformation est le glissement.
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En général plusieurs solutions sont possibles. Les équations ([IV-3]
fournissent alors les différentes normales a l’interface et a partir des
équations [11-58] et [IV-18] on calcule la densité -superficielle de
dislocations et la désorientation relative des deux cellules. La seule
partie fastidieuse concerne l’annulation du déterminant de Ac® lorsque le
ﬁombre de systémes de glissement est important. C’est pourquoi nous nous
limitons au cas du glissem;;t simple hétérogéne et au cas du glissement

multiple hétérogeéne A& trois systémes de glissement, ainsi qu’au cas d’une

jonction triple & glissement hétérogéne.

IU-4.2. Cas du glissement simple.

Dans ce cas, nous supposons, gue de part et d’autre de l’interface
(régions 1 et 2) un seul systéme de glissement est actif (déformation
plastique constante par morceaux). Ces deux systimes sont notés I et J.
lLa déformation plastique dans la région 1 est

efi= R ! [1v-11]
et dans la région 2 :
efi= R{, ¥ [1v-12]

La condition de compatibilité est satisfaite si
det(Ry, ¥'R},¥!) = 0 : {1v-13]

En Ffonction de la nature des systémes | et J, la solution de cette équatiaon

ne comporte que trois cas distincts :

o, ) existence du plan d’habitat quelque soit y! et y*
a;) existence du plan d’habitat si y! = + yJ

;) existence du plan d’habitat si y! = + 2/3 vJ.
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Tous les couples de systémes de glissement (I,J) admettent une
interface compatible si l'une ou 1l’autre des conditions précédentes est

-

vérifiée. i
Ces conditions peuvent &tre reliées a la nature des interactions entre les
dislocations des différents systémes de glissement. Les coefficients a,;;
d’interaction entre les dislocations qui interviennent dans l’écrouissage

S~

latent du monocristal sont divisés en quatre groupes (€6)(67)

a, : interaction des dislocations d'un mé€me systéme.

a, : interaction entre les dislocations des systé&mes coplanaires,
colinéaire ou formant un verrou de Hirth (dislocations de vecteurs
de Burgers orthogonaux).

a, @ interaction entre les dislocations des systémes formant des
Jonctions glissiles (la réaction des dislocations des deux systémes
forme une dislocation énergétiquement plus stable et dont le plan de
glissement est un plan du type {111} dans les G.F.C.J.

a; : interaction entre les dislocations des systémes formant un verrou de

Lomer-Cottrel (jonctions énergétiquement stabies et cessiles).

Le tableau IV.1 donne les solutions pour les différents cas particuliers,
ainsi que les normales aux interfaces obtenues, et la nature des
interactions entre les dislocations associées a chaque systeme.
On constate que

»x la premi¢re condition de compatibilité (o) correspond aux
systémes colinéaires ou coplanaires.

x La seconde condition (a,) correspond aux systimes dont les

dislocations forment des verrous (verrou de Hirth,verrou de Lomer- Cottrel).



systene J a2 A3 As B2 84 @s c1 c3 cs o1 04 06
systéme "1
CPaCL cP P L 36 36 vH K vLC VH ViC 3G
A2 _ st sC _osc_ _sC R 273 -1 -3/2. 1 1 1 3/2,
(111) (011) (11D{x 1 x=-1)(T11)(x 1 1ex) (OI1) @ (D @313 (00)010)  (12D(GID) (IDA6D (o)l (DA (112)(311)
{x+l x=1x-1)
CPaCL P 16 vH vie 3 o 3 VLG vH kY
A3 _sC sc 32 1 -l _ 23 sc -3, 1 1 _ =32
DAoL QIL(-xx D (211(131)  (016)Q100) (111)011)  (121)(311)  (101)  ___ (121)(113)  (111)(110)  (001)(010)  (212)(131)
(x+1 x=1x+1)
CPYCL 6 vLC VH viC % vH 6 X cL
Y3 sc 32 _ L -1 1 -3/2 -1 273 2/3 sc
N T GIDUD (DO (10)(001)  (L11(6D  (12D(113) (001010 (112)(311)  (112)(13D) tug)l 1
lex lax 1-%
CPaCL P ) v vLC 3 v 3 we
B2 sc sc sc -1 -1 32 1 32 _ 1
(DI (LIXxLi-x) (D Gx-l 1) (100)(001) _(111(110) _ (112)(311)  (0103(100) _(121)(311) (111)¢101) i
CPCL P VLT vH % 3 L 6
34 sC sc -1 -1 ~3/2_ 2/3 _ sc t=2/3_
(i (D(ex1) (ILD(1I0)  (001)(010) (112)(131) (121 (311 (101 (121)(113)
(1-% 1ex 1-x)
CPeCL 36 36 L vLe 36 v
85 sC ~2/3_ 273 _ sc 1 -3/2 _ [
(111)(110) WG (DU (o) (Lol (121)(113)  (001)(010}
{1-x 1-x l+x)
CP«CL cP cP cL JG X6
ct sc _s¢ SC _ sc “2/3 =2/3
DL (LTXx11-x) (111Xxlax1) (011) _ _ (21131 (211){113)
{(1-x lox 1ox)
CPaCL P 36 i vLE
c3 sC _sc =3/2 -1 r_
(IDA0Y) (LD U-xx 1) (211)(131)  (100)(010) _ (111)(01})
CPeCL R vLC vH
cs / _sC_ 32 -l _ 1
(111)(110) (210 (113) _(111)(011)  (100)(010)
CP+CL P cP
D1 sc _se st
(IDO1)  (1IXx11-x) (111Xx1-x1)
CPLL cP
D4 _sc_ _ st _
(1) (101) _ (31iXlexxl
N CP+CL
sc
» {111)(110)
Tableau IVA4: Nature des interactions entre les dislocations des syst@mes de glissement dans les C.F.C.
C.P. : coplanaires ; C.L. : colinéairés ; .J.G.- ¢ .jonctions glissiles ; V.L. : Verrou de Lomel-Cott
V.H. ¢ verrou de leth S ) '

- Conditions de compatlblllte sur le rapport YJ/yI SC

— Normales aux plans a habltat (x

YJ/YI)

sans condition
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» La troisieme condition <(a,) correspond aux systémes dont les

dislocations forment des jonctions glissiles.

Les caractéristiques des Jjonctions entre les dislocations des différents
systémes (vecteur de Burgers, ligne‘et plan de glissement des dislocations
résultantes), ainsi que les normales aux plans d’habitat correspondant sont

~

représentées dans les tableaux IV.2 IV.3 et [V.4.

Remarques :

x les solutions obtenues contiennent également celles concernant le
cas du glissement double hétérogéne (les deux systémes actifs dans 2, pas de
glissement dans 1). Il suffit de remplacer dans les équations y! par -y!.

% Dans le cas d’un glissement unique hétérogene (le méme systéme de
part et d’autre de l'interface avec des amplitudes de glissement différentes
) , la compatibilité est toujours assurée (det R;, = @). Les plans d'habitat
sont le plan de glissement et le plan orthogonal. Cette situation a été
éxperimentalement observée par Higashida et all.(68) qui ont &tudié les
bandés de déformation dans le cuivre et le cuivre-germanium (& 1% atom.).
Sur la figure IV.3, on voit clairement que 1le plan de la bande (plan
d’habitat) est paralléle au plan de glissement ou perpendiculaire & ce plan.
IU-4.3. Cas du glissement multiple hétérogéne a trois systémes :

Pour traiter le cas général, il faudrait envisager un grand nombre
de situations particuliéres. Nous nous‘limitons ici au cas ol les systémes
actifs sont A,, B,, C; et au besoin (confrontation avec l’expérience) nous

traiterons d’autres cas.



systémes condition de br
i-3J compatibilité | (br=ad PBDR plans d’habitat.
Y/
A, - C, -1 [eo1] (010 (100) (010
A, - D, 1 {e0o1] (17Te) (100) (o01)
A, - B, 1 [ee1] (100> (102) (010)
A, - D, 1 | [001) (T10) (010) (Q01)
Ag - Bg -1 [100] (e11) (102 (ee1)
A, - Cg -1 [100] | (ot@) (010> (@01)
B, - C, -1 [eo1] (110) (100) (@e1)
B, - D, 1 [160@] (10 (100> (o10)
B, - Cs; -1 [e@1] | (11@) (010)  (@01)
Bg - Dg 1 [100] (010) (010> (001)
Cs - D, -1 [ee1] (100) (108) (010D
Cg - D4 1 [1ee] (e11) (100> (B01>

Tableau 1V.2 : caractéristiques des dislocations et plans d’habitat

(pour les verrous de Hirth).

gr : vecteur de Burgers résultant.

PGDR : plan de glissement de la dislocation résultante.



systémes condition de be
i-j> compatibilité |(br_= PGDR plans d’'habitat.
Ys/Y) aje/2>
A, - Cg 1 [10eT] (010) (T1) deh
A, - D, 1 (Tie] | (ee1) 1Ty aTe)
A, - Bg -1 [o11] (100) (T e11)
A, - D, 1 | [1Te] (e01) (111 Q7@
A - B, 1 \[011] (120> a1t (et
Ag - G, 1 [10T] | (e10) (111)  1eD
B, - C; -1 [110] (eo1) (111> Q10
B, - D, 1 [1e1] (810 (11T)>  (1e1d
B, - C, -1 [110] (ee1) (T11) 110
Bs - D, 1 (101] (010> (T11) <101
Cs - D¢ 1 [eT1] (100> (111) 1D
Cg - D, -1 [eT1] | (19@) (T11) 21D

Tableau 1V.3 :

caractéristiques des dislocations et plans d’habitat

(pour les verrous de Lomer-Gottrel).




systémes condition de e
i-3) compatibilité |(br_= PGDR plans d’habitat.
Ys /Y a/je/a)
A, - B, 2/3 (Tio] (110 (211> 3D
A, - Bg 2/3 [10T] (111 (Z11) U113
A, - Cq -3/2 [110] T11) 121> (31
A, - D 3/2 [101] (T11) (1T2y (31D
A, - B, 3/2 [110] (T11D (211> (131)
A, - G -2/3 [1te] | ain (Te1)  (311)
Ay - Cg -2/3 [o11] (1D (Tz21) Q113D
i - D, -3/2 {eiT] T (112> a3
A, - B, -3/2 [101] (T11) (211> 113
Ag — C; ~-3/2 [01T] (Tt az1 113
Ag - Dy -2/8 [10T] AT (T12> (3811
Ag — Dy 2/3 [e11] aT (Ti2> (13D
B, - Cg 3/2 [10T] (1113 (112> (3T1)
B, - D, 3/2 [Tio] (111 (121 311
B, - Cg -3/2 [eT1] (111 (112> (T31)
B, - D, 2/3 (110] (1T1) 121y (311
By - Dg -2/3 fe11] | 4TV (121> i3
Bg - C, -2/3 f101] a1 112 31
Bg - Cg 2/3 [e11] SED) (112 131
Bg - D4 -3/2 [eT1] (111) - (121> (T13
c, - D, -2/3 [110] atTw 217> (a31)
Cc, - Dg -2/3 [10T] (171 @D Q13
C; - D, -3/2 [1T0] (11D (271> (131)
Cs - D, 3/2 [1et] | a1D C@T1) (T3

Tableau 1V.4

(pour les jonctions glissiles).

