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Introduction

| ntroduction

La compréhension du comportement des matériauxisauom chargement multiaxial
aux grandes déformations est d’'une importance alapitans les domaines de la technologie
et de la conception. Cette compréhension est &tcutour des équations constitutives afin
de proposer des modeles performants. Le test diemoest particulierement bien adapté pour
étudier le comportement des matériaux aux tresdgsardéformations plastiques et est

souvent employé pour valider des modeéles théoriques

Les procédés mettant en jeu de grandes déformaptastiques sont aussi des
techniques prometteuses pour le raffinement deitaostructure des matériaux. L'essai de
torsion est l'un des essais les plus stables ptiemdre de trés grandes déformations
plastiques sans localisation de la déformation. tiusion peut étre conduite dans des
conditions d’extrémités libres ou fixes. Dans lesixi cas des effets axiaux surgissent ; en
extrémités fixes des contraintes axiales appargissandis qu'en extrémités libres, il y a

changement de longueur.

L’examen analytique et expérimental du comportendeg métaux polycristallins
soumis aux tres grandes déformations a été le sigehombreuses investigations. Les
variations de changement de longueur ont été réggmia premiére fois par Swift en 1947,
d’'ou le nom de ce phénomene, effet de Swift. Lesttippement des textures de déformation
a également suscité un intérét considérable, patminent parce que ce phénoméne meéne
aux propriétés anisotropes des produits obtenusipdoon nombre de procédés de mise en
forme (emboutissage, extrusion, laminage, tréfilage.). La simulation de la réponse
macroscopique en contrainte et en déformation dbgnistaux est, en soi, d’une importance

particuliére dans la modélisation numérique deoggsations de mise en forme.

Les changements de longueur ont été modélisés swvemes par la méthode des
eléments finis en utilisant la plasticité du cristae but de ce travail est de fournir plus de
données expérimentales sur une plus grande di&edsitmatériaux et de proposer deux
techniques alternatives n'exigeant pas un codérd&nt finis. Dans ce travail, les simulations
sont faites grace au modele polycristallin de paétde Taylor. L'avantage d'employer ce

modele de plasticité cristalline est qu'il permetgimuler I'anisotropie développée dans le
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polycristal, et de prévoir quantitativement la caimte macroscopique agissant sur le

polycristal.

La présentation de ce travail est divisée en cirapitres suivis d’une conclusion. Les
deux premiers chapitres sont des syntheses bibpbgjues. Dans le premier chapitre, la
littérature sur les effets axiaux en torsion estspntée. La deuxieme partie de ce chapitre
présente une analyse de la déformation et desabatets lors de la torsion de barres

cylindriques pleines.

Dans le deuxiéme chapitre, le comportement d'ustalren glissement viscoplastique
est analysé. Ensuite on décrit brievement les nstie base de la texture cristallographique.

Enfin, les textures de torsion (cisaillement simglent présentées.

Le troisieme chapitre présente deux nouveaux medatalytigues pour modéliser
I'effet de Swift. Le premier est basé sur I'équatidéquilibre. En utilisant ce modele, des
simulations sont réalisées pour I'essai de torsioextrémité libre d'une barre pleine pour les
échantillons en Cuivre, en Magnésium et en alliagermétallique Nickel-Aluminium. Une
autre méthode pour obtenir une solution possiblgrabléme de la torsion en extrémités
libres est également présentée dans ce chapiltgiosoqui est basée sur la théorie de la
puissance plastique minimum. Dans ce chapitre @gadement simulé le développement de la
texture cristallographique en parallele a la sirtioade I'effet de Swift. Il sera clairement
démontré que le raccourcissement ou I'allongemépedd de la texture initiale. Nous avons
egalement séparé I'effet de la vitesse et de ladatans la modélisation de I'effet de Swift en

viscoplasticité.

Dans le quatrieme chapitre, nous étudierons lel@nod de I'écrouissage en grandes
déformations. Au début du chapitre une courte thtobion sur I'écrouissage est présentée,
puis les résultats expérimentaux sur I'aluminium, pun alliage d’aluminium, le cuivre et le
magneésium pur sont présentés pour étudier les sstatlécrouissage aux grandes
déformations. Nous allons montrer que I'effet deelampérature est un décalage du stade IV
vers la gauche alors que l'effet de la vitesseirastrse dans la représentation de Kocks-
Mecking des stades d’écrouissage. Un test spéaaleconcu pour modéliser I'écrouissage
du cuivre dans le procédé ECAE (‘Equal Channel Aanglxtrusion’) est également présenté

(test a vitesse de déformation variable).



Introduction

Dans le cinquiéme chapitre, nous étudierons lastatlisation dynamique en torsion
du cuivre polycristallin. Dans ce but, trois métasdont été utilisées pour identifier
l'apparition d’'une DRX: la théorie de Poliak etnds (technique d’écrouissage), la
métallographie, et 'EBSD (Iectron Back Sattering _Dffraction’). A l'aide de ces
techniques, le début de la recristallisation dympmiest identifié dans le cuivreya 0.7 par

la théorie de Poliak et Jonas.
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1.1. La torsion

1.1.1. Introduction

L’étude et la compréhension du comportement de€nmaak soumis a de grandes
déformations permet d’améliorer les performanceghrtelogiques et la conception des
produits. La modélisation du comportement du materest basée sur les équations
constitutives. Les effets axiaux pendant la tord@longation ou contraction en extrémités
libres, contraintes axiales en extrémités fixesl'dehantillon) sont des phénomeénes qui
peuvent étre employés pour valider les modélegitngss. Le test de torsion est assez simple
pour obtenir des données expérimentales valideshaegement est multiaxial; une contrainte
axiale ou une déformation axiale accompagne larggftion de cisaillement lors de I'essai de
torsion. Ce test est également trés commode poudernd@er les caractéristiques
d’écrouissage des métaux; en effet, de trés gratéfesmations sont possibles sans rupture
ou localisation. D’autres essais - comme la tractio la compression - sont souvent limités a
des déformations plastiques relativement faibles.efet, dans un essai de traction une
striction se produit; en compression, c’est leténwtent qui impose des limitations au test.

L’essai de torsion est le plus commodément effestuéune barre pleine de section
circulaire. L’angle de torsion et le couple sontsorés. Ces quantités doivent étre converties
en déformation de cisaillement et en contrainte céillement. Etant donnée que la
déformation est inhomogene dans la section d’'umee ljgeine, il est nécessaire d’effectuer
une certaine analyse afin d’interpréter les réwiltBu fait que les lignes radiales droites
restes radiales pendant la torsion, il est possihléliser la formule proposée par Nadai
(1950), qui permet obtenir la courbe « contraintdéformation » a partir de la courbe
« couple - angle de rotation ».

L’examen analytique et expérimental du comportenaeg métaux polycristallins
soumis aux tres grandes déformations a été le slgehombreuses investigations. Le
développement des textures de déformation a égateaitiré un intérét considérable,
principalement parce que ce phénoméne mene auxigtgspanisotropes, significatives dans
beaucoup de procédés de mise en forme (emboutjssagesion, laminage, tréfilage, etc...).
La simulation de la réponse macroscopique en doidrat en déformation des polycristaux
est, en soi, d’'une importance particuliere damadaélisation numérique de ces opérations de

mise en forme.
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1.1.2. Littérature sur les effets axiaux en torsion

L’effet axial a été étudié pour la premiere foig paynting (1909) qui a exécuté une
série d’expériences de torsion sur des fils en Ine¢ta observé I'allongement de ces fils sans
aucune force axiale appliquée dans le domaineidglastSwift (1947) a présenté des données
expérimentales de sept matériaux, sur des éclumstileins ou creux déformés en torsion
dans le domaine plastique (Fig.1.1).

i2
11

L
>

Extension en pourcentage

S MW R MOy S0 W

0 1 2 3 4 5 6
Cisaillement, Tan ¢

Fig. 1. 1 Elongation en pourcentage en fonctiorcidaillement mesuré sur la surface externe d'une
barre en torsion avec extrémités libres. a ; laiton acier inoxydable, c ; aluminium, d ; cupramiekel, e ;
cuivre, f; acier doux, g ; acier du 0.5% carboBeift, 1947).

Dans les études de Swift, tous les métaux examamésmontré une tendance a
'allongement en torsion. Il est a noter égalemgné les mesures du diameétre sur les
échantillons déformés ont confirmé que I'élongatéoBté accompagnée d’'une réduction du

diamétre mesurable, correspondante a une déformalistique sans changement de volume.

Hughes (1952) a effectué des essais de torsiomw@datt a constaté que la contrainte
axiale en traction est probablement un facteur mamd de la rupture de I'échantillon a chaud.
La contrainte axiale a été mesurée également pesratiers dans des conditions trés
différentes. Dans tous les essais, la force axdaléension a augmenté rapidement apres le
début du test jusqu’a une valeur maximale, puisrestiee presque constante a cette valeur

jusqu’a environ la moitié de la durée de I'essbg ensuite diminué légérement.
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L’effet axial en torsion a extrémités libres es€gous différents noms comme : effet
de Poynting, effet de Swift, effet axial, effet second degré, fluage cyclique, ou ratcheting
par divers investigateurs. Dans ce travail, noaiggellerons effet axial ou effet de Swift.

Les différences de comportement a la températurgicente et a chaud ont amené
Morozumi (1965) a déterminer la température desiteom de I'effet axial pour le plomb, le
cuivre et un acier au carbone. Il apparait queabksage d’'un allongement a une contraction se

produit a une température voisine de la températllegloucissement dynamique des

matériaux.

Fredenthal (1966) et Ronay (1967, 1968) ont égaiere@aminé l'effet axial en
torsion. En torsion cyclique, ils ont observé uneuanulation de I'allongement dans des tubes
d’aluminium en fonction de I'épaisseur de la palisiont trouvé que I'allongement dépendait
fortement de I'épaisseur de la paroi. lls ont égallet constaté que I'accumulation axiale de
déformation augmente avec la température. Quarmiréation de la torsion est inversée et
gue le test est continué dans les conditions dextés fixes, ces auteurs ont aussi trouvé que

la force de compression produit un flambage déhBédillon.

Rose et Stiwe (1968) ont examiné en torsion arex#s libres une série de tubes a
parois minces spécialement préparés. Ces échastitiat été fabriqués a partir d'une tole
ayant initialement une trés forte texture crisigéphique cube sur face, c’est a dire avec les
directions cristallographiques <100>, <010> et <O@aralleles respectivement a la direction
de laminage, a la direction transverse et a lactime normale a la téle. Les auteurs ont
découpé les flancs pour former les tubes en valiamgle de prélévement par rapport a la
direction de laminage et ont ainsi construit ddsesuayant des textures différentes. De cette
maniéere, ils ont pu fournir une premiére explicatpour I'effet axial a extrémités libres dont
la cause est la texture cristallographique (Fig).lls ont calculé I'allongement a l'aide de la

loi de Schmid en considérant I'échantillon commemonocristal.

Par la suite, un accord légerement meilleur avacsleésultats expérimentaux a été
obtenu par Lequeu et al. (1985) en employant lehat& de la « mécanique continu des

polycristaux texturés » (MCPT).
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Bailey et al. (1972) ont présenté des mesures fierdation axiale et circonférentielle
pour un tube de cuivre et utilisé la théorie dainapie de Hill (1950) pour interpréter leur

résultats.

Toth et Jonas (1989) ont donné une interprétationpdete des tests de Rose et Stiwe
(1968) en faisant une analyse a l'aide de la tkéascoplastique des cristaux (Fig. 1.3). lls
ont montré que le spin plastique est nul pour istatrorienté en position cube tournée pour

n'importe quel angleg initial par rapport a I'axe de tube. En conséqgeera rotation du

réseau est égale a la rotation rigide imposée ldamst de torsion.

83°)183° »76° 62,5
76°

+100 -
55°

+50

Al/lg 104
o
AT
/,
'S
*
o
3

40°

40°

35°
15°

14°

Fig. 1. 2 Courbes de changement de longueur mesgigeun tube en torsion avec une texture cube
orientée initialement par un ang§epar rapport a I'axe longitudinal comme indiqué (Res Stiwe, 1968).

Billington (1976, 1977) a examiné l'allongement manent des tubes lors de la
torsion a 'aide d’'une théorie de plasticité incltiée troisieme invariant des contraintes. Il a
egalement constaté que l'effet axial augmente tEntubes a parois minces par rapport aux

barres pleines.

Van Arsdale et al. (1980) ont étudié la torsionndiylindre mince. lls ont utilisé la
théorie de Hart avec des variables d’état interoer pe comportement non élastique des
meétaux. lls ont trouvé que pour des valeurs deofdrainte de cisaillement inférieures a la

limite d’élasticité du matériau, une élongationaéible accompagne une torsion récupérable.
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Pour une contrainte de cisaillement excédant latdind’élasticité, il y une élongation

permanente en torsion.

changement de longueur, £ (%)

-1.0 4

Cisaillement, vy (%)

Fig. 1. 3 Courbes de l'allongement simulées enidartibre. Les lignes continues correspondent au
glissement visqueux linéaire m=1, les lignes pibdets sont la solution pour m=0. Les nombres inditf les
orientations initiales @ ) de la texture cube-tourné (Téth et Jonas, 1989).

Montheillet et al. (1984) ont étudié les contragngxiales et le développement de la
texture pendant I'essai de torsion a extrémitéssfipour I'aluminium, le cuivre et le fer a
différentes températures. lls ont modélisé les eoraxiales développées a laide de la
méthode MCPT.

Une prévision du comportement plastique anisotiage polycristaux texturés par la
mécanique des milieux continus a été présentéBaaieulat en 1993. Il a également fait une
représentation de I'écoulement plastiqgue homogéreterogéne des alliages métalliques a
l'aide de la méthode MCPT en 2004.

Neale et Shrivastava (1985) ont analysé la torgongrandes déformations des
matériaux incompressibles dans la condition a \xtés fixes. lls ont utilisé la loi
d’écrouissage cinématique de Prager — Ziegleregquie modele phénoménologique le plus

simple et le plus frequemment employé. lls ont obtdes difféerences importantes entre la

10
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prévision et I'expérience concernant les courbesuple - angle de rotation » en utilisant les

théories d’écrouissage isotrope ou cinématique.

Wu et Xu (1990) ont présenté des données expératesnte I'essai de torsion en
fatigue pour trois matériaux différents. Les rémislten extrémités libres sont tracés sur la
figure 1.4. lls ont observé que chaque matériasgm® une accumulation de I'extension
axiale en fonction du nombre de cycles (Fig. 1l.4etl)qu’avant la rupture, la vitesse
d'accumulation était stable. Les échantillons earamnt cassé par rupture en fatigue et les
échantillons en aluminium ont cassé par flambagengarant le comportement en flambage
entre deux matériaux en aluminium pendant la tarsilique (ces deux échantillons ayant
les mémes dimensions) ces auteurs ont montré qudematériau le moins dur, le flambage

était plus facile.

La plupart des analyses des procédés de déformatoh basées sur des lois
phénomeénologiques, plutét que sur des modeles rgmnpnt en compte la microstructure.
Les modeles phénoménologiques ont l'avantage d’étativement facile a mettre en
application dans les analyses numériques des ap&sate mise en forme. Cependant, ils sont
incapables de décrire les changements microstawtuors de la déformation non élastique,
pour, par exemple, simuler le développement dextute cristallographique. Dans ce but, il
est nécessaire d'utiliser des modéles micromécani@isaro et Needleman (1985), Molinari

et al. (1987), Téth et al. (1988-1989), Harrenl e(12089)).

Harren et al. (1989) ont simulé I'effet de Swift iamsion direct et inverse en utilisant
un modele de Taylor polycristallin, élasto - vislagpique. Dans ces simulations, effectuées

sur 500 grains, I'effet cyclique de Swift a étéreatement reproduit.

Neale et al. (1990) ont montré comment obtenir rdssiltats pour la torsion d’'une
barre en extrémités fixes a partir des résultatsmus en cisaillement simple. Ils ont simulé
I'évolution de la texture dans le polycristal etndé des prévisions quantitatives pour les
contraintes axiales. La méme année, Toéth et adQ)1Ont examiné le cisaillement des tubes a
parois minces en conditions limites mixtes. Cescudal ont reproduit les phénomeénes
d’allongement et de raccourcissement observés iexpétalement. Les composantes de la

texture associées a I'effet de Swift ont été idieas.

11
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Fig. 1. 4 Courbes « couple — rotation », a ; 304553004 Al, c; Al 1100, d; I'extension axisde
torsion avec extrémités libres (Wu et Xu , 1990).

Wu et Van der Giessen (1991) ont présenté une smadly la torsion et de I'extension
combinée des barres circulaires, en conditionddsra extrémités libres et fixes. Le probleme
a été résolu par une approche basée sur la teehnigs éléments finis (Fig. 1.5). Les
éléments choisis étaient unidimensionnels. Lesigiaghs ont été comparées aux résultats
obtenus en cisaillement simple. La théorie hypkst&ue J avec écrouissage isotrope et un

modele d’écrouissage cinématique propose par Vagidssen en (1989) a été appliquée.

12
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Fig. 1. 5 Elongation axiale en torsion a extrémiité®s pour un matériau en écrouissage isotroggématique

(Wu et Van der Giessen, 1991).

Toth et al. (1991) ont mesuré des changementsragidéur lors de la torsion des fils
de cuivre pur. La texture initiale des fils a étédifice avant les tests par traitements
thermiques a différentes températures (Fig.1.6yedpraitement thermique, au-dessus de la
température de recristallisation, les échantillgessont allongés pendant la torsion. Les
auteurs ont montré que la fibre <111> initiale toen dessous de la température de

recristallisation) a produit un raccourcissement.
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E -
5 200°C
£ L2
ol T,
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=004 s T ! : I n ;
1 2 & 4 °

Cisaillement, ¥

Fig. 1. 6 Effet de Swift mesuré lors de la torsiomextrémités libres de fils de cuivre a température
ambiante. Les températures indiquées sont les tatopés du traitement thermique avant le test (kd)gToth
etal. ,1991).

Toth et al. (1992) ont présenté des résultats empétaux pour de grandes

déformations en cisaillement (2<12) sur des barres de cuivre soumises a de lmnoés

extrémités libres. Les expériences ont été effest@équatre températures différentes jusqu’a

13
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300°C. Le développement de la texture a été suigide des figures de pble mesurées par

rayon X et par une analyse d’'ODF (du nom angl@sdentation_Dstribution_Fonction).

Van der Giessen et al. (1992) ont considéré deuxielee phénoménologiques
différents pour prendre en compte la rotation dsea@ cristallographique. Le couple
développé et les effets axiaux de déformation endgs déformations de torsion d’'une barre
circulaire pleine ont été étudiés. lls ont trouvwée des différences obtenues dans les effets
axiaux sont plus prononcées dans le cas d’extrérfikés, tandis que les difféerences dans la
réponse en couple sont plus marquées dans le sasxti@émités libres. Dans le cas des

extrémités libres, un allongement monotone a étenob

Majors et Krempl (1994) ont examiné qualitativemelgux classes de modeles
phénoménologiques. lls ont trouvé que les deuxstybapproches pouvaient reproduire

I'effet de Swift monotone.

Darrieulat et al. (1996) ont généralisé I'approdeeHill quadratique pour la symétrie
monoclinique prismatique, qui est induite lors dadéformation par cisaillement simple. lls
'ont également appliqué pour calculer les contesinaxiales qui apparaissent pendant un

essai de torsion a extrémité fixe. lls ont obtemu hibns accords avec les observations

expérimentales.

Miller et McDowell (1996) ont employé un modele léents finis pour de grandes
déformations multiaxiales applicables aux polyanst c.f.c. lls ont présenté des résultats
d’expériences en compression, en torsion, en c@yjm@ puis torsion et en torsion puis
traction pour de I'acier inoxydable 304L, a temér@ ambiante. Ils ont révisé les bases des
modéles micro-macro pour la modélisation du congpoent « contrainte — déformation » en
grandes déformations. L’allongement axial en ters@ extrémités libres sur de l'acier
inoxydable 304L est montré sur la figure 1.7, emparaison avec les résultats d’'un modéle

de typel, avec spin plastique phénoménologique.

14
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Fig. 1. 7 Allongement axial en torsion avec exttésilibres sur de 'acier inoxydable 304L (Miller e
McDowell 1996).

Kuroda (1997) a développé un modéle viscoplastignpénoménologique afin de
décrire l'effet cyclique de Swift. Il a utilisé ursurface de charge orthotrope, en supposant
gue les axes orthotropiques de l'anisotropie taurrerec la partie élastique du tenseur de
rotation. Cette partie élastique est définie padifeerence entre le tenseur de rotation et la
forme eulérienne de la rotation plastique. La rotaplastique a été modélisée en supposant
'hypothése que les tenseurs des contraintes ne =8 coaxiaux et que la vitesse de
déformation n’est pas élastique. L'effet cycligue 8wift pouvait étre reproduit par cette

approche.

