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Depuis de nombreuses années, la recristallisation dynamique (DRE intéresse les

chercheurs travaillant dans le domaine de la mise en forme et du comporrement des

matériaux. En effet, lors de la déformation à chaud, les propriétés des matériaux

dépendent, entre autres, de I'apparition ou non de la recristailisation. Ce mécanisme agit

conune un réducteur de défaut. La recristallisation dynamique peut provoquer un

changement de taille, de forme et d'orientation des grains induisant des caractéristiques

mécaniques et un comportement du matériau très différent. Par exemple, le raffinement de

la taille des grains entraîne après refroidissement un accroissement simultané des

contraintes d'écoulement et de rupnre dans les métaux, en raison de I'effet Hall-Petch frig.

1).

40 t0 4.4 2.5 1.6 1.1

Diamètre des grains en pm

Figure 1. Effet Hall-Petch (François et d., 1991).

De plus, ce raffinement obtenu par recristdlisation est beaucoup moins onéreux

que I'ajout d'additif ou qu'une trempe. Cependant I'effet in-situ durant la déformation peut-
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être complexe et produire un effet inverse. La recristallisarion entralne, en effet, Ia

disparition des grains écrouis remplacé par des grains vierges de toutes dislocations. Ce

mécanisme doit induire une diminution de la contrainte d'écoulemenr.lJne tempéracure ou

une vitesse de déformation assez élevée est nécessaire à I'apparition de la recristallisation

dpamique. Puisque ces deux conditions sont présentes dans les bandes de cisaillement

adiabatique, une question nous est apparue évidente :

Retrouve-t-on le phénomène de recristallisation dans ces bandes et si oui, de quelle

sorte ?

Ces bandes résultent d'une localisation de Ia déformation dans une zone très étroite.

La chaleur produite n'a pas le temps de s'évacuer vers le matériau environnant générant un

processus auto-catalydque catastrophique. Leur présence peut-être recherchée pour

certaines applications ; parfois au contrùe on cherche à les éviter. En usinage grande

vitesse, elles diminuent les efforts de coupe et améliorent les conditions de coupe. Lors de

la perforation des blindages, leur présence est synonyme de ruine imminente de la

strucnrre. Mais pour favoriser ou empêcher un tel processus, il est nécessùe de bien

connaître tous les facteurs responsables de leur apparition.

Notre étude de la recristallisation dynamique s'insère dans cette perspective.

Il nous faut tout d'abord savoir s'il y a apparition de la recristallisation dynamique

au sein d'une bande de cisaillement adiabatique et ensuite savoir de quel type de

recristallisation il s' agit.

Le manuscrit est constitué de quatre chapitres. Dans les derur premiers sont

présentés les principes de base de la recristallisation dynamique et la formulation

fondamentale du modèle auto-cohérent. Le début du uoisième chapitre décrit le schéma de

transfert de volume pour simuler les deux mécanismes de recristdlisation dynamique

(Nucléation Orientée et Croissance ou Croissance Séleaive). Nous validons d'abord le

-6-
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schéma retenu par comparaison avec des résultats expérimenraux sans DRX afin de vérifier

la pertinence du code. Cela nous a permis aussi de tester I'influence du modèle de calcul et

de cenains paramètres cornme la taille des boîtes constituanr la partition de l'espace

d'Euler. La fin du troisième chapitre est consacrée à la comparaison expérience-simulation

en présence de recristallisation. Une étude paramétrique a mis en évidence la pertinence du

modèle auto-cohérent. Le quatrième chapitre présente brièvement les bandes de

cisaillement adiabatique et décrit la technique EBSD (elecron backscatrering diffraaion)

que nous avons utilisée pour mettre en évidence la recristallisation dynamique. Au vu des

résultats obtenus lors des simulations, nous proposerons une explication possible de

I'influence de la recristallisation dynamique sur la formation des bandes de cisaillement

adiabatiques.

-7-
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Chapitre 1 L a ræristall ist ian cfrwniE rc

1.1 INTRODUCTION

Depuis quelques années, la modélisation des texnres générées par un processus de

recristallisation reçoit une attention toute particulière de la part des spécialistes de la

plasticité polycristalline. Cet intérêt résulte de la prise de conscience de I'importance de ce

phénomène lors de nombreuses opérations industrielles, en particulier, la mise en forme

des matériaux. En effet, nous savons que la recristallisation modifie la taille, la forme et

lbrientation des grains et change de ce fait le comportemenr des matériaux sollicités. Elle

ne s'apparente pourtant pas à un changement de phase qui conduit à une srrucrure

cristalline différente. I1 apparaît donc essentiel d'être capable de pouvoir simuler a priori

l'évolution des texrues lors de I'apparition de la recristallisation afin de prévoir le

comPortement d'un matériau et sa conformité avec le cahier des charges préalablement

établi. Ce phénomène peut-êffe de deux rypes :

Rærisallis.tion saùq,'e (SRE,

Rærisallistian dryraq,E (DruÇ.

La Recristallisation statique est essentiellement renconffée pendant les recuits ou le

refroidissement après une déformation à chaud. La recristdlisation dynamique, objet de

notre étude, peut intervenir lors de la mise en forme à chaud (laminage, emboutissage), lors

de déformation à des vitesses très élevées (bandes de cisaillements) ou encore dans les

glaciers et les roches dès lors que la recristallisation se déroule pendant la-déformation.

-9-



Chapitre 1 L a ræ:ristal I ist ion dywniq. t e

Dans ce premier chapitre, nous présentons tout une approche proposée par

Bac4'rrski et Jonas (1998) en notant que leur travail ainsi que ceux anrérieurs sur lesquels ils

s'appuient, imposent que le nombre de grains esr constant. Cette approche esr

essentiellement basée sur les ffavaux de modélisation de la recrisrallisarion srarique

proposée parJonas er Kesrens (1996).

1.2. LA RECRISTALLISATION DYI{AMIQIIE

Comme le sous-entend le terme dynamique, ce type de recristallisarion se développe

au cours de la déformation. Cependant, les mécanismes physiques sont très proches de

ceux de la recristallisation statique : création des nucleus au bord des grains (nucléation)

puis croissance de ceux-ci.

Une première obserwation de la recristallisation dynamique a &é f*e en 1939 lors

d'une expérience de fluage sur du plomb (Greenwood and 
'Worner, 

1939). Durant les 20

ans qui suivirent, la plupan des auteurs ont cherché à la caractériser sur des aciers, toujotrs

à partir de test de fluage. Plus mrdivement, des études particulièrement déhillées ont été

conduites sur la glace (Steinernann, 1958), sur les matériaux géologiques $onas and Muller,

1969 ; \flhite, t976; Mercier d dl,1977), afin d'expliquer les accélérations périodiques des

glaciers, et sur certains minéraux de la crorite terrestre (fwiss, 7977 ; Tungatt and

Humphreys, 1981).

La modélisation de la recristallisation dynamique a principalement été développée

afin de rendre compte de la transition entre les courbes d'écoulemenr mono-pic et multi-

pic (Fig. 1.1). Sur cene figure, représentant les courbes contrainte-déformation, Luton er

Sellars (1969) ont mis en évidence que la forme générale de la courbe pouvait prendre deux

asPects différents en fonction de la vitesse de déformation. Dans le cas des faibles vitesses

de déformations, après un premier pic (où commence la recristallisation) suivent des

-10-



Chapitre 1 L a rævistallisttan dyrwn@ E

oscillations signe d'une recristallisation ryclique. Par opposition, la courbe à grande viresse

de déformation ne fait apparaîrre qu'un seul pic suivi d'un plareau, signe d'une

recristallisation continue.

Figure 1.1. Effet la vitesse de déformation sur les courbes contraintes déformations

pour nn nickel pur à 934oC (Luton et Sellars, 1969).

1.3. MODELISATION

1.3.1. PROCESSUS EN 2 ETAPES

Pendant I'e<périence, la déformation et la recristallisation sont deux mécanismes

agissant simultanément et interagissant I'un sur I'autre. Pour simplifier la modélisation, Toth

et Jonas (L992) ont considéré que ces deux phénomènes vonr se dérouler de manière

séquentielle. Ils divisent I'histoire de la déformation en une succession d'étapes, à la suite

t
o
a,
O
U
t

ta

g
t

c

2

t t
f
a
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Chapitre 1 L a ræristallistion dywntErc

desquelle,la recristallisation se déclenche. Cette séquence est répétée jusqu'à la déformation

voulue.

Kestens et Jonas ont découplé la recristallisation dynamique Sig. t.2) en detx érapes : une

phase de nucléation puis une phase de croissance. Les modélisations anrérieures étaient

écrites pour un nombre fini de grain dont les orientations sont suivies durant la

déformation (formulation Lagrangienne). Dans les paragraphes suivanrs, ainsi que sur la

f igure,l 'o<posantDserapporteàladéformation,Nàlanucléation,GàlacroissanceerRà

la recristallisation.

Texnrre après Déformation

f'k,)

Aléatoire
ou

Orientée

Distribution des nucleus

/"(s,)

fl Uniforme
ou

Sélective

Texnre de Recristallisation

/ " (&)

Fig. 1.2. Représentation schématique d'un modèle de recristallisarion.
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Chapitre 1 L a ræristallwtian ùyaniErc

Après chaque pas de déformation, la texcure peur être décrite par la fraction

volumique de chaque grarn fD(g,) où 8, est le grain correspondant à une orienration

donnée. La phase de nucléation consiste alors à savoir quelle esr sa capacité à former un ou

plusieurs nucleus (c'est à dire un ou plusieurs germes de grain) de la même orientation que

lui. Il est possible de calculer la fraction de nucleus donné par le Brain gi grâce à la

formule:

f * 
G,)= roP" (g, F'(*, ). (r.1)

P* (g, ) est la probabilité de formation d'un nucleus à partir du grain g j, co une consranre

de normalisation et f 
* (5,) .r, ,rrr. fraction intermédbie pennenant de décrire la

distribution des nucleus. cene nucléation peur-êffe aléatoire ou orientée.

L'étape suivante est la croissance des germes. Il convient de calculer alors leur

probabifité de croissance (PG(g)) afin d'obtenir la fraction volumique de recristallisarion

f 
* 

k) correspondant à chaque grain par le biais de la relation suivanre :

f ^ 
k) = ., (p" (s, ))o,f " (g, ),

où c, est une constante de normalisation. La croissance poura être uniforme ou sélective.

A la fin de cene étape, la fraaion volumique du grain g est obtenue par la

sommation des fractions volumiques obtenues par recristallisation avec la fraction

volumiques initiale du grain. Une normalisation permet alors de conseryer la somme des

fractions volumiques égale à 1.0.

(r.2)

-13-



Chapitre 1 L a ræristallistion dywntEæ

T.3.2.IANUCLEATION

7.3.2.7. Nucléation aléatoire

Le mécanisme de nucléation sans préférence d'orientation est le plus simple à se

représenter. La probabilité de formation d'un nucleus n'est pas dépendante de l'orientation

du grain parent. Dans cette configuration, la probabilité de nucléationP" (g, ) est torrjo*,

égale à 1.

p"(s,)= t . (r.,

C-ependant deux cas sont à distinguer. Premièrement, un grain g/ peut donner un

nucleus dont I'orientation n'est pas la même que celle de son parent. C'est à dire que

chaque grain va générer de manière équiprobable une fraaion volumique de nucleus. Alors

f 
* (5) est donoée par la formule suivante sans considérer l'équation L1 :

vsi ; f* (*,)=
P"(s; )  t

nomWegrain nombrdegrain

Deuxième possibilité, chaque grain parent ne peut générer que des nucleus de la

même orientation que lui. La fraction volumique de nucléation dépend alors de la fraction

volumique du grain parent et s'exprime de la façon suivante grâce à I.1 :

(r.4)

-14-
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Chapitre 1 L a raristalltstian dywnupte

1.3.2.2. Nucléation orientée

La probabfité de formation d'un nucleus peut êffe dépendante de I'orientarion du

grain parent. Dans ce cas, la nucléation est dite orienrée. Là encore, il existe deux

hypothèses couramment décrites : nucléation des orientations de faible énergie

emmagasin êe (aut snd. amgl) ou de fone énergie emmagas nêe (h{t sad mog,,). Ces deux

hypothèses sont reliées directement à certaines orientations parriculières 1Fig. 1.3), mais

aussi aux courbes d'écoulement, alrx phénomènes microscopiques er à certaines

caraaéristiques de la recristallisation [ab. 1.1). Pour déterminer les zones de forte ou de

faible énergie, Bacrynski et Jonas se sont référés au facteur de Taylor M d':ulrr grain g, (Fig.

1.3). En effet, celui-ci se définit comme :

Zlrk'\
M(S)= E-- -,- ,

a
(r.6)

où f' e$ la vitesse de cisaillement sur un plan de glissement s. È e$ la vitesse de

déformation équivalente de Von Mises du grain concerné. I1 est alors clù que pour â=

constant, une valeur M éLevêe correspond à une valeur élevée de ili'G,\ er
s = l

réciproquement. Les fortes et faibles valeurs de M représentent donc les grains fonement

ou faiblement sollicités en déformation, c'est à dire, à fortes et faibles densités de

dislocation ou énergie emmagasinée.

Dans la modélisation que nous présenterons dans le chapitre 3, au lieu du facteur de

Taylor, nous utiliserons le taux d'énergie plastique (Ë ) comme le paramètre de la

recristallisation. Cette dernière quantité est proportiormelle à l'énergie stockée (eur rappon

-15-



Chapitre 1 L a ravistallistion dywnup e

est de I'ordre de 0.1 pour le cuivre déformé à température ambiante par exemple). Le tau-x

d'énergie plastique d'un grain g, est défini par :

Ë(g, ) =Ir 'G)i 'k),
r=1

où r' est la contrainte calculée en cisaillement. Quand celles-ci sont égales sur tous les

systèmes de glissement, Ë est proportionnel au facteur de Taylor M. Cependant il n'en est

pas de même si le cristal possède plus d'une famille de glissement avec des cissions critiques

différentes (cas des métaux cc en plasticité indépendante du temps par exemple) ou si le

glissement est dépendant de la vitesse.

Il a cependarn êté vérifié que dans notre cas, que Ë et M ont un rôle relativement

similùe et donc que les résultats obtenus par les modèles précédents peuvent êûe

considérés conune valides en première approximation.

Niveaux : t.9, 2.L, 2.4, 2.7, 3.0, 3.3, 3.6

Figure 1.3. Représentation de I'intensité du facteur de Taylor

en torsion simulée par le modèle de Taylor @acrynski, t996).