: caractéristiques des dislocations et plans d’habitat




Fig. IV.3 : Bandes de déformation dans un monocristal de Cu-Ge (1 % atm) (¥ = 0.404)
d'aprés Higashida (68)
a) Bande de pliage

b) Bande de "glissement secondaire"
g

Fig. IV.\4 : Cas d'une jonction triple 3 glissement hé&térogéne.
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Ces systémes de glissement sont tels que :

dans la zone 1 : systéme A, (T 1 1){8 T 1] glissement v,

-

systéme B, (1 1 TO [T @ 1] glissement v,
dans la zone 2: {

systéme C, (1 1 T) [@1 1] glissement v,

Dans le repére du cristal, on a les déformations suivantes :

/0 -1
efity,) = v, 72/6 ( 1 -2 g)
o\ e
_ /-2 -1
ef3Cy,) = v,72/8 (—1 e 1
(%) 1
_ 1 1
eflysd = yg/72/8 |1 2 g)
1 %] -
pour Acf,; = ef iy d+ef{(yyd) — efily))
on a: —2Y2 Ya~Y2-T1 Yt
Acf, = 1/2/8 | Y3~Y.~v,  2(v3ty,) Y [1v-14]
Yi¥Ya Y2 2lya~v3-1,)

La condition de compatibilité est :

det(Aef ) = K(2¥{v.-3v,¥3-2¥fYa+5v V2 ¥a-Vav4-2Y, Y4 +Y,73)=0 [ v-15]

b

ol K est une constante sans intérét.
Cette condition est satisfaite dans plusieurs situations :
i) v, =0
La condition & satisfaire admet les solutions triviales suivantes :

x Y, =@ Y, = 0@ Ys quelconque : glissement simple hétérogene

* Yy, =0 Yy = 0 Y, quelconque : glissement simple hétérogeéne

®x Y, =0 Y2 = Ya - : glissement double hétérogine.
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Ces.différents cas s’apparentent aux cas traités précédemment. Il en est de
méme des cas ol Y, ou Y, sont nuls.
ii) vy, # © -
Dans ce cas nous introduisons les glissements relatifs x et y sur les
systémes B, et C, par rapport & celui du systéme A,, tels que

~

Y Y
X = —etys=— : [1V-16]
1 Y1

La condition [IV-15] devient alors
(3+y)x? - (2+y245ydix + 2y(i+y) = @

Elle admet les solutions suivantes

* y=-3 x= -3

X =y
xy # -3 1+y [1V-17]
X =2

3+y

Le calcul des normales a l’'interface se fait a partir des relations [IV-3].
Les différentes situations pour ce cas & trois syst2mes sont résumées dans
le tableau IV.S. Qfautres situations correspondant au glissement hétérogine
& trois systémes sont traitées dans le paragraphe IV-6. Ils correspondent a

des observations expérimentales faites par Caillard (21)
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Conditions sur les glissements Plans d’habitat

Y, =0 Y2 = Y3 qque (11D (egi)

Yy =0 Y, #0 Yy, =0 (111) (1e1)

Y, = 0O Y, = Ys (T11O (110

Y, # © Y2 = Y3 Ti1d (y 14y D
Yi1Ys

Y, 7 0@ Y2 = 2 Y1, ~ (-2 1+y 1+y) C(l+y 3+y -y-1)
37,473

Tableau IV.S : Conditions de compatibilité et normales aux plans
d’habitat des systémes B,, C, et A,.

y étant le rapport v3/v,.

IV-4.4. Cas d’une jonction triple & glissement hétérogéne.

L’hypothése d'un plan d’habitat infini qui a été wutilisée pour la
formulation générale du paragraphe IU-2 simplifie les calculs mais n’altére
pas la généralité de la solution puisque 1’opérateur incompatibilité est
local, et la condition de compatibilité doit &tre wvérifiée en tout point.
Néanmoins, les plans d’habitat peuvent &tre limités dans le cas, par
exemple, od il se forme des jonctions (14).

Nous étudions le cas particulier d’une jonction triple a trois plans
d’habitat en inggrsection selon une droite commune. Par application
successive de la condition (det Acf, = @), on arrive & trouver la situation
d’hétérogénéité plastique correspondante (voir fig.Iv.4).

Lorqu’un seul systéme est actif par zone, et lorsque les trois
systémes sont coplanaires, la solution est toujours possible sans condition
sur les amplitudes de glissement. Si les systimes ne sont pas coplanaires

aucune solution n'est possible.
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Nous avons traité le cas particulier correspondant a la figure IV.4
pour lequel deux systémes (B, et C,;) sont actifs dans 1’une des zones, et
les deux autres zones présentent un glissement simple sur les systimes A, et
1 ‘

Cette situation est compatible lorsque les conditions suivantes sont

vérifiées :

~

Y(Dgd 3
= é et Y(B.g) = Y(Cl)

¥(A,D

Dans ce cas, les normales aux interfaces sont (voir figure)

311, (110 et (T1 1)

IU-5. Situation d’incompatibilité partielle :

Entre les deux situations extrémes : compatibilité totale
(contraintes internes nulles) et incompatibilité totale dont 1’énergie de
déformation élastique associée est donnée par [11-72)], l’existence de plans
d’habitat partiellement compatibles peut &tre envisagée de deux maniére

distinctes.

a—premidre—eonsiste A supposer que, pour un mode de d&formation
donné, la normale & 1’interface est bien celle correspondant au plan
d’habitat compatible, mais que la condition de compatibilité portant sur les
déformations n'est qu’approximativement vérifiée Cécart & la compatibilité).
Cette situation d4’incompatibilité partielle engendre bien sGr des
contraintes internes et une énergie élastique, mais d‘un ordre de grandeur
acceptable.

L’autre situation correspond au cas ol la normale & l’interface ne

vérifie pas les conditions de compatibilité, mais ol, par contre, la

condition sur les déformations est vérifiée.
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Ces situations peuvent ainsi se présenter expérimentalement avec des
énergies d’incompatibilité relativement acceptables. Dans les deux cas les
contraintes internes d’incompatibilité sont donnés par les—felations [11-65]
et l'énergie associée par [11-70].

A titre d’exemple de situation partiellement compatible, nous
étudions le glissement simple hétérogéne (& 2 systémes de glissement) ou
l’interface est le plan d’hab;;at compatible, mais ol la condition sur les ¥
n‘est pas vérifiée. Nous traitons le cas ol les sytzmes B, et C; sont actifs
de part et‘d’autre de 1'interface, situation qui conduit & des verrous de

Lomer-Cottrel.

La condition de compatibilité est
¥(C;) = - v(B,)

et nous posons pour décrire l'écart & cette relation
Ay = v(C,;) + Y(B,)

Dans le cas ol la normale & l’interface est (T11), le calcul de 1’énergie

élastique spécifique pour un rapport de Poisson v = 1/3 donne

u
Wpyqg = s (AY}2 = 9.056u(Ay)?

Dans le cas ol la normale est C(11@) on a :

wm
Wi = pvs (AY)2 = 0.073p(Ay)?
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Pour un couple de systémes formant une jonction glissile (par exemple B, et

Cg) les énergies sont

n
Wiz = = (Ay)2 = 8.814u(Ay)? .-

14y
Wyay = 565-(AY)2 = 0.038u(AY)?

S~

Quant aux couples de systémes formant des verrous de Hirth, 1’énergie est la

méme pour les deux normales et pour tous les systémes et vaut

i
W= IE(Ay)Z = 0.083u(Ay)?

Cette analyse montre que la présence des parois de dislocations Cet
des sous-joints de grains) n’est pas forcément associée & la compatibilité
totale de la déformation plastique, mais que ces mémes parois peuvent
exister également en présence de contraintes internes ; celles-ci doivent
néanmoins rester limitées par 1’accomodation plastique. La différence
d’énergie calculée dans le cas d’incompatibilité partielle pour une paire de
systémes de glissement en considérant les deux normales aux plans d’habitat,
indique que certaines situations peuvent &tre privilégiées. Cette propriété

Jjoue certainement sur la morphologie des cellules.

1U-6. Confrontation avec 1’expérience :

Nous utilisons les résultats théoriques des paragraphes précédents
pour interpréter les observations en microscopie électronique de Caillard
(21), sur des éprouvettes d’aluminium déformées entre 20 et 200°C sous des
contraintes de 10 & 80 MPa. Les essais sont poursuivis jusque dans le stade
du fluage secondaire, et les éprouvettes sont refroidies sous charge. On

peut penser que dans les conditions de ces essais, la formation des cellules
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et des parois de dislocations se fait sans contraintes internes & grande
distance par rapport au plan d’interface qui peut donc &tre considéré comme
étant un plan d’habitat. f

Les observations de Caillard portent & la fois sur les dislocations
présentes a l’interface (vecteurs de Burgers, arrangement des dislocations,
indication sur la densité de dislocation de chagque famille) et sur la
normale & l’interface. L'ét;;; porte sur differents cas; ici nous traitons
quelques cas typiques de cette étude afin de montrer la validité des

résultats précédents.

a— sous—Jjoint de torsion_ composé de +irois familles de dislocations wvis &

1280 (fig.IV.5.a ).

les dislncations présentes ont respectivement les vecteurs de Burgers

b, =a/2[To1]
B, = as2 [8 1 T]
B, = as2 [T 1 9]

et ont des longueurs pratiquement égales.
a étant le paramétre de la maille.
Le joint observé expérimentalement est un joint de torsion de normale (111).

Le tenseur densité de dislocations superficielles @;; s’écrit dans ce cas

T, = a,tkbk [1v-18]
(sommation sur les familles k)
a,, tf, bk é&tant respectivement la densité des dislocations de la famille'k,
le vecteur tangent & la dislocation et le vecteur de Burgers.

Compte tenu du caractére vis des dislocations on a :
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K étant une constante dépendant de a et de la densité desfdislocations des
familles (choisie la méme A partir des observations).

On peut retrouver ces résultats & partir de la situation du glissement
multiple hétérogéne a 3 sgstéyes de glissement en envisageant pour la
cellule I un systeme de direction 4, et pour la cellule J deux systémes de
directions 2 et S; soit par exemple B, dans I, Cg et A, dans J avec
respectivement les glissements v,, v, et v5..