Wu et al. (1998) ont développé une méthode baséta suéthode de Nadai (1950),
qui prend en compte la déformation axiale pour mibtane courbe « contrainte réelle de
cisaillement — déformation », dans un essai dacwra extrémités libres. lls ont utilisé des
échantillons tubulaires pour déterminer cette ceubans ce but, des mesures expérimentales
de la déformation axiale et circonférentielle (‘postrain’) sont nécessaires. Un de leurs

résultats expérimentaux est présenté sur la figie
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Fig. 1. 8 Déformation axiale en torsion a extrémltidres pour une fonte d’aluminium aux température

Dunne et Katramados (1998) ont présenté un modéleéntents finis pour étudier en

« compression — torsion » un alliage de titane. figare 1.9 montre le comportement

expérimental de I'alliage de Ti (IM1843).

Kuroda (1999) a comparé les prévisions de son mopgbEénoménologique (1997)

mentionné ci-dessus aux simulations de type Taillartrouvé que les modeles prévoyaient

le méme écoulement et reproduisaient l'effet cywiogde Swift, mais surestimaient les

déformations axiales.

16



Chapitre | L’essai de torsion

1]
. + = - experimental
=
B 60 |
=)
ot
=
= 40 |-
<
z
o '?{} o,
! - -¢ A _{} .
20 | AP
0 G I n ] M i L I & L ! 1 3 M M " i 1 L
0 0.1 0.2 0.3 4 0.5
Deéformation

Fig. 1. 9 Courbe d’écrouissage de l'alliage de IMI843) obtenue en traction et torsion combinée
(Dunne et Katramados 1998).

Bohlke et al. (2003) ont présenté deux modeélesmodele phénoménologique et un
modele polycristallin. Le modéele phénoménologiqué&té examiné en détail (Béhlke et
Bertran, 2001) pour le cas particulier des défoionat qui peuvent étre décrites par un
gradient de vitesse symétrique. lls ont modélistidt axial des polycristaux c.f.c en torsion a
température ambiante. Le modéle phénoménologigeé bar I'anisotropie élastique a été
appliqgué pour estimer l'anisotropie plastique diygcstal. La partie anisotrope du tenseur
d'élasticité a été employée pour formuler une noemisotrope en termes de contraintes
déviatoriques qui contrdle la loi d'écoulement (floule). Ce postulat est motivé par les
résultats expérimentaux et théoriques qui prougenstl'anisotropie élastique et plastique est
en corrélation. La Figure 1.10 montre que le modaéf@oduit les effets monotoniques et

cycliques de Swift.
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Fig. 1. 10 a) Effets monotoniques de Swift (modghénoménologique) ; b) Effets cycliques de Swift
(modéle phénoménologiqué) = 0.9 (a et b, Bohlke et al. 2003) ; c) Mesures expéntaies de Swift pour les
échantillons en cuivre H25, H37 (Swift 1947).

1.2. Analyse de la déformation et des contraintes

lors de la torsion de barres longues cylindriques

Une analyse de la mécanique de la torsion d’'unee lzaété présentée par Jonas et al.

en 1985. Nous décrivons ici leur analyse car eltérsportante dans la suite de cette étude.

On choisit un repére cylindrigue ouR,8,Z et r,¢, z sont respectivement les

coordonnées d’'un point matériel dans I'état ingiatiéformé.
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Fig. 1. 1éh®ma d’une barre en torsion

Une déformation axisymétrique générale de la bastereprésentée par les relations

suivantes entre les coordonnées initiales et défesm

p=0+y (1.1)

ouA,, A,, ¢ sont les parametres de déformation qui peuvergriép deR et deZ dans le

cas le plus général. Le champ de vitesse corregpbredt donné par :

V¢:r¢: r(/j . (1. 2)

Les composantes du tenseur des vitesses de défmmnzaint obtenues a partir de
1.2):
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:aVr —i riﬁ
oo A oA
== %+ =_T=A_
¥ rlog |

(1. 3)

. _1(6Vr avzj_l a(A A,
& == + === 2 |+z—| 22
“ 2oz or) 2/oz\A) oarl A

é’r :E %—ﬁ+}% :_]'(w+ra_w—wj:£a_¢/
¢ 2lor r rop) 2 a 2 &

Les équations d’équilibre qui doivent étre sattsfia l'intérieur du volume, dans un

repere cylindrique (en I'absence de forces volugsjjusont :

aarr +} aaf¢ + ao—rz + 0-” (2 - O

or r dp oz r

00,y 100y, 30,y 20, @ 4)
o r dp oz r
do, +}60¢Z +60H+ﬂ=0

or r dp oz r

En tenant compte de I'axisymétrie, les équations) (deviennent:

0 0

—(r +—(r - =0

ar( Jrr) 62( O-rz) JW

0 0

E(r20r¢)+a(r ZJW)=O . (1 5)
0 0

—(ro,)+—(ro,)=0.

(10,)+—(0,)

Les équations (1.3) a (1.5) sont tres généraldss aont également valables en
grandes déformations et sont validées pour dedarlgsses de matériaux (mais ne sont pas
valables, par exemple, pour des matériaux avedextgre initiale non axisymétrique).

Nous supposons maintenant que dans un état dernprss composantes de la

contrainte et de la vitesse de déformation son¢épeddantes de Dans la pratique, cette
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condition est généralement valable dans la paeigrale de I'échantillon long, loin des
extrémités. Si aucune traction n’est appliguée sutéace cylindrique de la barre R&a), on
obtient les relations :

g,,=0,=0. (1. 6)

0

5("0—” )_UW =0

ou : 2.7
d

a(rarr )_amrp =0

Ainsi, n'importe quelle distribution axisymétriquie o, et de g,, est admissible, puisque

ces dernieéres quantités n'apparaissent pas daelsimsn (1.7).

Quand les composantes de déformations sont égaientfpendantes dg ¢, est

donné par :

w=ap, =§w1 (1. 8)

Y, étant 'angle de torsion par unité de longueuest indépendant de de ¢ et dez. Dans

de telles conditionsd, ne dépend pas de la position, et les composasetda ditesse de

déformation sont:

E :ﬁ+ i ﬁ E. =0
oA oA ”
£, :% £,=0 . (1.9)
1
. _A ryg, AR
g == =——=
“ A, ® o2, 2/12l//l

Par conséquent, les composantes de contrainte eitelse de déformation sont

indépendantes de, doncg,, =0, =0, et &,=¢,=0. Les valeurs nulles de ces deux

)
composantes de vitesse de déformation signifiere gendant le chargement et le

déchargement, les lignes radiales et les plansveasaux doivent rester respectivement
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radiales et transversaux. On peut noter égalementas composantes diagonales de vitesse
de déformation sont différentes de zéro uniquemgeand un changement intervient dans la

longueur de I'échantillon.

Si le matériau est incompressible pendant la deftom, alors il découle des

équations (1.9) queg, +£,,+¢,=0, et non seulementl, mais aussi/, doit étre

indépendant de la position. De plus, ils sontfigsla formule 2?4, =1 (Jonas et al. 1985).

1.3. Couple développé dans une barre cylindrique

1.3.1. Comportement élastique parfaitement plastique

Dans un échantillon cylindrique élastique parfagetrplastique, soumis a une torsion,
I'état de contraintes pendant I'écoulement a liietdr de la barre est illustré sur la figure

1.12. Dans cette figure, a est le rayon de la ketire est le rayon de la zone élastique.
Pour r=r, : Y=V., V.= déformation élastique maximale

Pour r=a: Y=V, ¥, = déformation totale a la surface.

s r
Dans la zone élastiquerz(r) =—r,,.
r

p

Dans la zone plastiquez r =y, .

La déformation totale varie linéairement avec yorer, donc on peut écrire :

r =£a. (1. 10)
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Fig. 1. 12 Etat de contraintes de cisaillement pahtiécoulement a l'intérieur de la barre

Le couple développé dans la bafrg,, peut étre divisé en deux parties :

ale

Y T (1. 11)

totale

ou I, estle couple originaire de la zone élastiqué gtest le couple originaire de la zone

plastique.
f myd mat(y)
ro=["r(yramr =—Le=—F_| % | (1.12)
0 2 2 \Va
a 2mr 2mr @’ v Y
— — p 3_p3) — p _| Le
Fp—J'rprprZrmr— 3 (a rp)——3 [1 ( aj] (1. 13)
mr @’ v Y
I_totale:re-l_rp: - e . (l 14)
6 Ya
ma’ 1
Quandy, =y.: r= ; , ou I'=§ o ou [y=ma’.
2mr a’
site Lo =00 oy r=Zr,
Ve 3 3
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Fig. 1. 13. Variations de couple pendant I'essaitasion pour un matériau élastique parfaitement
plastique.

La figure 1.13 montre que la taille de la zonet&ag se réduit tres rapidement pour

un matériau sans écrouissage.

1.3.2. Comportement avec écrouissage

La figure 1.14 illustre I'état de contrainte pentliécoulement a lintérieur d’'une
barre cylindrique avec écrouissage, soumise aotorflans cette figure, la méme notation est

utilisée que pour la figure 1.12.

s r
Dans la zone élastiquez(r) =—r,.
r

p

Dans la zone plastiqguez = Ky" ouK est constante etest le coefficient d’écrouissage.

La déformation totale varie linéairement avec yorer, donc :

Va=—V,. (1. 15)
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T zone
élastique

zone plastique

>

rp a r

Figure 1. 14 Etat de contraintes de cisaillementlpat I'écrouissage a l'intérieur de la barre
Aussi pendant I'essai de torsion, les lignes ragiat les plans transversaux doivent
rester, respectivement, radiales et transversaomc [Pour une barre déformée en torsion d’'un

angleg sur une longueur unité, on obtient :
rg=y. (1. 16)

Pour la partie élastique, le couple est calculé& d\éguation (1.12). Pour le couple

originaire de la zone plastique :
o =27TJ'rapr21dr=27TJ'rapr2Ky”dr. (1.17)
En utilisant 'équation (1.16), on peut écrire :

3
r, = 2njrp r2K (rg)"dr = Zﬂ(qa'"frpr(m)dr :_2;7?: [1—(%)”*3} (1.18)

Le couple total est :

Mot =T et

totale
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ra%(Ye)?

A 2mr,a® -
I_totale = y + 1_ (L) *
2 n+3 Va

= o {(n+3)(ﬁ)3+4(ﬁ)“[1—(ﬁ>“*3ﬂ,
Va Y. Y

(1. 19)

2(n+3) A A

~ — 3
ou y=rmra.

I'/1,"°7
'] [
0.8 -
=025
L I I . —
05 - =i
Qi -=-=---
0.4
0.3
0.2 -
o
o0 T T 1
a [Lh] 4 3 2 2.3 3 3

54
e
Fig. 1. 15 Variations du couple pendant I'essaiadsion pour un matériau écroui selor= K" .

L’équation (1.19) montre que I'avancement de laezptastique est indépendant du

parametreK, elle dépend seulement du coefficient d’écrouissagd! est également a noter

que pour une méme valeur du rappb/f,, J,/y. diminue avem ce qui signifie que la

zone plastique est réduite a cause de I'écrouigsageéq. (1.10)).
1.3.3. Déchargement d’'une barre pré-déformée plastiquement
en torsion

Pour une barre déformée plastiquement en torsiansuppose que la contrainte

d’écoulementr[yt(r)] ne dépend que du cisaillement loga{r). La déformation élastique

corres pondante est:

Ve(r) =M, (1. 20)

ou U est le module de cisaillement élastique.
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Chapitre | L’essai de torsion

Appliqguons maintenant un déchargement. La barré sak rotation €lastique inverse
d’'un angleW¥” par unité de longueur, indépendantrdzar une direction radiale reste radiale

pendant la torsion. La déformation élastique cgpwadant a cette rotatiof” est :

yr)=r¥. (1. 21)

La déformation élastique résiduellg..(r)) est :

Vies(N) = V) =y (1)
WY;es(1) = Wy (1) = W/ (1) (1. 22)
Tes(N) = Ty (1] —py/ (1)

ici, 7 (r) estla contrainte résiduelle.

res

Le couple résiduel doit étre nul au moment du déygraent :

. ra _ra (e * _r_(2 « - _ a’
Mo =0= [ 7. (r)2mdr = [ 7]y € )] 27dr [ pur W' 2rdr =1 = [ pr W' 2mdr =1 myV
2r (W,)

4

a

dou: v = . 29

En utilisant les équations (1.21), (1.22) et (1.23) distribution de la contrainte

résiduelle est obtenue par :

£ = 2[y()] ~r 2;&”’1) (1. 24)

at

Pour un matériau |Bstique_Rrfaitement Ristique (EPP)J” est donné par (1.14) et la
distribution de la contrainte résiduelle est exgenpar :

Tres(r)zr[yt(r)]_%lél_[%j ] (1 25)

Ce résultat est illustré sur la figure 1.16 poyr a/6.
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I=T1,
T = O.77rp

> 1
rp=a/6 \d

Fig. 1. 16 La distribution de la contrainte résithigpendant I'essai de torsion pour un matériau
élastique parfaitement plastique a l'intérieur abarre.

Si (ﬁj tend vers O, on obtient :

a

r.(r=r —ﬂr =T 1—i
res “fp 3a p~tp 3a). (1 26)

1.3.4. Calcul de la contrainte de cisaillement a la surfaxz de la
barre

Le couple développé dans la barre est :

I'(LPl):J'Oar[yt(r)]Zrmdr ol y(r)=wr. (1. 27)

En utilisant I'équation (1.23), on peut écrire :
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2
mua’
4
pa’
d¥° 4 (a (
dy, pato

W =

j 7(W,r)2r rrdr

W =

r(lPlr )Zdr : (1. 28)

W) dr

(LIJ r)y?dr et en intégrant par partie,
pa

e

4r W a
3ua Bud‘j
_4r(wa) v, dy
- 3ua 3 dv,

cela donne :

3dr

* d i
W 3ua= 47 (W,8) - W, pat
Ha=4r(¥,a)-w,u ¥

1

O
1

(W)= wra{g%gﬂ
1

A l'aide de I'équation (1.23), on obtient la forreude Nadai (1950) :

r(w,a) =LY {3+ din r(‘"l)}

27’ dinW, (1. 29)

Cette formule est valable pour I'élasticité et aessplasticité, donc également quand
il existe une zone élastique et plastique dansuteeb

A la limite d’élasticité, juste a I'apparition dea kone plastique a la surface de la barre,

le terme d(InT) vaut d(inT) ii —Ei —EL =1 et on obtient :
d(inW¥) din¥) rd¥ rav rwv

o, (r =a) _:—;. (1. 30)
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Basé sur la méthode de Fields et Backofen (19%); pn cylindre plein du rayos,
la méthode présentée est valable méme pour lesrimetésensibles a la vitesse de
déformation dans la forme suivante :

r(W,a) = rz(;;g’

(3+n+m), (1. 31)

ou les parametrasetm ( coefficient d'écrouissage et coefficient de #siit® a la vitesse de

déformation, respectivement) sont définis comme :

n (mj (wj | (1.32)
din y(qua) y=cst din qu W, =cst
=(M _ (m (1. 33)
din y(lpla) y=cst din Lpl W, =cst
1.4, Conclusions

Dans ce chapitre nous avons présenté une revuedrdphique sur 'effet de Swift
sur divers matériaux durant un essai de torsiorcarditions extrémités libres. Quelques
résultats pour les effets axiaux ont égalementméétionnés pour la condition extrémités

fixes.

On peut constater gu'il existe deux types de med#tins dans la littérature. La
premiére approche est basée sur la « MécaniqueinQentles Polycristaux Texturés »
(MCPT), la deuxieme est la technique d’élémentss.fiNous allons proposer deux nouvelles
approches dans ce travail (dans le chapitre 3) rguisont pas trés complexes mais

reproduisent bien a la fois I'effet de Swift et&@ution de la texture cristallographique.
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Chapitre 1l Plasticité cristalline et textures

2.1. Introduction

L’étude de la texture cristallographique, importpatametre structural, présente deux

intéréts principaux (Kocks et al. 2000) :

- elle conditionne les propriétés physiques du metéri
- elle est généralement nécessaire a la compréheathssomécanismes de

déformation.

Déterminer la texture d’'un matériau revient doncreghercher les orientations
prédominantes des éléments cristallins qui le campioafin de comprendre I'évolution lors

des traitements qu’il a subi (Bunge & Esling, 1997)

2.2. Modélisation du comportement d’un cristal en
glissement viscoplastique

2.2.1. Analyse de la sensibilité a la vitesse de déefornar

Habituellement, la déformation des cristaux sessildl la vitesse est modélisée par la

loi de comportement proposée par Hutchinson en .1806 donne une relation entre la
vitesse de cisaillement™ et la contrainte de cisaillement résally appliquée a un systéme

de glissements} :

m m-1

v
r

°/(S)

- (s) yr
0 - (S)

Yo

/(5)
2

/(9)
0

1Y =17 sign(y,”) (2.1)

Dans cette équatiom est positif et définit un coefficient de sensiiila la vitesse de
déformation,z{¥ et ;¥ sont, respectivement, une contrainte de cisailiéraeune vitesse de

cisaillement de référence. La sensibilité a la saée a été représentée parl/m par
Hutchinson (1976) et Canova et Kocks (1984), mas été employé par Pan et Rice (1983),
Peirce et al. (1983), Asora et Needleman(1985), ddwasser et Obata (1986), et Canova et
al. (1988).
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Chapitre 1l Plasticité cristalline et textures

La contrainte de cisaillement résolj2 est liée a la partie déviatorique du tenseur des

contraintesg appliquées au cristal, par la relation suivante :

I.r(s) :Q:ﬂ@ :§:ﬂ(5) :mj(s)s_

| ?

2.2)

ot, m =b®n{ est défini par les composantn® et b® qui sont respectivement: la

normale au plan de glissement, et un vecteur veitsralléle a la direction de glissement du
systemes. Dans cette formule, la convention de sommatianiesiindices inférieurs répétés
est appliguée, les exceptions a cette regle salifuges. Les axes < 100 > du cristal sont
utilisés comme des axes de référence. Le tatigree dans I'équation (2.1) implique que la
vitesse de cisaillement ait le méme signe que taramte de cisaillement résolue, ce qui

permet l'utilisation d'un index simpte d'indiquer deux systemes de glissement opposts av

les méme:® et de vecteur®™ opposés.

Toth et al. (1988) ont présenté une analyse de éformbation cristalline en
viscoplasticité. Ce travail est devenu un papierré@érence dont nous rappelons ici les

principaux résultats.

Sim est le méme pour tous les systemes et tous l@ssgtans un polycristal, il est
facilement démontrable que est également le coefficient de sensibilité a itesge de
déformation macroscopique du polycristal entierieBo = et E, respectivement, la
contrainte déviatorique extérieure appliquée auwqdtal et la vitesse de déformation
macroscopiqueE est la moyenne des vitesses de déformation lo¢algsappliquée aux
grains par la vitesse de cisaillement et assoaietemseur des contraintes déviatoriq&es
induite parX. Si S est multiplié par un scalaire positif dans le polycristal, le champ de
contrainte locale résultant est toujours a I'éfraliet sa moyenne @& . Comme toutes les
contraintes des cisaillements résolues sont midiéiplpara , les vitesses des cisaillements
sont multipliées paor®™ sur tous les systémes dans tous les cristawareomséquent est

multiplié para*™ et ainsi la vitesse de déformation moyenne. AirBiest liée aa*™E, qui

signifie quem est le coefficient de sensibilité a la vitessaémrmation du polycristal.
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Un métal de structure c.f.c possede 12 systemegiskement possible (plus leurs
inverses) définis par les plans {111} et les dimts <110> (tableau 2.1). Les résultats
présentés dans cette partie, sont également dplpicaux cristaux de structure CC dont les
systemes de glissement sont {110} <111>. Généraleme induit une contrainte de
cisaillement résolu non nulle sur tous les systemhesglissement, et par conséquent 12
systemes sont activités simultanément. Les cas@aosnade 12 systemes sont actifs peuvent
étre examinés en étudiant I'ensemble des 12 émqsatiéfinies par la formule (2.2), les
résultats sont présentés dans le tableau 2.2. Npfem état de contrainte appliquée a un
cristal c.f.c, sensible a la vitesse de déformatienpeut pas activer uniquement 1, 2, 3 ou 5
systemes. Car les orientations idéales communesnaes en torsion sont hautement
symétriques et de plus impliquent uniquement Reatton de 1 ou 2 systemes dans I'analyse
de Bishop et Hill, il n'est pas évident, a partw thbleau 2.2, de savoir comment ces

orientations restent stables dans le cas d’'ungsmdependante de la vitesse.

Tableau 2. 1 Systeémes de glissements dans la sturetc.f.c.