(r.7)
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Chapitre 1 L a rærisa I I ist ian dywnuye

La figure 1.3 montre les deux sections principalement intéressantes de I'ODF

(qr:0o et 45o). En effet, nous retrouvons sur ces sections toutes les orientations principales

en torsion, avec ou sans recristallisation. Les composantes D2, DI et E2 sont liées aux

orientations où le facteur de Taylor est le plus faible. Au contraire, F et JL etl2 sont siruées

sur des zones de facteurs de Taylor assez forts. Des formulations différentes sont

nécessaires à la modélisation de ces deux types de mécanismes.

Tableau 1.1. Relations existant entre la recristallisation,

les phénomènes microscopiques et les courbes d'écoulement.

Dans le cas de t hypothèse dite de faible quantité dténergie emmagasinée, la

probabilité de croissance s'écrit sous plusieurs formes. En effet, la physique de nucléation

change avec le rype du matériau (I(estens and Jonas, L996). Deux principales formulations

sont utilisées, celle de Baczynski et Jonas (199S) :

Faible énergie emmagasinée Forte énergie emmagasinée

Macroscopique
.ï L

V
V

.ï fu,V
DEtsOSATION D E FOfu\ L\TI o\

Mcroscopique

Déformation induisant la migration

des frontières

(Snain Inàld bmdnry Migrûion)

Coalescence des sous-grains

(Subgrainculeratæ)

Recristallisation Continue Cyclique

-17-
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t,
1
lvM

>Mr lP" (g , )=o

_(u(e,lu^,"\"
<  M o  i P " ( g , ) = r  (  u o - t r . .  ) , (r 8)

où M(g,) est le facteur de Taylor d'un grain d'orientatio î gi , M ̂ ;nest le facteur de Taylor

minimum parmi tous les grains, M o lavaleur du facteur de Taylor au dessus de laquelle il

n'y a plus nucléation et n l'exposant de la gaussienn e (n>o). cene formulation ot ,rtiliré.

pour les matériaux comme I'acier Ti IF, I'acier Ti-Nb et la fonte en phase '.

La formulation utilisée par Kestens etJonas (1996) est du rype :

- u(s))-, (r e)

ou c2 est une constante de normalisation et m,unexposant contrôlant la dépendance de la
nucléation par rapporr au facteur de Tayror u(s,). ci-dessous, nous monrrons les
différences de probabilités engendrées par I'application de l,une ou de l,autre des
formulations dans le cas de faibles énergies emmagasinées (Fig. 1.4). Les différences ne
sont Pas très importantes. Pour mierx se rendre compre des différences, il faudrait
appliquer les deux types d'équations er comparer les résurtats.

JvMrMo;pN(S,)=o
lou =Mo; pN(&)= cr(Mo

-18-
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PROBABILITE DE NUCLEATION

T  ̂ :  ^ . . : ^ ^ . - ^ ^L W r  P U r ù ù d r t L ç

Loi exponentielle

2 .5

Facteur de Taylor

Fig. 1.4. Comparaison des 2 critères de nucléation dans le cas de I hypothèse de faible

énergie emmagasinée (M ̂ ^:L.7, n:20, m:ZQ et Ma:3.6).

Dans le cas de I hypothèse de forte énergie emmagasinée, les relations sont très

légèrement modifiées pour prendre Ia forme suivante définie par Kestens etJonas (1996) :

(r.10)

où Mo est donc dans ce cas, la valeur minimale du facteur de Taylor en dessous de laquelle

il ne peut y avoir de nucléation et ca une constante de normalisation.

\ o

lvu =Mo; PN (&)=o
(

lvu > M, ; PN (s, )= ,r(M(s)- M )- ,

-19-
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1.3.3. CROISSANCE

Comme pour la nucléation, il existe plusieurs méthodes pour modéliser la

croissance. Suivant le matériau utilisé et la déformation imposée, nous pouvons discerner

plusieurs mécanismes : la croissance uniforme ou la croissance sélective.

L'équation générale pour déterminer la probabilité de croissance est donnée par

léquation suivante :

P" (g,) = .. IP^?, f ' (s,),
J

(r. 1 1)

où P"(g,) est la probabilité de croissance du nucleus g;, c4 une consranre

normalisation et Plru la probabilité locale de croissance, c'est à dire la possibiJité

croissance d'une orientation g au sein d'une autre orientation g, (voir Fig. 1.5).

Fig. 1.5. Développement schématique d'un nucleus g
dans les grains 8; de la matrice déformée

(Bacrynski et Jonas, 1998).

Alors Ia fraction volumique recristallisée est donnée par l'équationl.2.

de

de

Matrice
déformée

1 ^
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1.3.3.1 Croissance uniforme

Pour le mécanisme de la croissance uniforme, ', n'y a aucune relation entre

I'orientation des grains et celle du nucleus; c'est à dire que chaque nucleus d'orientation g,

a la même probabilité de croissance dans chaque grain d'orienrarion g/ :

PÏ' = t. (1.t2)

1.3.3.2. Croissance sélective

Différents paramètres physiques peuvent être pris en compre cofirme critère de

sélection pour la croissance ffig. 1.6) : rrl (110) langle et I'axe de désorientarion, 0 appelé

I'angle de désorientation des plans, mesuré entre l'æ<e < 110> du nucleus et du grain parenr.

<110> pour les cc

Nucleus

Grain
Parent

Fig. 1.6. Représentation schématique de la désorientation

entre un nucleus et le grain dans lequel il va croître. -
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Les plans (110) sont les plans les plus compacs des matériatx cubiques. Dans la suite de ce

paragraphe' nous présenterons les critères les plus courarunent rencontrés.

Désorientation des plans

Il est possible de prendre en compte conune critère de sélection, la désorientation

entre le nucleus et le grain dans lequel il va croître. Cette sélection dite de désorientation

critique est la moins contraignante. La probabilité de croissance esr norée :

lor.a4^;pfr,,
{ " '
lV at > o"o i P!-
\ .  * '  -6t

- 1., (r. 1 3)

où a4^ est I'angle de désorientation critique en dessous duquel le nucleus ne peur croître.

Ce critère se fonde sur la faible mobilité des joints de grains de faible désorientation par

opposition à ceux de forte désorientation.

Concordance des plans

Le formalisme de la concordance des plans (Ptane na@ est dir à 
'Waranabe

(1984)' cette concordance (Fig. r.4 apparaît lorsque l'ære <110> du nucleus correspond

exactement à l'a:<e perpendiculùe aux plans les plus compacts du grain parent, c,est à dire

{ 110} pour les matériaux cubiques centrés. cependant, il paraîc clù que cene concordance

ne Peut pas être parfaite et une certaine variation aurour de certe position est autorisée. Ia

modélisation esr faire de la manière suivanre :

-22-
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f e u ) '
l { r - l

= c 5 € ' - u ' ,

(r. i 3)

où ecest la largeur caractéristique de la gaussienne, 0u l'angle de désorientadon enffe l,axe
<110> du nucleus & et le Erah Sret csune constanre de normalisation de la distribution

de probabfité. Ce concepr esr illustré sur la figure suivanre :

P:
"6u

Figure 1'7' Représentation schématique de la croissance sélective par le biais de la

concordance de plan ou de la corncidence de sire du réseau cristallin

ffatanabe, 1984).

Le plan (110)A est le plan le plus compacr du nucleus, (110)B celui du grain dans lequel va
croître le nucleus' La concordance des plans pose comme hypothèse que ces detx plans
doivent être parallèles. L'angle c,r, représentant la désorientation du réseau du nucleus par
rapporr à celui du grain, est laissé libre.

-23-
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Concordance des sites du réseau cristallin

Pour le critère de concordance des plans, I'angle de désorientation o est laissé libre.

Cependant pour certaines valeurs de cet angle, sous réserue de I'hypothèse de concordance

des plans, certains atomes du réseau du nucleus sont déjà en position dans le réseau de la

matrice frig. t.8). Cela permet une croissance plus facile de ce nucleus.

La fréquence d'atome en concordance, c'est à dire la fréquence à laquelle les atomes

du nucleus sont en place dans le réseau du grain dans lequel il va croître, est liée à l'angfe de

désorientation ar. Le tableau ci-dessous nous donne les différentes relations répertoriées

dans le cas de l'ære (110>. Par exemple pour un angle a:N.I,les atomes du nucleus

corncident avec ceux du grain, tous les 33 atomes.

Table 1.2. Relations de concordance des sites du réseau cristallins X < 110>

et leur domaine de validité.

X fréquence de corncidence ol angle de désorientation Plage de validité

33a 20.7 17.5 - 22.7

t9a 26.5 23.t - 29.9

27 3t .6 28.7 - 34.5

9 38.9 33.9 - 43.9

t t 50.5 46.0 - 55.0

4t 55.9 53.6 - 58.2

33c 59.0 56.4 - 6r.6

3 (Symétrie de maclage) 70.5 6 t .8  -79 . t

t7c 86.6 83.0 - 90.2

-24-
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Plage de validité

Fig. 1.8. Exemple de corncidence du réseau cristdlin

pour le cas d'un matériau cubique centÉ et une relation X9

(les atomes en corncidence sont en noir).

-25-
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Sélection des variants

La sélection des variants a été introduite en 1992 par Toth et Jonas sur la

constatation suivante. Dans les matériaux cubiques faces centrées, la croissance sélective

était permise autour des 4 æ<es <111>. Le grain d'origine crée 8 grains recristallisés et les

simulations conduisaient à une texnrre aléatoire s'il y a équiprobabilité des variants. Alors

les auteurs proposèrent une sélection de seulement deux variants. Pour chaque grain, ils

choisirent un il(e de rotation perpendiculùe au plan de glissement le plus actif. Les deux

variants sont obtenus par une rotation positive et négative autour de cet axe.

Le même schéma de sélection des variants a été quant à lui proposé par Urabe et

Jonas en 1994 pour les matériaux cubiques centrés. La croissance sélective crée de manière

équiprobable 12 grains pour les matériaux cubiques centrés par la rotation autour des axes

<110>. Ils proposèrent que la probabilité d'activation de chaque axe soit proportionnelle à

I'aaivité relative du plan de glissement perpendiculaire à celui-ci. Kestens et Jonas (1996)

ont repris I'idée originale de Toth et Jonas en proposant qu'un seul æ<e < 110> soit choisi,

celui perpendiculùe au plan de glissement le plus actif.

1.4 AUTRES METHODES DE SIMUIATIONS.

L'approches citée précédemment est I'une de celles qui existent. Nous nous

sommes proposés de la détailler car elle correspond au< approches que nous allons

développer dans les chapitres suivants. Cependant, nous allons donner, dans cette partie,

un aperçu des méthodes alternatives. Deux méthodes ont retenu notre attention, il s'agit de

la technique des Eléments-Finis et celle de "Monte Carlo".
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Cette dernière consiste comme son nom I'indique dans un choix aléaroire d'un

nombre entre 0 et 1 que I'on comparera à la probabilité de l'évènement sur lequel on

travaille . Van Houtte (1978) a utilisé cene méthode pour simuler le maclage. L'avanrage

pour ses simulations est de ne pas augmenter le nombre d'orientations cristallines. En effet

chacune d'elle est remplacée par une seule au pas de calcul suivant. Le choix de cene

nouvelle orientation est proportionnel à I'activité dans les systèmes de maclage du grain.

Individuellement, il est clair que le volume transformé peut &re supérieur à la moyenne

puisque nous transformons tout le volume de I'orientation choisie, mais statistiquement sur

I'ensemble du matériau, nous devons retrouver les proportions correctes. D'autres auteurs

ont utilisé cene méthode pour simuler la croissance des grains, la recristallisation statique

(Radhalsrishnan et al., 1998) ou I'influence de certains phénomènes sur la recrismllisation

dynamique @eczak et Luton, I993;Peczak, L995).

La technique des éléments finis peut aussi être couplée à la simulation de la

recristallisation dynamique. Yanagmoto et al. (1998) propose une formulation incrémentale.

Il obtient corrme résultats les courbes contrainte-déformation ainsi que la taille des grains.

A chaque incrément de déformation, il recalcule la densité de dislocations en chaque point

de Gauss en fonctions de l'écrouissage, la restauration dynamique et la recristdlisation

dynamique.

L'un des avantages de cene deuxième technique est de pouvoir prendre en compte

explicitement les désorientations enue les grains recristallisés et la matrice déformée.

Malheweusement, ceci n'est pas applicable dans le cas de la discrétisation des orientations

dans I'espace d'Euler car des grains voisins dans le matériau réel peuvent ne pas l'être dans

I'espace des orientations.
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2.1. INTRODUCTION

Dans les matériatrx polycristallins, la distribution des conrrainres et des

déformations varie d'un grain à I'autre. Cene hétérogénéité esr provoquée par les

orientations et les formes différentes des grains. Sachs (1928) en premier proposa un

modèle pour résoudre ce problème. Le principe repose sur I'hypothèse d'homoçnéité des

contraintes oi dans tout le polycristal. Ce modèle ne vérifie pas les conditions de

compatibilité entre les grains.

Taylor (1939) et Bishop-Hill (1951) proposèrent une approche différente en

considérant la déformation homogène dans tous les grains. Compte renu de cerre

hypothèse, les conditions de compatibilité sont vérifiées alors qu'un déséquilibre des

contraintes à la frontière des grains apparaît.

Cependant, deux formes de ce modèle sont toujours largement utilisées pour

simuler la déformation plastique des polycristaux : le modèle roralement contraint (Full

Constraint, FC) où la déformation est supposée uniforme ou le modèle rela:<é (R elæ<ed

Constraint, RC) où certaines composantes de la déformations sont laissées libres, Honnef

et Mecking (1978). Le dernier modèle pennet de modéliser I'hétérogénéitê de déformation

due à I'anisotropie des formes de grain.

Il est important de bien décrire I'interaction entre le grain et la matrice pour que le

schéma de transition micro-macro soit valide. Premièrement rransféré de la physique à la

mécanique par Krôner (1958, t96l),le schéma auto-cohérent considère que chaque grain

est inclus dans un mfieu homogène équivalent dont le comportement est celui du matériau

macroscopique. Pour les petites déformations, le schéma auto-cohérent a reçu de

nombretx développement ÉIill, t965 ;Hutchinson, !970; Berveiller erZaoui,1980). Pour

les grandes déformations, Molinari et al. (1932) ont développé le schéma viscoplastique
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auto-cohérent' Des modifications ont été ensuite appoftées afin de calibrer les résultats de

ce code sur les éléments finis (lr4olinari et T6th, tgg4). Ce dernier modèle ainsi que celui de

Taylor frC) ont été utilisé dans notre approche de la déformation pour le calcul de la

recristallisation dynamique. Les considérations suivanres onr éré décrites de manière plus

détaillée par Molinari (1997).