La compatibilité de la déformation plastique est assurée lorsque l’une des

conditions suivantes est vérifiége
® Y, T Y, Y3 quelcongque
* YZ _.73

A T

* Y3 = Ty Y2 F Yy ¢

La normale au plan d’habitat observée expérimentalement (111) est obtenue
pour v, = v, = -y (valeur qu’on note ).
Dans ces conditions, la densité de dislocations calculée d’apres [11-59] se

met sous la forme :

B 2 -1 -1
-1 -1

qui correspond bien aux observations expérimentales.

Le tenseur rotation élastique calculée d’aprés [IV-10] est :
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-1 -1
Awt =27(9 ° —1)

et le vecteur rotation associé est

ce qui correspond bien 4 un joint de torsion.
b—- sous-joint de torsion composé de deux familles de dislocations de
vecteurs de Burgers orthogonaux (fig.IV.5.b). :

les vecteurs de Burgers des dislocations sont

R
"

a2 [To1]

¥

a2z [1081] .

La normale au joint obseruvé est (919).
La densité de dislocations est

_ 1 0 0@

a.J=|<(e 0 e)

Q@ 90 1

Ces résultats peuvent &tre retrouvés & partir d’un glissement simple
hétérogéne (systémes dont les dislocations forment un verrou de Hirth), en
envisageant par exemple les systémes B, dans une zone et A, dans 1 autre

zone. La condition de compatibilité se traduit par :
Y(B,) = y(R;) = ¥

dans ce cas :
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les normales au plan d’habitat sont (100) et (919) et pour cette normale :

_ 1 0 -
a,J=a~;(eee .-
@ 0 0
e 8 1
Awt,= 2y (eee)
-1 e @

et A—;:=—2*((g)

C’est un joint de torsion de normale (210)
c- sous—-Joint mixte (fig.1V.S.c):

Ce cas correspond & 3 familles de dislocations & 120° de vecteurs

de Burgers :
-> . . .
b,= as2 [T @ 1] dislocation vis
?L= a/2 [@ 1 T] plan de glissement (T1)(systeéme A,)
>
by= a/2 [T 1 @] plan de glissement (11T)(systeme C;)

Remarque : le tenseur o correspondant aux observations expérimentales ne
peut pas &tre calculé car on ne connait pas les vecteurs tangents aux
dislocations coins.

Cette situation peut €tre analysée en traitant également le cas du
glissement multiple hétérogéne & 3 systémes de glissement dont A, et Cg, le
troisidme systeme devant avoir la direction 4 (soit B, par exemple). Le
calcul donne :

Poﬁr la condition y(B,) = v(A,) = —y(Cg), les normales au plan d’habitat

sont (01@) et (10@) dont la premiére est observée expérimentalement.

1
¥
1 -

Pour cette normale :

OO~

T, = 27(_



Fig., IV.5

' -
R ‘-
e v s Rt TP
-~ y .:5‘111’.{‘ ¢ .:!’fj‘
o SR S E g

X2

Sous—-joints observés dans 1'aluminium (Caillard ( 21) )

a) sous~joint de torsion 3 3 familles de dislocations vis & 120°.
b) sous-joint de torsion & 2 familles de dislocations orthogonales,

c) sous joint mixte.
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[

et aw® =-2y (tla) -2y (f) -
1 )

Il s’agit donc bien d’un joint mixte.

IV-7. Discussion et conclusloE?:

L’analyse de ces résultats montre tout d’abord que les conditions
sur les différentes amplitudes de glissement sont peu restrictives. Ceci
explique la facilité avec laquelle la déformation plastique des cristaux
procéde d’un mode hétérogéne de préférence au glissement multiple homogne.

En ce qui concerne les normales aux plans d’habitat, la multiplicité
des solutions explique bien le fait qu’on observe souvent des cellules dont
les parois sont plutBt polyddriques de préférence & des plans d’habitat
infinis, chaque élément du polyddre correspond & une portion de plan
d’habitat.

La stabilité de ces plans d’habitat au cours de la déformation va
dépendre de maniére directe du mode de sollicitation et de la nature de
chargement .

Pour un chargement radial, on peut penser lorsque les rotations des
réseaux cristallins ne sont pas trop importantes, que les systimes actifs
ainsi que les glissements relatifs ne wvarient pas trop au cours de la
déformation, conduisant ainsi & une interface stable. Par contre, dans les
ﬁas contraires (changement du mode de déformation dQ soit & un changement du
chargement, soit & une rotation cristalline trop importante), le plan
~d’habitat actuel doit évoluer. L’évolution de ce plan au cours de 1la
déformation est nettement plus complexe & analyser et nécessite la prise en
compte de la partie statique du probleme des plans d’habitat qui a été

partiellement négligée ici.
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L’étude des interactions entre les dislocations des différents
systémes de glissement montre que celles-ci peuvent se classer en six

groupes distincts correspondant par ailleurs aux six cas. de la matrice

d'écrouissage utilisée pour décrire 1’écrouissage du monocristal. Les
réactions entre ces dislocations sont de natures trés différentes
correspondant soit & des wverrous (verrou de Lomer-Cottrel, verrou de
Hirth...) soit & des jonct;an plus ou moins stables. On peut donc
s’attendre & ce que les plans d’habitat composés de verrous soient plus
stables et plus faciles & former que les interfaces compatibles conduisant a
des jonctions glissiles ou des interactions coplanaires ou colinéaires. Dans
ce dernier cas, le glissement serait plutft du type “"glissement multiple
homogéne".

La désorientation qui apparaft d’une cellule & l’autre d’un méme
grain du polycristal, directement 1liée a la formation des cellules de
dislocations (et d’autres héterogénéités de déformation comme les
microbandes de cisaillement), est responsable de la dispersion des textures
de déformation qui sont observées expérimentalehent autour d’orientations
idéales. En méme temps, il n’est pas impossible que certaines composantes de
textures observées soient directement 1liées A la formation de telles
hétérogénéités de déformation lorsque celles-ci sont importantes. C’est ce
qui est développé dans le chapitre V.

On voit ainsi a quel point une déformation plastique donnée peut
imprégner au matériau une microstructure particulire associée au mode de
déformation envisagé et qui, d’une ceftaine mani&ére détruit le "désordre
parfait” d’un polycristal recuit. En effet, pour ce dernier, il existe
ésalement des “i&teffacesrgompatiﬁles" coffespondant aux joints de grains.ou

de phases, aux plans d’habitat des macles de recristallisation... mais les

caractéristiques de celles-ci sont déterminées par les conditions
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d’obtention du matériau et par les mécanismes qui contrflent son élaboration
(recristallisation, solidification,...>. 1l s’agit donc de mécanismes
indépendants du mode de déformation, alors que dans lef cas des plans
d'habitat en plasticité, la formation de ceux-ci est intimement 1liée a
l’écoulement plastique. Il s’agit 13 sans doute d’un mécanisme important
permettant de limiter les contraintes internes d’incompatibilité intervenant
dans l’écoulement plastique \;u polgcrista; en autorisant une certaine
accomodation plastique.

On voit ainsi qu’il n’est pas nécessaire, comme l’a fait Taylor (69),
de supposer que la déformation plastique est homogéne ; il suffit qu’elle
soit compatible (au moins partiellement). La formation de zones homogines a
L’intérieur d’un grain peut d’ailleurs &tre modélisée en utilisant un moddle
d’inclusions & N-sites (12),o0u & partir d’un modéle relativement plus simple

basé sur la théorie des incompatibilités (36)(38) et qui fera 1’objet du

chapitre suivant.



Chapitre ¥

HETEROGENEITES PLASTIQUES COMPATIBLES ET TEXTURES

DES POLYCRISTAUX C.F.C ET C.C DEFORMES EN LAMINAGE
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CHAPITRE V.

Hétérogénéités de déformation plastique compatibles et textures de

déformation des polycristaux C.F.C et C.C déformés en laminage.

U-1 Introduction.

L hétérogénéité de Eéformation plastique dans les polycristaux
métalliques résulte d’un champ de "modes de déformation", c’est-a-dire d’une
variation spatiale du nombre et de la nature des systémes de glissement
actifs.

Cette hétérogénéité a pour origine la désorientation relative entre
les grains, les interactions entre les systeémes de glissement et les joints
de grains, le champ de contraintes internes et les interactions entre les
systémes de glissement eux mémes (écrouissage latent).

A 1’échelle intergranulaire, & l’exception du mod&le de Taylor (69)
qui prend une déformation plastique totalement homogene, les modéles
polycristallins usuels (Taylor rel8ché (6 J(70)(72), self-consistents (1@)
(25)(?3)) prennent en compte seulement L’hétérogénéité intergranulaire du
mode de déformation, celui-ci étant supposé constant dans chaque grain.
Or,les hétérogénéités de déformation observées en métallographie optique ou
électronique sont encore plus marquées a 1l’intérieur d’un méme grain
qu’entre des grains voisins (74)(7S).

A l'échelle intragranulaire, la compléxité du mode multiple de
déformation qui est courament obserué rend difficile une analyse des
phénoménes en jeu. Une approche interessante concernant les interactions
enire léé sgétéﬁesrdé”gliésement é£ leé join£§ dé Qraiagwérété proposée par

" Rey et Zaoui (76) pour le bicristal & joint plan et a été élargie au cas du
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tricristal . L’extension au cas du polycristal de la méthode proposée semble
néanmoins difficile.

A une échelle plus fine, tant lors de chargements monotones que
cycliques, on observe la formation de cellules de dislocations qui
constituent une autre forme d’hétérogénéité plastique associée au mode de
déformation (46)(77)(78).

-

A une échelle & la fois microscopique_et macroscopique, la formation
de bandes de cisaillement, régions a cisaillement localisé trés intense, est
directement liée au mode de déformation macroscopique (2)(39)(738). Des
" résultats expérimentaux montrent que l’orientation des Dbandes est
directement liée & la nature du chargement imposé. Pour des tfles laminées,
elles sont inclinées d’environ 35° par rapport au plan de laminage (39).
Dans le cas de la traction, l’angle observé entre les bandes et l’axe de
traction est proche de 54° (41).

Le développement de ces hétérogénéités A& ces échelles a un effet
important tant sur l’écrouissage du polycristal et la formation des textures

de déformation que sur les transformations de texture par recristallisation.

La complexité et la multiplicité des différents aspects & l’origine

de la formation et du développement des hétérogénéités de déformation ne
permettent pas une modélisation compléte prenant en compte, A& la fois, la
géométrie de la déformation macroscopique imposée, les contraintes internes
et le comportement du monocristal... On peut cependant aborder le probléme
en imposant, d’une part le mode de déformation local C(nombre de systémes de
glissement actifs), et d’autre part en imposant certaines conditions sur le

champ de déformation plastique. Cette démarche est déja contenue dans le

modéle de Taylor qui suppose que cing systémes de glissement sont actifs
dans chaque grain et que la déformation plastique est uniforme dans tout le

polycristal.
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A 1'inverse, dans les modéles statiques (11), ou le modéle de Sachs
(18) et «ceux qui en sont dérivés, on impose le mode de déformation local
sans imposer de conditions sur le champ de déformation plastique autre que
l’uniformité du mode de déformation dans chaque grain. Cetle approche prend

en compte d’une certaine mani¢re 1’écrouissage latent mais conduit & des

contraintes internes sans mesure avec la réalité & cause de 1’incompa-
-tibilité de la déformation p;;stique adoptée,

Or, les différentes formes d’hétérogénéité de la déformation
plastique discutées précédemment indiquent clairement qu’il s’agit, au moins
en partie, d'un probléme a frontiére libre. Le mode de déformation est
multiple et chaque mode est séparé du mode voisin par une interface dont la
nature n’est pas fixée & priori mais dépend des différents modes de
déformation.