Indices o m X\/g

de systéme de  Direction de Plan de

glissement ~ glissement glissement 171213 21 22 23 31 32 33
1 011 111 000 162 11-1
2 101 11-1 11-1 000 11-1
3 1-10 11-1 11-1 -111 00O
4 01-1 1-1-1 000 111 111
5 101 1-1-1 1-1-1 00Q@A-1-1
6 110 1-1-1 1-1-1 111 000
7 011 1-11 000 112 1-11
8 10-1 1-11 1-11 000 -11-1
9 110 1-11 1-11-111 00O
10 01-1 111 000 1117 -1-1-1
11 10-1 111 111 000 -1-1-1
12 1-10 111 1111 00O
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Tableau 2. 2. Cas ou moins de 12 systémes de glisset sont actifs dans un cristal c.f.c. sensiblela
vitesse de déformation en relation avec le polyédde Bishop et Hill. Le nombre de systémes inactitst
égal au nombre de contraintes de cisaillements rdses nulles (Téth et al. 1988)

MNumber of Mumber of

active possihle
syslems stress stales Remarks (n = degree of freedom lor the siress states)
| 0
2 ]
3 ]
4 [ n = 1, directions of the middle of the 4A edpes,
include thres zero 1's on two slip planes, the non zero
75 are all equal
0
[ 6 n = 1, directions of the B and D six-system vertices, include three
zero T's on one slip plane, the non zero 1's are all equal
7 12 =2, include three zero t's on one slip plane
33 n = | for 6 cases, directions of the E eight-system
vertices, the non zero 1°s are all equal; o
n =2 for 3 cases, directions containing a pair of 44 cdges;
a =1 for 12 cases, directions containing a 4D edge;
n =2 for 12 cases, directions contaiming a 4E edge,
include three zero 1's on one slip plane
] 40 n =2 for 32 cases, including 24 cases containing a 4H edge;
1 =3 for § cases, including 4 cases with three zero €'s on ong
slip plane, and 4 cases with one zero © on three slip planes
10 42 n=13
11 12 no=d

2.2.2. Les formes des équipotentiels

Les composantes du tenseur de vitesse de déformiigtia un état de contrainte donné
sont obtenues a partir des équations 2.1 et 2.2 :

& = Z%(mf +m:)y°, (pas de sommation sur i et j) (2.3)
et:

l—l
SM ()| m

. . (2. 4)

()

La loi de comportement viscoplastique, équationl)(2entraine qu’une surface

N §'M(S)
éi — yr(O)z Mi(S)
=1

critigue de plasticité n’existe pas en glisseméstoplastique. Néanmoins, on peut définir un
potentiel en contraintes pour obtenir la vitesse@&ermation :

of (S
=21,

(2. 5)
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avec
\s. M
oy

(S = Oy

T (2. 6)

Ce potentiel f (S) est proportionnel & la puissance dissifédors de la déformation

du cristal :

f(§):lw avec W=S:¢& (2.7)
1+m

Ces potentiels couvrent la totalité de I'espace awdraintes car il y a plasticité a

n'importe quel niveau de contrainte appliquée.

Téth et al. (1988) ont mentionné que la forme depmentiels est liée a la valeurmde
carf est une fonction homogeéene de de@én) +1 en S ; seule la longueur dé est modifiée
guandS est changé, de facon proportionnelle. Il est bssle montrer que ces surfaces sont
strictement convexes (quand(S)= const). La convexité entraine que le principe de

puissance maximale est umpriétéen viscoplasticité :
(5-S):£20, (2. 8)

ol S est la contrainte actuelle sur le potentiel St est une contrainte arbitraire (non

extérieure a la surface du potentiel). Pour untalrisf.c. avec glissement {111} <110>, les
équipotentiels sont illustrés sur la figure 2.1(dg a (f). Six sections bidimensionnelles de

I'espace des contraintes sont présentéesrpoly 0.2, 0.1, et 0,05, dans le repére du cristal

pour une contrainte de référence identique pouguhasysteme 7% =7 et pour une

vitesse de référencg® =1s™. Quand les symétries du cristal sont prises erpt@nces six

sections sont suffisantes pour décrire les 10 @extdans les sous-espaces produits par

n'importe quelle paire d’axes du méme rang. Lagauise plastique est égale sur ces surfaces,
et est définie paw = 7 y©® Un équipotentiel est présenté pour chaque valeur, é savoir

pour une constante du potentiel choisie selonriauite :
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F(9) =1y "m/(m+1). (2.9)

Le cas indépendant a la vitesse (lignes pointjl@ss clairement observeé; les lignes

pointillées sur la figure 2.1 représentent la siefde plasticité de Bishop et Hill (1951) pour

une contrainte critiquer, =7 quand m tend vers 0. Un état de contraintes sur un
équipotentiel est noté p&. Il existe un autre état des contraintes sur ttasa de Bishop et
Hill pour lequel ;S=A1.8"" avecA>0 (S™ c.-é-d.‘mfsu*.‘ <1,). A partir des équations (3.6)

et (3.9) on obtient la valeur dé :

N @my+1) " (M)

1=|%

s=1

SBH M (s)
TO

(2. 10)

On peut vérifier que quam tend vers 04 tend vers 1 pour n'importe quelle valeur
def, et ceci peut étre fait pour n'importe quelle cli@ de contrainte. Cela signifie qu’on
peut facilementsauterde la surface de Bishop et Hill sur un équipotntiscoplastique

correspondant a une valeurme

Pourm=1, les équipotentiels sont sphéroidaux et donaés tespace des contraintes

a cinq dimensions par:

f(o :%Lg(wf+30§+a§+af+a§) 2. 11)
4

0

Si on souhaitesauterentre deux équipotentiels correspondant a une méateer de

m, c’est possible par les formules qui sont dévelepme-apres.
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P i v, 4

Fig.2. 1Sections des équipotentiefs(g) = (m/m+1)7, J/, dans (a) le pla de (0,0,), (b)
(05,0,) le plan de cisaillement, (c) le plan d&,(, J;), (d) le plan de §,,T;) (e) le plan de @, T;) et (f)
le plan de ¢,,0,;). Les courbes sont associéas=l, 0.2, 0.1, 0.05 et sont situées a une distarissante du

centre de chaque figure. Les valeursgkt )/, sont prises égal a 1. (Téth et al. 1988)
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»
|

v

-
O

Fig.2. 2 Schéma des deux équipotentiels

On considére deux équipotentiels correspondantwaleursW, et W, des puissances

plastiques :
W, =S, :¢, et W,=S,:¢, (2.12)
A l'aide de I'équation (2.4), on obtient pour urusan contrainte par le facteur :
S,=AS, - &, =A"¢,. (2. 13)

De I'équation (2.12) et 'équation (2.13), la valele A :

1
W, \+@m)
A=| =~ : (2. 14)
W,
Donc les formules de transformations pour les comies et les vitesses de déformation sont :
o o
W, |+@m) . W, |#+m )
§2 =| = |:§1, £, = —2 |__n£1. (2 15)
W, W,

2.2.3. Fermeture ou non d’une surface de potentiel

Toutes les sections montrées dans la figure 2.4onk pas fermées. Le concept des
sous-espaces fermés dans l'espace de contraitée prédenté par Canova et al. (1985) et
signifie que la vitesse de déformation (ou au mains des vitesses de déformation possible
si elle n'est pas unique) liée a n'importe quet & contrainte admissible dans une section
donnée est également situé dans cette section.otiannde fermeture d’'une surface de
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plasticité signifie que le vecteur vitesse de d@éttion se trouve entierement dans le méme
sous-espace des contraintes a cing dimensionsi Rargections présentées, les cas (e) et (f)
sont des surfaces de potentiels non fermées.Relirles surfaces sont toujours fermées, car

Set & sont proportionnelles. Par suite paurz 1 sont fermés :

® les 3 sous-espaces a quatre dimensions définike ydan 7 (o0,,0,) et
les deux composantes de cisaillement,

(i) les 4 sous-espaces tridimensionnels définis paplée 7 et une
composante de cisaillement ou par les trois compesale cisaillement,

(i) les 6 sous-espaces bidimensionnels définis palale p, par o, et soit
o, o0u g,, ou par deux composants de cisaillement,

(iv) en conclusion, les 5 sous-espaces unidimensiomgpuelsont les axes de
coordonnées.

En revanche, en raison de la forme sphéroidaleugiétentiel,n'importe quelsous-
espace défini par un ensemble d’axe du méme rarfgresé pourm=1. Par conséquent, les
sections dans la figure 2.1 (a) a (d) sont fermBPass la figure 2.1 (e) et (f) les sections sont
fermées seulement pom=1. Il est intéressant de noter que sur la figule [& figure 2.1 (f)

est la seule section non fermée quelque soit Buvalem.
2.2.4. Relations fondamentales pour obtenir la vitesse de
rotation du réseau

Il est nécessaire de définir trois vitesses ddioota qui sont impliquées dans l'analyse

de I'évolution de la texture.

1- La vitesse de rotatiof des lignes matérielles paralléles aux axes prapipde

déformation dans le repére boratoire est donnée par:

L=L-¢& (2. 16)
ou Lest le gradient de vitesse du matériau dans leeahélaboratoire. Dans ce qui suff,

serala vitesse de rotation rigide
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2 - La vitesse de rotation des mémes lignes mitsridans le repere diristal. Cette

rotation est appelé®tation plastiqug‘plastic spin’), w, et est définie par :

w=L°-¢ (2.17)
ol L%est le gradient de vitesse du matériau dans lereeghé réseau. Il est induit par les

glissements cristallographiques et s’exprime :
N (s) |/ (s)
g — s) 4 (s
Li = Zl m;>y (2. 18)
sS=

3 - La vitesse de rotation du réseau cristalloggmhQ (‘lattice rotation’) dans le
repere du laboratoire. Connue commaevitesse de rotation du réseaacette vitesse de
rotation présente le principal intérét pour I'étdae'évolution de texture, elle peut étre déduit
de (1) et de (2) ci-dessus :

L=w+Q, (2. 19)

c-a-d. la rotation du matériau/laboratoire estdenme des rotations (spins) plastique et de
réseau.

Les éléments du tenseur @ peuvent étre calculés a partir des relations J2et7

(2.18), qui peuvent étre combinées pour donner
. N .
Q; =L —Z %s)y(s) . (2. 20)
s=1

Il est important de discuter la différence entredtation réseau et la rotation rigide.

Cette derniére est imposée par le test, donc pardmp de vitesse (). On sait que :

A =%(Lu -L,). (2. 21)

Une ligne matérielle est tournée par cette rotation peut également définir une

partie de cette rotation : celle correspondangepaltie antisymétrique du tenselir.

@ =%(h? -L7). (2. 22)
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ou & est appelé rotation plastique (‘plastic spin’). différence entre ces deux quantités
(B, etw)) définit la rotation du réseau cristallographique

Q=p-0&. (2. 23)

On peut montrer que la rotation exprimée par éqnafR.23) est la méme que
'équation (2.20). En effet :

B =L -¢, (2. 24)

=19 - 49, (2. 25)
et la différence entre équation (2.24) et (2.25hrdola relation (2.20) (étant donné que
& =§).

Il convient de noter que toutes les composantek de sont pas toutes imposées ou
connues a l'avance (particulierement pas en moddéfiemation de contraintes relachées).

Cependant, si au moins une direction spécifiquengplan sont maintenus constants dans le

systéme du laboratoire pendant un test, aldrsest complétement défini en raison de sa
nature antisymétrique. Par exemple, dans le cassdillement simple, quand les orientations

du plan de cisaillement 2 et la direction de cisaikent 1 sont gardées constantesa trois

éléments prescrits nuld:,, =L, =L,,=0 (dans le repére du laboratoire) qui sont suffsant

pour le calcul deQ .

2.2.5. Absence de rotation plastique quand m=1

Pour un cristal c.f.c. avec les systemes de gliesénfl11l} <110 > et quand
r® =1, un phénomene intéressant est I'absence de vitessgation plastique a I'extréme

de la viscoplasticitén=1. Les facteurs de Schmid sont tels que la soromatiivante a une

valeur nulle pour 63 ensemblegld’(dans le systeme de cristal)

Z m¥my =0. (2. 26)

Dans les 18 cas restants, les relations simplearsi@s s’appliquent:

N
> m¥m® =4/3, Z m¥m{> = it Q] (2.27)

s=1
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mes)m(s) = if i#]j (pas de sommation, suri etj). (2. 28)

La définition du spin plastique est :

N
gp - ZV=V(S)yr(S) ’ (2.29)
s=1
avec
we =%(D(S)D(S) —n9p®). (2. 30)

On utilise ici la notatiom(® =b”n{®. Avec la relation (2.1), on peut calculgf® :

r® Ym
Vo = 0 (2. 31)
La relation (2.31) poum=1 devient :
o e S
v =) ———. (2. 32)
0
On la substitue dans I'équation (2.29) :
y(O) N
QP =7—> (M -m{?)S;m? (pas de sommation sur ij@t j). (2. 33)
0 s=1
S est symetrique donc, on peut écrire :
y(O) N N
0 =L 8.3 - g + ) .3 <Y+ )
N N
#S,35(m ~m? Jm +mi2)+ 8,3 -mPm? (239
s=1 s=1
N N
* SZZZ(MJ( - m](i ))méz) 5332(mf - mﬁi ) )més)}
s=1 s=1
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A l'aide des relations (2.27) et (2.28), pour lgstemes de glissement {111} <110>

dans le réseau cubiguel, =QFf, = Qb = , Par contre pour un cristal hexagor@f, = 0

mais QS #0, QF, # 0.(Beausir et al. (2006))

L’absence de rotation plastique dans des cristdux ¢et c.c.) poum=1 signifie que
la rotation du réseau est égale a la rotationeigidlapres (2-23)

e
I
IS
I
1o
U
IS
1
1%

(2. 35)

Quand un modele de Taylor - avec I'hypothése dradignt de vitesse uniforme dans
tout le polycristal - est employé dans des testsaision, compression et laminag8 € 0), il

n'y aucune évolution de la texture cristallograpkigourm=1. Donc le cristal ne change pas

son orientation lors de la déformation plastiqudest figures de péle restent fixes aussi

longtemps quew=0. Par contre, dans un test de torsion, étant dqneé3 =%(£—I=_t) et

deux composantes sont non nufes=-4, = /2 (ou y>0 est la vitesse de cisaillement

appliguée dans le plan de normalet le long de la directio), chaque cristal tourne autour
de l'axer dans le sens du cisaillement. C’est une différédandamentale entre ces différents
tests. Les mémes conclusions ont été établies lpocasm=1 par Canova et al. (1988) et
Harren et al. (1988). Ainsi une rotation comple®er de n'importe quel cristal donné exige

I'application d'une déformation de torsigre 477.

2.2.6. Effet de la sensibilité a la vitesse de déformatiosur la
rotation de réseau

Quandm =1, il n’'y a aucune orientation stable. Durard denditions de test quand

0<m<1 on peut avoir des orientations ‘stables’ &mmeA, A, B et C (voir Tableau 2.3).

Tableau 2. 3 Orientations idéales en torsion (Kockst al. 1983)

Active slip Blip ratios in Bishap-Hill

syslem case of two slress state,
Shear  Shear indices syslems no. of active
Orientation plane  direction iy g dhy form =0 for m =10 verlices
A (I [Tm 0 3526 45 3 — facet (16)
ri (1T oy 180 3526 43 3 - facet {16)
A nmn [2T1]) 35.26 45 1] 2.3 It JA edge (B)
FH (T 211 14474 45 0 -8, -9 H 2A edge (8)
B (1F [T 0 5474 45 3, —12 30 2B edge (6)
B (12 [T B0 5474 45 3, =12 301 2B edge {6)
& LT Y g0 44 1 —&, — 1} i1 IH edge (b)
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Dans cette section est dédiée a I'étude de I'déféa viscosité sur la vitesse de rotation
du réseau correspondant aux orientations idéalessdillement simple. Des résultats obtenus
par Toth et al. (1988) pour la condition ‘full cdrasnts’ sont rappelés dans le Tableau 2.4. On
peut voir que, pour chaque orientation idéale,t@sge de rotation du réseau augmente, alors
gue la vitesse de rotation plastique (‘plastic $piminue avec la viscosité. Il est également
évident a partir de la distribution de glissemene @es différences sont de plus en plus
importantes par rapport a la théorie insensible vtesse (Bishop et Hill) au fur et a mesure
gue m augmente. En viscoplasticité, les 12 systémeslidsegqent sont actifs, bien que
certains d'entre eux produisent seulement de &is gisaillements (pour des faibles valeurs
de m). Quandm augmente, la distribution de glissement devienplds en plus homogéne
parmi les systemes de glissement. Ces observatwes, quelques exemples ont également

éteé discutées par Canova et al. en 1988.

Tableau 2. 4Les vitesses des rotations du réseauasaillement simple pour les orientations idéalesn
fonction de la viscosité pour ‘full contraintes’ male de déformation. (3 = 0.866) (Téth et al. 1988)

Lattice rolation rate Gilide rotation rale
Orientation m =005 m=0125 m=02 m=1 m=005 m=0125 m=02 mm=]l
A A 7.34E-6 0.0097 0.079 0866  0.866 0.856 0.778 0
A, A2 206E-6  0.0090 0.071 0866 0566 0857 0.795 0
BB 193E-6 00116 0.088 0866  (0.866 0.853 0.778 0
c IIIE6 00134 0.100 0866  0.866 0.853 0.762 0

Maintenant, on peut expliquer I'effet de la digitibn de glissement sur la vitesse de
rotation du réseau. La vitesse de rotation rigjleest indépendante dm mais aussi de

l'orientation du grain (en conditions ‘full contngs’). Par conséquence, la vitesse de rotation
de réseau, qui est la différence entre la vitees®tation rigide et le spin plastique (Eq. 2.23)
est commandée par le spin plastigue. Cette derrastedépendante de la vitesse; une
augmentation den ameéene une diminution du spin plastique (voir lddgau 2.4). Utiliser des
vecteurs de vitesse de rotation correspondantsdétécents systémes de glissement peut
mettre en évidence la relation entre le spin mastiet la distribution du glissement. Par
exemple, quand seulement un systeme de glissersenattd (ce qui est possible seulement
guandm= 0), tous les cisaillements cristallographiqueat stconcentrés dans un systeme
simple de glissement, produisant une rotation auded'axe de kn (c'est également I'axe du
vecteur de vitesse de rotation). Quancugmente, les cisaillements sur les autres systéme

de glissement apparaissent progressivement esd@lement sur le systeme du glissement
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original (correspondant en=0) diminue. Chacun des systemes de glissementuprade
composante de la vitesse de rotation, dont le tasgiobal est le spin plastique. Comme

tous les vecteurs dexim sont orientés différemment, il est évident qu’large distribution de

glissement méne & de plus petites rotations; ere,0étant donné qué est constant, une

augmentation den méne a une augmentation de la vitesse de ré€eau,

Finalement, nous pouvons conclure quemst 0, aucune des orientations idéales du
cisaillement énumérées dans le tableau 2.4, ne staftles de maniére permanente.
Cependant, au-dessous d'une certaine limite, dowaleur est envirom=0.05, la vitesse de
rotation de réseau est tellement petite que lemgradividuels peuvent rester prés des
orientations idéales particuliéres jusqu’au grardifermations, et les prévisions obtenues a
partir de l'analyse insensible a la vitesse (Bisabplill) sont au moins approximativement

valides.

2.3. Notations de base de la texture cristallographique

2.3.1. Définition de la fonction de distribution des oriernations
(ODF)

Un matériau polycristallin monophasé se composgrdms (ou cristaux) séparés les
uns des autres par des joints de grain. Une déscrippmpléte de la structure du polycristal a
besoin des spécifications de l'orientation des axesallographiques aussi bien que de la
forme et de la position de chaque grain de I'édlh@mt Habituellement, une telle description
est trées compliquée. Donc les structures de paiydrsont décrites par certaines fonctions de
distribution statistique, comme la taille moyenres gtain, la distribution de dimension de
grain, la forme de grain, etc.. Un de ces paramdatistiques esa fonction de distribution
des orientations (ODFyu la texturedu matériau. Elle est obtenue en ne tenant compte
la forme, ni de la position des cristaux, mais uemgent de l'orientation des axes
cristallographiques par rapport aux axes macrogoegsi de I'échantillon. Cette orientation
peut étre symbolisée pgr Ainsi, chaque cristal peut étre caractérisé para@ientationg; et
son volumevV;. Mais cette description reste compliquée. Une Biitgtion supplémentaire est

de ne pas distinguer les cristaux qui ont une tat@m similaire ou trés proche. 8V (g ept
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le volume de tous les cristaux ayant des oriemtatmmprises entrg et g+Ag etV est le

volume de I'échantillon, alors la fonction de dimition des orientations est définie comme :

AV(9) _
v _Ajvf(g)dg. (2. 36)

La fonctionf(g) estla fonction de distribution des orientatiof®DF) qui caractérise

la texturedu matériau.

Par un choix approprié de la définition de « |'éétnd’orientation »lg, il est possible
de normaliser la fonctiof(g) de telle maniere qu’elle soit égale a 1 quandisé&ridution
d'orientation est aléatoire.

frandom(g) =1 (2 37)

Dans le cas d’une distribution non aléatoire, lactmn f(g) est alors exprimée en

« multiple de la densité aléatoire », quelquesdbi®gé "rdm".