2.2. EQUATIONS DE cotvPoRTEMEI.ff potrR LES MoNocRrsTAIrK

Le comportement du monocristal e$ considéré viscoplastique. Les déformations

élastiques sont négligées car les déformations sont supposées grandes et le chargemenr esr

monotone. L'écrouissage est négligé car il apparaît comme faible lors d'expériences de

torsion à chaud aux grandes déformations. Les lenres capitales E, D, S e A représentent

des quantités macroscopiques à l'échelle du polycristal alors que les minuscules o , d, s ea

sont utilisées Pour les grandeurs microscopiques. E et o ryrésentent les contraintes de

Cauchy, D et d, les vitesses de déformations, S et s, les contraintes déviatoriques er A et a

seront des modules viscoplastiques de raideur du 4è." ordre.

2.2.1. CALOJL DU TENSEUR DES DEFORN4ATION

La vitesse de cisaillement plastique 7(')

parlaloi puissance suivante :

d'un système de glissement (s) est donnée

,(s) V{') ( V{')\*l

æ=TlT) '

-JU-
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où rG) et r@ sont, respectivement, la contrainte de référence et la contrainte résolue sur le

système de glissement (s) et z,la sensibilité à la vitesse de déformation. r(') est donné par :

où z(') et bç) sont , respectivement, la normale au plan de glissement et lâ direction de

glissement caractérisant un système de glissement (s). 4)') est le facteur d'orientation ou

tenseur de Schmid, s'exprimant en fonction de nG) et b$) de h manière suivanre :

,o = L(b:'t nrlt * g<;t nr,'t).
a

La vitesse de déformation est donnée par :

(rr.3)

r(') -_ U,',ili,r, - r!i)r r,

d,, =lV(')r!,')

Compte tenu des relations précédentes (II.l-a), la

s'exprime sous la forme d'une relation non linéùe

déviateur des contraintes de Cauchv :

(rr.2)

(rr.4)

loi de comportement du monocristal

reliant la vitesse de déformation et le

(rr.5)

L'écrouissage microscopique peut êffe introduit dans la loi de comportement en définissant

une loi d'évolution de la contrainte de référence r\') .

/u -s - r , t@i) t r )
v-?'u T

I ,

ll;l'o,l)'-'
l i l 1

)
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(rr.6)

r  l  r \
ou 8t{/ est une tonction strictement convexe. De ceffe équation, nous obtenons la

définition du module viscoplastique de raideur rangenr :

(rr.7)

(rr.e)

2.2.2. CALSJLDU TENSEUR VITESSE DE ROTATION

La vitesse de rotation du réseau cristallographique est déduite de la vitesse de rotation

totale et de la vitesse de rotation plastique par la formule :

ou:

s  =a '  : d .
:

, ôdd)
aiih! =;f ; .

oaijoakt

Le module viscoplastique de raideur sécant esr par définition :

at4nt = 1oin. (II.8)'m

La loi d'écoulement peut aussi s'écrire sous la forme :

( ù -  =  4 ) - @ P ,

-32-
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,  =:Q - t ' \
2 '

,o = *(a,' ' r/, ' '  
- Y't I ' t\ 't ' t .

2

/ représente le gradient de la vitesse (o) défini par :

(II. 1 1)

7 = grada). (rr.12)

2.3. EQUATION DE COMPORTEMENT POUR LES POLYCRTSTAUX ET

SCHEMA AUTOCOHERENT

Après avoir défini les équations de comportement du monocristal, le

comportement du polycristal va être établi à partir d'une approche micro-macro. La

démarche la plus adaptée à cette transition est I'approche auto-cohérente. Chacun des

grains peut êffe assimilé à une inclusion ellipsoïdale plongée dans un milieu homogène

équivalent ffig. 2.1). Le milieu homogène équivalent a le comportement du milieu poly-

cristallin.

2.3.1 PRINCIPE DE L'INCLUSION D'ESHELBY

La loi d'interaction qui relie la différence de contrainte et la différence de vitesse de

déformation respectivement entre I'inclusion et la matrice Fig. 2.1) dépend de

I'approximation pseudo-linéùe de la loi de comportement de la matrice. Molinari et Tôth

utilisent une approximation affine (II.13) pennettant à la fois de calibrer leur modèle sur les

éléments finis (introduaion du paramètre a) mais aussi d'obtenir toutes les approches

précédentes (a savoir les modèles : statique, tangent, sécant, Taylor).
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Inclusion éllipsoidale (aI )

L

____-_>

L

Milieu homogène équivalent (aM)

Figure 2.1. Représentation schématique d'une inclusion.

L'approximation de la loi de compoftement de la metrice retenue est la suivante :

L=dù @),d*4@)=  z M - '  =  : c t (rr.13)

où cr estleparamèuedecalibrage,[:@) esrlâcontrâinreexrrapoléeà d=O,er 4 @)

le module sécant de la matrice.

De ce fait, ta loi dinteraaion obtenue est :

{-s = {4.@)-e"@D'],@- s)

où R'-,.@) aépenades fonaions de Green associées aumodule sécant L @2) arU
:rï :!Vl

(rr.14)

matrice et de la forme de I'indusion.
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Suivant les valeurs de cr, la loi d'interaction @ig. 2.2) permer de rerrouver les approches

classiques :

a =0 Modèle $arique (L = I)

d = rn Modèle tangent

d=t Modèle sécant

d = +û Modèle de Taylor (dt = D)

ll a été montré en comparant les résultats du modèle ci-dessus avec les éléments finis que

le paramètre cr dépendait uniquement de la sensibilité à la vitesse de déformation m au

travers de I'expression suivante dans le cas des inclusions sphériques :

d  = l -O.a(m-1.) 'z  . (r.1s)
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Sécant (  cr:1 )
Ta/or (cr = +.o)

Molinari et Torh

Tangent ( ct:-)

Figure 2.2. Représentation schématique des différentes approches possibles

par la modélisation de Molinari et T6th (1994).

2.3.2. EQUATION pOLtR LE pOLyCzuSTAL

Le milieu est soumis à un gradient de vitesse appliqué à I'infini :

D'

L-=+, (t u =v,,,).
ox

L'élasticité étant négligée, la condition d'incompressibilité conduit à :

-36-
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t rL  = t re=O.

La loi d'écoulement du grain s'écrit comme précédemment sous la forme :

(ILt7)

,r, =+:u),
. oaii

et donc le module viscoplastique de raideur rangenr esr :

n ( g t  -
99iikl

ô' {  r '

ôd,tôdH

Hutchinson (1976) démontra que pour un

possédant trn potentiel de contrainte S',@),

(II. 1 8)

(II.1e)

ensemble de grains rigides viscoplastique

un potentiel de contrainte macroscopique

(rr.2o)

G(g) peut êffe défini de la manière suivanre :

(o) représente la moyenne volumique sur tous les grains. De façon similùe, un porentiel

de vitesse de déformation peut être défini :

F =. f,r, ,,
A E ' ,

2=*u

De même manière que dans le paragraphe 3.1, le comportemenr du milieu

équivalent est décrit par la loi proposé par Molinari et T6th :

(rr.2r)
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1r@) 
est le module sécant viscoplastique de raideur du polycristal fonction de la vitesse

de déformation macroscopique D.

A:,,,(D)= rA1",(D\=, ô'G (o\ .,le' é' LrÉ, -/ 
ôDiiôDhr 

-'

4 @) est la contrainte extrapolée à d= Q ,détrnie par la relation suivante :

I:@)= L-"a-@),e.

La loi d'interaction obtenue est :

(rr.22)

(rr.23)

(rr.24)

(rr.2s)

(rr.26)+',' (p) = -1L,";r,,, k - dW'],u*,,

Elle lie la déviation des contraintes à celles des vitesses de déformation. Les notations

suivantes sont utilisées : (o)., =9 et Q) signiûe que la qFmétrisation est faite par
"  ox ,

rapport aux indices i et j. G,, sont les fonctions de Green modiûées, associées aux modules

sécants Ai,r, de la matrice.
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2.3. 3. APPROCFIE AUTO-COHERENTE

La réponse macroscopique du polycristal est entièrement liée au module de raideur

viscoplastiqu, 
4,'@) défini dans la secrion 3.2.Laloi d'écoulemenr de la matrice peut

s'écrire sous la forme :

!= 4'@),2. (rr.27)

Notre but est de détermin", 4'@) p* le biais d'une approche auro-cohérente. En

combinant la relation pré.éd.nt. *ec les deux relations ci-dessous :

Nous obtenons la loi de localisation :

(rr.28)

dk) -,r{(t) ,D,
:

où le tenseur de localisation oy'@ est défini par :
:

Dans cette expression, g'r'' ,t 4' sont respectivement fonction 4, d{ù -et D.

(rr.2e)
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Hrn (972) a montré que les contraintes macroscopiques étaient liées à la moyenne

volumique des contraintes microscopiques :

S  = < s l s /  > .

En introduisant les relations (II.29) et (II.28) dans l'équation (II.31) nous obrenons :

C-eci permet de définir le module macroscopique viscoplastique de raideur sécant :

1

A'  =  j -A t  =qo(ù '  , r ry ' ( t )  > .
r t  t :

(II.3 1)

(rr.32)

(rr.3 3)

Le principe général de calcul d, 4' est le suivant. Nous introduisons les équations (II.28)

et (II.29) dans (II.33) po* obtenir une équation non linéùe dont la seule inconnue est

!L' .Elle sera calculée par une méthode itérative.
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3.1. INTRODUCTION

Dans les études réalisées par Kestens et Jonas (1996) ou Bac4,nski et Jonas (199g),

I'application des deux procédures de recristallisation (génération de la texn:re de nucléarion

et croissance de celle-ci) est menée sur un nombre constant de grain représentant le

polycristal. La texnrre de nucléation est génêrée à panir des orientations existantes en

utilisant l'équation (Eq. I.t). La fracrion des grains est modifiée conformément à l'équation

(Eq. LZ). Les orientations des grains sont suivies dans I'espace d'Euler (description

lagrangienne de l'évolution de la texnrre). La texnrre de nucléation joue donc un rôle très

important dans cene approche car elle est constituée des mêmes orientations que la rexnlre

de déformation. La désorientation entre chaque grain de l'échantillon doit être calculée afin

de savoir qu'elle est la possibilité d'application de la croissance orientée ou sélective pour

chaque pùe de grains. Cette procédure requière de long remps de calcul dfi au problème

de symétrie cubique (Gourdet â dL, L998). IJn autre poinr faible de cene approche e$ que

seule la pan de texrure de nucléation correspondante à la texcure de déformation esr bien

représentée. Beaucoup d'autres orientations dans I'espace d'Euler sont ignorées, interdisant

donc leur évolution.

Dans notre travail, le nombre d'orientations est constanr. Seules leurs fractions

volumiques respectives sont changées à chaque pas de calcul grâce au schéma de transfert

de volume.

En premier lieu, nous allons décrire comment nous avons implanter dans le

Programme la recristallisation dynamique en udlisant la technique de transfert de volume.

Puis nous véri{ierons la validité du programme dans le cas du cisaillement simple à
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température ambiante, puis du cisaillement simple en présence de recristallisation

dynamique.

3.2. SIMTILATION DE LA RECzuSTALLISATION DYNAMIO.UE A L'AIDE DU

SCHEMA DE TRANSFERT DE VOLIIME

Le schéma de transfert de volume a été développé par Tomé et ù. (199I). Au lieu

de représenter le matériau poly<ristallin par un ensemble de grains d'orientation variable, il

est représenté par un nombre fixe d'orientations liées au centre de cases consriruant un

Pavage de I'espace d'Euler. La taille de chaque case est choisie de lOoxlOoxlOo (la

première boite centrée sur: gr =5o,g= 5o,ez=5o représentera tous les grains contenue

dans la case par la même orientation). Les angles d'Euler se trouve dans les intervalles

rp, elo';36oof,e eloo;90"1,e., e [O';90'] . La fraaion volumiqu e (V,) rattachée à la case (l)

est égale à la fraaion volumique des grains dont les orientations se rrouvent dans cene case

(Fig. l.t). Pour obtenir la fraction volumique initiale associée à chaque case, il suffit

d'intégrer la fonction de distribution des orientations initiale de l'échantillon sur la case

correspondante.

La figut 3.t. illu$re I'utilisation de I'espace d'Euler pour représentés

schématiquement le matériau polycristallin. Les grains sont voisins dans I'espace des

orientations, mais pas obligatoirement adacent dans le matériau. Pendant la simulation de

la déformation, plusieurs événements peuvent produire une variation de la fraction

volumique. Nous en avons répertoriés trois :

évolution de la texnre à cause du glissement cristallographique ((D),

Recristallisation dynamique du type nucléation orientée et croissanc, (V,o*o),

Recristallisation dynamique du type croissance séleaive (t,*).
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En conséquence, la vitesse totale de variation de la fraction volumique à I'intérieur de la

case I est la somme des trois procédures précédentes :

V,=V,o +V,o 'o  +Vju (rrr.1)

Chacune de ces procédures va être érudiée en détail.

ESPACE D'EULER MATERTAU
POLYCRISTALLIN

Figure 3.1. Représentation schématique de la partition de I'espace d'Euler

3,2.1, EV OLUTION DUE AI-TX GLISSEMENTS CzuSTAIIOGRAPHIQUES

Le glissement cristallographique induit des changements dans I'orientation des

grains. Dans le schéma de transfert de volume (Fig. 3.2), cet effet est simulé par un

déplacement rigide de chaque case (évolution de I'orientation) le long d'une ligne de

courant qui passe par le centre de celles-ci. La case @ se trouve translatée en (4') et déborde

seulement sur les cases immédiatement voisines (O, @ et O ) car les incréments de
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déformations sont pris suffisamment petits. Cette translarion est calculée grâce au modèle

auto-cohérent ou celui de Taylor, en considérant l'évolution de I'orientation correspondanre

au centre de la case @.

I-rgne de courant

Figure 3.2. Représentation schématique de la variation de volume d'une case

due à la déformation le dans le schéma de transfen de volume.