D'un point de wvue métallurgique, comme on l’a vu dans le chapitre
I, la formation de ces hétérogénéités est favorisée par 1’addition
d’éléments chimiques en solutions solides, par des déformations & basse
température ou lorsque l’énergie de faute d’empilement est faible. Or dans
les deux premiéres situations, l’effet d’un abaissemept de la température de
déformation et celui d’une augmentation de la teneur en élément d’addition
sur le comportement du monocristal est similaire : on observe une
augmentation not§p1e de l’amplitude du  stade 1 (glissement Ffacile),
traduisant le développement d’un écrouissage latent important (34)(35). Ce
dernier augmente également lorsque 1l’énergie de faute d’empilement diminue.

Puisque les matériaux ayant ces caractéristiques ou déformés dans

ces conditions présentent néanmoins une certaine ductilité, on doit

s’attendre & ce que des mécanismes de déformation autres que le glissement
multiple puissent intervenir. En effet, le m8clage mécanique est quelquefois

observé dans ces matériaux, mais ce mécanisme ne peut, & 1lui seul,
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interpréter les observations et les propriétés de cette classe de matériaux.

Par contre une observation plus commune & ces matériaux est que le
glissement plastique intervient de préférence sur un nombre réduit de
systemes de glissement (en général un glissement uniqueﬂ dans certaines

parties du grain) par opposition aux autres matériaux Ccuivre, aluminium...)

dans lesquels le glissement multiple homogene domine.

~.

conséquences, & la fols sur les textures de déformations (8@), et sur la
formation et 1la morphologie des hétérogénéités de déformation et en
particulier les microbandes de cisaillement

»x Pour les matériaux tels que le cuivre ou l’aluminium, les textures
sont du type cuivre bien décrites par les modéles & glissement multiple
(Taylor, self consistent) et la formation des bandes de cisaillement est
relativement difficile pour des déformations modérées.

% Pour les matériaux de la seconde classe, les textures sont du type
laiton, mal décrites (au moins partiellement) par les modiles & glissement
multiple, et la formation des bandes de cisaillement est plus facile.

Différents mécanismes ont été proposés pour expliquer la tansition
de la formation de ces textures. Ces mécanismes font appel soit au
glissement dévié (81), au glissement de dislocations partielles (82), ou &
l1"anisotropie des ’interactions entre les dislocations des systémes de
glissement (83). Une revue détaillée sur cette transition a été faite par B.
Bacroix (84).

Wassermann (15)(18), a proposé‘ d’expliquer cette transition par

1’intermédiaire du développement de m8cles mécaniques, mais son modeéle a été

contesté (au moins partiellement) par Leffers (17). Ce dernier propose
d’expliquer la transition ' de la texture & partir du modeéle de Sachs en

privilégiant, comme c’est le cas dans ce travail, 1’intensité du glissement

Ty

Cette différence de mécanisme de déformation a certainement des

|
!
l
|

—
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primaire. P.Van Houtte a également pu tenir compte du mlclage en utilisant
la théorie de Taylor pour prédire la texture du laiton (17),

Or, il est reconnu que les métaux purs (Al, Cu.:.) se déforment
plutft par glissement multiple homogéne. Les textures de déformation de ces
métaux sont par ailleurs bien décrites par les modéles polycristallins qui
font intervenir le glissement multiple homog&ne . Dans le cas des métaux de
faible énergie de Ffaute d'eﬁ;ilement, des solutions solides ou des métaux
déformés & basse température, on peut penser que la difficulté d’obtenir un
glissement multiple homogéne, & cause de l’écrouissage latent important, va
favoriser le glissement hétérogéne et contribuer & la formation de
composantes de textures de type laiton, spécifiques A ces métaux.

Arminjon (7) a récemment proposé un modéle prenant en compte les
hétérogénéités en grandes déformations élasto-plastiques. Il montre que les
hétérogénéités sont régies par une recherche de dépense énergétique minimale
a l'intérieur des tolérances fixées par le matériau polycristallin envisagé.
Ces tolérances concernent 1’écart entre les déformations locale et
macroscopique et pourraient définir toute une classe de modéles dont les

modéles de Taylor " pur" et “relaché" font partie. Ce mod&le, appliqué A la
déformation des aciers peu alliés a permis de simuler de fagon satisfaisante
les textures de déformation de ces aciers.

Dans ce tr§pail, nous proposons un modele pour décrire certains
aspects de la microstructure et des textures de déformation associées a une
forme particuliére d’hétéronénéités plastiques. Nous supposons que le
polycristal se déforme selon deux modes.de déformation plastique :

- le premier mode consiste en un glissement multiple homog&ne, intervenant
de pféféfehce aﬁ uoiﬁiﬁégé de joiﬁﬁs &érgrain, c;est-é-dire dans les régions

ol les contraintes internes ne peuvent &tre relaxées que par le glissement

multiple.



a3

- le second mode consiste en un glissement simple dans le grain. Ce mode
est favorisé par l’écrouissage latent qui rend difficile le glissement
multiple. Certaines caractéristiques de la zone ol intervient le glissement
simple peuvent €tre déterminées de fagon A relaxer les conlraintes internes
sans faire intervenir le glissement multiple.

En d’autres termes, nous cherchons un champ de déformation plastique
constant par morceaux et com;;tible, l’interface entre les deux zones étant
un plan d'habitat n’introduisant pas de contraintes & grande distance (chap.
ITT et IV). On aboutit ainsi & un champ de déformation plastique hétérogéne
mais compatible. L’orientation de 1’interface ainsi que 1’amplitude du
glissement plastique dans 1la zone & glissement simple sont déterminées &
partir des relations générales de compatibilité de Krdner introduites dans
les chapitres précédents. Ce modéle est appliqué aux cas métaux C.F.C et C.C
déformés en laminage (et en traction). On détermine les normales aux plans
d’habitat ainsi que les rotations des réseaux cristallins dans les zones &
glissement simple. Ces résultats sont comparés respectivement aux résultats

des microbandes de cisaillement et des textures de déformation observées

dans le cas des métaux et alliages & Ffort écrouissage latent.

U-2. Théorie de la déformation plastique hétérogéne compatible avec un

glissement slnple.

U-2.1 Hétérogénéité de déformation compatible dans un polycristal.
U-2.1.1 Cas général.

Nous supposons que le polycristal macrohomogéne de volume V est

constitué de N familles de grains I de fraction volumique F, (dans chaque
famille les grains ont la méme orientation).

Dans ce qui suit, tous les grains d’une famille I définie par une
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orientation cristallographique donnée se comportent de la méme maniére. Pour
ne pas alourdir les notations, nous allons confondre le grain avec la

famille dont il fait partie.Putrement dit, c’est comme si le polucristal

était formé de N grains.

Le probléme est formulé en petites déformations (les mémes formules
sont valables en vitesses).
La déformation plastique gP(r;\est supposée variable d’un grain & l’autre et
34 1’intérieur des grains (fig.v.1J).

L’élasticité du milieu étant supposée homogéne, la déformation plastique

macroscopique EP est reliée au champ eP(r) par :

1
Ef, = - cf,(r) av V-1
o = 3 JV J [V-1]

Soit, en sommant sur tous les grains :

Ef, = ZF, &} 1= 1,000 N [v-2]
Vl

od : F, = — [v-3]
v

V! est le volume du grain I et €°! désigne la déformation moyenne de ce
grain.

La méme démarche est utilisée & 1’intérieur de chaque grain 1 en supposant
que n, modes de déformation sont présenis avec chacun une fraction volumique

fIK telle que :

pIK = K=1, .ooo. [v-4]




Fig. V.l : Représentation schématique de la déformation hétérogéne

dans un grain du polycristal.

/ \

Srai'; I bme, y 4 matrice

(€™) (€*)

Fig. V.2 : Hétérogénéité de déformation considéréedans ce travail
zone Z : glissement simple.

matrice : glissement multiple homogéne.



On a donc :

ef) = ZeT¢.eflx [v-5]
de [V-2] et [V-5] on a : )
Ef, = 3F, ZEiKepix [v-6]

ol €PIX est lié au mode de déformation particulier K associé a l’activation
de un ou plusieurs systémes de glissement d’amplitude de glissement yXh et

de tenseur d’orientation RKP

ef3® = SREL.y*h [v-7]

h est le nombre de systémes actifs pour le mode K :
On a donc d’aprés [V-8] et [V-7] :

—~

EP, = SF,ZEIERKY.y*n [v-8]

U-2.1.2 Cas du glissement simple — glissement multiple homogéne.
L’expression [(V-8], contenant simultanément les hétérogénéités inter
et intragrnulaires, est difficile a exploiter de maniére générale en liaison
avec 1’état de contrainte local et les lois de la plasticité. C’est pourquoi
nous nous limitons au cas des métaux & fort écrouissage latent C(hypothéses
discutées dans le.’paragraphe précédent) pour lesquels est généralement
supposée l’activation d’un seul suystéme de glissement dans une partie du

grain (région désignée par 2) (fig.V.2). En effet dans ce cas, l’écrouissage

latent durcit suffisamment les autres sysieimes de glissement malgré 1la

présence des contraintes internes associées au glissement primaire. Ces

contraintes peuvent par ailleurs &tre partiellement (pu totalement) relaxées
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par la formation du plan d'habitat.

De plus, nous supposons que la partie complémentaire du grain subit
une déformation par glissement multiple homogéne. Ce modé de déformation,
nécessitant 1’activation de plusieurs systémes de glisseméﬁt, intervient de
préférance au voisinage des joints de grains, des noceuds triples entre
joints et aux Jjonctions entre zones incompatibles. Dans ces régions, les
contraintes internes sont imp;;tantes et ne peuvent €tre relaxées que par le
glissement multiple malgré 1’écrouissage latent.

La déformation dans la zone & glissement multiple est supposée
égale a la déformation macroscopique imposée EP, et ceci indépendamment de
l’orientation des grains. Ce schéma revient, par analogie aux méthodes
self-consistentes, a prendre pour chaque grain un mode un mode de glissement
simple situé dans un miliew homogéne "équivalent" soumis & la déformation
homogéne EP.