2.3.2. Diverses descriptions de l'orientation

L'orientation d'un cristal dans un repere simple sssnbolisée pag, qui peut étre

caractérisée de différentes manieres. Nous allsesitdr de certains dans cette section.

2.3.2.1. Représentation matricielle

Trois directions perpendiculaires représentéescparindices de Miller définissent

I'orientation du cristal par la matrice suivante :

axd axe axé

u r h

g= . (2. 38)
\ s k
w ot I

Pour la présentation en cosinus directeurs, il faartmaliser les indices de Miller a 1. Par

exemple:

U=—o"9  =cos([001]axel. (2. 39)

VUZ +V2+ w2
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Ce qui transforme I'équation (2.38) en matrice dsirtus directeur :

axdh axe@ ax8
u 1 N [100

K| [01Q °

'
y (2. 40)
w t '] [o0]

g:

On peut écrire I'équation (2.40) sous une formes gi@nérale :

Q;, &, a3
g=|ay ay, ay|. (2. 41)

A3 S g
La matrice f, ] s'appellela matrice d'orientation Les composants, doivent obéir aux
relations d'orthonormalité, donc :

a; la; =9,

(2. 42)
a; [&, =9,

Ainsi, des neuf composants dg, dans I'équation (2.41), seulement trois sont

linéairement indépendantes. Cette représentatibeaaicoup d'avantages du point de vue

mathématique pour la représentation des orientaties cristaux.

2.3.2.2. Représentation par un axe et un angle de rotation

Soit une orientatiorg, dont les axes du cristal sont paralléles aux drd®chantillon

(orientation de cube) :

[100] | axel
g9, =[010] | axe2. (2. 43)
[00] | axe3

Alors, on peut arriver a une nouvelle orientatignavec une rotation d’'un angée autour de

I'axe de rotationd :
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g=1{d,&} (2. 44)
ou l'axe de rotatioi peut étre spécifié par exemple par des coordonspiesriquess, ¢ ,

donc :

g={6w.d}. (2. 45)

Cette représentation a trois parametres indépemdapmtest considérée par quelques
auteurs comme étant la plus claire (Fig.2.3). Rpohz a proposé une représentation de
'ODF ou l'orientation est représentée par un pant 'axed a une distance par rapport a

I'origine égale ac. (en radian).

Z

d = l'axe de
rotation

Fig.2. 3 Représentation de g par une rotatioautour de I'axe de rotatiodl

2.3.2.3. Représentation par les angles d’Euler

La représentation qui sera principalement empl@aela suite est celle des angles

d'Euler. Soit l'orientatiorg, de I'équation (2.43), trois rotations successisest effectuées,

(Fig. 2.4).
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1) Rotation deg ; autour de l'axeZ,
2) Rotation deg autour de I'axe 'x

3) Rotation deg , autour de I'axe z

Kg=L'échantillon

Fig.2. 4 Représentation des angles d’Euler, @, .

L'orientationg est définie par :

9=(4,00,} =9,.9,9 (2. 46)

par lequel les rotations successives sont éaitesne multiplication, de droite a gauche :

cosp, sing, 0| |1 0 0 cosp, sing, O
g=|-sing, cosp, 0|0 cosp sing|+|—sing, cosp, O (2. 47)
0 0 1| |0 -sing cosp 0 0 1
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cosg, cosg, —sing, sing, cosy sing, cosg, + cosg, sing, cosy sing, sing
g =| —cosg, sing, —sing, cosg, cosy -sing, sing, +cosg, cosg, cosy cosg, sing (2. 48)
sing, sing - cosg, sing cosp

Dans I'équation (2.48), les éléments de la mattiogientation sont exprimés par les
angles d’Euler ¢,,¢,¢,). En comparant I'équation (2.48) et I'équation4(®, on obtient

I'interdépendance entre les angles d'Euler etdsmus directeurs des axes 1, 2 et 3 (ou X, Y,

Z) et ainsi avec équation (2. 39) la relation elgseangles d'Euler et les indices de Miller .

2.3.2.4. Représentation dans l'espace d'Euler

Si nous choisissons les angles d'Euerg, ¢, (Eq. 2.46) en les considérant comme
des coordonnées cartésiennes, on obtient un espacdique d'orientation appeléspace
d'Euler, (Fig. 2.5). Chaque point dans cet espace repeesen choix spécifique des
parametresg,, ¢, ¢, et aussi une orientation spécifique du cristaubDe part, dans cet
espace, chaque orientation est représentée pavinn @ette représentation des orientations
des cristaux est principalement employée dans &hades de développement en série de la

fonctionf.

En particulier, la fonction de distribution d'ortations f(g) peut étre représentée
commeune fonction tridimensionnelle dans I'espace d'Eule telle maniere qu'a chaque

point g :{¢1,¢,¢2} dans cet espace soit associé une valef(gile
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¢,
T 360

e 9={4..00,}

9

/ é,
18C°

4

Fig.2. 5 Représentation d'une orientation danpdes d'Euler.

2.3.2.5. Représentation de I'ODF

La figure (2.6) montre un exemple de points de istribution des orientations
correspondant a 162 cristallites dans un échantitle marbre. Les orientations ont été
mesurées avec un microscope polarisant et ontegtésentées par des points dans I'espace
d'Euler. La forme des cristallites ainsi que lepositions dans I'échantillon ne sont pas

représentées.

Afin de construire une fonction continue de disitibn selon I'équation (2.36),
I'espace d'Euler est subdivisé en "boites" et lasitie des points (nombre de points par
volume d’élément) est déterminée. La densité déstpd’orientation dans I'espace d’Euler
n'est pas constante mais varie proportionnellengergin ¢ pour une texture aléatoire
(Gelfand et al. 1963). La fonction de densité demgntations peut étre représentée

habituellement par des courbes d’iso-densité daaseéctions bidimensionnelles (Fig. 2.6.b).

Dans le but de représenter la densité des oriengtiune fonctiorf(g) doit étre
définie de telle sorte quiég)dg soit la fraction volumique des orientations pdékéimentdg.
L’élément différentiel d’orientatiodg a la forme :
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b0 PRED
- — 45
< - 1 -
D) ) \\)
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15 ) i ! g
[TERF oa W=ESD'C)

(@) (b)

Fig.2. 6 a) Orientations dans l'espace d'Euler @2 dristallites d'un échantillon de marbre. Les
orientations ont été déterminées par microscopi@alarisation. b) La fonction de densité des dagons,
construite a partir de la distribution des poiredalfigure (a).

1 .
dg =—singd deg dg. 2.49
g=gzSingds, de dg (2. 49)
On sait que dans le cas d'orientations cristallirs@&atoires, chaque élément
d’orientation ainsi défini contient la méme fractivolumique de cristallites, (Eg. (2.37)). La

fonction de densitfg) est positive et normée a l'unité :

2

'[ frandon( g)éSlnqo C¢1 @ (#2 =1 (2 50)

2

.[ frandom(g)dg = J- ]-T

La fonction de texturd(g) est souvent représentée en tracant les valeurardgss
d’Euler dans un repére cartésien (Fig. 2.5). Siadigure 2.5, I'espace d'Euler est subdivisé
en intervalles de 10 degrés entre 0° et 360°, A8B6E, 0° et 360° pour les anglées, ¢, @,
respectivement, il faut alors calculég) dans 36*18*36=23328 points pour tracer 'ODF par

un logiciel. Ce nombre peut étre réduit si la symedst prise en considération.
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2.4. Les textures de torsion (cisaillement simple)

2.4.1. Introduction

Le développement des textures de déformation gsbrient, non seulement pour la
description quantitative des opérations de défaonatnais également pour I'anisotropie des
propriétés du produit, qu'il soit fini ou traitérda suite (par exemple par recristallisation). Il
est important non seulement pour la compréhensem mécanismes fondamentaux, mais

également pour des comparaisons quantitativesciaetres modes de déformation.

L’anisotropie développée résulte de la nature pddialline des échantillons
macroscopiques et peut seulement étre expliquédasimase de la connexion entre la
déformation « microscopique » dans chaque graidaetléformation macroscopique de
I'échantillon. Une telle compréhension est égalenugite pour établir la relation quantitative
entre la contrainte d'écoulement et I'écrouissage monocristaux et des polycristaux. La
surface de plasticité joue aussi un rdle imporganir interpréter les résultats. Le besoin le
plus important pour traiter la déformation polytalbne en terme de ses monocristaux reste,
cependant, la dérivation des textures de déformatio

L’essai de torsion représente la méthode expérateeid plus simple pour obtenir un
cisaillement simple. Cet essai est trés utile pduenir des données sur I'écrouissage pour de
grandes déformations sans difficultés particulier&ans d’autres tests, comme la
compression par exemple, I'effet de frottement eu@rfaces entre I'’échantillon et les mors

se produit et sa prise en compte est difficile dargepouillement des résultats.

Le test du cisaillement simple peut étre bien séalpar la torsion d'une barre
circulaire pleine en appliquant la condition limaex extrémités fixes car le diametre reste
inchangé. Ce n’est pas le cas lors de la torsion tlibe. En effet, dans un tel test, il n'est pas
garanti que le diameétre reste constant, ce qui pguesenter une déviation par rapport au

cisaillement simple.

Les premieres textures expérimentales de torsiomlisicuivre ont été présentées par

Backofen en 1950. Il a montré un quart des figaeegdbles (111) pour différentes valeurs de
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cisaillement. En 1953, Backofen et Hundy ont mesle® textures dans le laiton 70-30 et

dans le fer Armco. lls ont montré que les textutesorsion et de tréfilage sont différentes.

En 1962, Robin O. Wililams a examiné plusieurs niatér: le cuivre, le laiton,
I'aluminium, le fer et le zirconium. Il a identifikes orientations idéales du cisaillement a

I'aide des figures de péles.

Regenet et Stiwe (1963) ont mesuré les texturesndédriaux c.f.c. en fonction de
I'énergie de faute d’empilement (I'aluminium, leiene et I'argent). Etant donné qu’a cette
époque la représentation en ODF n’était pas ersmmrue, ils ont présenté les textures sous
forme de figures de podles (111). En 1965, Stiweaan@e le cuivre trés pur (OFHC), et il a
observé les textures de cuivre déformé a 300°C cegioh. A cette température, la
recristallisation dynamique change la textureg ttouvé que c’est la composante A qui est
I'orientation idéale dans ces conditions. Nousralprésenter la texture du cuivre (99.9%) a
la méme température dans le chapitre 5, ou on wajue d’autres composants (B et C) sont

aussi présentes quand le matériau n’est pas tres pu

En 1973, Witzel a déformé en cisaillement de I'akionin et présenté des textures

finales a différentes températures.

Paul Van Houtte et al. (1981) ont présenté les @ne® ODFs de torsion. lls ont
étudié le cuivre et le laiton. La méme année, Sekinal. ont étudié les textures dans des

alliages de cuivre en torsion a deux températ@@dJ et -196°C).

En 1992, Té6th et al. ont mesuré les figures de Eléss ODFs du cuivre aux grandes
déformations et différentes températures par lanigcie de diffraction des rayons X. Nous

allons comparer leurs résultats avec les notres l@acinquieme chapitre.
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4.00
2.83
2.00
1.41
1.00

.71

Fig.2. 7 Comparaison expérimentale entre le langr(ag et le cisaillement simple (b) pour le cuivre.
Figures de poles {111} recalculés €, = 2 pour les deux tests) (Kocks et al., 1998).

Le développement de la texture en cisaillement lgmprrespond a une déformation
plane. Le test de laminage est également considénéne une déformation plane. Ce dernier
est appelé test de cisaillement pur dans la litieaanglophone. Pour la raison que les deux
tests sont des tests en déformation plane, lesiresxtqui sont développées sont souvent
comparées. Nous allons montrer qu’une telle cong@man’a pas de base physique solide.
Sur la figure 2.7 on peut voir des textures repré&ss dans leur plan de déformation pour le
cuivre. Pour que les deux tests soient comparabledait tourner la texture de laminage de
45°, Dans le repere commun sur la figure 2.7 ort penstater une ressemblance entre les
deux textures. Mais les différences sont égalenmpbrtantes. En effet, on peut montrer
analytiquement qu’il existe une différence impotéandans le gradient de vitesse
correspondant aux deux tests dans le repére conmargradients de vitesse du cisaillement
et du laminage sont :

—cisail. —

=lamin. —

o o O
—
|
oo™

0 0
—¢ 0 . (2. 51)
0 0

Mais on doit exprimerL,,, dans le méme repere qué,.,, pour la comparaison

selon la Figure 2.7. Cette opération conduit adigrd de vitesse suivant :
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(2. 52)

*
|__ lamin.

O ™ O
O o ™
o o O

Il est évident que cette matrice est tres différetd la matrice donc une texture

—cisalil.
différente est induite palguamm_. En conclusion, une telle comparaison des textigeaucune

signification physique car méme dans I'hypothése lgs deux textures soient identiques, le
nombre de systemes de glissement actifs pour Efigoidéales sont tres différents dans les
deux tests (maximum 2 pour le cisaillement simplenmimum 4 pour le laminage), qui fait

gue les mécanismes de déformation ne sont pas@ieesiau niveau microscopique.

Dans la suite, nous nous concentrerons sur I'éeolude la texture en cisaillement

observée et simulée.

Il est difficile de placer les conditions limitese d’expérience pendant I'essai de
torsion, mais en simulation, on peut évaluer plissreament les effets qu’elles peuvent

induire. Ici, on va se concentrer sur I'évolutiamld texture.

La figure 2.8 a, b montre des textures simuléesarduun essai de torsion avec

extrémités fixes (Toth et al. 1988) avec les orieoms idéales (Fig. 2.8-c).

On peut identifier deux fibres dans les figurespdées qui sont montrées dans la
figure 2.8 et également définies dans le tableaulZne composante sur la fibre B, appelée C
est également précisée dans le tableau 2.5. eagstlsouvent la composante majeure dans les
textures de torsion des matériaux c.f.c. Elle prigsknfacteur de Taylor le plus élevé(:_{)
parmis les orientations idéales. L’orientation fhkluvw> utilisée ici, signifie que le plan
{hkl} coincide avec le plan de et que la direction <uvw> est alignée avec ladiioa de

cisaillement §). Ces composantes sont représentées sur la fiire
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Levels 1,2, 4,7, 10
Imax = 10.5

Levels 1,2, 4,7, 10
Imax = 15.5

*——-i-._.___l'.ﬁ«

¢ MY

Fig.2. 8 Simulations de textures de torsion enéemites fixes : a)y =1 et b)y =12 ; (m=0.125), c) les
orientations idéales pour cisaillement simple (Tetthal. 1988).

Tableau 2. 5 La classification des composantes majes des textures en

torsion des cristaux c.f.c (Canova et al. ,1984).

Type Texture Taylor factor
A {111} <hkl> 1<M <1. 155
reb
B {hkl} <110> 1sM <43
fibre
C {001} <110> M =+/3
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110 111
100 101
Type B
110 111
100 101
Type C
(b)

Fig.2. 9 Les orientations idéales du tableau 2pBésentés sur des figures de pdles inverses.

2.4.2. Comparaison entre les textures obtenues par la métlde
de « contraintes relachées » et « fulls contraints pour les
materiaux c.f.c

Canova et al. (1984) ont comparé les résultats nobteentre la méthodees
contraintes relachéefCR) etfulls contraints(FC) pour les matériaux c.f.c. Des simulations
ont été réalisé en utilisant des incréments derdidtion de cisaillement de 0,05 jusqu'a une
déformation de cisaillement égale a 10. L’évolutdms figures de pdle inverses en fonction
de la valeur du cisaillement, est représenté sur les figures 2.10. (a) (FQ) M. (b) (CR).
Une comparaison des figures 2.10 -a. (i) et 2.10)-montre qu'il n'y a aucune différence
principale entre les résultats de FC et CR pourddésrmations faiblesy€l); elles montrent
que les textures de A et B sont faiblement dévaleppA y =3, la figure 2.10 -a.(ii) montre
gue l'approche FC prévoit un renforcement de leefih Une différence intéressante entre les
figures 2. 10 -a. (ii) et 2. 10.-b. (ii), est quans le cas de CR, qu’il y a une déviation de la
fibore A. A y=6, on observe que la tendance présentea est renforcée. Le modeéle FC (Fig.
2.10 -a.(iii)) prévoit un renforcement des compdsarde A et de C, tandis que l'analyse de
CR, (Fig. 2.10 -b.(iii)) montre une diminution dedomposante de A a l'avantage du type C
de la texture.
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101

110

100 101 100 101

Fig.2. 10. Figures de poles inverses a) calculé@eslgp modele FC en fonction de déformations. b)
obtenues par le modeéle CR en fonction de déformaties triangles gauches supérieurs contienneditdation
du cisaillement (ax®) et les triangles inférieurs contiennent I'axe mal au plan de cisaillement (axe z en
torsion) (Canova et al. (1984)).

Les évolutions des trois types de composantesxtigrée(A, B, C) avec la déformation
selon les deux modéles sont comparées quantitagiviesur la figure 2.11. La texture prévue
par la théorie FC arréte son développement auxdgeadéformations; elle se compose d'une
forte composante A et des composantes B et C Iégére plus faibles. Cependant, la
méthode CR prédit aux trés grandes déformationgaxtere presque uniguement formée par
la composante C ; la tendance est claire sur ladig.11 —b qui était déja montré sur la figure
2. 10 -b. (iv).

La Figure 2.11.c montre également des résultatrempntaux a partir des travaux de
Toth et al. (1992) sur le cuivre a température antbiaSur cette figure la composante
isotrope (la fraction volumique des orientationgrsevant plus loin que 15° des orientations
idéales) est également montrée. La comparaisonlasestmulations de Canova et al. (1984)

montre que c’'est le modele de Taylor qui approcheileux la texture expérimentale. Le
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modele avec contraintes relachés est utilisé avemes pour d’autres déformations, comme le
laminage, par exemple, mais il n'est pas applicgwer la torsion. La raison de cette
défaillance de l'approche CR est que la forme desng prend la forme d’'un cigare trés
allongé aux grandes valeurs de cisaillement etiteipe de relachement des contraintes n’est

pas applicable.

FC CR expérience
100% L O 100% e —  — ___ 100% _ _ __
e c c Sy e c S c [C ]
Q N \
L B i B s e 3 %\\‘ c ‘ 2B R
| DI b B B
?’ =
W o i . y %
n . / N - o
A i 7 id Ui 7 A
1 3 6 10 1 3 6 10

(@) (b) (©)

Fig.2. 11. Evolution quantitative des trois types domposantes de la texture selon les prévisiesis d
théories FC (a), CR (b) (Canova et al. (1984))eapkrience (c) (Toth et al. (1992)) .

2.4.3. Stabilité d'orientation dans lI'espace d'Euler

Toth et al. (1988) ont étudié I'effet de la sendibib la vitesse de déformation sur la
stabilité des textures en torsion dans I'espacalefEcomplet. lls ont introduit un parameétre

de stabilité des orientatiosdéfini par :

S(¢, @ p,,€) =In

1
¢y, 0.8,.)|/€ (2. 53)

Ici ¢,,¢¢, sont les angles d'Euler (convention Bungé), est la vitesse de

déformation équivalente au sens de von Mises, et
Q(8,,0.9,.8)| = (Q3, + Q3 + QF)¥? (2. 54)

est la valeur absolue de la vitesse de rotatiorédeau. Il est clair avec cette définition Gue

est plus grand quand I'orientation correspondasttplas stable. Le seul exemple ®ast non
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défini est pouv‘Q‘ =0. Mais il a été montré par Toth et al. (1988) @Pn’est jamais égale a

Zéro en viscoplasticité en cisaillement.

Le plus petit domaine de l'espace d'Euler nécesgaiur la description de I'essai de

torsion dans le cas des métaux cubiques correspdvidn Houtte et al. (1976)):
¢, =0° - 180, =0 - @, ¢, =0° - 9C°

avec, ¢, = arctanf/cosg,) si @, <45°, et ¢, = arctan{/sing,) si @, = 45°,

Pour la recherche des orientations stables Tath €1988) ont proposé que la gamme
de ¢, doit étre prolongée & 360° car les orientatidnd et B,B, prises séparément, ne sont
pas identiques (voir Fig. 2. 12.), donc les valedes'ODF correspondantes ne sont pas
forcement égales. En effet, en raison de la symélui test (symétrie de degré 2 autour de
I'axe radial), I'extension de la gamme den'est pas nécessaire. Il est néanmoins utile lpour
visualisation des tubes et pour la compréhensianjdections des tubes dans la section
¢, =45 . Il est & noter que la symétrie du test assugalité de A/ A et B/B seulement si

cette égalité existe déja dans la texture initiale.