A chaque incrément de déformation, /e, les fractions volumiques, proportionnelles

au volume translaté dans les cases voisines (4g1, Lfgz, Lfg3) sont transférées. La

technique est Eulérierure car I'orientation d'trn grain n'est pas suivie dans cette procédure.
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3.2.2. NUCLEATION ORIENTEE ET CROISSANCE

Pendant la déformation plastique, la densité de dislocations s'accroîr conduisant à

une augmentation de l'énergie emmagasinée dans le grain. Le taux d'énergie plastique est un

paramètre naturel pour rendre compte de cette énergie stockée. Elle varie d'une case à

I'autre et est obtenue à partir de l'équatio" (I.7) donnée dans le chapitre 1. Sa distribution

dans I'espace d'Euler est montrée sur la figure 3.4. Nous pouvons constater que cette figure

est très semblable à celle correspondante au facteur de Taylor présentée dans le chapitre 1.

La seule différence étant l'échelle de valeur.

Suivant la même hypothèse que celle présentée dans le chapitre 1 (comparaison de

la Fig. 1.3 et de la Fig. 3.4), les grains possédant un faible taux d'énergie plastique

pennettront à des nucleus ayant a peu près la même orientation que leurs grains parents de

se développer. Ces nuclei sont principdement situés près du joint de grain et croissent à

trne vitesse donnée, uéant ainsi le phénomène de strucnrre en "collier" ffig.3.3. : ne&laæ

sttvttuoe) érudié récemment en détail par Ponge et Gonstein (1993). Dans le schéma de

transfeft de volume, nous augmentons la fraaion volumique de la case correspondant aux

grains parents car I'orientation entre les nuclei et ceux-ci e$ la même dans la présente

modélisation. Les changements dans les fractions volumiques des cases sont effecnrés en

adoptant une loi pour la vitesse de croissance des nuclei. I1 n'est pas nécessaire d'avoir

recours à une texnue de nucléation du fait qu'aucune nouvelle orientation n'est crée dans

cette approche.
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Frr ( t r1  g r r ln

( a ) c  < e  . ( b ) c  = e o

S I st necklace

( c ) e = 8 , + / 1 ' t ,

I  l s t  neck lace
tO lnd necklacc

tc*.-E r-.-*

t.Ar.l
(e )

Er= gc+ €r-

Figure 3.3. Représentation schématique de l'évolution de la microstrucnrre

consécutive à la formation "collier" @onge et Gonstein ,1998).

La vitesse de croissance d'un nucleus V,o*t est contrôlée par le tatx d'énergie plastique

et est décrite par la distribution en demi-gaussienne (Fig. 3.5) suivante :

V.o*t =

/  a l  \  .  \ 2
I  L \ 8 i l E . t n l

v, +oNG "-l 
6 ). ; . (rrr.2)

iffG est la vitesse de croissance maximale, V, la, fraction volumique et Ë(g, ) est le tatrx

d'énergie plastique d'une cellule dont le centre est à I'orientation g , È -;n le tar:x d'énergie

plastique minimale et ô la moitié de l'épaisseur de la gaussienne.

-47-



Chapitre 3 Md&isatian de k yæristallis,tion d\nûnique

Qz =0o

2D
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Qz = 45o

2D

6 0 8 0 0 0 a 0 Æ 6 0

rr
I
I
I
I
T
ffi
ffi
I
I
I
I
I
I

0145 - 0 60
0.c9 - 0.145
0..04 - 0 tsg
0 ?9 - 0.'84
0.23 - 0 29
0.1€ - 0.23
0.1'6 - 01€
0.o7 - 01ts
0.o2 - 0.o7
0.097 - 0.o2
0.091 - 0.097
0086 - 0.091
0.081 - 0086
0.075 - 0.081
0.070 - 0075

3D

Figure 3.4. Représentation dans I'espace d'Euler du taur d'énergie plastique dans le cas

d'une simulation en torsion d'un acier Ti IF avec le modèle de Tavlor
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Dans les simulations présentées dans le chapitre 3.5.2,larecristallisation dynamique

ne débute que lorsque la déformation équivalente â =0.75 est atteinte (Cene valeur a été

déduite par Bacrynski et Jonas (1998) de leurs expériences. Cela correspond à peu de chose

au pic de la courbe contrainte-déformation). Aux déformations supérieures, la vitesse de

nucléation orientée dans chaque case de I'espace des orientations est calculée grâce à

l'équation III.1. La nouvelle fraction volumique produite par DRX est donnée pour chaque

onentatron Paf :

lV,o*t =V,o*'/t, (rrr.2)

où h est I'incrément de temps. Cet incrément de volume est ajouté à celui de la case. Une

re-normalisation des volumes relatifs de toutes les cases de I'espace d'Euler est alors

effectuée afin de garder le volume total du spécimen constant. Dans les simulations de

recristallisation dynamique, il est utile de contrôler la vitesse totale de Nucléation Orientée

et Croissance (appelé ' Âo"") car c'est un paramètre que nous pouvons déduire de

I'expérience;

4owG (rrr.3)

où N est le nombre total de case et lr I'incrément de déformation. Il est cornfirode

d'imposer RoNG au premier incrément de DRX. Le paramèue iffG correspondant peut

alors être calculé avec I'aide de (Eq. III.1) et vaut :

=**on,"." '
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(rrr.4)

La valeur de rffc obtenue de cette manière est alors par hypothèse prise constanre durant

toute la simulation dans l'équation III.1.

v.ioù:G
, m d

Vitesse de
Nucléation
Odentée

(v,on")

l ,- m Ë . o

Taux d'énergie plastique, ÈQ,)

Figure 3.5. Distribution gaussierure servant à décrire la dépendance de la vitesse de

croissance associée à la nudéation orientée en fonction du taux d'énergie plastique.

3.2.3. CROISSAINCE SELECTIVE

La croissance séleaive est carafférisée pa,r la croissance préferentidle de nuclei

ayant une désorientation particulière par rapport à la matrice. Dans ce cas, la croissance du

nuclrus fait décrolcre le volume d'un grain de la marice et fait augmenter son propre
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volume. Comme la texnrre est représentée par des cases dans I'espace des orientations, la

procédure de recristallisation correspond au transfert d'un cenain volume (correspondant

au volume du nucleus) d'une case à une autre frig. 3.6.). Pour mener à bien cette opération,

il suffit de connaître I'axe et I'angle de rotation afin de pouvoir spécifier la case "j" dans

laquelle est transférée une fraction de la case "i" due à la croissance sélective.

ESPACE D'EULER

Transfert vers d'auûes orientations
calculée par la procédure
de croissance sélective

\ - -
I
I
\

Fraction volumique

de I'orientation recristallissée
oar la croissance séiective

Figure 3.6. Représentation schématique de la croissance sélective

appliquée au schéma de transfert de volume.

La croissance sélective dans les matériaux cubiques centrés peut êffe decrite en terme de

rotations autour de I'a><e <110> qui est commun au nucleus et au grain qui va être
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consommé. Deux approches différentes ont été développées pour déterminer I'angle de

rotation : i) la théorie de corncidence des sites du réseau (Cu?ctdmæ siæ laxiæ: CSL) ; ou ii)

la théorie de concordance des plans (Plaæ matdting: PIr!. Dans le cas du CSL, une simple

rotation de at :27o (f :I9) a éré employêe (voir chapitre 1). Celle-ci peur être posirive ou

négative.

La théorie de concordance des plans impose une plage de rotation plus grande.

Cependant les rotations qui correspondent au déplacement des frontières de grain de faible

désorientation (120') sont exclues. Cela conduit à un intervalle pour at de 20" 1 at <

160o et 200" < o < 340o. La plage de non rotation aux alentours de at : 180o est

nécessaire à cause de la symétrie cubique du matériau (Gourdet etdL.,1998).

A cause des 6 æ<es <110> équivalent dans les cristaux cubiques, I'utilisation de la

rotation positive et négative donne la possibilité à tZ nucleus différents de croître à

I'intérieur d'trn grain. Cependant, une telle equi-probabilité des 12 nucleus condùait à une

texnre très aléatoire, ce qui est contrùe aux observations expérimentales. La sélection

variante proposée originellement par Toth et Jonas (1984) est alors emplofe ici. Elle

favorise l'ære de rotation associé au plan contenant la vitesse de cisaillement la plus forte.

Durant la croissance sélective, le nucleus croît dans un grain matrice avec une

vitesse qui dépend du taux d'énergie plastique du grain. La force motrice de ce processus

augmente avec la différence énergétique entre le grain parent et le grain matrice. A cause du

manque d'informations détaillées, nous avons pris une loi linéùe (Fig. 3.7) pour relier la

vitesse de croissance sélective au tau( d'énergie plastique. La relation retenue est alors la

suivante:

vic- v +sG Ë(g,)- E ̂ ,,
' t ' m x  *  ' +  ,

L * - E - i n
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où iil est la vitesse de croissance maximal e, et E ,,n* et È ,,,,, sont les valeurs maximales et

minimales, respectivement, du taux d'énergie plastique. La nouvelle fraction volumique

produite par la croissance sélective d'un nucleus est obtenue alors :

lV:" =V lG tt .

V iSC
I  mâx

Vitesse de
Croissance
Sélective
(v;")

tr
" nin

Taux d'énergie plastiqu., E(g, )

Figure 3.7. Vitesse de croissance sélective en fonction du taux d'énergie plastique.

(rrr.6)
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Comme dans le cas de |ONG, Ia aiæsy nule de SG (notée RsG)

(rrr.z)

est imposée pendant le premier incrément de recristallisation et détermine la valeur

correspondante de ffi. Celle-ci peut être écrite grâce à la relation (III.5) sous la forme :

(rrr.8)

RsG = Li zv:"
zra t

RSG
T'-  = 1/

M ' E(s)- E -,,
F  _ F- r u x  " m i n

Le paramètre rjfl obtenu par ce biais est gardé constant dans l'équation (III.5) durant la

simulation.

3.3. APPLICATION DU @DE DE CAICUL A I"q. TORSION DES MATERI,AUX

CTJBIQUES CENTRES

Pour représenter les tentures cristdlographiques des matériaux que nous érudions,

nous allons utiliser les ODF (fonction de distribution des orientations). Cene foncrion,

/(g) ." définie par:

f kYS = dV = Vo lumdes élémendond' oricntatæe trouad,ansun petitcubdg. (III.9)

I - - -

>  v ./-./ |
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Une orientation peut être écrite grâce aux 3 angles d'Euler. Ils représentenr les 3 rotarions

successives pour passer du repère de l'échantillon (K.) à celui du cristal (K.)(voir Fig. 3.8).

Premièrement, le repère K. est tourné d'un angle de <p, par rapport à 2.. Alors, il subit une

rotation q autour de X.'et finalement de q, aurour deZ," (axe [OO1]de cristal).

z"

e5q
&'

Figure 3.S. Définftion des angles d'Euler (ç,,q,qr)

[0011 [0101

[100]
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Les résultars expérimenratx obtenus par Bac4'nski et Jonas (1996,1998) en torsion

seront présentés à tempéracure ambiante er à 840"C. Dans le but de simplifier les

discussions sur les temrres, toutes les orientations importantes sont spécifiées dans le

Tableau 3.1, et identifiées dans les sections de I'espace d'Euler de la figure 3.9.

FD2 D1

PHI2= 0

T

PHI2= 15

E1
I

PHI2= 30

.J1

D1

E2
a

T2
l-

F

T1
I '

2
PHIZ-= 45

Figure 3.9. Représentation graphique des principdes composantes idéales

dans le cas de la torsion des cubiques cenûés.

1 8 0Phil

90
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Orientations SPN SD (f) -
Y I q Q:

D 1 (zrt) lrr rl t25.3 45.0 ô ô

D2 (ztt) lrrrl 54.7 45.0 0.0

E1 (ror) htrl 39.2 65.9 26.6

E2 (rTo) Fr rl 90.0 35.3 45.0

F (orr) [roo] 180.0 45.0

J' (101) [tzt] 30.0 54.7 45.0

J, (rro) Ftzl 90.0 54.7 45.0

T (r ro ro) Itozzl 46.5 f f . J t7. r

Tableau 3.1. Localisations dans I'espace d'Euler des principdes orientations de la texnre
en torsion des matériaux cubiques centrées.

SPN: normale au plan de cisaillement, SD : direction de cisaillement.
gr, g, ez sont les angles d'Euler @acrynski et Jonas, 1998).

Pendant les expériences à tempérarure ambiante, trn allongement significatif de

l'éprouvene a &ê constaté @aczynski et Jonas, 1996). lnversement, pendant les

déformations à chaud" donc en présence de recristallisation, un raccourcissement de

l'éprouvette a été mis en évidence @aczynski et Jonas, L998). Ces phénomènes ont été pris

en compte dans les simulations en utilisant le gradient de vitesse macroscopique suivant :

)  - i '

- è

^ rve

ol
0 |

/2 )

lu/
è,, =l O

Io
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lci 7 est posé égal à O.1s'1, alors que è=-O.OS| dans le cas de I'allongement er é =O.Asi

dans le cas d'un raccourcissement. Cene dernière relation correspond au 5o/o,

respectivement d'allongement ou de raccourcissemenr observé par cisaillement unitùe. Le

rnouvement de chaque case dans I'espace d'Euler est représenté par le déplacement de

I'orientation correspondant au centre de la case. La loi d'écoulement d'un système de

glissement est celle présentée dans le chapitre 2 :

,=^(î)l*læ l

(rrr.1 1)

Ici la valeur de référenc e est f,o:1s-1. La cission de référence utilisée pour les 12 sysrèmes

de glissement (110)<111) est d :1 alors que pour les 12 sysrèmes (lt2)<111>,la cission

de référence est rj :0.95. Le rapport entre les cissions relatives est pris constant tout au

long de la déformation, mais dans la réalité, il est possible que ce rapport bouge. La valeur

de la sensibilité à la vitesse de déformation mest prise égale à O.O5 correspondant ainsi à la

fois aux simulations pour les faibles et les fortes vitesses de déformation à froid et à chaud.

La valeur correspondante de cr (0.6a) utilisée dans la loi d'interacrion, Eq. (ILla), peur êffe

obtenue à panir de l'équation (II.15). L'écrouissage n'est pas pris en compre dans les

simulations présentées. En effet, sur la Figure 3.10, nous consrarons I'absence d'écrouissage

macroscopique. Mais, cet effet e$ dû à la compétition qu'il existe entre l'écrouissage

microscopique et la création de nucleus vierge de tout écrouissage. D'autre part, nous

négligeons d'autres aspects micro-strucnrrau:r tels que la restauration dynamique, et I'effet

qu'il peut avoir sur la recristallisation dynamique.
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Figure 3.10. Courbes contraintes déformations pour I'acier Ti IF en fonaion de la

température (en'C) de I'essai @aczynski, 1996)

Sur la figpt. 3.L0, nous pouvons constater qu'après avoir atteint la limite

d'écoulement, I'acier s'écoule sans s'écrouir macroscopiquement aux températures

supérieures à 600oC.