En désignant par f la fraction volumique du polycristal qui subit la

déformation EP par glissement multiple homogéne :

v_§vlz
f = — [v-9]

V)
(V1Z étant le volume de la zone & glissement simple dans le grain [)

et par f! la fraction volumique C(par rapport gg polycristal) de la zone a

glissement simple dans un grain I

VIZ
£f = — , [v-18]
vV
l1’expression [V-8] devient :
Ef, = PEf, + ?flRfJ ¥t . [v-11]

avec £+ %P‘= 1 {v-12]
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On wvoit donc que dans un grain donné, la déformation moyenne est différente

de la déformation macroscopique imposée. En effet

1
e = {f’RfJY‘ + (F’—f‘)EfJ} [V-13]

€F! est différente de EP sauf\fi £f1 est nulle.

Il est clair que nous considérons. une déformation plastique non
homogéne & 1'intérieur des grains, elle est égale a Rf;y! dans 1la zone &
glissement simple et a Ef, dans le reste du grain.

En négligeant les interactions entre les différentes =zones, le
probléme revient alors a chercher, si elle existe , une zone dont la
déformation se Fait par glissement simple (R},Y') et située dans un milieu
homogéne dont la déformation est Ef,.

La frontiére de cette zone n’est pas définie a priori : sa forme et
son orientation sont telles que la compatibilité du champ de déformation est
assurée. La solution de ce probléme développée dans le chapitre 111 (f23),
montre qu’il est possible de trouver un tel champ de déformation plastique,
" constant par morceaux et compatible. La forme des zones est un ellipsoide
aplati orienté de maniére & assurer la compatibilité. 1[Il s’agit donc
d’étudier les conditions de compatibilité A& travers une (interface plane
séparant une zone & glissement simple et une matrice.

Dans la suite, nous ne nous interesserons qu’a la zone a glissement
simple, le domaine a glissement multiple homogéne pouvant &tre traité par
les modtles usuels. En utilisant les résultats des chapitres précédents, les

_relations de compatibilité s"écrivent dans ce cas :

€|km€Jen(E:\n-e;;¢) NkNE =0 [V_14]
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En utilisant [V-?7] cette relation s’écrit
€ium €sen CERn — RAAYIINGN, = © = [v-15]

Dans la suite nous posons :

e

Acfl = EP, - Rf,¥! [v-186]

Pour 1'instant nous ne précisons pas quel est parmi tous les systémes de
glissement possibles le systéme actif retenu. Les équations [V-15]
conduisent & un systéme de 6 équations dont les solutions sont traitées dans
le chapitre IV. La condition nécessaire pour la compatibilité de ce champ de

déformation est (I1vV-6)
det (Aef}) = 0@ [v-17]

Pour une famille de grains 1 d’orientation donnée, lorsque cette condition
est vérifiée, c’est-a-dire lorsque pour un sgstéme de glissement donné, la
déformation dans la zone a glissement simple vérifie det(Ef, - Rf;y!) = @,
les composantes de 1la normale a 1'interface séparant les deux zones

vérifient alors les expressions (IV-3).

N2Acfl + N3Aefl - 2N NjAcfl = 0

MZACPL — N,N;AcBL — NN AcPl + N,N,Ac8} = @  [v-18]

NZAefL — N NjAefl - N NAcfl + N NAcf] = ©
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Bénéralement, la déformation plastique de 1la zone a glissement simple est
accompagnée d’une rotation plastique wP! associée au glissement plastique.
Cette rotation plastique induit une rotation élastiquef w'! du réseau

cristallin.

U-2.2 Rotation élastique dans la zone a glissement simple.

Puisque la déformation élastique est prise nulle (pas de contraintes
internes d’incompatibilité), il est judicieux pour calculer 1la rotation
élastique dans la zone & glissement simple, de partir de 1la condition de

compatibilité du premier ordre [1I-S5]):
Rot(eP(r) + wf(r) + welrl) = @ {v-19]
En désignant par w" la rotation totale on a :

Rot(w™(r) + ¢P(rd)) = 0 [v-20]
soit : € we®Wly, e T ~€1e €8k (v-21]

R .
Comme l’interface de normale N est plane, et les différentes grandeurs

constantes par morceaux, on a :

€ Al Ny = —€; 8¢, . N, [v-22]

Aw' est la différence des rotations totales entre la matrice et la zone &

glissement simple :

AT = QT- w'!? [v-23]
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Comme- la rotation totale dans 1la matrice Q' peut &tre supposée nulle pour

les modes de déformation a symétrie axiale C(traction, compression,

extrusion) et pour le laminage, on a : -
AT = -y'! [v-24]
S~

La relation [V-22] devient

€|k2.wg‘x,.Nk = €|keA€§j.Nk [V—85]

Explicitement, ces retations forment un systéme linéaire de 9 équations (non

indépendantes) en w'!,

(pour alléger l’écriture, nous posons w'! = w J:

o+

- Naw, , Nawy 3 = NjAefl - NyAef}
Naw,3 = NjAcfi - NyAch]

= PI PI
Nawa3 = NzAez3z — NAcis

Ny 3 = — Njaefi + Njaef]
- Niwp3 — Naw;, = NyAefi - NjAef} [v-26]
Naw 3 = - NyAe§] + NjAefl
N2 = - Njaef] + NpAel{
Now, , = - N;AeBl + N,Aef}

Niwaz — Nawy 3 = NjAefl — NyAel]

tenant compte des 6 équations de comptabilité (V-18) ce systéme devient
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x si N 720

Wy, = Na/Np Aeff - Aefl

w3 = Na/N, Aef, - Aef, L [v-27]
x si N, =8

* si N, =0 w, = Acf}
Wy 3 = Aef} [v-28]

= Pl
Wa3 = A€,

*x si N, # 0 w,, = Acf}
Wy 3 = Acfy [v-29]

= —AcBl + Ny/N, AcBl

Il est (intéressant, pour le calcul numérique de transformer ces relations
dans le repére principale de Agf!. Dans ce repire, tenant compte de la
compatibilité du champ de déformation, le tenseur AeP! s’écrit

A O ,
AcPl = 0 o [v-30]
-2

ol

A =[ CAefid2+CAcfid?+(acfid2-AckIARL- AcBlach) - Acflach) J172

Rappel : Le choix de la déformation principale nulle du tenseur AcP!

n’influence pas sur les normales compatibles transformées dans le repére

initial.
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Les cosinus directeurs des directions principales de ce tenseur sont notées:

31 = (u, v, w,3J, 32 = (U, v, Wy), 33 = (uz Vg Wy)

-

Or, dans ce repére, les normales au plan d"habitat sont conﬁﬁes (chapitre 1V

§ 2

1 1
Bi=—=o1 et”N=—=C0D
72 2

~

Donc, exprimée dans le repére principal de AcP!, la rotation totale dans la

zone & glissement simple est :

W =0

W3 = ©

> A
A pour N; et w,z = -A pour N,

£
("]
"

Et dans le repére initial:

-+ —
pour la normale N, = 1//2 (1 @ 1)

W2 = —AUW, i

~ N - '_.‘ . v ha .
wl 3 = X nUz . . [V_Sl ]
w23 = _A ue

pour la normale N, =1//2 e

W = A,
wla = "A U2 [V—3a]
Wey = AU,

ol U,, vV, W, sont les composantes de la direction principle 32
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Comme, : W= wl + !
w*l-—: rotation élastique —du réseau -cristallin dans la zone a glissement
simple. Z

wP! : rotation plastique dans la méme zone C wf} = S ;v! D

s
on a, pour la normale N,

S~
Wil = -Aug - of}
wii = Av, - il : [Vv-33]
Wil = -h.u, - wh
-»
pour la normale N,
= P
wtl = Aou, - wil
wii = M.V - Wiy [v-34]
wl = Mg - il

Remarque : Les deux normales au plan d'habitat limitant la zone & glissement

simple donnent deux rotations totales opposées dans cette zone:

W) = —w IR, [v-35]

Donc, pour un grain donné I et pour un systéme de glissement actif

défini par R;;, AcP! est déterminée & partir de EP et de la condition de

compatibilité. Connaissant wf! du systéme et la normale N & 1’interface [a
partir de V-17], il est alors possible de calculer les composantes de we*!

décrivant les rotations du réseau cristallin dans la zone a glissement
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simplg. Lorsque les orientations, cristallines des grains sont repérées par
rapport & un repére macroscopique (lié 4 la géoméirie globale de
1"échantillon) par 1’intermédiaire des angles d'Euler ¢,, @, ¢, introduits

par Bunge (85) (voir fig.v.3), 1la matrice A de passage du repére

macroscopique au repére du cristal est

Ay = coga, cosp, - sing, sing, cos®

Ay, = sing, cosep, + cosél sing, cos®

A,z = sing, sin®

A,, = -cosy, sing, - sin:él cosg, cos®

A,, = -sing, sineg, + cosy, cosey, cosd {v-3886]
A,y = cosg, sind

A, = sing, sind

Ay, = —cose, sind

Ay = cosd

Le champ des rotations du réseau cristallin par rapport au repére

macroscopique est alors décrit par les incréments de,, 4%, do¢, tels que:

de, = -dw$i - cosd.de,
a® = sineg, dwfi - cos ¢, dwg} [v-37]
dp, = -dwfi cose,/sin® - dwgl sing,/sin®

Les rotations élastiques sont exprimées dans le repére macroscopique.Si i

elles le sont dans le repére du cristal, les relations deviennent

o

-cos ¢, dwgi - sing, duf}

~dwgl ~ cos?® doy, [v-38]

de,

de, -dwgl sineg,/sin® + dwfl cose,/sind®



Fig. V.3 : Angles d'Euler : Orientation du repére du cristal (x1,

par rapport au repére macroscopique (Xl’ Xys X3)

C‘PI : rotation autour de X3 dans le plan (X1, X2)
! /
(X"IX’- ,X3)" > (?C‘l,xz,)(;)

@ . rotation afitour de x'| dans le plan (xj , Xj3)

(xﬂl xa,,x's)—-—-) (x4 xa,xa)
(ﬁ’ : rotation autour de x3 dans le plan (x4 . x';_ )

(x'4 ,xg,xa)-——-? (XA X2, xs)

Xy, X3)
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U-2.3 : Expression de 1la condition de compatibilité en fonction des

paramétres de la déformation.