Par la suite, les résultats de la stabilité demntations lors de la torsion en extrémités
fixes vont étre présentés. La valeur de la seitgildilla vitessen) est de 0.125. Le parametre
de stabilitéS a été calculé en maintenagy fixe et pour des incréments de 5°, mais les points
sont sépares de 2° seulement le long des direcgipes ¢ (95,760 points pour la description
compléte). Les iso-valeurs d&obtenues de cette facon sont présentées suruiee fity 12.
C’est la carte de stabilité des orientations CS@ifjtation stability map ‘OSM’) qui s’avérait
tres utile pour I'interprétation de la texture deston (Toth et al.,1988). Dans cette CSO, les

courbes des iso-valeurs suivent la forme des tuless l'espace d'Euler. Ces tubes

contiennent les orientations idéales.

La figure 2.12 montre clairement les régions ou stabilité d'orientation est
importante, c-a-d, les orientations ou les graegvent rester pendant des périodes longues.

Donc, ces régions sont celles qui sont les plugplpea en grains. Il y a beaucoup de
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similarités entre les ODF de torsion expérimentatecelles prévues par les calculs.
Cependant, il y a aussi des différences entre ODESO. Pour une valeur donnée de
sensibilité a la vitesse, le CSO est fixe et indéipat de la déformation (s'il y a aucun
ecrouissage ou effet de la forme de grain). Dars@DF de déformation, les intensités des

composantes de texture idéales et des fibres éwdriong du chemin de déformation.

La dépendance de la formation de la texture a farm@tion dans l'espace d'Euler
peut étre examinée en analysant le champ desomdatCette méthode a été utilisée par
Clément et al. (1979), Wierzbanowski et Clément8#)9 lls ont étudié la formation des
textures de laminage sur la base de la relatioe émtchamp des rotations et de I'équation de

continuité de I'écoulement d'orientation.
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Levels = 0.2 0.4 06 0.8 1.0 1.2 1.4 1.6 1.8 2.0 2.2 2.4
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' ﬁ\ ...... A f@l@/@ ______ h
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Fig.2. 12 Carte de stabilité des orientations (C&®)s I'espace d'Euler en torsion pour extrémixés f
Le tube@ commence de C (en haut, droite), traverse lesitatiens B, Ai , Z\, A2 etB (en haut, gauche) et
termine en C (en bas). Le tuls® (centro — symétrique par rapportad) s’étend de C (en haut, gauche), a
travers Ies§, Ai VA A2 etB (en bas, a droite) pour terminer en C (en basih(€bal. (1988)).
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2.5. Conclusion

Dans ce chapitre, le comportement d’'un cristallesgment viscoplastique a été analyse.
Les effets de la vitesse et de la forme sur lermtieplastique ont été présentés. Les textures
qui se développent lors de la torsion ont égaler@gnprésentées et analysées.

En changeant la vitesse de déformation, la coneraihange aussi, mais pas la texture.

Cet effet est accentué avec une augmentation\dddar dem.
Nous voulons souligner que l'effet de la viscosité la forme du potentiel plastique est
un effet tres important pour I'évolution de la terd. Plus la valeur den augmente, plus la

surface de plasticité s’arrondi.

A la fin du chapitre suivant nous montrerons qast possible de séparer les deux effets

(effet de vitesse et effet de forme) et que I'effetla forme est décisif dans 'effet de Swift.
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3.1. Introduction

Dans les chapitres 1 et 2 nous avons présentéenne des travaux effectués dans la
littérature. Dans le chapitre 1 nous avons exafefi@t de Swift sur divers matériaux durant
'essai de torsion en extrémités libres et fixegelQues résultats de modélisations avec les
méthodes MCPT et éléments finis ont été préseNtd@ss pouvons remarquer que pour |'effet
de Swift il manque encore des mesures systématidaes la littérature. Au niveau de
modélisation, il est également possible de propaks nouveautés. Nous allons donc
proposer dans ce chapitre deux technigues alteesati'exigeant pas de calcul par éléments

finis complexes.

Ces deux méthodes sont :

i. la méthode basée sur I'équation d’équilibre (modie,

il. la méthode basée sur la théorie de lagauice plastique minimum (modéle PPM).

En choisissant le modéle EE, nous avons réalis&idedations de 'effet de Swift et

de I'évolution de texture dans le cuivre, dans &gneésium et dans le superalliage NiAl.

Nous allons montrer que la viscosité joue un raipartant dans l'effet de Swift et que
I'effet de forme produit par la viscosité sur le potentiel plastigst le facteur décisif dans le
développement de l'effet axial en torsion a I'exiité libre.
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3.2. Méthode basée sur l'équation d'équilibre (modele
EE)

Nous considérons un cylindre plein uniforme de rayitial a, et de longueur initiale
l,. Un coupleT est a appliqué sur le cylindre ; il tourne d’'urgleny . Dans la suite la

déformation élastique est négligée car l'effet deftSapparait aux grandes déformations
plastiques. Dans une configuration d’extrémitéseblda force axiale est nulle, ceci représente

une condition limite importante du test, qui ddieéatisfaite.

Comme pour la torsion uniforme, le plan vertical ldxe de la barre reste plan
pendant l'essai et les lignes radiales droitegsestdial. La traction sur la surface de la barre
est nulle (surface libre). Au début de l'essai, Suppose que toutes les propriétés sont
axisymeétriqgues et homogenes le long de la directioale. Bien que I'anisotropie induite par
déformation plastique puisse se produire, le cotepment doit rester axisymétrique et le plan
de la barre reste circulaire de rayon coueaet de longueur courantelLe repére cylindrique

(r,8,z) est utilisé comme référence.

Dans la modélisation, la barre est divisée Nertouches cylindriques d’épaisseurs
égales. L'état de déformation de chaque couchemsbché par une combinaison d'une
déformation axiale et d’un cisaillement, ce dermiemrespondant a sa valeur intermédiaire de
r en proportion avec. La déformation axiale est indépendante de latiposradiale. La

vitesse de déformation axiake et la vitesse de déformation de cisaillemgnt sont définies

par les relations suivantes:

e=1, /=Ly, (3.1)
a

- . . . _aé
ou y, est la vitesse de cisaillement sur la surfacedtre:y, = T

Le tenseur gradient de viteskeest le suivant :
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-¢/2 0 0
L=| O -£/2 yl|. (3.2
0 0 ¢

Dans le cas de la torsion extrémités librésest l'inconnu du probleme. Dans la

modélisation, le parametrg= £/) est employé pour identifier cette inconnue.

Pour la torsion uniforme axisymétrique, la seuleatipn d'équilibre qui n'est pas

identiquement satisfaite est :

do
rd—r”+0'rr -0, =0. (3.3)
En plasticité cristalline, et quand I'élasticitéest’ pas prise en compte, seule la
contrainte déviatoriqu& peut étre déterminée. Elle est liée a la contaiatale o par la

relation suivante :

0;=§ *+ pq, (3.4)

ou p est la contrainte hydrostatique &t le symbole de Kronecker. En utilisant les relagion

(3.4) et (3.3) et par intégration, la distributioie la contrainte hydrostatique peut étre
obtenue :

p(n=s, -

rr

(S-9$) d (3. 5)

Dans la dérivation de cette relation, la conditionite signifiant que la surface

extérieure est libre de contraintes radiales édég : g, (a) =0.

En utilisant la pression hydrostatique ainsi obe&endans I'équation (3.4), la
distribution de contrainte peut étre déterminée. faece axialeF est lintégrale de la

contrainte axiale sur la section transverse dbd®gtllon :
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F :Zﬂj;razzdr. (3. 6)

En extrémités libred; doit étre nulle. Comme on a pu le voir, il n'y a'unpe seule

inconnue dans le probléme, a sawpirPour la solutiorm, F doit étre nulle.

3.3. Méthode basée sur la théorie de la puissance

plastigue minimum (modele PPM)

Une autre méthode pour obtenir une solution passhl probleme de la torsion aux
extrémités libres peut étre basée sur la théorla gaissance plastique minimum. Pour établir
cette approche, ici le théoreme de la borne supériest utilisé ici. Ce théoréme s’exprime

sous la forme générale suivante :
P —d —* —d—
j(g :g)dv—j(T v)dgj(g:g’) dV—J'(T)/d (3.7)
Q S Q S

ou g et & sont I'état de contrainte et le tenseur de vitdssééformation correspondant a la
: s > : .. =
solution exacte du problémey et £ sont les solutions approximatives, est la force

‘relachée’ sur la surfacs du domaineQ et finalementv et v sont, respectivement, les
vitesses de la solution et de I'approximation. Dansrobleme actuel, le domairf@ est une
partie de la longueur de I'’échantillon cylindriqe@mme la montre la figure 3.1.

s N
N z

D

Fig. 3. 1 Domain& de I'échantillon.
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La surface du domaine considéré est composée idestidfaces ; la surface latéraf et
deux surfaces identiqueS,. Ces derniéres sont les sections perpendiculaitesxe z, (voir
Fig. 3.1). Ainsi, les intégrales de surfaces dquation (3.7) doivent étre effectuées sur ces
surfaces. La force de tractidh sur S est nulle, donc la force ‘relaché® est également
nulle. (Notez que, par définition, une composardelad force relachée est nulle si elle est
relachée.). Par conséquent, l'intégrale de surdaceS est nulle. Sur les surfaces,, le
vecteur vitesse n'a aucun de ces composantes nulles(v,v,,\). Dans la solution
approximative de la vitesse, la seule composantearisble est la composante

tangentiellev=(v., v, ,\ ):. Quant a la force de traction sur ces surfadisest de la forme

suivante :T = (0,T,,0). Cette expression satisfaite les conditions lisde |'essai.

-T. estnulle, car il n'y a aucune composante radial®e sur S,,

r

- T, est nulle car il n’y a aucune force axiale.

Cette derniére n’est qu’une approximation. A seneént parler, lintégrale d&, doit

disparaitre surS, afin de satisfaire les conditions d’extrémitésd#) Enfin, T, est de la

méme forme que‘f: fd =(0,T,,0), (La composantél, est la composante de torsion). En

substituant ces expressions de vitesses et desfdeses I'équation (3.7), s’apercoit que seules

les intégrales de volume demeurent :
j(g*:g)dVZj(g:g)dv. (3.8)
Q Q

Cette inégalité signifie que la meilleure approxiom de la solution est obtenue quand

I'intégrale suivante est minimum :

* L*

)dV =min. (3.9)

I ony

0 —
—
S
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L'échantillon est divisé eN couches. Dans chaque couche, la puissance plgsjwcalculée

comme suit :

P =V s; g;‘ , (3. 10)

ol V' est le volume de la couche. Notez que seulemadrtze déviatorique de la contrainte
est nécessaire pour calculer la puissance plastifueeffet, la partie hydrostatique de la
contrainte n’induit pas de déformation plastiquea buissance plastique en volume

d’échantillon est alors :

p= ivsﬁiggi, 3. 11)

La vitesse axiale de déformation est le seul patr@meéariable, exprimée par le

parameétre; . La valeur dey est déduite de la minimalisation BeCette technique facilite la

programmation car elle ne nécessite qu’'une setdgration (Eqg. 3.8). Dans le calc#l,est
approché par une intégrale trapézoidale avec desctions de limites. (La méme technique
d’intégration a été employée dans la méthode EE [Equation (3.6)).

3.4, Procédé numeérique

La texture initiale mesurée a été discrétisée e 6flentations en utilisant la
technique de dth et Van Houtte (1992). Puis, une symétrisatiotadiexture a été effectue,
ce qui améne a 2000 le nombre de grains; symétti®toopic, représentant la symétrie
initiale de I'échantillon dO a son prétraitemengtt€ opération est primordiale car la réponse
en contrainte du matériau dépend fortement destsignéeCet ensemble de 2000 orientations
a été introduit dans les cing couches qui constitleebarre. Les épaisseurs des couches sont
égales et les quantités physiques moyennes orassteciées a leurs rayons moyens. Les
systemes de glissement c.f.c. pour le cuivre, hpqur le magnésium et c.c. pour le
superalliage NiAl ont été employés dans le mod&eoplastique de Taylor polycristallin. La

viscoplasticité a été modélisée au niveau du ghese par 'équation (2.1).
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Pour le cuivre, I'écrouissage a également étégrisompte de la fagon suivante : la
déformation de cisaillement résolue moyenne accéenal été calculée dans chaque couche

pendant la simulation. Puis, en utilisant une ceurbaster’, la contrainte de cisaillement de
référence?, correspondant a la déformation de cisaillemesblue, a été calculée par
interpolation. Cette valeur a alors été imposédagee systeme de glissement de chaque

grain dans la couche indiquée. Un écrouissageojseta €té considéré. La courbe ‘master’ a

été obtenue depuis des modélisations précédentdsdiral. 2002), (Fig.3.2).

Afin de satisfaire la condition limite de force akd nulle, un schéma itératif de
Newton - Raphson a été mis en place. Aprés détatimim de la valeur appropriée du

parameétre inconny, I'écrouissage et I'orientation des grains ontréigé a jour pour toutes
les couches. L'incrément de déformation de cisaélet était de 0,05 et la précision relative

dans la détermination dg était de10™®.

200

o

(=2}

-
|

120 —

80 —

40 —

Contrainte de cisaillement resolue [MPa]

0 1 I 1 I 1 I 1 I
0 4 8 12 16

Déformation de cisaillement résolue

Fig. 3. 2 Courbe d'écrouissage de référence emplalgs la simulation pour le cuivre (T6th et al.
2002).

74



Chapitre 111 Modélisation de I'effet de Swift

L’organigramme de la figure 3.3 montre le fonctienrent du programme numeérique.

Données initiales

A\ 4

Boucle de déformatior

A

A 4

Tenseur gradient de
vitesse dans les cing couches$

A 4

v
Code polycristallin de Taylor
(avec dt =0)
v

Contraintes
déviatoriques

Calcul : pression hydrostatiqu

v

Contraintes axiales
(intégrale trapézoidale)

v

D

Nouveau choix Force axiale
(Newton-Raphson)

code polycristallin de Taylor
(dt imposé)

A 4
Mise a jour des donné

1"

Fig. 3. 3 Organigramme du code basdéyuation I'équilibre.
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3.5. Application au cuivre

Dans cette partie une application est présentéelesauivre pur. Deux cas sont
considérés : le cas d'une texture initiale aléat@ir le cas ou de textures initiales variables

selon les traitement thermiques effectués avataiske

3.5.1. Modélisation pour une texture initiale aléatoire

Pour le cuivre avec texture initiale aléatoire, égpériences de Téth et al. (2002) sur
le cuivre OFHC ont été simulées dans ce travail.

3.5.1.1.  Simulations par les modeles PPM et EE

Les courbes de changement de longueur ont été éswpar deux méthodes (la
méthode basée sur I'équation d'équilibre et métbadée sur le PPM). Les résultats obtenus
pour une texture initiale aléatoire sont préserdés la figure 3.4. Toutes les courbes

présentent trois stades. Le stade initial (Stagesfju’a y = 1) est le stade ou la texture de

déformation caractéristique a la torsion se déymopg\pres une partie transitoire, il y a un
deuxieme stade (jusqup= ) Presque linéaire (Stade Il). On peut voir queStade | est

absent dans l'expérience, probablement en raisofeffet des contraintes résiduelles
provenant du prétraitement du matériau. A de ptasdes déformations on peut identifier le
Stade lll, ou le changement de longueur dépenerfeht de la sensibilité a la vitesse de
déformation £n). Pourm=0.05, le Stade Il est linéaire avec une pentérément inférieure
au stade précédent. Plus augmente, plus la vitesse d’allongement diminuelas la
longueur du Stade IIl se réduit. Aprés le Stadeuih nouveau stade apparait (le Stade V)

dans lequel I'allongement sature et peut mémeassfiormer en raccourcissement.

On peut voir sur la figure 3.4 qu’il y a une bonoencordance entre la courbe
expérimentale et les simulations; pour le modeléR#ur m=0.125 et pour le modele
EE quandn=0.166. Quand on compare les deux modeéles, ill@stdtapres la figure 3.4 que
les étapes | et Il sont presque identiques. Paétage Ill, le modele EE prévoit plus

d’allongement, jusqu'a =12% pour un de cisaillement de=7.
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a4z —
04z 5
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|

008 —
I /) ut = 0.1

1] ’ —nr = 0.125

Déformation axiale

g
!

Exp.
604 —

Déformation axiale

202 . ’ w = 0.766

L
0.00 | ¢

Cisaillementy Cisaillementy
(a) (b)

Fig. 3. 4Simulations du changement de longueurNéhode basée sur le modéle PPM, b)
Méthode basée sur I'approche EE.

L'effet de la sensibilité a la vitesse de défororatsur I'allongement peut étre
interprété comme suit. Il est maintenant bien cogqurel les effets axiaux en torsion sont liés a
évolution de l'anisotropie, due au développementadtexture cristallographique. Il a été
montré dans la section 2.2 qu’en plasticité clisell’effet de la sensibilité a la vitesse de
déformation a pour effet d’arrondir la surface deespcité du monocristal. Cet arrondissement
de la surface de plasticité représente une augtimmtdu nombre de systéemes de glissement
et conduit & une vitesse d'évolution de la texplus élevée dans le test de cisaillement. C’est
pour cette raison que le Stade IV n'est pas afpeint m=0.05, parce que la texture n’évolue

plus apresy=5. Plus la valeur den augmente, plus la texture évolue rapidement, denc

Stade IV apparait plus tot.

Les textures mesurées et les résultats de simugationt présentées sur la figure 3.5
sous la forme de figures de pole {111} aux défoioret y = 2 et y = 55. On peut voir qu'il
y a une légere rotation globale de la texture dalérection opposée au cisaillement appliqué
a y=2. Cette rotation disparaitya=  5&es effets sont correctement reproduits parées d
modeles. Quant aux distributions générales d'iittiene modele de Taylor semble échouer
pour de grandes déformations. Quand les textuneslées des deux modeles sont comparées,

il ne semble y avoir aucune différence significatilt est tout a fait probable que I'utilisation
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d'un modele plus approprié aux grandes déformatigmstamment auto-cohérent),

améliorerait les résultats pour le Stade IV de er@nsignificative.

Expérience Minimum Puissance Plastigue Equation d'Equilibre

Fig. 3. 5 Comparaison des textures simulées amggdtience.

Isovaleurs: 0.8- 1.0- 1.3- 1.6- 2.0- 2.5- 3.2- 4®- 6.4- 8.0.

Reste a expliquer les différences entre les chaagtde longueur produit par les
deux approches. Le modele EE satisfait les deuxitions limites de l'essai aussi bien que
I'équation d'équilibre. Dans le modeéle PPM, uneraymation a été fait au sujet de
I'intégrale de surface sur la section perpendiogilaila direction axiale (I'équation (3.7)). Il
est probable que la différence entre les deux sitiuls soit due a cette approximation. Par
conséguent, nous pouvons dire que le modéle baséquation d'équilibre correspond mieux

a I'essai de torsion extrémités libres de cylinghtems.

3.5.1.2. Calculs par éléments finis

La complexité de la torsion avec extrémités libdasne barre pleine vient du fait
gu'elle exige la division de la barre en plusiezoaches pour déterminer la distribution de la
contrainte hydrostatique dans la barre en fondiieda position radiale. Lors de simulations
présentées dans la section précédente, nous a¢oifi® u'avec un nombre de couches

supérieur a 5, les changements de longueur obtsant pratiqguement les mémes. La
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convergence peut donc étre obtenue pour cing cewsaidement. La méme conclusion a été
établie par Van der Giessen et Neale (1993) danadale simulation par éléments finis. Les
simulations par éléments finis sont également dekniques appropriées pour la simulation
des changements de longueur. Cependant, cetteigaehprésente quelques difficultés aux
grandes déformations. En effet les éléments s'gdonhrapidement et un remaillage devient
inévitable, voir la figure 3.6 (L. Duchéne et al00B). Dans le cas d'un échantillon

axisymétriqgue, une simulation par éléments finigdmmensionnelle est possible (Van der
Giessen et Neale, 1993). Pour les échantillons asasymétrigues une modélisation par

éléments finis 3D est inévitable.

| —#—Experimental results (Toth etal. 1992)
5 |: = BWD3D - Initial texture - Insensitive Taylor
| ==BLZ3D - Texture evolution - Insensitive Taylor
=—BWD3D - Texture evolution - Insensitive Taylor
4 1| ———BWD3D - Texture evol. - Visco-plast. Taylor - m=0.166 |
. —O—Analytlfcal model wjth m=0.05 }(Qods etal. 2005)
3 I__——{}_‘Anallﬂ_c_alurn_o.del with m=0.166 _

Axial strain (%)

Fig. 3. 6 Comparaison des courbes « déformatioal@xt cisaillement » durant un essai de torsion
extrémités libres (L. Duchéne et al. 2005).