La fraction volumique des cases dans I'espace des orientations est initialisée afin de

représenter la texture du matériau avant déformation. Ia texture initide est prise aléatoire

ou bien égde à une texhrre mesurée. Cene dernière est obtenue en transformant les

données de la représentation ODF des travaux expérimentau:< de Baczynslci (1997) en

fractions volumiques des cases (Fig. 3.11).
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Figure 3.11. Texnre initiale de I'acier Ti IF

Le code numérique associé au modèle auto-cohérent permet de prendre en compte

l'évolution de la forme du grain. En effet, la forme initialement sphérique devient

ellipsoi'dale pendant la déformation. Cette évolution est continue jusqu'à la fin du test si la

recristallisation n'apparaît pas. Dans le programme, la même évolution moyenne de la

forme est imposée à chaque grain.
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Bac4'nski and Jonas (1998) ont montré que la recristallisation débute à une

déformation équivalente (au sens de Von Mises) de €:+=0.75 à T:8+0"C. Par
{ J

conséquent, la DRX débutera à cewe déformation dans les simulations que nous ferons.

Les paramètres des deux mécanismes de recristallisation ont été choisis afin que le

supplément de déformation nécessaire à obtenir trne recristallisation de tous les grains soit

Aeo*:9.25 (Il en résulte que Ro"G= j=). Ainsi, démarrant d'une configuration
0.25.13

sphérique, Ia forme du grain évolue jusqu'à e:0.75+0.25:1.0. En raison de la

recristallisation, de très petits grains de forme sphérique sont générés et sont déformés

pendant I'incrément Le:0.25 de déformation qui suit leur naissance, avanr de renrrer dans

un nouveau cycle de recristallisation. Cette procédure basée sur des observations

rapponées pat Bacrynski et Jonas (1998) (Fig. 3.12) est répétée durant toute la simulation.

Néanmoins, conune la vitesse de recristallisation dépend de l'évolution de la texture, la

valeur LE:0.25 est considérée comme une moyenne. Dans les simulations de la

recristallisation, la stabilisation de la forme des grains (après une évolution initiale de e: 1O)

est obtenue en imposant une forme de grain constante correspondante à la forme d'un

grain soumis à une déformation de e :0.25 frig. 3.13).
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a) Forme initiale b)Après déformation sans DRX

c) Après déformation avec DRX

Figure 3.12. Observation de l'évolution de la forme et de la taille du grain lors d'un essai de

cisaillement en fonction de la déformation équivalente

et de I'occurrence ou non de la recristallisation.
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Figure 3.13. Evolution de la forme d'un grain durant un test à haute tempérarure

lors de I'apparition de la recristallisation dynamique.

Le programme de calcul suit le déroulement de I'organigrarnme simplifié présenté en figure

3.14 Les fichiers de sonie sont de deux types, fournissant des renseignements généraux

(activité des plans de glissement, contraintes, etc.) et les textures de déformation. Les

fichiers de texnre sont traités par le programme du Prof. Van Houtt e (1992) permenanr de

représenter les texnrres sous la forme de fonaions de distribution des orientions (ODF) ou

de figures de poles.
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Figure 3.14. Organigramme simplifié du programme de calcul de re:cnres
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3.4. CAICUL SANS RECRYSTAILISATION DYNAMIQUE

Avant d'introduire la recristallisation, nous avons voulu savoir quelle était la validité

du programme et quel pouvait être sa sensibilité à des paramètre comme le rype de calcul

ou la taille des boites servant à paver I'espace d'Euler. Pour cela, nous avons utilisé les

résultats de Baczynski etJonas (L996), sur des textures déformées à température ambiante

de I'acier Ti IF et comparé avec des simulations menées par les mêmes auteurs sur un code

Lagrangien utilisant le schéma de calcul de Taylor.

3.4. 1. RESULTATS E)(PERIMENTATX

Les texnrres expérimentales obtenues par Baczynski et Jonas (L996) en torsion sont

présentées sur la Fig. 3.15 et Fig. 3.16. Elles montrent les texrures de I'acier Ti IF observées

à température ambiante. Les premières composantes principales de déformations observées

sont J2 et J 1 pour e = 0.5. Pour une déformation de e = 0.95, toutes les composantes idéales,

DL, D2, F, Jl, 12, EI et E2 ont approximativement la même intensité (entre 3.5 et 4.6).

Pour une déformation plus importante (e= 1.9), les intensités sont très semblables pour

toutes les orientations, sauf EL etB2 qui ont tendance à disparaître. D'après Bac4mski et

Jonas (L996),la forte intensité de J1 et J2 n'est pas représentative de la texnrre car trop

singulière. La déformation finde avant rupture est e =4.2.Les composantes principales sont

dans I'ordre décroissant F,J7,12,D1 et D2.

-66-



Chapitre 3 Mdâtstton de k ræristzlhstian ctwantq ue

V
o

t :0.s t:O.es
0

=
o-

90

0

-
o-

90

Mæc:4.5

Niveaux:2,3,4.

Mæ<:4.5
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Figure 3.16. Texnre de I'acier Ti IF déformé en torsion

à température ambiante @acrynski erJonas, 1996).
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3.4.2. RESULTAT DES SIMUIATIONS ET COMPARAISON

Les calculs ont été menés à I'aide d'une approche auto-cohérenre er d'une approche

de type Taylor. Dans cette partie, seules les texcures de déformation sans recristallisation

sont représentées. Les ODFs sont calcuiées aux mêmes déformations que celles référencées

dans les expériences de Bacalnski etJonas (L99G) (e:0.5, e:0.95, e:1..9 ete:42).

3.4.2.1.Modèle de Taylor

Le modèle de Taylor conduit à des simulations @ig. 3.t7) proches de I'expérience.

Pour les faibles déformations, nous retrouvons toutes les composantes idéales D2, D1, F,

Jt er J?légèrement décalées à gauche par rapport à leurs positions référencées. Cependant

cette translation se retrouve aussi sur les textures expérimentales. L'intensité relative de

chaque orientation est représentative de I'expérience. Pour les déformâtions moyennes et

grandes, les texnrres simulées sont toujours concordantes. Cependant, detrx remarques

peuvent être faites. La première est que I'intensité de la composante Dl est légèrement trop

faible par rapport à F. Inversement, les composantes J et El sont trop fones,

comparativement à F, Dl et D2lorsque e:4.2 ('intensité de la composante E1 devrait

croître jusqu'à e:0.95 pour presque disparaître à la déformation mærimale). Les fibres qui

se développent autour des composantes J dans la section ç2:45o sont aussi représentées

Iors des simulations. Par contre, les fibres se développant autour de D1 quand e:Lg,

autour de D2lorsque e:4.2 ou entre F et Dt pour e:0.9 5 et 4.2 n'existent pas sur les

ODFs obtenus par simulation (Fig. 3.L4). La composante E2 n'existe pas de manière

propre, mais est sinrée sur la tbre entourant J2.
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3 .4.2.2. Modèle auto-cohérent

L'utilisation du schéma auto-cohérent avec la valeur de a préconisée par Molinari et Toth

(1994) conduit à des résultats sensiblement différents fig. 3.18). Pour e:0.5, la simulation

est identique à celle obtenue grâce au modèle de Taylor et se rrouve en parfait accord avec

les texnrres expérimentales. Le décalage existe là aussi vers la gauche pour toutes les

orientations idéales. Par contre, les simulations à moyennes et fones déformations, nous

amènent à constater certaines différences quant aux intensités de certaines composanres.

Dl devient, dès e:L.9, la plus imporcante. Cette importance est vérifiée de manière

expérimentale pour e:0.95 et e:1.9r mais pas povr E:4.2. Les mêmes remarques que pour

le modèle de Taylor peuvent être reconduites concernant les fibres entourant les

orientations D2, D1 et de D1 à F et les orientations El etBz.

Qr*d cr:1 (modèle sécant, Fig. 3.19), les résultats ne changent pas pour les faibles

valeurs de la déforrnation (e < 2.0). Le changement intervient quand e:4.2. En effet,

I'importance relative de Dl est mieux contrôlée. L'intensité de la composante F est

mærimale. En utfisant une valeur encore plus forte du paramètre de calibrage a frig. 3.20),

I'observation de la texnre ar:x différentes déformations montre un rapprochement avec le

modèle de Taylor. Cette tendance a déjà été exposée dans le travail initial de Molinari et

Toth (1994). Tous les commentaires concernant les fibres et les composantes Et et E2

sont encore une fois valable pour ces deux valeurs de cr (1.0 et 2.0).

Il reste maintenant à savoir pourquoi la valeur (o:0 du paramètre de calibrage

conduit à des meilleurs résultats de texnres de déformation simulées que la valeur prescrite

par la loi initiale proposée par Molinari et Toth (Eq. II.15). A noter que la même

constatation sera faite pour les simulations en recristallisation dynamique. Ilne explication

de ce phénomène est présentée dans le paragraphe suivant.
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3.4.2.3.lnfluence du pavage de I'espace d'Euler

Le dernier paramètre dont nous avons érudié I'influence, est Ia taille des cases dans

I'espace d'Euler. Si toutes les simulations présentées précéderrunent ont éré réalisé avec une

taille de 10o, les figures 3.18 et 3.I9 ont été obtenue grâce à des cases de 5ox5ox5o. Les

denx modèles à notre disposition ont été testés frig. 3.21 : Modèle de Taylor; Fig.3.22:

Schéma auto-cohérent avec a:1.0).Les autres paramètres sont pris identiques à ceux des

simulations précédentes.

Le modèle de Taylor @ig.3.21) montre deux différences importantes par rappoft à

la simulation avec des cases de 10o frig. l.1Z). LacomposarteD2 n'est plus représentée à

moyenne et forte déformation et I'intensité de F a augmentée. De même, les composantes

lI et 12 sont plus fortes quelque soit le pas de simulation. Globalement, les autres

remarques faites dans le cas précédent sont encore valables. La composante E1 est devenue

encore un peu plus forte, ce qui va à I'encontre des tendances expérimentales. Le schéma

auto-cohérent ffig. 3.22) conduit aux même tendances que dans le cas précédent. La

composante D2 tend à s'affaiblir aux grandes déformations, alors que Jl et J2 se

renforcent. Il est à noter que cene simulation est la seule à donner une diminution de

I'intensité ma:<imale povr e:4.2, résultat observé dans I'expérience.

Une explication de ces résultats moins bons, alors que la précision du calcul est

accrue peut êffe la suivante. Dans les grains de l'échantillon, il existe une hétérogénéité de

déformation intracristalline. Or, trn grain dans notre prograrnme a un comporternent

uniforme. Plus le pavage que nous utilisons e$ fin, plus nous appliquons de manière rigide

une déformation uniforme à I'intérieur de chaque grain. Une solution pour prendre en

considérations cette hétérogénéité est donc d'utiliser une gtll. oi trop grossière, ni trop

fine, c'est à dire 10o dans notre cas.
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3. 5. CAICLIL AVEC RE CRISTALLISATION DYNAMIO.UE

3.5. 1. RESULTAT DCERMENTAIIX

Les résultats expérimentaux obtenus par Bacrynski et Jonas (tlfS) en torsion à

chaud (I:840'C) sont présentés sur les Figures 3.23 et 3.24.La différence principale avec

les texn:res obtenues à température ambiante est I'augmentation importante de I'intensité

de la composante D2. Les composantes Dl et E1 sont encore présentes, mais leur intensité

décroît avec I'accroissement de la déformation (voir Figs. 3.23 et 3.24). Les composantes

typiques de la texnre de déformation fr, Jt etJ2) tendent à disparaître pendant le test de

torsion à haute température. Elles sont encore présentes quande(0.5, s'affaiblissent aux

déformations moyennes et disparaissent complètement aux grandes déformations.

llne nouvelle composante importante de la recristallisation dynamique se trouve

dans la section gz:t1o; elle est dénommée composante T dans la suite du travail. Les

indices de Miller et les angles d'Euler de ces orientations sont référencés dans le Tableau

3.r .
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3.5.2. RESULTAT DES SIMI.ILATIONS ET DISCUSSION

Les calculs ont été réalisés avec le modèle de Taylor et I'approche auto-cohérente. Ils

simulent le développement des texnres de déformation et de recristallisarion dlnamique de

manière séquentielle. Certaines simulations ont été conduites en premier lieu sous

I'hypothèse de croissance sélective des nuclei, comme décrit à la fin de cene section.

Cependant, ce type de DRX fait croître des orientations bien définies, ou des fibres

particulières, phénomènes qui ne se retrouvent pas durant les expériences. Nous avons

conclu que la croissance sélective ne jouait pas un rôle significatif dans ce matériau: pour

ces conditions de sollicitation. Ainsi, seul le procédé de nucléation orientée et croissance a

été érudié en détail.

3.5.2.I. Modèle de Tavlor

Les texnrres de recristallisation dynamique obtenues avec le modèle de Taylor sont

présentées sur la Fig. 3.22. Ala déformation e= 5, la composante principale de Ia texture est

D2, alors que pour les déformations plus importantes (e= 10, e=20),1'intensité maximale de

IODF est obtenue pour la composante T. Deux autres composantes idéales, E1. et E2, sont

aussi présentes dans les texnrres calculées et gagnent en intensité tout au long de la

déformation. Cependant, les texnrres prédites avec le modèle de Taylor ne sont pas en

correspondance avec les temrres expérimentales. Comme nous le montre la figure 3.25, les

deux orientations D1 et D2 restent présentes même quand la déformation devient

importante dors que les orientations El et E2 disparaissent graduellement. Ainsi, ce

modèle ne décrit pas de manière convainquante l'évolution de la texture de recristallisation

dynamique dans ce matériau.
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@
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@

t :s.0
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PHI2= 30

t :10.0
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PHI2= l5
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PFII2= 45
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PHI2= 45

Max-97

Figure 3.25. Texnres simulées de DRX en torsion obtenues en utilisant le modèle de

Taylor en conjonction avec la nucléation orientée et la croissance.