-

Dans ce qui précéde, la théorie s’applique en fait & toutes les
situations pour lesquelles le champ de déformation plastique est constant
par morceaux, Yy compris aux cas ou il y a glissement multiple dans la zone «

(il suffit de prendre ef] = 2&?}7"‘ et wfl = zﬁ?jvh‘). En fait la prise en

compte de plusieurs systémes actifs dans cette zone complique énormément le
probléme : choix du nombre et de la nature des systémes actifs et surtout
indétermination de la combinaison de ces sgstémes qui vérifie un certain
critére (plusieurs solutions s’avérent valables). C’est donc pour prendre en
compte l’écrouissage latent dans les métaux que nous considérons un seul
systéme actif par zone (les paramétres de l’écrouissage n’'apparaissent pas
dans les équations mais justifient la prise en compte d’un seul systéme de
glissement d’apr&s les arguments énoncés dans le début du chapitre). Dans

ce cas, si on désigne par i3 et.g la normale au plan et la direction de
glissement, et par Yy 1l’amplitude de glissement sur le systéme actif

considéré, les tenseurs P! et w*! dans la zone 2 sont

1/72Cnym; + nymdy = Ry,

™
-9
[

1l

wf} = 1/72Cn;m,; - n,mJly = S ,Y [v-39]

&
}

Pour une déformation macroscopique EP quelconque, la condition de

compatibilité [V-~17) prend la forme d'une équation de troisiéme degré en y

AY?P -BY2 +Cy-D=20 ) [V—40]‘
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avec

A = Ry R;2Ry3 2R, :R3R 3 — R.2R2.R, 1R3; ~ Ry3Rf, = det(RlJ§

B = R,,R,.E8s + Ry R33ER, + Rp2R33Ef, + 2R, ,R.5E]5 ¢+ 2R, 2Ry 3E%3

+ ethRzzEfa - 8R13R22Ef3 - EzzRﬁa - 8R,1R23E23 - E;ngs

- 2R;33R, .Ef, - E§sRE. [v-41]
C = R (E8,ESs + R,.Ef Ef; + RyzE[,ES, + athsfaEzs + 2R, 3EfEf;

+ 2R, 3Ef,ES; — Ry.Ef3Efs — 2R 3Ef3ES, - R, (E54EE; - eR,3E7,ESa

- RszEszfz - R, ,Ef.Ef,
D = Ef,E5,Ef; + 2Ef,Ef.ES; — ES,Ef4Els - Ef BB ES5-ELLEf.El, = det (E7 ;)

Pour les métaux usuels, la normale au plan de glissement est orthogonale a
la direction de glissement, donc : A = @

L’équation [V-48] se raméne alors & une équation du second degré dont
1’expression peut &tre simplifiée selon la forme du tenseur EP.

Pour le laminage, le coefficient D est nul, et pour d’autres modes de
déformation tels que la traction, ce coefficient n’est pas nul, ce qui sans
doute présente des 6onséquences physiques sur la nature et la morphologie
des héterogéndités associées a de tels modes de déformation.

Auparavant, pour compléter la théorie, il reste a résoudre un double
probléme d’indétermination qui est associé & la symétrie cristalline et a la
forme des équations [V-18] :

x Dans le cas des métaux & symétrie cubique, douze systimes de
glissement sont équivalents du point de vue cristallographique. On peut donc
satisfaire les conditions cinématiques [V-17 etv 48] de douze maniépes
différentes. Chaque solution conduit & des interfaces différentes et donc a
des rotétions de réseau différentes. Cette  dégénérescence d’ordre

cinématique peut €tre levée en utilisant un critére énergétique comme c’est
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le cas dans les modeles de Taylor: Parmi tous les champs cinématiquement
admissibles, le champ & retenir est celui qui minimise le travail plastique
local. Cette analyse est développée, pour ce probléme, dangfl'annexe .

x La seconde indétermination provient de la forme des équations
(V-18]. Pour une valeur donnée de <Y (donc de AeP!) correspondant a la
compatibilité pour le systeme de glissement choisi d’aprés le critére plus
haut, ces équations donnent deux normales _Fﬁ et ii décrivant deux plans
d’habitat distincts et orthogonaux (dans la configuration initiale). Dans
ces conditions, le calcul des rotations du réseau cristallin dans la zone a
glissement simple aboutit également & deux wvaleurs distinctes. 11 s’agit
donc d'une indétermination que nous proposons de lever par l’intermédiaire
d’un critére de stabilité relative discuté dans l’annexe B. Ce critére basé
sur l’énergie de déformation élastique associée aux situations partiellementr
compatibles permet de classer le champ de rotations en deux groupes. De
manieére équivalente, ce critére découle également du deuxidéme terme du
tenseur d’incompatibilité (n},> pour un plan d’habitat d4’épaisseur finie
traité dans le chapitre III.

L’application du modele est présentée dans les paragraphes suivants.

U.3. fAipplications

Nous appligquons dans ce qui suit les résultats précédents pour
prédire certaines composantes de textures et les orientations des
ﬁicrobandés de cisaillement dans les polycristaux métalliques de structures
C.F.C. et ©.C. déformés par laminage C(en petites déformations). Bien
entendu, les matériaux concernés vérifient les hypoth2ses enoncées dans le
début de ce chapitre Cen particulier avec un écrouissage latent important).

Les résultats obtenus sont ensuite confrontés aux résultats

expérimentaux tirés de la bibliographie. Il faut noter au passage que les
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résultats expérimentaux portant sur les textures sont sensibles aux
conditions expérimentales (86) (composition de 1’alliage, température de

déformation, traitements thermiques, et la méthode utilisée pour déterminer

les textures). Néanmoins les orientations types (textures caractéristiques)

sont relativement bien spécifiques et connues.

S~

U.3.1 Application au laminage des métaux C.F.C.

Dans ce cas si on considére le repére macroscopique (DL, DT, DND,
ou: DL : direction de laminage
DT : direction transverse
DN : direction normale

le tenseur de la déformation plastique macroscopique EP prend la forme

Ef, =E’l@ @ o [v-42]

U-3.1.1 Condition de compatibilité :
Dans les relations [V-41], le terme D est alors nul et 1’équation [V-40]

s’'écrit simplement sous la forme :

Y.[B.y -C]l =20 [(v-43]

-Lé solution ¥ = @, correspond & une zone sans glissement dans le grain.
Comme le tenseur de déformation macroscopique EF vérifie la condition de
‘compatibilité (D = @), les normales & 1’interface, si cette situation peut
physiquement se présenter (le grain concerné est alors un grain de Taylor),

sont dans le repére macroscopique t//2 (101) et 1//2 (10T). Elles sont
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inclinées de 45° par rapport au plan de laminage.
-L."autre solution non triviale (y#0) de {[V-43] s’écrit sous la forme
explicite : -

c R,,
Y = -=EP. [v-44]
B (Ry1R22RY2)-(R,2R353-RE 3D

ol les R,, sont les composangss du tenseur d’orientation du systéme actif
considéré (tableau I1-1),

Les orientations des grains du polycristal sont repérées par rapport
au repére (DL, DT, DNJ) par l’intermédiaire des angles d’Euler o,, ¢ et o,.

Pour effectuer les différents calculs numériques pour chaque
orientation cristalline (exploitation des différentes égquations, utilisation
des critéres, représentation des textures et des projections stéréo-
‘~graphiques des normales aux interfaces), nous avons mis au point wun
programme informatique . Pour les calculs, nous choisissons une valeur du
scalaire EP égale a 0.1 et les angles ¢,, ® et ¢, varient de -20° a 11@° par
pas de 5°,

Les calculs sont effectués tout d"abord pour déterminer, pour chaque
grain, 1’amplitude du glissement qui vérifie {V-44] en considérant tous les
systémes de glissement, puis pour choisir le sustéme actif d’aprés le
critére du travail plastique wminimal C(annexe A). Pour ce systéme de
glissement, on détermine ainsi les normales aux plans d’habitat dans la
configuration actuelle, et les rotations du réseau cristallin. Le champ des
rotations des réseaux cristallins est représenté, pour les différentes
orientations des grains, par des coupes de l’espace des angles d’Euler & un

angle constant (¢, pour les C.F.C.J.
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U-3.1.2 HNormales aux plans d’habitat.

Les figures V.4.a , b , ¢ et d représentent,f sous forme de
projections stéréographiques dans le plan (DL, DT), les pBles des plans
d’habitat calculés d’aprés les relations ([V-18] et transformés dans la

configuration actuelle par les relations classiques de transformation:

Ny = Ny + BI N,
= Ny + Ef N,

Sur ces figures, ne sont représentés que les pfles correspondants aux
orientations cristallines :

9, = 7@° ou ¢, = 45°

-20° < ¢,< 110° (incrément de 5°)

—-20° < & < 118° (incrément de S°)

Pour d’autres valeurs de ¢, les résultats sont analogues.

Les figures V.a et b correspondent aux plans d’habitats a "forte
stabilité" (uoir annexe B), alors que sur les figures V.4.c et 4 sont
reportés les résultats concernants les plans d’habitat & “stabilité
réduite”.

A part une dispersion relativement plus grande dans le second cas,
les résultats sont analogues. On observe que ces plans d’habitat sont (pour
pratiquement toutes les orientations cristallines) essentiellement
paralléles a la direction transverse _(DT). Leur répartition n’est pas
aléatoire mais correspond & deux composantes symétriques par rapport au pian
(DN, DT> , et situées & environ 38° de la direction de laminage. Dans la
configuration initiale cet angle est de 45°.

L’orientation de ces plans d’habitat est donc trés proche de celle

des microbandes de cisaillement qui sont couramment observées lors du
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laminage des métaux C.F.C. (inclinaison de 35°) , particuliérement dans le

cas des déformations a basse température ou dans le cas des solutions

solides, c’est-a-dire lorsque 1’écrouissage latent est important.

La différence entre le calcul et les observations expérimentales provient de

1’hypothése des transformations infinitésimales retenue pour développer les

calculs. Une approche utilisant le formalisme des transformations finies
~

conduit a une valeur plus proche de 35° (87). Tenant compte de l’analyse

faite dans le chapitre 111 , il est donc légitime de penser qu'il existe une

relation de cause & effet entre le mode de glissement hétérogéne décrit dans

ce travail et la formation des microbandes de cisaillement.

U-3.1.3 Chawmp de rotations des réseaux cristallins.

Le calcul des rotations des réseaux cristallins est effectué A
partir des relations [V-26]. Pour une orientation (w,,®,¢,) donnée, & la
valeur retenue du glissement plastique solution de [V-44], correspondent
deux normales aux plans d'habitat Corthogonales dans la configuration
initiale), et donc deux solutions différentes pour les rotations. Dans une
famille de grains ayant 1la mé€me orientation, la formation de 1’une ou de
1’autre des deux tupes d’interfaces est donc possible.

On doit doqp prendre en compte la double rotation des réseaux
cristallins et ne pas effectuer la moyenne des rotations comme cela est
sduuent proposé pour le moddle de Taylor. Cette solution multiple pour le
champ de rotation ne présente pas un .caractére d’ambiguité quelconque et
correspond, si elles existent, & des orientations finales stables
différentes. Pour que la représentation du champ de rotations soit claire,
nous avons séparé la solution double en deux solutions simples & partir du

critére de stabilité relative discuté dans le & V-2.3 et dans l’annexe B.
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Le champ de rotations est représenté d’une maniére discréte sous
forme de fonction de répartition des rotations dans des sections de 1’espace
des angles d'Euler a ¢, constant. Les variations angulai%es de,, a4, de,
[équations V-37] sont décrites par l’intermédiaire de fléches dans les plans
a ¢, constant, pour une valeur EP égale a 0.1.