3.5.2. Modélisation pour des textures initiales fortes das le cuivre

Toth et al. (1991) ont étudié I'effet de la textuméiale sur I'effet de Swift dans des
fils en cuivre OFHC. lls ont également essayé undétisation, mais leur modéle s’est limité
au cas de tubes. La figure 3.7 montre les textimidales de leurs échantillons (figures de
pole {100}). Ces figures de pble ont été recalcslagartir des ODF mesurées. (Ces mesures
ont été répétées dans cette étude). Dans |'étal,ini’est a dire sans aucun traitement
thermique, la texture est la plus forte (Fig.3.Y- Beux fibres peuvent étre identifiées: la
<111> et la <100 > (<hkI> parallele a I'axe du.fil)intensité de la fibre <111> est environ

deux fois plus importante que celle de la fibre 3.0
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Apres une heure de traitement thermique a 200°@.3Hi- b), les composantes de la
texture restent pratiquement inchangées. Par cagprés un recuit d’'une heure a 250°C, la
texture change (Fig. 3.7- ¢). La fibre <111> disfilacomplétement, la fibre <100> s’affaiblie
et une nouvelle composante apparait: la fibre <182800°C, on peut voir un renforcement
de la fibre <112>, alors que l'intensité des coraptes <100> baisse trés fortement (Fig.3.7-
d). Ces mesures de texture montrent clairementngurecristallisation a eu lieu entre 200
°Cet 250°C et détruisant la texture initiale paurdmplacer par une autre (Toth et al 1991).

Fig. 3. 7 Figures de pobles (100) mesurées surlute ftuivre avant I'essai de torsion ; (a) initigd; d)
apres traitement thermique d'une heure a (b) 20@eL,250°C, (d) 300°C. L'axe du fil est horizontal.
Isovaleurs : (a) 1.0- 1.4- 2.0- 2.8- 4.0- 5.6-4.0, (b) 1.6- 2.0- 2.5- 3.2- 4.0- 5.0- 6.4- 8, {0)- 1.3- 1.6- 2.0-
2.5- 3.2- 4.0- 5.0- 6.4, (d) 0.8- 1.0- 1.3- 1.69-2.5- 3.2. (Les mesures de texture ont été eies dans le
laboratoire LETAM de I'Université de Metz.)

On peut également voir l'effet du traitement theumi dans les caractéristiques
d’écrouissage des fils, voir la figure 3.8. Cesrbes « contraintes — déformations » ont été
obtenu a l'aide de la formule de Nadai (Eq. (1.28)i permet la conversion du couple en
contrainte de cisaillement (valide au rayon extated'échantillon). Pour I'échantillon initial
et les échantillons soumis a un traitement thermiquune température inférieure a la
température de recristallisation, en raison de rdé&ition initiale des fils (tréfilage), la
contrainte d'écoulement est haute. Les courbesralilssage de torsion (aprés un stade
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intermédiaire en raison du changement de chemidgéftamation) montrent successivement
un stade linéaire d’écrouissage; elles doiventespondre au Stade |V, probablement affectés
par le développement de texture. Les échantillensstallisés présentent les stades de Il a IV

d’écrouissage des polycristaux (voir section 4pbar les stades d’écrouissage).

La figure 3.9 montre les courbes expérimentalestiiEngement de longueur. Les
échantillons non recristallisés raccourcissentditargque les recristallisés s’allongent. La
guantité de déformation axiale peut aller jusqd% -de contraction (pour un cisaillement
d’environ 4.5), et s'approcher de 3% en allongenfeotir une déformation d’environ 1.7).

N~ne |e dernier cas, la rupture a empéché d'atieal plus grandes déformations.
300

=

=

-
J

003

Contrainte de cisaillement (MPa)

Déformation axiale
=
=
=
1 1 1 1 1 1 1 L 1 1 1 1 1 1 1

. .- N 0 1 2 3 4 s

Cisaillementy Cisaillementy
Fig. 3. 8 Courbes «contrainte — Fig. 3. 9 Courbes expérimentales de
déformation » de fils en cuivre durent unass changement de longueur durant un essa
de torsion extrémités libres. Les chiffi torsion extrémités libres (Téth et al. 1991) |
indiquent les températures du recuit (en chiffres indiquent les températures du recuit

(Toth et al. 1991) °C).

Pour les textures initiales sans traitement theummicpt aussi pour celles a 150°C et
200°C (qui avaient été soumis a un traitement tiggrenen dessous de la température de
recristallisation), I'écrouissage a presque satdugant la fabrication des fils par tréfilage, il a
donc été négligé dans les simulations. Pour learéitlons recristallisés, il y a un écrouissage
continu, comme on peut le voir sur la figure 3.8nd I'écrouissage a donc été prise en

compte dans les simulations.
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Les courbes de changement de longueur obtenuetepaimulations sont présentées
sur la figure 3.10. Pour les échantillons non staliisés, la valeur dm utilisée est de 0.2,
alors que pour les échantillons recristallisé, wadeur beaucoup plus petite de est
employée, m=0.02. Pour comparaison, une autre simulation, awee texture initiale

aléatoire, a également été effectuée (voir figui®)3

0.08 RANDOM m = 0.02

!

0.04 = 300°C, i = .02

250°C, m = 0.02

Déformation axiale

0.00 200°C, m = 0.2

I50°0, mt = 0.2

AS RECEIVED, 1t = 0.2

-0.04 T T T T 1

Cisaillemeny

Fig. 3. 10 Simulations du changement de longuetardiessai de torsion extrémités libres pour dss fi
de cuivre texturésm est l'indice de sensibilité & la vitesse de défatian. Les chiffres indiquent les
températures de traitement thermique avant I'essai.

3.5.2.1. Comparaison entre expérience et simulation

Comme on peut voir sur la figure 3.10, les courbesulées de changement de
longueur sont en bon accord avec les courbes gEsimentales présentées sur la figure 3.10.
Les tendances des simulations en fonction du tngite thermique sont les mémes que dans
les expériences. Seules les étapes initiales sfiétethtes, elles commencent dans les deux
cas par une vitesses d’allongement nulles, mais @os longues dans les simulations. On
peut expliquer cet effet par les déviations deylaétrie parfaite dans les fils expérimentaux.
Dans les simulations, une symétrie parfaite a §tgliquée. Elle n'est peut étre pas
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exactement valide dans le matériau expérimentausec des conditions expérimentales de
prétraitement et de la grande taille de grainssaf@® traitements thermiques au-dessus de la

température de recristallisation.

Concernant la simulation avec une texture initeéatoire, on peut voir sur la figure
3.10 que la courbe de l'allongement en fonctiontalex de cisaillement est tres proche de

celle des échantillons recristallisés.

La figure 3.10 montre clairement I'effet de la tagtinitiale sur la déformation axiale
des barres pleines durant une torsion extrémibésdi Ce résultat est quelque peu semblable
aux résultats expérimentaux de Rose et de Stuva8)1Tependant, leurs expériences ont été
faites sur des tubes. La simulation de la torsientube est moins complexe que celle d'une
barre pleine. En 1989, T6th et Jonas ont simul@X@griences de Rose et Stiwe (Fig. 1.3).
Dans ce cas la contrainte hydrostatique peut ésément obtenue a partir des conditions

limites.

Les courbes expérimentales de changement de long&éy 3.9) ainsi que les
résultats de simulation présentés sur la figur® 8dnfirment le réle de la texture initiale sur
les effets axiaux pendant I'essai de torsion avetémités libres. L'allongement ou le
raccourcissement du matériau dépend de sa textigtallographique La résistance relative
des différentes fibres, présentées section 3.4rlique que le responsable du
raccourcissement axiale est la fibre <111>. Cattaposante est trés forte dans le matériau

initial et disparait complétement apres recrisation.

3.5.2.2. Effet de la sensibhilité a la vitesse de déformation

Dans les simulations, que ce soit pour les échamsil recristallisés et non
recristallisés, différentes valeurs deon été utilisée. Une justification est donc nécessa
Déja en 1990 Téth et al. ont montré que pour ledmga torsion de tube, la valeur de la
sensibilité a la vitesse de déformation) @ un fort effet sur la déformation axiale. liston

constaté qu'avec l'augmentation de la déformation axiale diminue. Le méme effet est
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confirmé dans les simulations présentées sur ladi@.11 pour la torsion avec extrémités
libres de barres pleines. Comme on peut le voicstie figure, pour I'échantillon qui avait été
recristallisé a 300°C, la déformation axiale pette éun raccourcissement sn est
suffisamment grand (0.25). De telles valeursrdgemblent, & premiére vue, peu raisonnable
pour le comportement du cuivre a température anwia@ependant, il y a deux effets

distincts de la valeur da en plasticité cristalline qu’il faut considérer.

0.08 ~
Cu, 300°G
0.06 - m=0.02
2
Z m=0.7
m 0.04F
S m=10.125
05
S 0.02
-1
(]
m=40.2
0.0
m=0.25
-0.02 T T T T 1
0 1 ? 2 4 5

Cisaillemeny

Fig. 3. 11 Effet de la sensibilité a la vitessedddormationm, sur I'allongement dans I'échantillon
recristallisé & 300°C.

Tout d'abord, en 1988 Toth et al. ont montré quandum augmente, la surface de
plasticité devient de plus en plus arrondie. Uneséquence de cet effet est I'augmentation du
nombre des systemes de glissement actifs, par goese la rotation de réseau, en d'autres
termes, I'évolution de la texture, est affectée.p@nt appeler cet effeffet de formede la
surface de plasticité sur I'évolution de la textuk&autre effet est dffet de la vitesse de
déformation quand la vitesse de déformation est changéegdefaintes correspondantes
changent aussi, voir la loi constitutive (Eq. (2.Det effet est accentué avec l'augmentation
de la valeur den. Bien que I'équation (2.1) soit écrite au niveawgtissement, le méme type
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de relation est valable egalement pour la contamtcroscopiqueS et les vitesses de

déformationé . Il a été montré par Hutchinson (1976) que :

S(A€) =A"S(é) . (3. 12)

Dans ce travail, des simulations ont été effectuydmsr identifier quel effet est
responsable de la déformation axiale durant uni egstorsion avec extrémités libres. Pour
pouvoir distinguer les deux effets, des simulatiapgciales ou l'effet déa vitesse de
déformationest éliminé ont été effectué. Pour réaliser udie t@mulation, les niveaux
macroscopiques des contraintes ont été corrigés damgue couche pour la méme référence
de la vitesse de déformation; pour celui valablelsuayon externe de la barre. Puisque le
cisaillement est proportionnel a la position ragli@loir I'équation (3.1)), I'équation (3.12)

mene a la formule de correction suivante pour tets ée contraintes:

S (1) = [Ej S(r). (3. 13)

r

En utilisant cette formule, on peut completemenmiler I'effet de la vitesse de
déformation en corrigeant les états de contraimesr chaque couche et dans chaque
incrément. L'effet ddforme cependant, n'est pas modifié par cette procéddams de
nouvelles simulations, la distribution de la comtia hydrostatique a été obtenue a partir de
I'équation d'équilibre, et la condition de forceasx nulle, a été satisfaite en utilisant ces états
de contraintes ‘corrigés'. La vitesse de déformatimiale ainsi obtenue est une solution
insensible a la vitesse de déformation. Bien queroeédé puisse sembler artificiel, il permet

d’isoler un des effets produits par la viscoplatgic

Toutes les simulations présentées sur la figure 8rit28té exécutées en utilisant le
procédé ci-dessus. On a pu constater que les atiffés obtenues en déformations axiales
sont négligeables. Un exemple caractéristique résgltats obtenus pour I'échantillon soumit
a un traitement thermique a 200°C - sont présesuefa figure 3.12 pour deux valeurs de la
sensibilité a la vitesse de déformations 0.1 et 0.2. Comme on peut le voir, les courbes
obtenues par la technique ci-dessus en élimingfifieti'de la vitesse de déformation (courbe
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qui s’appelle ‘avec correction’) sont pratiguemedéntique a la solution obtenue avec
viscoplasticité compléte (courbe appelée 'sansction ). On peut voir un allongement sur
la courbe obtenue avee=0.1, alors que la courbe pom=0.2 présente un raccourcissement.
Le fait d’éliminer I'effet de la vitesse de défotioa dans les courbes 'corrigées' ne change
pas la nature du résultat. Ceci signifie que Iteffe forme est le facteur décisif dans le
développement de l'effet axial en torsion extrérfiliée. Il est produit par la forme de la
surface de plasticité résultant du glissement yilsstique.

0.02 ~

0.01

0.00

001

Déformation axiale

Cu, 200°C

avec correction

{02 = |7 T T T sanscorrection

-0.03 T T T T 1
1] 1 2 3 4 b
Déformation cisaillement, ¥

Fig. 3. 12 Evolution de la déformation axiale pdéchantillon avec traitement thermique : 200°C.
Lignes pointilles (‘sans correction’), lignes contes, (‘avec correction’).

Comme on peut le voir sur la figure 3.12, il y ahon accord entre les simulations et
les expériences. Il reste encore a fournir uneieegodn du choix des différentes valeursrde
pour les simulations. En effet, pour les échantdloecristallisés, la valeur da était 0,02
tandis qu'une valeur beaucoup plus grande(.2, méne au meilleur résultat pour les
échantillons qui n'‘ont pas été recristallisés. @uotpnterpréter cette différence de la fagon
suivante. L'échantillon soumis a un traitement rtigue inférieur a la température de

recristallisation contient beaucoup de dislocatignge a leur procédé de fabrication. La
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structure de dislocation est assez stable en rdisda faible énergie de faute d'empilement du
cuivre. Dans beaucoup de systemes de glissement,ail toutes sortes de dislocations
produites. Méme dans le méme plan de glissemgeuil exister différentes dislocations qui
sont opérationnelles sous l'effet de différentesti@ntes de cisaillement résolues. Méme si
un plan de glissement est bien orienté pour lesghgent, il peut exister d'autres plans ou des
dislocations seront activées parce qu'ils contiehdes dislocations avec des contraintes de
cisaillement résolues inférieures a la valeur quigi. Ainsi, dans un matériau fortement durci

contenant une grande densité de dislocation, $sgjient multiple sera opérationnel.

On utilise le glissement viscoplastique (Eq. (2.ddnc il correspond une forte activité
de glissement aux des grandes valeursnd@dvec une augmentation de la valeurrdela
surface de plasticité s’arrondie d'avantage. C'Bsffet de forme qui influence le
comportement en déformation axiale d'un matériaduté sensiblement. La texture se
développe difféeremment quand la forme du poteettichangée, c’est a dire quand la valeur
de m est changée. Quand I'échantillon est recristallis¢ a un trés faible nombre de
dislocations et le glissement multiple est moinsofesé, pour la raison que des dislocations
existantes ne sont pas tellement différentes. Gdtiation peut étre mieux simulée avec une
surface de plasticité beaucoup moins arrondiet &e&bre, en utilisant une petite valeurrde
L’effet d'augmentation de la valeur deen fonction de la densité de dislocation a égalémen
été observé expérimentalement dans des métauyarffehetbauer et Seumer (1993).

3.6. Application au magnesium

3.6.1. Résultats expérimentaux

Un alliage de magnésium AZ71 (alliage de Mg - 7%AP6Zn) ainsi que sa variante
renforcée par des particules SiC ont été testessatémpératures différentes ; 20°C, 150°C et

250°C. Les dimensions des échantillons sont ptésesur la figure3.13.
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Fig. 3. 13 Dimensions des échantillons de magnésium

Le couple en fonction de I'angle de torsion et &iodmation axiale ont été mesurés
durant I'essai en conditions d’extrémités librega Eigure 3.14 présente les résultats en
contrainte - déformation extraits depuis les mesesg@érimentales couple - angle de rotation
en utilisant la formule de Nadai. La contraintecdélement ainsi que la contrainte maximale
atteinte diminuent fortement avec l'augmentation ldetempérature, au contraire de la
déformation a la rupture qui diminue. L’ajout datmales SiC a pour effet d’augmenter la

contrainte d’écoulement.

200 — AZ71+SIC,a20°C

180 =

- -
P ~

AZ71,a4 150 °C

160 =

140 =

AZ71 +SiC, a 150 °C
120

100

~

AZ71,a 250 °C

Contrainte de cisaillement (MPa

! 0'2 ! 0'6 ! 1'0 ! 1'4 !
0.0 ' 0.4 ' 0.8 ' 1.2 ' 1.6

Cisaillemeny

Fig. 3. 14 Courbes contrainte - déformation obteraretorsion pour 'AZ71 et 'AZ71+SiC
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Les déformations axiales mesurées sont présentéda figure 3.15. Dans tous les
essais, quelque soit le matériau et les conditd@nsempérature, un raccourcissement quasi
immédiat de la longueur de I'échantillon pouvarieiadre 0.027 mm a été observé. Il faut
noter que I’AZ71 présente une saturation dans ceotacissement, la saturation intervient a
environ 50% de la déformation maximale atteinteAd71 renforcé ne présente pas cette

saturation.

Nous avons étudié également la structure granuld@® échantillons initiaux et
déformés. La figure 3.16 montre deux observatiansnicroscopie optique de I'AZ71 avant
(OFig. 3.16a) et apres déformation (Fig. 3.16bp@&°C. La taille initiale de grain moyenne
est d’environ 3Qum. La forme de grain est réguliere, isotrope, eit @re bien approximée
par une sphere. Les grains s’allongent sous |'effela déformation imposée par le test (Fig.
3.16-b). Il est alors possible d’analyser la fomh&orientation d’'un grain en modélisant celui
ci par une sphere qui devient ellipsoidale duramtdformation. Pour cette analyse, on néglige

la petite déformation axiale.
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Fig. 3. 15 Courbes déformation axiale - cisailletqmour AZ71 (a) et AZ71+SiC (b)
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axial direction

axial direction

Fig. 3. 16 (a) AZ71 avant déformation. (b) AZ7Xé&pune déformation en cisaillement de 1,2 par
torsion & 250°C
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Sous le cisaillement, les grains initialement spu&s de diamétral deviennent
ellipsoidaux (Fig. 3.17). L'angle de grand axe mmpport a la direction du cisaillement est

marqué parf sur la figure. La dimensiod dans la direction du cisaillemend)(reste

inchangée (en I'absence de recristallisation dygasji

Fig. 3. 17 Changement de la forme de grain erilleisgent simple

La direction de grand axe d’ellipse par rapportaad 6 du test est donnée par la formule

suivante (Canova et al. 1984) :

L= 1 arctar{gj 3.(4)
2 y

Pour un cisaillement de 1.2, on obtient 29.52° pBubes lignes pointillées sur la
figure 3.16 sont positionnées a cet angle. On penstater que les grands axes des grains
coincident bien avec la valeur théorique. Parwaiigla dimension des grains dans la direction
0 semble inchangée. Ces deux observations signiigmie changement de forme des grains
est d0 exclusivement a la déformation imposée etl'gm peut éliminer I'occurrence d’'une
recristallisation dynamique lors de test. Par cqueace, la chute de contrainte & 150 °C et
250°C sur la figure 3.14 n’est produite que par t@seauration.

Les textures initiales et aprés un cisaillementyde 0.9 de l'alliage AZ71 ont été
mesurées par EBSD et sont présentées sur lesdigaer@oles de la figure 3.18. La texture

initiale n’est pas forte mais differe de facon #igative d’'une texture aléatoire. Elle peut étre
characterisée par une fibrel010>|| .. Aprés une torsion dg= 0.9, la texture n’est pas forte

non plus mais elle est tres différente de la texinitiale. Elle semble étre tournée d’'un angle

de 30° autour de I'axe radial par rapport a lauexinitiale.
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3.6.2. Simulations

Dans les matériaux a structures hexagonales ileeglasieurs familles de systémes de

glissement. (voir Fig. 3.19 et tableau 3.1).

Un point important dans la cristallographie hexagenest que les résistances au
glissement des différentes familles de systemeglidsement sont différentes. Nous avons
utilisé les valeurs relatives reportés avec Agnéwale (2005) définies par rapport a la
resistance du glissement basal : 1/8/8/6/6, ouveé=urs font références aux systemes de
glissement : {0001}«210>, {1010}<1210>, {1011}<1210>, {1011}<1213>, {2112}< 2423>,

respectivement.

L’écrouissage a été négligé pour le cas du magmésicar peu d’écrouissage est
visible sur les mesures expérimentales (Fig. 3.l.d)texture initiale, représentée par 1000
grains, a été injectée dans les cinq couches lbarfa pour la simulation. La valeur oeétait
0.05. La simulation est valable pour l'alliage AZ§dns renforcement de particules SiC, car
les textures ont été mesurées pour ce matériaffet.te Swift ainsi simulé est présenté sur la
figure 3.15-a en comparaison avec les expérienEes.accord avec les mesures, un
raccourcissement est obtenu par le modele maimldation ne reproduit pas le plateau de la
figure 3.15-a. Ce plateau est probablement du arwpteire interne de I'échantillon car une

fissuration intense est visible dans la sectioir, figure 3.20.

Tableau 3. 1 Familles de systémes de glissement ptes matériaux h.c.p.

Familles indstéy;;?}rggrfts
Basales {0003 (1120 2
Prismatiques -{101¢ ( 1120 2
Pyr. <a>-{1013( 1219 4
Pyr. <c+a>/A - {0113 (1123 5
Pyr. <c+a>/B -{1123 ( 2423 5
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0.50 0.50
0.90 0.90
a. 1.30 1.30
1.70 1.70
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Fig. 3. 18 Textures de magnésium Mg AZ71,. a :uexinitiale, b :, texture expérimentale c : tegtur
simulée &y = 0.9 et T = 250°C.