@aczynski et Jonas, 1998)

3 .5.2.2. Modèle auto-cohérent

Par contraste, I'application du modèle auto-cohérent conduit à une amélioration

notable des prédiaions de telcure de déformation (voir les résultats présentés str les 3

figures suivantes). Ces textures sont obtenues pour trois valeurs du paramètre a; Fig.3.26:

@
J

a

@
=  1 5

E I

,p
E2'

-82-



Chapitre 3 Mdélisatralt de k ?æristallisatian ctynaniqlg

a :0.64; Fig.3.27: s :1.0 et Fig. 3.28: u :2.0. La valeur a :0.64 esr directement dérivée

des ffavaux de Molinari et Tôth (1994) utilisant la formule (II.15).

La différence qui existe entre les simulations par le modèle de Tay'or et celui auto-

cohérent prend sa source dans les différences de répanitions du tatx d'énergie plastique.

Tableaux 3.1. Comparaison de l'énergie plastique instantanée

calculée par le modèle de Taylor et Auto-cohérent

Tatrx d'énergie plasdque relatif, secrion gz:!5", j, = Ls-'

Auto-cohérent

Max:100

Min:55

I g z o o  -  i o o o
! s + o o  -  9 7 o o
!sr  oo -  94 oo
!oaoo  - -  s1  oo
Issoo  - -  ssoo
lazoo  - -  Bsoo
f z s o o  - -  8 2 o o
.ff i 76 oo -- 7s oo
ûi lzsoo -  76oo
Izooo  - -  7300
! o z o o  -  T o o o
! o + o o  -  6 7 o o
Ior  oo -  64 oo
Isaoo  - -  6 i  oo
I ssoo  - -  ssoo

1 0  1 2  1 4  1 6  1 8

Phi ' l

TayLor

Ma:<:100

Min:50

I ss67  - -  i ooo
I g g 3 3  - -  s 6 6 7
I s o o o  - -  9 3 3 3
I 8 6 6 7  - -  g o o o

I a e 3 3  -  8 6 6 7
! o o o o  -  s 3 3 3
Jzoez  -  sooo
I  zg,sg -- 76 6T
I T o o o  -  7 3 3 3
loooz  -  7o ,oo
f eg33 -- 66.67
I60 ,00  - -  6333
fss .ez  - -  60oo
lss .ss  -  5667
Isooo -  53 .33

1 0  1 2  1 4  1 6  1 8

Ph i l
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Dans le tableau précédent, nous montrons que la réparrition des raux d'énergie plastique,

ainsi que les lieux de répanition ne sont pas tout à fait semblables. Ces d.ifférences, mêmes

si elles sont faibles (-70o/o), peuvent menées à des simulations complètement différentes

dûe aux déformations plastiques simulées très grandes (e:20).

La texnrre de recristallisation coffespondante à ceme figure Fig. 3.26) esr

caractérisée pat la présence des detx composantes D1 et D2 à proportion égale.

C-ependant, expérimentalement, D1 est significativement plus faible que D2 ffig.3.2a).

t :5.0

@@ @@
I

@@

Ma:<:59 Max:77 Mæc:85

Niveaux : 2,3, 4,7, 12, t8,30, 60, 80.

Figure 3.26. Texnues simulées de DRX en torsion obtenues en urfisanr le modèle de

auto-cohérent (o :0.64) en conjonction avec la nucléation orientée et la croissance.

C-omme nous pouvons le voir sur la figure 3.27,1es texnres expérimentales sont

D2 Dl

@\
D?

@

45
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parfaitement reproduites par le modèle auto-cohérenr avec cr :1.0 (modèle sécant), même

aux grandes déformations. La composante principale est bien I'orientation D2 er

I'importance relative de D1 décroît avec la déformation. La composanre T est aussi forte

que dans I'expérience. La seule variation par rapport à I'expérience concerne les

comPosantes El et E2. Sur les texrures expérimentales, E1. diminue conrinûment mais est

encore présent à e=19, alors que E2 disparaît après une déformation de seulemenr e=5

(voir Fig. 3.2a). Or sur les simulations, ces detrx composantes augmenrenr un peu, tour en

restant mineures. Toutefois les résultats obtenus avec cr, :1.0 peuvent être considérés

comme satisfaisants.

t -5.0

Phil

12= 3Q

t :10.0

Phil

o

PHI2= 15

, E l

6
PHI2= 30

lttl

,@

45

180180

t -20.0

Phil

Mæ<:60

D2 DI

@'@
= 0

.@
ar/

PHI2= 45

,rf

Mær:56 Mæc:56

Niveaux :2,3,4,7,  t2,18,30, 60.

Figure 3.27.Texttxes de DRX en torsion obtenues en utilisant le modèle auto-cohérent

(cr :1.0) en conjonction avec la nucléation orientée et la croissance.

D2

@
D{

@
D U T ' -

D

@
2 D l '@

@

PHI2= 15

@
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Quand G augmente à 2.0 (Fig. 3.28), la composante Dl n'apparaît déjà plus à e = 5 et

le maximum d'intensité est localisé sur la composante T. La composante El persiste alors

que E2 se renforce un peu. La valeur, a :2.0, n'est pas correcte pour rendre compte

complètement des tendances expérimentales.

t :s.0

0 Ph i l  180 0

t :10.0 E:20.0

0 Phil 180 0 Ptu I I 80

PHI2= 15

PHI2= 30

12= 15

E1

{

IPHLZ= 45

Ma:r:58 Mær:56

Niveaux :2,3,4,7, t2, t8,30, 60.

Max:65

Figure 3.28. Tsrnues de DRX en torsion obtenues en utilisant le modèle auto-cohérent

(cr :2.0) en conjonction avec la nucléation orientée et la croissance.

La sensibilité des résultats à la valeur du paramètre d'interaction a est marquée et

assez surprenante. En effet, Toth et aJ,. (1997) ont montré que des valeurs de o compris

-86-
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entre 0.6 et 2.Q conduisaient à des texnrres de laminage presque identiques. Au conrraire,

dans cewe érude, quand cr :2.0, les textures commencent à se rapprocher de celles

obtenues par le modèle de Taylor avec ou sans recristallisation dynamique (DRX : D1

disparaît etD2 est plus faible que T, comparaison des Fig. 3.26 et 3.28).

Une interprétation possible de cette sensibilité des texnrres de cisaillemenr au

paramètre cx, peut être la suivante. Les texnrres de cisaillemenr onr la particularité que les

orientations idéales sont siruées près des frontières séparant les parties convergenres er

divergentes du champ de vitesse des orientations dans I'espace d'Euler @aczynski er Jonas,

1998; Toth et al., 1988; Toth et al., 1989). Cette propriété rend possible le basculemenr de

la position des composantes idéales (Baczynski et Jonas, 1998; Toth er al., 1988) et peut

être aussi responsable des différentes transitions de texhre qui apparaissenr dans les

simulations avec recristallisation dynamique (Ioth er al., 1988; Toth et al., 1989). I1 semble

aussi que la variation du paramètre a affecte la nature du champ de rotation (spécialement

autour des composantes idéales, où les gradients ont leurs valeurs les plus fortes). Une telle

sensibilité n'est pas possible dans le cas du laminage, toutes les orientations idéales se

trouvent dans les zones convergentes du champ de rotation (Ioth et al., 1990).
Il reste maintenant à expliquer pourquoi dans les simulations avec et sans DRX, le

modèle sécant (cr:1.0) conduit à une reproduaion plus ûdèle des texnres expérimentales

(comparaison des Figs 3.24 et 3.27 ou 3.16 et 3.19). Une explication peut être basée sur le

fait que la valeur de a déterminée par Molinari et Toth (1994) a été calibrée sur des grains

de formes sphériques. Des calculs par éléments finis ont été faits par Gilormini et Germain

(1987) sur des inclusions de forme elliptique et sphérique. Sur la figure suivanre, esr

représentée la vitesse relative de déformation équivalente(ô) entre I'inclusion (ellipsoidale et

sphérique) et la matrice en fonction du rappon de rigidité (>) et de la sensibilité à la vitesse

de déformation (m). L'information principale est que pour un X égale-et quel que soit la

valeur de m, ô se rapproche plus des valeurs données par le calcul de Taylor dans le cas
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d'une ellipse que dans celui d'une sphère. Cette sensibilité est d'autanr plus marquée que m

est petit (m:0.05 dans notre cas). Le mode de déformation de Taylor correspond aux

grandes valeurs du paramètre a (Chapitre2).Il est cependant à noter, que la forme du grain

est déjà prise en compte dans le modèle auto-cohérent par le biais du terme

f  ,  ,  /  /  . \ - l - l
la'@)-l 8tt"(.D)] | d. 1" loi d'interaction. Pourtânr, au vue des simulations, il est
L:  \= - /  

I

possible de proposer I'hypothèse que û, dépende aussi de la forme.

0.5 0  0 .5

m sensibilité àla vitesse de déformation

Figure 3.29.Yanation de la vitesse de déformation relative d'une inclusion sphérique ou

ellipsoi'dale en fonction de la rigidité relative et du coefficient de sensibilité à la vitesse de

déformation (Gilormini et Germain, !987).

E Rapport de rigrdité

ô Vitesse de déformaton
relauve

I

0
I

E:0
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t :10.0

P h i l

@

PHI2= 15

Mæ<:58 Ma:<:56 Max:65

Niveaux :  1.0,  1.3,  t .6,2.0,2.5,3.2,4.0,5.0,  6.4,  8.0

Figure 3.30. Texnres simulées de DRX en torsion obtenues en utilisanr le modèle auto-

cohérent (a :1.0) en conjonction avec la croissance sélective de rype CSL.

Les texnres prédiaives avec recristallisation reproduisent les observations

expérimentales de manière très fidèle (Comparaison de la Fig. 3.24 et Fig. 3.28). Mais les

calculs menés ci-dessus n'ont utilisé que la nucléation orientée et la croissance non

séleaive. Cependant, la croissance sélective fait panie des mécanismes de recristallisation

dynamique. Des simulations ont été tentées afin de déceler la possible occurrence des

mécanismes de corncidence des plans (PM) or't des sites du réseau (CSL). Les résultats

obtenus pour le cas CSL avec une rotation de + 27o autour de l'ære perpendiculùe au plan

de glissement le plus actif dans le grain est représenté sur la figure 3.30; pour le cas PM, les

résultats correspondent à la fig*. 3.31. On remarque rout de suite,l'imponance du schéma

t :20.0

P h i l

t

1 5
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de transfert de volume qui est très utile dans ce type de recristellisation car il permet aux

fractions volumiques d'être transférées entre detx cases non voisines.

Mær:58 Mæ<:56 Ma:<:65

Niveatx : 1.0, 1.3, L.6,2.0, 2.5,3.2,4.0, 5.0, 6.4, 8.0

Figure 3.31. Texnres simulées de DRX en torsion obtenues en utilisant le modèle de auto-

cohérent (a :1.0) en conjonction avec la croissance sélective de type PM.

La comparaison détaillée des texnres préditent par les mécanismes CSL frig. 3.30)

avec les ODFs expérimentales Sig. 3.24) révèIent les différences suivantes. Même si les

composantes D1 etD2 sont présentes dans les simulations, elles sont faibles par rapport

aux intensités expérimentales. Nous notons de plus, le développement de courtes fibres

autour de la composante D2 dans la direaion g dans les simulations et la persistance des

t :10.0

Phil

ô:ZV.V

Phil
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composantes E1 et E2.

Les texnrres obtenues dans le cas PM fig.3.31) mettenr en évidence encore plus de

fibres que dans le cas précédent. C'est une conséquence narurelle du mécanisme de la

coincidence des plans. I1 est intéressant de noter que les mécanismes de croissance sélective

ne développent pas d'orientations autres que celles des texnrres de déformations.

Cependant, elle produit une texnue relativement faible et certaines composantes restent

stables et cela de manière non réaliste (orientations El et E2). Par opposition, ces

composantes disparaissent dans I'expérience atrx grandes déformations. Ainsi la croissance

sélective n'est pas le mode de recristallisation dynamique prépondérant dans le matériau

étudié.

3.6. CONCLUSIONS

Dans ce chapitre, nous avons étudié et comparé les textures expérimentales de torsion

de I'acier Ti IF obtenues à température ambiante et en recristallisation dynamique avec les

simulations rédisées en utilisant la technique de transfert de volume associée à un modèle

de Taylor ou un schéma auto-cohérent.

Dans les conditions de température ambiante, une étude paramétrique a êtê menée sur

la valeur de cr (paramètre de cdibrage de la loi d'interaaion sur les éléments finis), le type

de modèle de calcul (modèle de Taylor ou schéma auto-cohérent) ainsi que sur la finesse du

maillage de I'espace d'Euler (taille des cases). Pour les simulations de recristallisation

dynamique, la même érude paramétrique a &ê rêahsêe sur le modèle de nucléation orientée

et croissance, à I'erception des effets du maillage dans I'espace d'Euler. L'influence de la

forme des grains a été mise en évidence. Les simulations avec la croissance sélective n'ont

été faites qu'à titre de comparaison dans un des cas précédents. Les conclusions sont les

suivantes :
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A tsffim.tre ûnbiûttl :

Le modèle de Taylor conduit à des simulations proches des ODF expérimentales. Seul,

I'intensité de la composante Dl peut être discutée pour e:1..9. En effet, Baczynski

mentionne dans sa thèse que I'intensité des composanres Jl et 12 à ceme

déformation (r:1.9) n'est pas représentative des tendances expérimenrales.

Par contre,le schéma auto-cohérent donne des résultats corrects mais dont la précision

dépend de la valeur du paramètre cr. Cette dépendance est due au fait que le calibrage

de a a été réalisé sur des inclusions sphériques er non pas ellipsoidales.

Le raffinement trop fin du maillage conduit à des simulations dont les résultats sont

plus éloignées de I'expérience. En effet, les hétérogénéités intracristallines ne sonr pas

pris en compte dans ce casr Donc, pour toutes les simulations furures, nous imposerons

des tailles de cases de 10ox 10ox 10o.

A baatetsrnérm.ne:

{ Pour la simulation utilisant la nucléation orientée et la croissance, les texnres obtenues

grâce au modèle de Taylor ne correspondent pas à celles obtenues expérimentalement à

grande déformation (e:10-20). En effet, la composante principale prédite est T, alors

que d'autres orientations existent dans les texnres expérimentales.
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'/ Le schéma auto-cohérent reproduit de manière plus fidèle les rexrures expérimenrales,

quand une valeur du paramètre c:1.0 (loi sécante) est emplofe. jene valeur diffère

de celle préconisée dans les travaux précédents, car la forme stable du grain à grurde

déformation est elliptique et non pas sphérique. Il apparaîtrait donc que dans ces

conditions, une valeur supérieure de a serait associée à la forme ellipsoidale des grains.