N.B : Pur que la lisibilité des figures soit meilleure, nous avons remplacé

~

les fléches par des points.

Remarque : Il est évident que la solution compléte du champ de rotations est
composée de celle associée au glissement multiple homogéne dans la partie du
grain déformée par EP (solution de Taylor), et de la solution associée au

mode de glissement simple dans le méme grain. Ici on présente la deusiéme

solution .

Les figures V.5, V.6, V.7 représentent différentes sections a o,
constant (@%, 45° et S54°), Dans ce champ de rotations, on observe des
sources et des puits. Ces derniers correspondent a des orientations
cristallographiques initiales pour lesquelles la rotation est pratiquement
nulle, et des rotations d’orientations wvoisines convergentes wvers les
orientations stables que 1’on doit observer parmi 1les composantes de
textures B

Evidemment, ces orientations finales stables différent en général de
celles calculées & partir des modéles classiques de Taylor ou self-
consistents puisqu’elles correspondent.é des modes de déformation qui sont
différents.

Sur ces mémes figures sont représentées les différentes composantes

de texture de laminage des métaux C.F.C. telles qu’elles ont é&té

inventoriées par Van Houtte (88) et Hirsch et all.(89)[tableau V.1].
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Cu {112 ) <111> O = 35°
Cu {111} <112> ® = 55°
Cu {332} <113> ey = 90°, © = 65°
(a) o cul {s52) <115> O = 75°
G {110) <001 > | O = 90°
BS {112} <110> o, = 55°, © = $0°
BS {111} <110> ¢, = 60°, O = 55°
] (6, 0. 0)) %, 1) Lo, v, W)
“C = (0°,0°%0°) (0,0, 1) [ 1, 0,0]
C = (s0°, 0°, 0°) (0,0, 1) [ 1, 0,0]
T = (50°,27°,45°) (4,4,11) (11,11,8]
Cu = (50°,35°,45°) ( 1,1, 2) [ 1, 1,1]
Sy = (37°,29°,63°) (1,2, 4) [ 2, 1,1]
S, = (47°,37°,63°) (1,2, 3) [ 4, 1,2)
Sy = (59°,37°,63°) (1,2, 3) [ 6, 3,2)
' B = (35°,45°, 0°) (0,1, 1) [ 2, 1,1]
(b) G = (0°45° 0°) (01, 1) [ 1,00
T= = (25°,51°,54°) (11,8,11) [ 4,11,4]
E = (0°,55°,45°) ( 1,1, 1) [ 1, 1,0]
F = (30°,55°,45") (1,1, 1) [ 1, 2,1]
H = (90°, 0°,45°) (0,0 1) [ 1, 1,0]
( 0°, 0°,45°)
H' =  (90°, 0°,45°) (0,0, 1) [ 1, 1,0)
[ = (0°35°45°) (1,1, 2) [ 1, 1,0)
] = (0°,20°,45°) (1,1, 4) (1, 1,0
K = (0° 0°,34° ( 0,0, 1) [ 3, 2,0
K' = (0° 0°56°) (00, 1) [ 2, 3,0]
‘Tableau.V.].Composantes de textures de léminage'observées dans

les métaux C.F.C- .-

(a) d'aprés J.Hirsh,K.H.Virnich,K.Lucke (89 )
[}
(b) d'aprés P.Van Houtte ( 88 y



De nombreuses composantes majeures (G, BS) correspondant
essentiellement & la texture du type laiton sont présentes dans les figures
obtenues. Par contre, ce modéle ne conduit pas aux composﬁntes {112y <111
(Cu) et {123} <634> (S) qu’'on observe couramment dans le cas des métaux tels
que le cuivre . ou 1’aluminium, c’est-3-dire ceux pour lesquels le glissement
multiple homogéne est favorable. Ces composantes sont justement attribuées
aw glissement multiple homogé;é et sont bien décrites par le modele de
Taylor et les modeles self-consistents. Il est alors évident que le moddle
proposé 1ici ne les prédit pas mais prédit plutft celles qui correspondent a
l’autre classe de matériaux présentée dans le chapitre 11! et au début de ce
chapitre, pour lesquels nous avons considéré une déformation hétérongéne dans
les grains.

‘Notons également que certaines composantes mineures, qui
apparaissent pour différentes valeurs de ¢, et pour particuligrement & = @°
ou ¢, = 0° (I,J,H, E, H',F,T,T*) sont également présentes sur les figures
V.5, V.6 et V.7, ainsi que sur la figure expérimentale de Korbel (2)
correspondant a un alliage Al-Mg déformé & 3%%, en particulier pour un
laminage a basse température (fig.v.8).

Remarque:

Les différentes coupes de 1l’éspace des angles d’Euler sont faites a o,
constant, mais dy¢, n'est évidemment pas nul. Pour uérifier la stabilité des
composantes de textures, nous avons représenté le champ de rotations & trois
coupes vuoisines (9,=6°, ¢,=3%, ¢,=6%)[fig.V.9]. On voit sur ces figures que

les composantes ne changent pratiquement pas de positions.
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U.3.2. Application au laminage des métaux C.C.

Comme pour les métaux C.F.G, le tenseur de déformation macroscopique
imposée A la méme forme que [V-42]. La procédure utilisée est la méme qu’ au
paragraphe précédent. Nous avons considéré que ces métaux se déforment par
glissement sur des plans et dans des directions denses. Les composantes des
tenseurs R et S pour cette structure sont données dans le tableau 1.2, tes
résultats obtenus (phles des‘Elans d’habitat et champ de rotations) sont
présentés de la méme maniére. Pour les métaux C.C. il est plus pratigue,
POUr  pouvoir comparer avec les résultats expérimentaux, de représenter la

distribution des rotations cristallines dans des sections & ®, constant.

U-3.2.1 Normales aux plans d’habitat:

Les projéctions stéréographiques dans le plan (DL,DT) des normales
aux plans d’'habitat dans le cas des métaux C.C. est ia méme que pour les
métaux C.C. Ceci résulte du  fait que 1'amplitude du glissement v
correspondant a la comptabilité [V-44] et les normales aux plans d’habitat

dépendent du tenseur symétrique R qui est le méme dans les deux cas.

U-3.2.2 Champ de rotations_des réseaux cristallins:

La distribution des rotations des réseaux cristallins est done
représentée par des sections a ®, constant dans l’espace des angles d’Euler.
Les incréments de, é£ d® sont également décrits par des fléches pour une
valeur de EP égale & 0.1,

Sur les figures V.10, V.11 et V.12, on a représenté le champ de
rotations pour les valeurs de ¢, de @°, 5@°, 90°, ainsi que les résultats
expérimentaux de Bunge (80) correspondant & des barres d’acier déformées en

laminage & 70 %. Comme pour les métaux C.F.C., on voit sur ces figures que

certaines composantes de textures expérimentales, qui ne sont pas décrites
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par les modéles classiques de plasticité polycristaux, sont bien prédites
par 1’approche adoptée dans ce travail. )

Par conséquent, nous pouvons conclure que 1l’existence de ces
composantes découle d’un mode de déformation plastique hétérogéne &
1'échelle des grains. Bien s@r il faut noter, comme pour les métaux C.F.C,
que Ll ’approche utilisée ici ne décrit pas les textures associées au mode de

~—

glissement multiple homogéne.

U-4. Discussion et conclusions.

Mous avens introduit le concept de mode de déformation plastique
hétérogéne en distingant essentiellement le glissement multiple homogéne et
le glissement simple, indépendamment de tout autre mécanisme de déformation
(méclage, glissement aux joints de grains...). La compétition entre le mode
de déformation par glissement multiple homogéne et le glissement hétérogéne
dépend essentiellement de 1’écrouissage latent, c’est-a~dire des
interactions mécaniques entre les dislocations des systémes de glissement.

En général, le glissement multiple homogéne est favorisé par un
écrouissage latent faible. Mais, m8me si celui-ci est important, ce mode de
déformation peut intervenir dans les =zones & forte concentration de
contraintes telles que les joints de grains ou les noeuds triples. En effet
dans ces zones, lg glissement primaire introduit des contraintes internes
d’incompatibilité intergranulaire qui déclenchent d’autres systémes de

glissement aboutissant & un glissement multiple homogéne.

En dehors des =zones a forte concentration de contraintes, le

glissement simple est prédominant si 1l’écrouissage latent est important. Il
se pose alors le probléme de compatibilité entre les zones & glissement
multiple et les zones & glissement simple. Ce probléme est abordé dans ce

travail, non pas pour une microstructre particulidé¢re dépendant de la forme



des grains, de leurs orientations et des caractéristiques des joints de
grains..., mais en imposant la compatibilité d’une déformation plastique
hétérogéne constante par morceaux de part et d’autre d'une"@nterface plane.

Les conséquences de cette partition de la déformation plastique dans
les grains du polycristal en deux modes de déformation selon l'intensité de
l’écrouissage latent sont nombreuses.

-
a. a chacun des modes de déformation est associée une texiure
particuligre

x la_texture du type cuivre pour le glissement multiple homogéne.
m.la'texture du type 1ait0n>pour le glissement simple.

La répartition des différentes composantes de textures dépend des fractions
volumiques associées 3 chaque mode de déformation. Celles-ci sont liées a
l’écrouissage latent (la Fractinn volumique de 1la zone a glissement simple
doit certainement augmenter avec cet écrouissage), mais également a la
taille des grains. Lorsque celle-ci est faible, la zone a glissement
multiple homogéne peut envahir l’ensemble des grains et favoriser ainsi la
texture du type cuivre malgré 1’importance de 1’écrouissage latent. Une
premidre indication dans ce sens a été fournie par Lin‘ et Ahlers (88 qui
ont observé gu’une taille de grain importante conduit & une augmentabtion de
la texture du tuype laiton dans le cas d’une texture de transition.

b. Au dela des aspects liés & la texture, la formation non aléatoire
des plans d’habitat, pendant 1’écoulement plastique du polycristal, confére
4 celui-ci une microstructure particulidre qui se supperpose a la structure
granulaire initiale.

Les résultats concernant les plans d’habitat montrent que la
répartition de leurs orientations n’est pas aléatoire mais qu’elle est

proche de l’oriention des microbandes de cisaillement des métaux déformés en

laminage C(ou en traction).On peut donc raisonnablement supposer qu’il existe
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une ‘relation de cause A effet entre la formétion des plans d'habitat, le
développement des microbandes de cisaillement et leur coalescence en bandes
macroscopiques. L’étude faite dans le chapitre 111 aﬂfpropos du. plan
d’habitat d’"épaisseur finie" ne peut que confirmer cette analyse.