4 4 4 4 4

A A A A b .
Basal 3 Prismatic 3 Pyramidal <a> 6 Pyramidal I 12 Pyramidal IT 12
3 3 3 3 )
A L \ "
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<
1 {0001}<1-210>] 1 Y(1-100}<11-20> 1 & £10-117<-12-10> 1 {10-11}<2-1-1-3> 1 {2-1-12}<-24-23>

Fig. 3. 19 Systemes de glissement basaux, prisnegigpyramidaux <a>, pyramidaux <c+a>| et
pyramidaux <c+a>l|
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Fig. 3. 20. Image métallographique de I'échantillde magnésiume AZ71 dans une section
perpendiculaire a z apres ruptuye=(1.2). Le diamétre de I'échantillon est de 6 mm.

3.7. Application au superalliage nickel - aluminium

3.7.1. Expériences

Kloden et al. (2005) ont effectués des essais dgoto sur le superalliage NiAl a
températures élevées. Basé sur leurs résultats, avamns effectué des simulations de I'effet
Swift et de I'évolution de texture. Le matériautimli était proche du NiAl stcechiométrique
polycristallin extrudé a température élevée avextaille de grain initiale moyenne d’environ
50 um. Les échantillons présentaient trois textunésales différentes, <100>, <110> et
<111>, préférentiellement alignées le long de l'ade torsion. Quelques courbes
d’écrouissage sont présentées sur la figure 3.2llex&eption de 1300K, les courbes sont

caractérisées par une contrainte maximale a uiefdiéformation de cisaillement suivie
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d’'un adoucissement de la contrainte atteignant waleur quasi constante a partir d'un
cisaillement d’environ 4.

- - - - initiale <111>

140 initiale <100>
= 120 800 K
5
=
= 100 -
=
£
=
% 801 900 K
s "/‘f\_—\
& .
T % 1000 K
g w-/\ ST 1000 K
S 1100 K
20
W "—-___‘—"—-——-—._._________q____
] — 1300 K
-~ 1300
0 I I | I ! | M I ' 1 4 I ' 1 ' I '
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20

Cisaillemeny

Fig. 3. 21 Courbes d’'écrouissage pour NiAl déformpés torsion a différentes températures a une
vitesse de déformation ge™“s™ (Kléden et al. 2005).

Pour mesurer les textures expérimentales, Klédeal.e2005) ont découpé leurs
échantillons perpendiculairement a l'axe de torsean forme de goupille parallele a la
direction radiale. Sur ces ‘goupilles’ les texturespérimentales ont été mesurées par
rayonnement synchrotron en fonction de la positadiale dans I'échantillon. Nous allons
présenter dans la suite les résultats de simutatiem paralléle avec les expériences
successivement pour les trois textures initialegisMout d’abord nous présenterons les

informations principales sur la structure cristgilphique du superalliage NiAl.

3.7.2.  Structure cristallographique du superalliage NiAl

Le NiAl est a une structure ordonnée comme la sirade type c.c CsCl (B2) (voir la

figure 3.22) pour une concentration de Ni allané8é6 a 68%.

Les composés intermétalliques du NiAl, en raisonlales propriétés mécaniques

comme : leur point de fusion élevé, leur faible gigh leur bonne conductivité thermique et
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leur excellente résistance environnementale (e¥gista la corrosion), rendent ce matériau
intéressant pour des applications a hautes tempésatels que des systemes aéronautiques et
de propulsion. Les inconvénients principaux du NjAlr sont sa fragilité a température

ambiante et sa basse résistance au fluage a deshaatpératures.

Q\

R P

Fig. 3. 22 Structure de NiAl (B2)

Dans le NiAl le glissement a lieu sur plusieurstéyges de glissement, <100> étant le
premier vecteur de Burgers. A environ 600°K le gactde Burgers secondaire passe de
<111> a <110> (Fig. 3.23). Une déformation plastigonportant n’est seulement possible
gu’au dessus de la température de transition retagile — ductile (BDTT sur la Fig. 3.23.).
Kloden et al. ont effectués des tests dans la gadentempérature 700-1300K.

1.0 ' ] ' ] ' | ' ] ' ] ' ]
BDTT
| {110}<111> I
L]
g -
g
[7,) 0-5 I
wy
o
] -
{110}<100> I
i {110¥<110>
0.0 1 1 1 1 1 il " 1 1 1 1 1 N
0 200 400 600 800 1000 1200 1400

Temp. (K)

Fig. 3. 23 Systémes de glissement actifs dangderalliage de NiAl en fonction de la température.
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3.7.3. Simulation de I'effet de Swift sur le NiAl

Les courbes de changement de longueur ont été éaswypour les trois textures
initiales en utilisant la méthode basée sur I'équad'équilibre avec le modele polycristallin
viscoplastique de Taylor. Il a été supposé que dsisxemes de glissement sont activables
durant la simulation : {110}<100> et {110}<110>.luBieurs jeux de contraintes de

références (rapport dg, 4.0 / T g1 10) €1 de sensibilité & la vitesse de déformation (

ont été testés pour les simulations. L'écrouissageté négligé car peu d’écrouissage est

présent dans les mesures (Fig. 3.21.).

Sur la figure 3.24 on peut voir les textures itgsaexpérimentales ; <100>,<110> et
<111> (Kléden (2006)) , ainsi que les textures dyisées du superalliage NiAl. La symétrie
est orthotropique, représentant la symétrie imtidd I'échantillon due a son prétraitement.
Cette opération est primordiale car la réponseostrainte du matériau dépend fortement des
symétries. Les textures symmeétrisées, représept#et000 grains, ont été injectées dans les
cing couches de la barre pour la simulation.

NiAl, initia<100> NiAl, initiale<100> NiAl, initiale<100>

/-

on
0
:

E S
@:@bO %D

100 100

avec symétrisatior avec symétrisatiot avec symeétrisatioi

)
~
&é ® ’
. 100 ? 100

Fig. 3. 24 Textures initiales (Kl6den (2006)) em&frisées de <100>, <110> et <111> du NiAl.
Isovaleurs: 0.8-1.0- 1.3-16-2.0-25234.0-5.0-6.4

fanY
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Les résultats expérimentaux et les résultats delatrons seront présentés par la suite.

3.7.3.1. Texture initiale <100>

La figure 3.25 présente I'effet de Swift pour lattee initiale <100>. On peut voir que
guelque soient le matériau et la température dtete Swift est un raccourcissement. Toutes
les courbes de cette figure commencent par un stati@l (jusqu’a y = 0.5 suivi d’'un
deuxieme stade presque linéaire (étape Il). Finaena trés grandes déformations, le taux de
raccourcissement diminue. La figure 3.25-b morgsedourbes simulées de la texture initiale
<100>, il y a le raccourcissement sur ces counvess pour la courbe avec la contrainte de
référencesl/2 (température la plus élevée), le changement dgukeur diminue avec une
baisse de la température. Comme on peut le voilasiigure 3.21, a ces températures, il y a
un comportement de recrisallisation dynamique peudiAl avec la texture initiale <100>.

On peut malheuresement pas tenir compte la reliset@dn dynamique dans les simulations.

N - 0.05
NiAl indtiale 100> —=— 00K
—s— S0DK
- —=— 1000 0.0F=g---------mmmmmm -
? = 100K
=~ = 1300 K CRSS=1/2, m=0.1
E ° 0059 CRSS=1/4, m=0.1
@ - 8
& % -0.1- CRSS=1/4, m= 0.166
B 1] c
'_: - -% -0.15+
g £
g - £ -0.2-
[ a
= .- 025 Simulation
a ' NiAl, initiale <100>
(a} 0.3
(b)
35 T T T T T T r 1 ¢ 1 T T 0.35 T T T T
0 2 4 ] g W 12 W 15 1@ W0 22 1 | 3 I s T s 1
v 0 2 4 6 8
Cisaillement sy Cisaillement,y

Fig. 3. 25 Courbes déformation axiale - cisaillamgour le NiAl pour la texture initiale <100>, (a)
expériences (Kléden (2006)), (b) simulations

Les textures mesurées (Kloden (2006)) et les @isutte simulations sont présentés
sur les figures 3.26 et 3.27 sous forme de figdeepdle {100} pour la texture initiale <100>.

La figure 3.26 montre les textures aux déformatignsl.7, y=4.2 et y=6.7 a la

température de 1000ICRSS =1/2 etm=0.1
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On sait qu’il 'y a pas de symétrie pour la texturgiale <100> (Figure 3.24). Au
début de déformation (jusqu’g=2), il n'y a donc pas de bonne accord entre lesutest

simulées et expérimentales. Puis, une fois cettitepde passée, pour les déformations plus

grandes,y =4.2 ety =6.7, la comparaison entre les textures expérimenttlesimulées est

satisfaisante. (Voir la figure 3.26). En effetfdature initiale est ‘oubliée’ par le matériau aux
grandes déformations et le méme type de texturdéseloppe aux grandes déformations
partout dans la barre. Par conséquent, la symgtisde est mieux approchée aux grandes

déformations.

La figure 3.27 montre les textures expérimentalesimulées aux déformations
y=3.3ety=13.3 a la température de 800KRSS =1/4 etm= 0.1 Comme on peut le voir
sur cette figure, ay=3.3 il y a bonne concordance entre les textures siesulét
expérimentales, mais avec I'augmentation de lardefton (y =13.3) 'agreement entre les

textures diminue.

Expériences :

gll&%l =
Byt

Fig. 3. 26 Textures expérimentales (Kléden (20@8)dle simulations du NiAl pour la texture initiale
<100>, a la température de 1000®RSS = 1/2tm= 0.1lsovaleurs: 0.8- 1.0- 1.3- 1.6- 2.0- 2.5- 3.2-4D-
6.4

Simulations:

100
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Expérience: :

>

Simulations:

)
S

100 100

Fig. 3. 27 Textures expérimentales (Kléden (20@6)jle simulations du NiAl pour la texture initiale
<100>, a la température de 800BRSS = 1/4tm= 0.1Isovaleurs: 0.8- 1.0- 1.3- 1.6- 2.0- 2.5- 3.2-4&M-
6.4

3.7.3.2. Texture initiale <110>

La figure 3.28 présente I'effet de Swift pour lattee initiale <110>. La figure 3.28-a
montre les résultats éxpérimentaux aux différertempératures (Kloden 2005). Aux
températures elévées, apres le stade ingtial , onlpeut voir le raccourcissement, mais en
800K, il y a une petite augmentation (environ saimsngement de longueur) jausqya 3
suivit par un raccourcissement. Les courbes sirswdéat présentérs sur la figure 3.28-b. Les
contraintes de références 1/4 et 1/1, respectiveraent choisies pour les températures 800K
et 1000K .

Pour la température de 800K il y a bonne concorglardre les courbes simulées
(CRSS= 1/4) et expérimentales (800K). Pour les &xatpre élevées (900K et 1000K), il n'ya
gu’'un raccoucissement et les simulations donnentefiiet de Swift plus petit que les
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expériences. Cette différence est

dynamique

NiAl imitiale <110

Changement de longnewur (%o)

200K
00K
1000 K

ttt

Cisaillement, %y

Déformation axiale

-0.04 —
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probablement adda présence d’'une recristallization

"""" CESS=117m =0.25

CRSS =14 ,m=02

Simulations

NiAl, initiale <110z

Cisaillement,

Fig. 3. 28. Courbes déformation axiale - cisaillamdu NiAl pour la texture initiale <110>, (a)

expériences (Kléden (2006)), (

b) simulations

Les textures mesurées et les résultats de simugasiont présentés sur les figures 3.29

et 3.30 sous la forme de figures de péle {100} différentes déformations. Il N’ y a pas un

bon accord entre les textures mesurées et simulées.

Expériences :

100

Simulations :

y=1.7
)
O

100

AR

100
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Fig. 3. 29 Textures expérimentales (Kldden (20@6)je simulations du NiAl pour la texture initiale
<110>, a la température de 80@BRSS = 1/4tm= 0.2,. Isovaleurs: 0.8- 1.0- 1.3- 1.6- 2.0- 2.5- 3.2-

4.0-5.0-6.4
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Expériences :

Simulations :

Fig. 3. 30 Textures expérimentales (Kldden (20@6)je simulations du NiAl pour la texture initiale
<110>, a la température de 1000K, CRSS = 1/1 erh42. Isovaleurs0.8- 1.0- 1.3- 1.6- 2.0- 2.5-3.2
4.0-5.0- 6.4

3.7.3.3. Texture initiale <111>

La figure 3.31 montre les courbes expérimentalexchiingement de longueur en
fonction du cisaillement et la déformation axial@@ée en fonction du cisaillement pour la

texture initiale <111>.

Comme on peut le voir sur la figure 3.31-a, daexgdérience, a 800K, il y a un
allongement jusqu’'ay = 3suivit par un raccourcissement. Avec laugmentatie la
température le raccourcissement commence pour éfeentation plus petite.A 1300K on

peut avoir un raccourcissement quasi immediaté@téntillon.

La figure 3.31-b montre les courbes simulées. Latramte de référence 1/1 est
choisie pour les températures élevées tandis queladempérature plus basse la contrainte
de référence est 1/4 aver=0.142. Il y a bonne concordance entre les courkesrinentales
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et simulées pour la températurele plus basse, pmis les températures élevées il y a un
raccourcissement au début de la simulation etgauite une augmentation. La figure 3.31
montre que dans les expériences aux températuresesl, il y a recristallization dynamique.

C’est la raison pour laquelle les simulations éemua hautes températures et grandes
déformations.

15 0.15=

= NiAl matiale <111 800K
= 104 & 1000 K 0.104
e .
- —a— 1300 K
g 5. e 0.05
g I (0] CRSS=1/4, m=0.142
2 <
£ oKw % 000=€C------------===---
= N c CRSS= 1/1, m= 0.166
= N 2 4 CRSS= 1/1, m=0.25
= 54 “a ~ g -0.05
= - -‘h‘“\. =
g T T~ £ -0.10
= ™~ “*»...K [a} Simulation
oh . T .
= 191 ~. e -0.15 o
= \\ e NiAl, initiale <111>
= . —
o 24 e, & -0.20—
a —
(2) o
2 T T T T T T T T T T T 0.25 T T T T T T T |
1] 2 4 [ 8 10 12 14 16 1 2 3 5 7

4

Cisaillement, Y Cisaillement,

Fig. 3. 31 Courbes déformation axiale - cisaillemdn NiAl pour la texture initiale <111>, (a)
expériences (Kléden (2006)), (b) simulations

Les textures mesurées et les résultats de simuogasiont présentés sur les figures 3.32
et 3.33 sous forme de figures de pble {100} aukedintes déformations. Comme on peut le

voir sur ces figures, jusqu'a des déformationszageende ¢ = %, il y a un bon accord entre

les textures. Evidemment le modéle de Taylor éclaaxedéformations plus grandes.
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y16

100

Fig. 3. 32 Textures expérimentales (Kléden (20@6)je simulations du NiAl pour la texture initiale
<111>, a la température de 800BRSS = 1/4&tm= 0.142.Isovaleurs : 0.8- 1.0- 1.3- 1.6- 2.0- 2.5- 3.2-

4.0-5.0-6.4

Expériences :

Simulations :

Fig. 3. 33 Textures expérimentales (Kléden (20@8)dle simulations du NiAl pour la texture initiale
<111>, a la température de 1000BRSS = 1/letm= 0.166.Isovaleurs: 0.8- 1.0- 1.3- 1.6- 2.0- 2.5- 3.2--4.0

5.0-6.4
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3.8. Conclusions

Dans ce chapitre deux approches ont été préseptéeda simulation de I'effet de
Swift. L'effet de Swift est simulé avec succés aide du modéle basé sur I'’équation
d’équilibre dans trois matériaux différents (Cu, ,NAG-Al).

Le développement de la texture cristallographiquétéa simulé en paralléle a la
simulation de I'effet de Swift et une bonne compsa avec les expériences a été obtenue.

L’allongement ou raccourcissement dépend égaledel# texture initiale.

Le modéle de Taylor a été utilisé pour la plagtigiolycristalline. Néanmoins, il existe
des meilleurs modeles pour les polycristaux, notantnte modele auto cohérent. Il pourrait

donner des résultats encore plus intéressants.

Nous avons réussi a séparer l'effet de la formia eitesse dans la modélisation de
I'effet de Swift en viscoplasticité. Il a été dém@nque I'effet de la forme de la surface de
plasticité est un facteur important dans I'effetQleift. L'utilisation des différentes valeur du
coefficient de sensibilité a la vitesse de déforoma(parametrem) a été justifiee : valeur

élevée pour un polycristal fortement déformé eewafaible pour des polycristaux recuits.
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Chapitre IV L’écrouissage

4.1. Introduction

Les éléments les plus connus d’'un essai de toesien extrémités libres sont I'effet
de Swift, I'évolution de la texture, I'écrouissage la recristallisation dynamique (RXD).
Dans les trois premiers chapitres nous avons étlgfiet de Swift et I'évolution de la

texture.

L’écrouissage n’était pas traité dans les deux mencthapitres. Ce chapitre lui sera
consacré, avant de présenter nos résultats expgameet une analyse de I'écrouissage lors

d’'un test ’ECAE grace a la torsion.

Dans ce chapitre nous présentons les résultatesiétndes concernant I'écrouissage
des métaux polycristallins aux grandes déformatpastiques. Néanmoins, il est nécessaire
de rappeler guelques éléments essentiels du phé@eod¥crouissage pour pouvoir ensuite

analyser les résultats des mesures.

4.1.1.  Définition de I'écrouissage

L’écrouissage se traduit par le durcissement d’étairou d’'un alliage provenant de la
déformation plastique. Il correspond a une modificastructurale. Cette opération engendre
une augmentation des caractéristiques de résisf@urete, limite d'élasticité ...) et une
diminution des caractéristiques de ductilité (ajj@ment, striction ...). L’écrouissage est
produit par une déformation plastique effectuéedessous de la température de
recristallisation. Généralement obtenu a froiddurcissement par déformation est possible a
chaud mais largement réduit par la restauratida etcristallisation.

L’écrouissage apporte au métal, surtout dans ledeastbles, fils et pieces étirées,
certaines propriétés mécaniques que ne peuventreonés traitements thermiques. On peut

supprimer les effets de I'écrouissage par un reauiine recristallisation.

_dar
dy

ou 7 est la cission résolue gt le taux de glissement. Le tableau 4.1 et la figlre

Le taux d’écrouissage est aussi défini comme ldepénde la courber(y):
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présentent une synthese de I'écrouissage pour degux meétallique de différentes
structures. Dans la suite de ce chapitre, I'étuatepa sur le cuivre et I'aluminium (matériaux

de type c.f.c.) ainsi que sur le magnésium (maiéateatype h.c.).

Tableau 4. 1 Cission critique et écrouissage poued différentes structures.

Cission critique Ecrouissage
CFC Faible Fort apres un court stade de glissementisimp
CcC Forte Faible, peu de durcissement par écrouissagg
HC Faible Faible, mais grande déformation en glissesiemple
Ty T,
.......... ceC T,
CFC

Fig. 4. 1 Comparaison des courbes d’écrouissage mianocristal pour les différentes structures pour
deux températures.

4.1.2.  Description des stades de déformation

La figure 4.2 schématise une partie des différesttgles de I'écrouissage pour
plusieurs températures. Ces stades correspondenti@amaine de déformation ou I'évolution
de la contrainte d’écoulement est controlée pamiéses processus microscopiques. Comme
le comportement varie avec la vitesse de déformadibla température, c’est en fait un

domaine dans I'espaceg/(y, T).
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Les différents stades d'écrouissage dépendent testrent des mécanismes
microscopiques de la déformation plastique. llstsdasignés par 0 a IV selon la

nomenclature initiale adoptée :

Le stade O correspond au domaine de microplastreitsitoire (élastoplastique) ou se

mettent en place les systemes de glissement.

Le stade | est caractérisé par un taux de durcesseconstant mais faible (qui dépend
de lorientation du cristal), c'est-a-dire que larigtion de la cission en fonction du

cisaillement,r(y) , est linéaire. Ce stade de glissement facile mguement présent dans les

monocristaux purs, orientés pour le glissement Enpu point de vue de la microstructure,
on remarque la présence de petites boucles dedisins. L’influence des variables externes

T et y est peu sensible.

Le stade Il est dit de fort durcissement linéagen(taux d’'écrouissage est trés élevé,
Fig 4.2b). Apres un domaine transitoire ou le digement augmente énormément, on
retrouve une variation linéaire de la cission encfmn du cisaillement. On entre dans le
domaine du glissement double ou multiple. Le mé&raaidominant du stade Il est la mise en
place d’accumulation des dislocations par inteoastialéatoires. Pratiguement insensible au
matériau (variables internes) et aux variables regte de I'essai, en particulier a la

température, ce stade est parfois appelé domdieenaitjue.