'/ Les simulations séparées pour la nucléation orientée et la croissance sélecdve

(concordance des plans ou corncidence des sites) indique que cette dernière n'esr pas le

mécanisme prépondérant de la recristallisation dynamique dans I'acier Ti IF.
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4.1. INTRODUCTION

Lors de la pénétration d'un projeaile ou lors de nombreux processus de mise en forme,

il peut se développer une instabilité de l'écoulement plastique conduisant à la localisation de

la déformation plastique dans des bandes de cisaillement très étroites. Ces bandes peuvenr

se rencontrer dans les aciers, les polymères et certains matériaux géologiques. On

s'intéresse ici à un rype paniculier de bandes, les bandes de cisaillement adiabatique (BCA)

Elles apparaissent pour une valeur de la vitesse de déformation suffisarnmenr grande. La

conduction thermique n'a plus le temps d'évacuer toute l'énergie calorifique produite (90%

du travail plastique). L'élévation locale de la tempéranre devient très imponanre dans une

BCA, et nous trouvons ainsi, les conditions idéales de I'apparition de la recristallisarion

dynamique (température et déformation). Si le mécanisme de DRX apparaît, il peut fùe

évoluer certaines caractéristiques intrinsèques de la BCA comme la vitesse de déformation

ou bien sa largeur. En effet, la recristallisation modifie considérablement la forme des

grains et la texture de ceux-ci. De plus les nouveaux grains que créent ce mécanisme sont

vierges de tout écrouissage diminuant ainsi la contrainte d'écoulement. L'évolution

importante de la température au sein de la BC,A peut induire un changement de phase. Ce

phénomène sort du cadre de notre érude et ne sera pas pris en considération. Sur la ûgut.

4.L, la zone blanchâtre représente la bande. Cene coulelr est caractéristique d'une

transformation martensitique.
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NTARTENSITE

AUSTENITE

Figure 4.1. Transformation de phase au sein de la bande de cisaillement adiabatique

(d'après Pokorny, 1986).

La démarche expérimentale pour mettre en évidence de la DRX au sein d'une BCA

s'appuie sur I'utilisation de la technique EBSD. Elle permet de déterminer la texnre

cristallographique d'un matériau à condition que sa densité de dislocations soit faible.

Sachant que les grains recristallisés sont des grains neufs (vierge de toute déformation à leur

apparition) ne subissant que de faibles déformations (100o/o de matériau recristallisé après

0.25 de déformation équivalente), il en résulte que seul, ces grains devraient être détectables

au sein de la bande de cisaillement. La comparaison des texhrres obtenues au sein de la

bande de cisaillement et sur son bord avec les simulations pennet de mettre en évidence

I'occurrence ou non de la recristallisation ainsi que son type.

4.2.LES BANDES DE CISAILLEMENT

Dans de nombreu:r processus, à grande vitesse de déformation corrune :

- la pénétration d'trn projectile dans une cible,

- la fragmentation par explosion,
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ou dans les études plus fondamentales conrme:

- latorsion d'un tube à paroi mince,

- le double -isaillement (Chapitre 4.4.1),

l'écoulement plastique peut devenir instable et conduire à la localisation de la déformation

plastique. Ce type d'instabilité conduit le plus souvent à la ruine de la structure ou de la

pièce ainsi sollicitée à cause de I'apparition de fissures. Il existe detx catégories de bandes

de cisaillement:

1. Les bandes de cisaillement isothermes lorsque le temps caractéristique de

conducdon est inférieur à celui du chargement,

2. Les bandes de cisaillement adiabatiques pour lesquelles la chaleur produite reste

confinée dans la zone de déformation.

Cene étude porte sur ce detrxième rype de bandes. Tresca (1SZS) a été Ie premier à en

mentionner I'observation sur des pièces forgées. Mais c'est Zener et Hollomon (1948) qui,

les premiers, proposèrent une explication. Ils supposent que la déformation plastique sans

conduction thermique entraîne une augmentation locale de la tempéranre. Celle-ci conduit

à trn adoucissement thermique diminuant les caractéristiques mécaniques du matériau. Si la

diminution de la contrainte d'écoulement devient plus importante que l'accroissement de

cette même contrainte dtr à l'écrouissage, le phénomène se localise et devient auto-

catalytique @ig. a.2).
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Défaut
Inhomogénéité

'  :alisation de----+ :":- Ia détbrmauon +

Auto-catal;'tiquc

Àusmentation de

Ia température

Adoucissement
thermique

Figure 4.2. Mécanisme auto-catalytique

De nombreuses érudes théoriques ont été menées afin de déterminer les conditions

d'initiation de la localisation @ifton, 1980; Bai, 1982; Molinari; 1985; Fressengeas et

Molinari, 1987; Anand et d., 1987; Molinari, 1988) ainsi que de suivre le développement de

I'instabilité et la formation de la bande de cisaillement (Litonsl<r, t976; Merzer, !982;

Molinari et Clifton; 1983 et I987;Batr41987).

D'autres érudes se sont anachées à caractériser le comportement des matériaux où

apparaissent de tels phénomènes. Ces modélisations peuvent être soit phénoménologiques,

s'aftachant à identifier les paramètres de loi empirique grâce aux expériences, soit physiques

visant à créer des liens entre les phénomènes microscopiques et macroscopiques ffrançois

et d,., L99l).

4.3. LA TECHNTQUE EBSD

Les différentes techniques emplofes à ce jour pour mettre en évidence les textures

cristallogaphiques sont la microscopie électronique à transmission (lrdET), le goniomètre

de te>rnrre ou la technique EBSD. Pour le goniomètre de texture, le spot de balayage est

beaucoup trop gros (minimum 1mm) pour que nous puissions I'utiliser dans le cas des

bandes de cisaillement (10 à 100 pm de largeur). Le MET, quant à lui, est plutôt utilisé pour

étudier les paramètres de mailles, pour mettre en évidence les zones de forte et faible
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densité de dislocations et les lignes de glissement. Les mesures d'orientation peuvenr rour

de même être obtenues pour un grain par le biais des figures de diffractions. L'EBSD est

quant à elle, considérée conune la technique la plus favorable à l'érude de la microsrrucrure

dans des zones très petites en raison de la finesse de son balayage.

Au Laboratoire de Physique et Mécanique des Matériaux, le sysrème EBSD a été

monté sur le microscope élearonique à balayage (I-EICA 440) entièrement piloté par un

ordinateur tant au niveau du canon que de la platine. Le système a été développé par la

société O)GORD. I1 est constitué d'un écran au phosphore, d'tme caméra er d'un logiciel

d'indexation automatique pennettant aussi I'acquisition de données sur des surfaces

importantes. Sur la figut. 4.3, nous monrrons la configuration d'utilisation.

Système OXfOnO

N{icroscope
et

Camé:n

CANON A ELECTRON

Figure 4.3. Configuration d'utilisation de IEBSP.

EBSD
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Les électrons sont projetés sur le spécimen incliné d'un angle de 70o par rapport à

I'axe du canon afin d'être diffractés sur l'écran au phosphore formant les motifs de

diffraction de Kikuchi (Fig a a) Ce sont essendellement des projections de la géométrie du

réseau. Le faisceau d'électrons interag'it élastiquement âvec tous les plans atomiques du

cdstal. Certains électrons seront diffractés par les plans du réseau avec un angle de Bragg

bien définis. Les autres électrons le seront de manière inélastique et contribueront au bruit

de fond du motif de Kikuchi.

Figue 4.4. Motif de diffraction de Kikuchi.

Ces lignes nous pefinettent, connaissant le téseau cristallographique du matériau,

d'en déduire I'orientation du gtain sous le faisceau par le biais d'une indexation automadque

effectuée par I'ordinateur (Fig. 4.5).
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Figure 4.5. Indexation faite par I'ordinateur.

Le canon d'électrons ou la platine du microscope sru laquelle se trouve Ie spécimen

peuvent être asservie par Ie logiciel permettant la cartogaphie d'une zone fig. 4.6)- Le

togiciel fait des mesrues ponctuelles sur une griile XY dont la taille est définie par

l'utili52jsur (avec une définition de I'ordre de 1pm). L'avantage de cette méthode est lâ mise

en évidence de la forme des grains en considérant qu'un paquet de point de même

orientation fait partie du même cristal. Le pilotage du faisceau peflnet une mesrue rapide

sur une zone éuoite, alors que le pilotage de la platine supprime le défaut de défocalisadon,

(le point érudié est touiours bien placé sous le canon), mais augmente le temps de

cartographie. A partir du fichier d'odentations collecté lots de mesur€, nous Pouvons

tracer,après un traitement informatique,les ODF et les figures de pole cotrespondântes.
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cartographie. A panir du fichier d'orientations collecté lors de mesure, nous pouvons

tracer, après un traitement informatique,les ODF et les figures de pole correspondântes.

a)Carte des

orientations

b) Photo delazone étudiée c) Superposition de d et b

Figure 4.6. Carte de texnrre de surface de l'éprouvene XC18

impaaée en double cisaillement à 96 ms'l.

Un inconvénient de cene technique est que le spécimen est incliné par rapport au

faisceau d'électrons.La zone nene (où il y a focalisation du faisceau) e$ donc relativement

étroite et la forme des grains distordue Fig.+.D.Il est donc délicat de faire des mesures sur

des zones très étroites conune la bande de cisaillement (environ 10 à 100 pm).

Fleureusement, le logiciel de dépouillement possède une correction graphique permenant

un repérage.
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b)

Figure 4.7.Image de la même région du spécimen.

a) incliné de 70o, b) à plat fr.andle, 1992).

4.4. RESULTATS DPERMENÏAI.IX

4.4.1. DISPOSITIF E)GERMENTAL POIJR LE DOUBLE CISAILLEMENT

Les bandes de cisaillement adiabatique ont été obtenues dans un acier XC18 en

double cisaillement à grande vitesse de déformation. C-et acier a été choisi car il possède

une structure cristdlographique cubique centrée et que le laboratoire avait déjà réalisé une
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camPagne d'essai. Nous espérions de plus que I'utilisation de la même strucn:re (cc)

permettrait directement la comparaison des simulations du chapitre 3 avec les résultats

obtenus.

Le dispositif expérimental Sig. 4.8) est basé sur le principe des barres d'Hopkinson

dont la barre de transmission a été remplacée par un tube où peut venir se loger le

projectile (Klepaczko,1994). Celui-ci consdtué par une barre rylindrique esr propulsé par la

détente d'ù dans une chambre (canon à go) à une vitesse de 1 à 2OO ms't. Celui-ci rompr

consécutivement l'éclùage (apporté pu trois ûbres optiques) de rois photodiodes.

L'intervalle de temps entre les rupnres des faisceatrx est mesuré grâce à deux compteurs de

temps. Ainsi il est possible de déterminer la vitesse et I'accélération avant I'impacr du

projectile. Le déplacement axial de la panie centrale de l'éprouvette est mesuré grâce à un

extensomètre optique réagissant au mouvement d'une cible collée sur l'éprouvette. La force

axiale que subit l'éprouvette en fonction du temps peut-êffe obtenue à partir de la mesure

de I'onde longinrdinale par les jauges de déformation. L'utilisation d'éprouvene modifiée

(Fig. a.r) permet de diminuer la rotation des parties entérieures uniformisant ainsi la

déformation.

Soucce lunhcusor

Epronwtto dc
tloubbciraillcnrrnt

__>

TUbo do
lransmiscioû

Anplificatou

Oæ,ilhcopo
nunérquc

Figure 4.8. Dispositif de double cisaillement (Klepaczko,1994).

Ertonroètro
oPÈclt
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(a) - Géoméhie modifiée I (Klepaczko)

(b) - Géonérie modiliée tr (Klepaczko)

17,8 0.84

6.4

(c) - Géornétrie initisle (Cenpbell & at.)

Figure 4.9. Dispositif de double cisaillement (Klepacdco, 1994).

Un problème majeur dans les éprouvenes qui nous ont été fournies est qu'il y a eu

rupture. L'observation des BCA est donc moins aisée. L'utilisation du poinçonnage d'une

éprouvene chapeau faciliterait le dépouillement des résultats (Fig. a.10). Cette géométrie

spéciale développée par Mryer et Manwaring (1985) pennet de ne pas rompre l'éprouvette

car la déformation totde est contrôlée à I'aide d'une bague d'arrêt. C'est grâce à ce type

d'essai qu'Andrade er aJ,. (L99a), Flines et Vecchio (1997) ont mis en évidence dans le cuivre

Ia recristallisation dynamique dans les bandes de cisaillement adiabatique;
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Barre incidente

Zone de cisail lement

Epaisseur de Ia zone cisarllée

Barre de transmission

Course maximale de déformation

I g"gue d'arrêt

Zone cisaillée

Barre incidente
J

Darre oe ffa

:

Figure 4.10. Schéma de fonaionnement du poinçonnage d'une éprouvette chapeau.

4.4.2. PREPARATION DES ECFIANTILLONS ET OBSERVATIONS AU

MICROSCOPE OPTIQUE

Deux éprouvettes ont été fournies par J.R. Klepaczko. La vitesse du projectile avec

lequel elles ont été impactées est de 36.49 m,/s pour la première et 96.94 m,/s pour la

seconde. La préparation pour I'EBSP consiste en un polissage mécanique (finition pâte

l-l t.nantill6l
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diamantée 3pm) puis une attaque au Nital (1070) pour menre en évidence la forme des

grains ainsi que leurs orientations. Cene observation préliminùe permet de caractériser les

zones de fracture pour savoir où se trouve la bande de cisaillement. Une érude graphique

nous donne une approximation de la déformation locale Fig. 4.It). La rexh11e

correspondante à la déformation locale ainsi mesurée sera calculée à I'aide du code auto-

cohérent et comparée à la texnrre mesurée.

b) Zone proche de la bande de cisaillement.

Figure 4.11. Morphologie des grains dans le spécimen.

a) Zone non déformée.
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Sur la figure 4.12, nous montrons la relation qui existe entre le cisaillemenr d'un

grain et I'orientation de la direction principale de I'ellipsoide.

Déformation y-1.0

-- --

Figure 4.12. Relation géométrique enrre le cisaillement

et la direaion principale du grain.