La superposition & la structure granulaire initiale du matériau
d"une microstructure a-plans d’habitat orientés confére au polycristal une
"ordre" & grande distance du fait des corrélations d’orientations entre ces
plans d’habitat.

Enfin, la possibilité d’existence de tels modes de déformation
hétérogene, et de tels microstructures complique notablement 1'é&tablissement
des modéles polucristallins car il est primordial de prendre en cowpte lss
différents effets décrits précédemment. Dans ces conditions, les wmodeles
usuels tels que Taylor ou self-consistents sont insuffisants, et il convient
d’aborder le probléme par d’autre méthodes et en particulier par des

méthodes statistiques comme celles récewmment développées pour 1’élastag-

-plasticité par Lipinski et Berveiller (8).



Chapitre VUl

CONCLUSION GENERALE
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CHAPITRE VI
CONCLUSION GENERALE. -

Ce travail constitue une premiére approche des mécanismes de

déformation plastique hétérogéne dans les polycristaux métalliques et des

-~

coséquences des hétérogénéités induites sur la formation des textures , les
contraintes internes de troisigme ordre et les microbandes de déformation.

En  utilisant la théorie de Kridnrer concernant les problénes
d’incompatibilité et de contraintes internes, et en les développant pour les
cas des plans d’habitat et d’inclusions, nous avons dégagé certaines
caracteristiques d’hétérogénéités couramment obseruvées dans les mono et les
polgcristaqx: cellules de disltocations et microbandes de déformation. La
prise en compte de l’épaisseur phuysique des volumes d"hétérogéneités permetl
de déduire deux termes pour les différentes grandeurs d incompatibilité
(tenseur densité de dislocations, tenseur d’incompatibilité plastique, et
contraintes internes): Un premier terme a "grande distance" associé a3 la
nature de 1’hétérogéndité plastique, et un terme “local" associé 2a la
structure dipflaire des dislocatinons. c’est & partir de ce second terme que
nous avons proposé une explication du wécanisme de formation des microbandes
de cisaillement, sans toutefois tenir compte des paramétres permettant de
dire a partir de quel moment ces microbandes se forment.

D’autre part, nous avons introduit dans les métaux et alliages &
fort écrouissage latent, le concept de déformation plastique intragranulaire
hétérogéne, en distinguant essentiellement le glissement multiple homogéne
et le glissement simple, indépendamment de tout autre mécanisme de
déformation. L’analyse de la compatibilité de ce champ de déformation permet

de confirmer l’existance de relations de cause & effet entre la formation
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des hétérngénzités plastiques dans le polycristal et:

- d’une part, la formation de composantes de textures‘caractéristiques de
ces métaux.

- d’autre part, la formation et 1’orientation, non aléatoire, des
microbandes de cisaillement.

Ce travail ne préteng\ pas awvoir résolu de manidre compléte et
-définitive le probléme difficile et complexe de la formation des
hétérogénéités de déformation plastique. Il apporte une contribution basée &
la fois sur des obserwations et sur la mise en ceuvre de mécanismes qui sont
connus par ailleurs.

De nombreux problémes restent encore a résoudre, parmi lesquels:

- La prise en compte guantitative de L’écrouissage latent dans le mécanisme
de formation des hétérogénéités, permettant ainsi de savior & partir de
quelle valeur il ya biffurcation du mode de déformation homogéne au mode
hétérngéne.

— D’un point de vue pratique, il est important de pouvsir déterminer pour
quelle amplitude de déformation macroscopique imposée les microbandes
coalescent en bandes macroscopiques.

- Tenir compte des interactions entre les zones hétérogénes qui se forment
dans le méme grain;du polycristal au cours de la déformation. Four ce
probl&me, on pourra s’inspirer du probléme de la paire d’inclusions (S91).

- Appliquer «ces concepts a d’autres modes de chargement C(traction,
compression, torsion...), et en grandes déformations plastiques C(travail en
cours au laboratoire).

le but ultime des recherches dans ce domaine est finalement de
prendre en compte ces mécanismes de déformation plastique hétérogéne en

liason avec les modeéles type self-consistent ou statistiques.
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ARNEXE A

Solutions satisfaisant le principe du travaill plastique minimum.

Les équations du chapitre VvV, & 2-3 définissent une classe de champs
de déformation cinématiquement admissibles. Pour une déformation

macroscopique EP donnée et pour chaque systéme de glissement . choisi

-

arbitrairement on peut déterminer 1’amplitude du glissement et toutes les
autres grandeurs correspondant & la compatibilité . Or pour les structures
C.F.C. et C.C. douze systémes de glissement C(ou vingt quatre si on tient
compte du sens du glissement) peuvent &tre considérés ;les déformations
correspondantes sont cinématiquement admissibles puisqu’on cherche la
compatibilité). Mais, pour un méme champ de contraintes donné, parmi toutes
ces solutions, la solution réelle est celle qui minimise le travail

plastique

W= JV G;,;(r).e¥ (r).av (A-1]

(on somme sur tout le wolume du polycristal)

En divisant par le volume total V et en sommant sur tous les grains on a :

£
n

<l
"

? JV‘ G;,<r).ef,;(r).av [A-2]

<=

soit 1 n 1 . .
W o= % {Q JVMIG;J.EdeV + y VIZG,J.efJ.dV} [A-3]

ol WMI et g"! sont respectivement le volume et la contrainte dans la zone &
glissement multiple et V!?2 et ! les mémes grandeurs dans la =zone a
glissement simple.

En supposant les contraintes constantes dans chaque zone on a
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+ —_— {.efl -
EF, + 3 — olyef [A-4]

[A-5]

'k désigne le systéme de glissement considéré (pas de sommatien sur kJ.

. Le produit 6f,;Rf% est la cission réduite t* sur le systeme k (égale a la
cission critique t% pour le champ de déformation réeld.

En supposant (comme dans le modéle de Taylor) gue la cission. critiqus

initiale est la wéme pour tous les systémes de glissement, on peut écrire

w= f.ql} . Ef, + rc§f‘|71“| [A-&]

Con prend la wvaleur absolue pour que le produit <_y'* soit toujours
positif).

Donc ,pour un champ de déformation macroscopique donné, w est winimal
lorsque le deuxigdme terme de la somme est minimal. Par conséquent, dans un
grain 1, pour la méme fraction volumique f! de ita zone a glissement simple,
le minimum est obtenuw pour |¥!'%| wminimale. Autrement dit, parmis tous les
systémes de glissement, le systéme retenu est celul pour lequel la wvaleur
absolue du glissement est minimale. Ce principe est analogue au principe
établi par Taylor pour choisir les systemes de glissement actifs et il est

la base de tous les modéles du méme type.
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ANNEXE B

Stabilité relative des plans d’habitat.

Pour établir la théorie du chapitre V, nous avons considéré une
déformation plastique constante par morceaux (EP et R.YyJ) de part et d’autre
‘d’une interface plane. La compatibilité de ce champ de déformation donne
deux normales a cette interf#ZQ, qui est donc un plan d’habitat. GCette
interface est alors le siége d’une densité superficielle de dislocations
associée a la condition de compatibilité de premier ordre (n1; = @) qui
annule les contraintes a grande distance. En réalité, 1’interface formée
posséde une certaine "épalsseur" physique due aux interactions locales entre
les dislocations comme cela est analysé dans le chapitre 1II[, § 4. Ces
interactions induisent wun champ local de contraintes d@ a la partie

dipolaire du tenseur o« [éq. [11-47). MNous avons établi que le tienseur

d’incompatibilité global pour un tel probléme se wmet sous la forme [I11-64]:

N5 =0ty + 0y

avec My = €um €yen NeNe .Defn [87Cud + 8 (u-h)] [B-1]
N8, = €1wem Syen NeNe.Sefn.[6 () - 8 Cu-hd] [B-2]
od ici = _ Acf, 1
” Deg\n = - > = é (Rr{"nY! - E:m)
1

Ser:m = é (Rf}\nYI + Et‘r’\n)

> P .

N : la normale unitaire a l’interface

h : "l’épaisseur” phusique de l’interface.

et u : la distance d'un point donné & l’interface
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Dans 1’hypothése o0 h est de faible valeur:
Au tenseur d'incompatibilité de premier ardre 1! est associé un champ de

contraintes & grande distance g!? [111-49] : S

o}
G}, = - — [Agfl + vAegz].sgn(u)
1-v
1 - \—u P P
6i, = - T |vaely + Ak, sgn(w) [B-3]
Gtz = -M.AeP, . sgnlu)

1 1 = 1 -

Ol = Gz3 = Gy = O

ici u est suivantl’axe 3 .

Au tenseur d’incompatibilité de second ordre 12 est associé un champ de

contraintes local g2 [I11-56] :

63, = — [Sefl + vSega].h.S(u)

G4, = . [chfl + Segz].h.S(u) [B-4]
-y |

6f. = 2u.%ef, . h.5Cu)

Donc, en exprimant la condition de compatibilité du premier ordre (n}, =),
on  annule 6* mais 62 ne peut s’annuler que pour h = @ ce qui, physiquement,
n‘est pas réalisable pour des déformations & froid.

. g g p
Par conséquent, aux deux normales aux plans d’habitats N, et N, calculées

pour la méme hétérogénéité de déformation, correspondent deux champs de

> >
contraintes locales résiduelles G2 (N, et 62(N,) correspondant aux
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incompatibilités résiduelles 72 (N, et n?(N,J.
Ces contraintes, éxprimées dans un repére indépendant de l’interface ont la
méme forme que [11-65]. il suffit de remplacer AcP par Sgpf

2y
Gy = - C, ,5¢§ [B-5]
1-v

( ScP est uéctoqisé de la méme maniére que Agf )
Pour exprimer la stabilité relative de ces deux normales, on peut

procéder de deux maniéres :

a—Calculer 1l’énergie de déformation "élastique" associée au deux champs
de contraintes.
Cette énergie peut &tre calculée & partir de la relation [I!-7@] et des
contraintes associées & Sc¢” [B-5]. La normale qu’on a appelé "a stabilité
forte" est dans ce cas celle qui correspond & l'énergie la plus faible.

On peut également calculer le module du tenseur d’incompatibilité de

second ordre 12 pour chacune des deux normales

2002 = g, @0 .nt, A [B-6]

02 (R0 = n3, R0 .02, @) [B-7)

La normale & “stabilité forte" correspond dans ce cas au module de n? le
plus faible.

b- Exprimer pour chacune des deux normales L1’énergie de déformation
associée A une incompatibilité partielle (écart & la compatibilité avec une
légére variation de 1’orientation de .l’interface ,o0u de la wvaleur du
glissement v). L’énérgie correspondant & chaque normale est calculée &
partir de [11-70] et de la méme maniére nous appelons normale "stable" celle
qui correspond & l'énérgie faible.

Numériquement nous avons utilisé les deux méthodes et le résultat
obtenu, du point de wvue séparation des deux normales, est exactement le

méme.
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