La relation entre I'angle de rotation cr du grain et le cisaillement y est donnée par l'équation

suivante (Canova et aI, t984)l

r=
tard(to-a)

(rv.3)

Sur la ûgut. suivante (Fig. a.13), à panir d'trn montage de plusieurs photo prises au

microscope optique, nous pouvons déterminer la déformation en tout point du spécimen

ainsi que I'orientation des grains.
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Ângle de rotatron
du spécimen= 10o

tr

!^
t

o"=47"
e=0.08

G = 5 1 "
^-n . ,  À

Direction du plus grand axe principal d'un grain

cr Angle entre la direction pelpendiculaire à Ia surface de rupture
et Ia direction principale d'un grain

Figure 4.13. Rotation et déformation des grains.

surface 
d.È

0=68o

e = 1 . 1 9

a=79"
e=2.85
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Au niveau de la zone de rupture, le microscope optique n'est plus assez perforrrant

pour détecter la forme des grains. En effet, s'il y a recristallisation dynamique, la taille du

grain diminue et celui-ci est noÉ au milieu des grains qui ne sont pas affectés par la DRX.

Il est difficile alors de discerner le contour exact de ceux-ci. De plus, ils devraient être

équia:<es (Chapitre 3, Fig. 3.13).

Les mesures EBSD ont été faites sur des zones parallèles ou perpendiculùes à la

bande de cisaillement. I1 nous faudra introduire une correction au moment du calcul des

figures de pôles et des ODF due à la rotation du spécimen pendant I'essai. La valeur de

cette correction est d'environ 10o @ig. a.13).

Les images prises au microscope optique perrnettent un premier tri dans les faciès

de rupture. En effet, dans les derx échantillons érudiés, la bande de cisaillement ne s'est pas

propagée tout le long de la zone cisaillée. La forme des grains met en évidence de manière

très clùe la transition entre rupture ductile et fragile.

De la ûg*. 4.1.4, nous pouvons déterminer la distribution des déformations

équivalentes, le long d'une direction perpendiculùe à la bande de cisaillement. Les erreurs

que nous conrmettons lors des relevés de a est de I'ordre de + 10o quand o est proche de

45o et de +2" quand nous sommes proche de la bande de cisaillement. Il e$ a noter que

pour des valeurs de cr supérieur à 80o, la valeur des déformations prête fortement à caution.
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3

2.5

2

1 .5

1

0 500 1000 1500 2000 2500 3000

Distance à la surface de rupture en pm

Figure 4.14. Distribution de la déformation équivalente

le long d'une direction perpendiculùe à la BCA.

4.5. AI{ALYSE ET DISCIJSSION

Les textures ont été mesurées à deu:r endroits différents. Une fut prises dans la zone

déformée et I'autre dans la bande ue cisaillement (Fig. a.É).

G

\qJ

6

\q)

0.5

0
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Bande de cisaillement

Zone déformée

Figure 4,l5,Zones mesurées à I'aide de I'EBSD.

La démarche a suiwe après la collecte des informations est la suivante. Il faut

déterminer quel rype de recristallisation est à I'origine de l'évolution de la texnre dans la

zone cisaillée en utilisant le code développé dans le chapitre précédent.

Les résultats des mesures de texnrres sont présentés sur les figures suivantes (4.1,6 et

4.17). Les corrections touchant à la rotation de l'éprouvette pendant I'expérience ont été

incluses dans les ODF. Les déformations ne sont pas connues avec précision; elles sont

seulement approximées grâce aux mesures décrites dans le chapitre précédent
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FÆ2

@
VJ

Echantillon Simulation
Modèle AC. ct:1.0. sans DRX

Phil

e=1.0. Max= 3.4 e:0.95, Mar:4.3

Niveaux : t, 1.3, L.6, 2, 2.5, 3.2, 4, 5, 6.4, 8

Figure 4.16. Texnue dans la zone déformée.

La comparaison des deux ODF @ig. a.16) ci-dessus prouve sans aucun doute

possible que la texrure mesurée dans la zone déformée est bien une texnrre de cisaillement.

En effet, nous avons toutes les composantes principales, les composantes Jl et J2, la

comPosante F, ainsi que les composantes Dl, D2, E7 et 82. La strucnrre générale de
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I'ODF expérimentale est très semblable à

correspondre. La seule perire différence

mesurée par rapport à celle simulée.

Echandllon

Phil

t=3.0, Max= 11.3

Nivearx : 1, 1.3, 1.6, 2, 2.5, 3.2, 4, 5, 6.4, 8

celle simulée. Même I'intensité ma-ximale semble

est la relative faiblesse de la composante D1

Simulation
Modèle AC+ONG, cr:1..0, avec DRX
0 Phi l  180

@

PHI2= 15

PHI2= 30

e:5.0, Mæ<:54

Niveatrx :2,3, 4,7, 12, t8,30, 60.

-

90

Figure 4.17. Texnre dans la bande de cisaillement.

F@',"b { D i

\,R-
€à;>

PHI2= 0

PHI2= 45
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La texrure représentée dans la Figure 4.17 est celle correspondante à la mesure faite

au sein de la bande de cisaillement. Là encore, I'identification est simple à faire. Toutes les

comPosantes idéales de la recristallisation dynamique sont présentes. Premièrement,

I'orientation D2 est la plus importante. Deuxièmement, les composantes idéales de

déformationJI,12 et F, tendent à disparaître de I'ODF. De plus, la composanre D1 reste

présente, mais son intensité est faible relativement à D2. L'intensité mærimale de I'ODF est

beaucoup trop importante pour qu'il s'agisse d'une texhrre de déformation. Il est donc clù,

comPte tenu de ces éléments, que cette texhre est bien celle due à une recristallisation

dynamique de type nucléation orientée et croissance.

Ces premières constatations peuvent seulement servir à savoir si oui ou non il y a eu

recristallisation dynamique, et si oui de quel rype. Dans l'état acn:el de notre analyse, nous

n'avons pas relié les paramères dirigeant la recristallisation aw< paramètres physiques que

sont la tempéranue et la vitesse de déformations. Des tests réalisés à différentes

températures sur le même acier (fi IF) p* Baczynski (1996) ont montré que la tempérarure

influençait beaucoup la cinétique de recristallisation (voir Fig. 5.31 et 5.32 dans Bacrynski,

1996) sans influer sur le type de recristallisation. Les deux paramètres dirigeant la

recristallisation (Rq et é) doivent donc pouvoir s'écrire en foncrions de la tempérarure et de

la vitesse de déformation.

Les simulations nous donnent d'autres indications. Nous avons en particulier accès

aux valeurs de la contrainte équivalente de cisaillement (7) à chaque pas de calcul. Celle-ci

est définie par les relations suivantes :

=72i,.
s

rrit Srw = g :  2=  L ts l /s
J

C'est à dire :

-1 15-
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(rv.6)

Sachant que l'écrouissage n'est pas pris en compte dans notre code, les variations de cette

valeur sont dues à la géométrie ainsi qu'aux orientations des grains. Nous avons comparé 3

courbes obtenues dans des conditions différentes. En premier, nous avons simulé une

torsion sans recristallisation dont la forme des grains évoluait en fonction de la

déformation (a). La deuxième est obtenue toujours sans recristallisation, mais sans variation

de la forme des grains ft). Puis la dernière simulation est celle avec I'occurrence de la

recristallisation dfnamique et stabilisation de la forme des grains (c). Les résultats sont

présentés sur la figure ci-dessous @ig. a.19). La contrainte équivalente de cisaillement a été

normalisée par sa valeur initiale.

a) Sans DRX + Evolution de lir forrne c{es qlai

- -  ' -  b) Sans DRX - FcrLnre des grl ins stablc

c) DRX + Fonne des grrins stable

1 0  1 5

Déformation équivalente

q)
\q)

(J

(!

\ o

c.)

d
!

a 1

")
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d
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0  5  1 0  1 5

Déformation éouivalente

Figure 4.19. Evolution de la contrainte équivalente de cisaillement

en fonctions de la déformation. a) Pleine échelle, b) zoom

Gtte figure nous montre très clùement I'influence de la recristallisation dynamique

ainsi que l'évolution ou non de la forme des grains. Lors de la simulation de la torsion sans

DRX ni stabilisation de la forme des grains, courbe (a), la contrainte équivalente de

cisaillement (CEC) croît durant toute la déformation. Pour les deux autres simulations, la

stabilisation de la forme a été mise en æuvre corune décrit dans le chapitre 3, c'est à dire

que nous avons laissé la forme évoluer jusqu'à 1.0 de déformation, puis nous avons imposé

la forme des grains égale à celle d'un grain déformé àO.2s.Sur la courbe (b) où la DRX ne

rentre pas en jeu, la CEC croît comme la courbe (a) jusqu'à une déformation de 2.0 puis se

stabilise tout en décroissant un peu. Qo*d la recristallisation est prise en compte, après
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I'augmentation correspondant à l'évolution de la forme du grain initiale, la CEC décroît

significativement pour se stabiliser après une déformation de 5.0. Il semblerait donc

d'après ces simulations, que la recristallisation dynamique, ainsi que I'effet de forme qu'elle

induit, a un effet adoucissant sur la contrainte équivalente de cisaillement.

Le deuxième effet induit par la recristallisation qui n'est pas pris en compre dans les

simulations, est lié à la création de nouveaux grains. C-etx-ci sont créés vierges de toutes

dislocations, imposant ainsi que la contrainte d'écoulement des grains recristallisés soit celle

que le matériau possédait initialement. Cet effet va dans le même sens que celui décrit

précédemment, c'est à dire un adoucissement de la contrainte de cisaillemenr.

4.6. CONCLUSION

Dans ce chapitre nous avons tenté de répondre à la question : Existe-t-il un

Processus de recristallisation dynamique au sein des bandes de cisaillement et si oui, de quel

tyPe ? Notre étude nous a conduit a udliser une nouvelle technique d'observation, I'EBSD

car les zones a érudier sont ffès étroites et se trouvent sur le bord de rupture des

éprouvettes. Les textures ainsi obtenues ont été comparées avec des simulations réalisées

grâce au programme développé dans le chapitre précédent. Les valeurs des contraintes

équivalentes de cisaillement obtenues à chaque pas de calcul durant les simulations nous

donnent aussi des indications précieuses sur le rôle que tient la recristallisation dynamique

vis-à-vis de la propagation de la bande de cisaillement.

{ La technique EBSD pennet de mesurer les texnrres dans toutes les zones de

l'éprouvene. Principalement, nous arrivons à avoir des mesures précises de la

zone que nous pensons être la bande de cisaillement adiabatique. La technique
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est relativement simple d'udlisation er nécessite seulemenr un polissage

mécanique ainsi qu'une anaque chimique.

La comparaison des résultats obtenus par I'EBSD avec ceux des simulations,

Prouve qu'un autre phénomène que la déformation de cisaillemenr enrre en jeu.

L'identification de ce phénomène permet de conclure à I'apparition de la

recristallisation dynamique.

Le type de mécanisme rencontré est difficile à déterminer. Les simulations nous

Perrnettent de savoir quel sont les différences entre les deux rypes er lequel

s'adapte le mieux à nos observations expérimentales. Dans nore cas, nos

mesures devrait être confirmée, mais il pourrait s'agir de croissance sélective.

La disparition des grains écrouis par accroissement des nucleus vierges de tout

écrouissage, ainsi que I'analyse des courbes de contrainte équivalente de

cisaillement prouve le point suivant. La recristallisation dynamique au sein des

bandes de cisaillement adiabatique favorise la propagation de celle-ci en faisant

décroître la limite d'écoulement.

{ L'analyse des clichés montre qu'ils sont de tês basse qualité. Cela peut être

expliqué par le fait que seul les grains ayant une faible densité de dislocations

sont analysables par IEBSD.
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L'objeaif de cette thèse était de déterminer s'il y a recristallisation ôynamique au

sein des bandes de cisaillement adiabatique, et d'établir de quel rype de recristallisation il

s'agit. Pour cela, nous avons divisé le travail en deux parties distinctes.

Dans un premier temps, nous avons développé un outil de simulation à panir de

techniques couramment utilisées mais dont la combinaison est nouvelle. En effet, nous

avons adaptê deux mécanismes de recristallisation dynamique à la technique de transfert de

volume. Nous avons aussi modifié le calcul auto-cohérent en introduisant le paramètre cr

pefinettant la calibration sur les éléments finis. Ceci nous a fourni un outil de simulation

que nous avons comparé aux essais à température ambiante et à hautes tempérarures. Cette

étude nous a permis de mettre en évidence la sensibilité de nos simulations au modèle de

calcul (Irylo, ou auto-cohérent), à la finesse du pavage de l'espace d'Euler, aux mécanismes

de recristallisation et au paramètre de calibrage a.

La deuxième paftie de cene thèse a été essentiellement expérimentale. Elle a

consisté à déterminer la texnrre à I'intérieur de la bande de cisaillement adiabatique. Pour

cela" nous avons fait appel à la technique EBSD. Les texnrres que nous avons obtenues

sont très différentes selon que les mesures sont faites au sein ou à I'extérieur de la bande La

comparaison avec des simulations permirent de conclure à I'occurrence de la

recristallisation dfnamique. Le dépouillement des fichiers obtenus en complément des

simulations, nous donnèrent des informations complémentùes sur le rôle de la

recristallisation sur la propagation de la bande.

A la suite de ce travail, plusieurs directions de recherche nous semblent possibles.

Tous d'abord, nous allons pouvoir appliquer notre code de calcul avec recristallisation

dynamique à d'autres types de matériatx tels que les cubiques faces cenirées, les roches ou
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la glace; Ceci dans le but de valider de manière plus étendue la pertinence de I'utilisation du

transfert de volume dans ce type de simulations. L'influence du paramètre cr a été

largement pressentie dans notre travail. Une érude est en cours au LPMM afin de calculer

I'influence de la forme d'une inclusion sur les champs de vitesses de déformation.lJn calcul

devrait être mené afin d'obtenir une calibration de cr en fonctions de la forme de

I'ellipsoide. De plus, une réflexion est déjà en cours afin d'introduire de manière rigoureuse,

l'écrouissage grâce à la technique de transfert de volume.

Une campagne d'essai et de mesure devrait être lancée sur des éprouvettes de rype

chapeau afin de pennettre d'une part la validation de I'utilisation de IEBSD dans la mesure

de texrure à I'intérieur des bandes de cisaillement adiabatique et d'autre part l'étude de

I'influence de paramètre comme la vitesse de déformation et la température sur I'apparition

de la recristallisation dynamique.

L'écrouissage n'a pas été pris en compte dans nos simulations. Cependant, c'est un

phénomène bien réel à l'échelle microscopique. Sa prise en compte ainsi que

I'adoucissement dtl à la recristallisation sont deux éléments que nous devrons introduire

dans nos simulations futures.
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