Le stade Il correspond a un durcissement parabel{§ig 4.2-a). Il traduit la mise en
place des mécanismes de restauration dynamiquéliqunent les dislocations redondantes
par annihilation de paires de dislocations opposBesis ce cas, une forte décroissance
linéaire est notable pour le taux d’écrouissagg &2-b) sans forcément retomber a zéro. La
caractéristique marquante de ce domaine est laemrés des glissements déviés.
Généralement la loi de Voce (1948), qui proposetaux d’écrouissage constamment

décroissant, traduit correctement ce stade.
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Fig. 4. 2 Stades d’'écrouissage représentés sutaurbe de cission - cisaillement (a) et sur unetwou
de taux d’écrouissage (b) pour différentes tempéeatpour un polycristal.

L’existence d'un stade supplémentaire, noté sted@dut apparaitre aux trés grandes

déformations (Gil Sevillanet al. (1980)). Il est dépendant de la température (F2) dt se

traduit par un tres faible taux d’écrouissage quiesaire qui retarde I'apparition de la

saturation et augmente la contrainte de saturaties.mécanismes qui interviennent dans le

stade IV sont encore sujets a controverse. On fmuit de méme supposer qu’il y a

accumulation des débris comme dans le stade |ugoolde la désorientation entre sous

grains et modification de la densité de dislocatidans les parois des cellules.

La présence et I'étendue des trois premiers staélesndent de plusieurs parametres :

du métal (structure), de la pureté, de l'orientatide I'énergie de faute d’empilement, de la
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taille et de la forme du cristal, des conditionssdgface, mais aussi de la température et de la
vitesse de déformation. Les quatre stades ne s@rtopjours présents. Pour des températures
élevées et des fortes énergies de fautes d’empiketesstade Il peut étre totalement absent et

c’est le stade Ill qui domine.

4.2. Expeériences de torsion

Dans cette section, les essais de torsion réaisdd®"MM seront analysés, avec une
machine de torsion spéciale (voir 'annexe A). Lachine permet de mesurer la variation du
coupleen fonction de I'angle de rotation et le changengentongueur de I'échantillon. Apres
chaque essai, des courbes du couple en fonctidiardge de rotation sont approximees a
I'aide d'un code polynomiale pour les exprimer enmie analytique (voir annexe B). Puis en
utilisant ce polynéme et la formule de Nadai (1986, (1. 29)), la courbe « contrainte de

cisaillementr en fonction de la déformation de cisaillemgns, est obtenue.

L’écrouissage est étudié pour I'essai de torsi@xtemités libres, pour les textures
cristallographiques d’aluminium pur, d’'un alliage Haluminium (comme recgu), de cuivre
OFHC (&ygen- Fee Hgh Conductivity), de magnésium pur et de deux alliages
magnésium (AZ71 et AZ71 renforcée avec SiC).

4.2.1. Torsion de I'aluminium
4.2.3.1. Aluminium pur

Pour I'analyse du comportement de I'aluminium pf28.999%) les essais ont été fait
aux trois différentes vitesses de déformatign=0.005", y=0.0" et y=0.1s7) a

température ambiante. Les figures 4.3a, b, ¢ montespectivement, les courbes « contrainte
- déformation », « déformation axiate, - déformation de cisaillement» et «taux

d’écrouissagd] - contrainte ».

On peut voir sur la figure 4.3-a que les courb&s@mtent un écrouissage faible avec
un maximum. Etant donné que l'aluminium est un m@béc.f.c., on devrait avoir un
écrouissage tres important. L'absence de cet &gage et la forme des courbes suggeéerent

gue ces courbes sont les résultats d’'une recigstidin dynamique. La sensibilité de la
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contrainte a la vitesse de déformation est asspariamte (figure 4.3-a). On peut estimer que
la valeur dem macroscopique est environ de 0.03, une valeurtivefaent élevée
correspondant également a un processus de déformatiune température relativement
élevée. En effet, pour I'Al, un test a températarsbiante est un test a une température
homologue assez élevée=BOOK/900K= 1/3) donc l'occurrence d’'une recristation

dynamique est possible.

La figure 4.3-b présente I'effet de Swift de Iadinium pur. A y=0.005" on peut
voir une augmentation de la déformation axiale yesqy=4, aprées il y a un

raccourcissement de I'échantillon. Un tel compodem(raccourcissement) peut étre la
conséguence de la recristallisation dynamique rcaromportement similaire a été observé (et
simulé) dans la torsion de cuivre OFHC (a 300°©n&3% et dth (1992)). En augmentent la
vitesse de déformation, I'allongement axial esspiuportant. Cet effet est probablement dd a
une recristallisation dynamique moins importanta.dépendance du taux de recristallisation
par rapport a la vitesse de formation est bien oharuée dans la littérature. La rupture est
arrivée plutét dans les échantillons déformés atesses plus élevées, mais les tendances

sont bien visibles (et les mémes que a la vitembde) dans les figures 4.3a, b.

Dans la figure 4.3-c, on peut bien identifier |éadgs Ill et IV des courbes de taux
d’écrouissage. Avec l'augmentation de la vitesse diformation, les courbes sont

progressivement décalées vers la droite.
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Fig. 4. 3 Courbes expérimentales pour l'aluminiumr [§99.999%) a température ambiante, a)
Contrainte de cisaillement en fonction du cisailkety b) Déformation axiale en fonction du cisailten c)
Taux d’écrouissage en fonction de la contrainteis@illement.

4.2.3.2. Alliage d’aluminium

Pour un test de torsion, les échantillons sont atement préparés a partir d’'une barre
cylindriques qui sont fabriquées par un procédéymétrique, comme l'extrusion, filage ou
tréfilage. Pour cette étude, les échantillons dsida ont été préparés a partir d’'une tble
préalablementaminée a différents angles ; a 0°, 45° et a 90° par oapa la direction du
laminage (Fig. 4.4). Notre but était de regardeifd't de I'anisotropie sur le comportement en
torsion. La difficulté du test est que les échims de départ ne vérifient pas la symétrie

cylindrique autour de leur axe longitudinale. Lanséquence est que les formules habituelles

114



Chapitre IV L’écrouissage

de la torsion ne sont pas forcements applicables leadépouillement du test. Cependant, on
peut s'attendre a ce qu’aprés une grande déformatite texture de torsion se développe (la
texture initiale de laminage est transformée ertutexde torsion satisfaisant la symétrie

cylindrique) et les formules sont applicables.

9u
45°

OO

»

Direction de laminage

Fig. 4. 4 Schéma de la préparation des échantilertersion de I'alliage d’aluminium.

Cependant, les échantillons ne sont pas déformés;da cylindrique : ils devenaient
légérement ondulés comme le montre la figure 4élepée a I'aide d’'un profilométre. Les
mesures du profil ont été effectuées parallelexéel’z de I'échantillon. Aprés un cisaillement

de 2 sur I'échantillon d’alliage d’aluminium & 90°%= 0.001s™, on constate une ondulation

de la profondeur de 0.112 mm avec une périodicitdemne de 1.7 mm. Ce signifie que
'ondulation circonférentielle est de I'ordre deate. C’est exactement I'anisotropie initiale
du laminage qui se manifeste par cette ondulatia@st clair gue méme apres un cisaillement
de 2 d’alliage d’aluminium, on ne développe pasoemaine symétrie cylindrique suffisante
durant le test de torsion. La figure 4.6 montre woe tri - dimensionnelle du méme

échantillon dans une bande de 2.6 mm et sur urgeiéanm de 13 mm.
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2 Point Profile
0.7 mm
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VY e hf
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Fig. 4. 5 Mesure de profile paralléle a 'axe z lsusurface de I'échantillon alliage Al aprés torsi
Cisaillement a la surfacg/:= 2. L'échantillon a été prélevé a 90° par rappoa ditection du laminage.

Fig. 4. 6 Tri — dimensionnelle mesure de profilegfiale a I'axe z sur la surface de I'échantilldirege
Al aprés torsion. Cisaillement a la surfage= 2. L'échantillon a été prélevé a 90° par rappos ditection du

laminage.
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Etant donné que les ondulations sont des conségsielecl’anisotropie initiale, il est
fortement probable qu’il soit possible de relier ggométrie de la surface ondulée a
I'anisotropie d’'une fagcon quantitative. Il seraitéressant de pouvoir obtenir, par exemple, le
paramétre de Lankford a partir de telles mesure®rsion. Malheureusement, nous n’avons
pas eu de temps pour développer une telle technigais nous avons pensé qu’il est utile de

documenter déja ces observations expérimentalesppowoir continuer en temps venu.

Néanmoins, nous avons appligué I'analyse habitiglleles résultats des tests pour
avoir une idée du comportement obtenu. Les figdrés4.8 et 4.9 montrent respectivement,
les courbes expérimentales d’alliage d’aluminiuffa45° et 90° de la direction de laminage
a température ambiante. Il est claire qu'il esfidié interpréter ces résultats a cause de
I'anisotropie initiale. On voit par exemple clairent une certaine ondulation des courbes

d’écrouissage.
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Fig. 4. 7 Courbes expérimentales de l'alliage dighium a température ambiante coupé a 0° par
rapport a la direction du laminage, a) Contraingecgbaillement en fonction du cisaillement, b) Défation
axiale en fonction du cisaillement, c) Taux d’ééssage en fonction de la contrainte de cisaillement
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Fig. 4. 8 Courbes expérimentales de l'alliage dtahium a température ambiante coupé a 45° par
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Fig. 4. 9 Courbes expérimentales de l'alliage di@hium a température ambiante coupé a 90° par
rapport a la direction du laminage, a) Contraintecibaillement en fonction du cisaillement, b) Défation
axiale en fonction du cisaillement, c) Taux d’ééssage en fonction de la contrainte de cisaillement

4.2.2. Torsion du cuivre

Dans cette partie nous présentons les résultatexgesiences effectués a des vitesses
de rotation constante. Les test ont été réalisésditérentes températures et vitesse de

déformation.

Les échantillons de torsion de cuivre ont été pépa partir d’'une barre extrudée.
Avant I'essai de torsion, un traitement thermiquelss échantillons a été appliqué pour avoir
une microstructure initiale homogéne. Pour ce draént, les échantillons ont été portés a

350°C durant 1 heure puis refroidis a I'air.
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Les expériences ont été effectuées a difféerentegdrtures : 300°C, 250°C, 200°C et

ambiante et a différentes vitesses de déformatigr=:0.85%",y=0.1s*,y=0.0" et

également a température ambiante pper0.005™. Nous pouvons donc voir les effets de la

vitesse et la température sur I'écrouissage deeuiv

La figure 4.10 montre les courbes d’écrouissagetefiiet de Swift mesurés a
température ambiante et aux différentes vitessegettgmation. Comme on peut voir sur la
figure 4.10-a, que en augmentant la vitesse dermétion, la limite d’élasticité et la

contrainte a la rupture augmentent.

Concernant l'effet de Swift (figure 4.10-b), toutles courbes commencent par un
stade initial (jusqu'@ =0.5). Cette déformation est nécessaire pour développtexture de
glissement au matériau (Stade 1). Apres une pamiesitoire, il y a une deuxiéme stade
(jusqu’ay = 2) presque linéaire (Stade Il). Apnes 2, il apparait un second stage linéaire
(Stade Ill) avec une pente bien inférieure au gutéat. Concernant I'effet de la vitesse de
déformation sur le changement de longueur, on gieaitque les différences sont inférieures a

la précision des tests.

Les différents stades d’écrouissage peuvent égre distingués dans la figure 4.10-c,
ou le taux d’écrouissage est affiché en fonctionadeontrainte de cisaillement. Avec une
augmentation de la vitesse de déformation, lesbesuse décalent vers la droite. On peut bien
observer un stade supplémentaire apres le stadian¥ la figure 4.10-c qu’on peut appeler

Stade V. Dans ce stad®&diminue.

L’effet de la température pendant la torsion exttéribre du cuivre est présenté sur

les figures 4.11 et 4.12. Les échantillons onté&tées a differentes températures et vitesses de
déformations : 20°C, 200°C, 250°C et 300°Q&0.85™, y=0.1s' et y=0.05". Les
résultats ay=0.005" a différentes températures seront présentéesldaispitre 5 pour

étudier la recristallisation dynamique.

Sur la figure 4.11, les résultats correspondemevitesse de déformation de 071 s

Dans la figure 4.11-a, sur les courbes a 250°@@tQG, respectivement, aprgs=3 et y= 2,
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la contrainte d’écoulement diminue et a 300°C d&ligte constante. La courbe a 300°C est

typique d’une recristallisation dynamique et saralgsée d’avantage dans le chapitre 5.

Contrainte de cisaillement (MPa)
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y=0.01(1/sec) 0,05+ .
250 ' y=0.01(1/sec)
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150 170 190 210 230
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Contrainte de cisaillement (MPa)

140

Fig. 4. 10 Courbes expérimentales de cuivre (99.80dpmpérature ambiante, a) Contrainte de

cisaillement en fonction du cisaillement, b) Défation axiale en fonction du cisaillement, c) Taux

d’écrouissage en fonction de la contrainte de ltesaent.

L'effet de Swift mesuré présente les stades |- @h peut constater sur les deux

figures (4.11-b et 4.12-b) que I'allongement esat dépendent de la température en dessous
de 250°C. Par contre, a 300°C, I'effet de Swift idine radicalement et sature a une valeur
petite par rapport aux autres. Ce phénomene esbmgéquence de la recristallisation

dynamique.

Enfin, sur la figure 4.11-c, on peut voir les caslie taux d’écrouissage en fonction

de la contrainte de cisaillement. Ces courbes rantties différents stades d’écrouissage,
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particulierement le Stade V ou la contrainte sat{lres courbes sont coupées quérakvient

négatif.)
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Fig. 4. 11 Courbes expérimentales de cuivre (99.994)=0.1s" et différentes températures, a)

Contrainte de cisaillement en fonction du cisailkety b) Déformation axiale en fonction du cisailen c)
Taux d’écrouissage en fonction de la contrainteisi@llement.
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Fig. 4. 12 Courbes expérimentaux de cuivre (99.9%4y=0.85" et différentes températures, a)
Contrainte de cisaillement en fonction du cisaikerm b) Déformation axiale en fonction du cisailéamh

4.2.3.  Torsion du magnésium

Les essais de torsion sur magnésium ont été effeqtour du magnésium pur et deux
alliages (AZ71 et AZ71 renforcé avec SiC). DansHapitre 3, les courbes d’écrouissage et
I'effet de Swift ont déja été analysés pour lesénatix AZ71 et AZ71 renforcé avec SiC car
le but était la simulation de I'effet de Swift. lfet de Swift n’était pas simulé pour le Mg pur
(car la texture initiale est inconnue au momentade2daction de la these), donc seulement
I'écrouissage est étudié pour ce matériau. Nousntera signaler qu’aucun résultat n’est
disponible dans la littérature sur I'écrouissageMiy en torsion, donc nos résultats sont les

premiers.

Les tests ont été effectués a 250°C et températarbiante a deux vitesses de
déformation. La figure 4.13 montre les courbes mbéissage obtenues et I'effet de Swift pour

y=7.7x10°s" ety=7.7x10"s™. L'effet de Swift était toujours négatif pour legM

Le Mg pur est mieux déformable a 250°C qu’a la térafure ambiante (fig. 4.13-a).
L’écrouissage ne présente pas clairement le skAderhme on peut le constater sur la figure
4.13-c.
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Fig. 4. 13 Courbes expérimentales du magnésiuna @50°C, a) Contrainte de cisaillement en fonction
du cisaillement, b) Déformation axiale en fonctidn cisaillement, ¢) Taux d’'écrouissage en fonctienla

contrainte de cisaillement.

4.2.4.  Simulation de I'écrouissage du test ECAE par la
torsion

Le test ECAE (Hual Channel_Aagular Extrusion) est trés étudié actuellement car ce
test conduit a une microstructure tres fine avex glepriétés mécaniques améliorées. Une
difficulté du test est que I'échantillon est padaient confiné dans un canal coudé et la
mesure d’'une courbe d’écrouissage est impossibdedes essais. C’est un handicap majeur

du test de ECAE car I'état du matériau peut étneliétseulement apres son passage dans le
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dispositif. Le but de cette partie est de présents technique qui permet de simuler

I'écrouissage du matériau en ECAE par un autre fediest de torsion.

Pour modéliser I'écrouissage, il faut connaitrellemin et la vitesse de déformation
lors de TECAE. Récemment, un modéle appelé ‘ligaecourant’ a été propose par Téth et al.
(2004) pour 'ECAE a 90°. Ce modeéle est basé serfanction simple des lignes de courant

qui traduit le chemin parcouru par I'échantillomddes canaux :

@=(d=x"+(d-y"=(d- ¥)" (4.1)

oud est le diametre des canawxest la coordonnée d’entrée de la ligne est un parametre

de la forme de la ligne. La figure 4.14 présentelques lignes de courant et le repére utilisé.

v

-
X
Fig. 4. 14 Description du champ d'écoulement parels de courant 6th et al. 2004).

Selon l'analyse de dth et al. (2004), et Arruffat-Massion (2004), leeohin de
déformation est proche d’un cisaillement simpleighpas identique). Le test de torsion est un
test de cisaillement simple également (sans conljgtfet de Swift qui est un effet de

deuxiéme ordre), donc la torsion peut simuler $¢ téECAE.

L’essentiel de I'approche du test par les lignesal@ant est qu’un élément de matiére

subisse une déformation plastique a vitesse tnésbka. La figure 4.15 présente la vitesse de
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déformation en cisaillement équivalent) du test ECAE en fonction du temps de passage de

la matiére dans le dispositif pour les parametreasiis: d=10 mm, &5 mm et n= 13. Cette
courbe est obtenue a partir de I'équation 4.1 (lesrdétails dansoth et al. (2004)) d’'une

facon analytique, elle est donnée par :

0.8

— - = = TOrsion
ECAE,n=7

0.7+

Taux de cisailement (1/sec)
o o o
N S N o o
] ) ] A ]

o
=y
[

o
o

0
=

Temps (sec.)

Fig. 4. 15 La courbe de la vitesse de déformatiooisaillement équivalentf() en fonction de temps,

modélisé par I'approche lignes de courant (lignestioue) en comparaison avec la vitesse de cisai
réalisé dans le test de torsion (Eq. 442.925, b=2.45 et c=0.645ligne pointillée).

y=&V3=v(n-1)(d- %)™ (d= ¥ (d- Y[ (o X+ (¢ V. (4.2)

En utilisant la fonction 4.1, on peut simplifier :

V =Vo(n-1)(d- %) (d= 3"*(d- y"°. (4.3)

On a essayé approcher la formule théorique (4.8 awme autre formule également

analytique mais plus simple a programmer dans kzhina de torsion, voici la formule :

y = aexpb(ct - 2)) /[L+ expp(ct — 2))]?, 4. 4)
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ou a,b et c sont parametres en fonction dett est le temps. A l'aide de I'équation (4.4), la
vitesse de rotation a été directement programmas kdamachine de torsion. La figure 4.16
montre les variations d'angle de torsion en fomctie temps, et sur la figure 4.15, on peut
voir une bonne concordance entre les variationsady de déformation de cisaillement en

fonction de temps, entre les deux procéedeés.

La procédure présentée ci-dessus a été appliquée suivre ; la figure 4.17 montre
la courbe d’écrouissage obtenu. Pour comparaisancaurbe mesurée a vitesse constante est

également affichée. La vitesse choisie pour ce &=dt égale a la vitesse moyenne
(y=0.166s") de la courbe présentée dans la Figure 4.15 powitésse de déformation

variable.

0 T T T | T |
g i

Temps (sec.)

Fig. 4. 16. Variations de I'angle de torsion endion de temps pour modélisé le test ’ECAE

Comme on peut le voir sur la Figure 4.17, I'effeinpipal de la vitesse variable sur
I'écrouissage est un adoucissement a la fin du @zgteffet a été déja proposé théoriguement
par Toth (2005) dans une modélisation de I'écrouissage yra modele basé sur les

dislocations. Les mesures a vitesse variable afotoconfirment cette prévision.

La modélisation de I'écrouissage par les dislooati@st basée sur les équations

différentielles de la densité des dislocations s@itrouvent dans les parois des cellules
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équation (4.5) et a l'intérieur des cellules ddatiation équation (4.6). Cette approche est
originalement proposée par Estrin et al. (1998)éetéralisée aprés par Toth et al. (2002) pour
une distribution 3D des cellules. Les deux équatimincipales mentionnées ci-dessus sont :

' —G'B*Vc(l‘f)% x/éﬁ*yc(l—f)\/p_w_ ﬁ—w.
S fb ol ] Fl (4.5)
P, 6y, v -1/n*
5 o=k _— NFPw o A Ve . e
p.=a b Vi ﬂ*bd(l_ f)% ko(yoj Voo (4. 6)
200—

180 =

=

(@]

o
|

140 =

120=-

100 =

©
o
]

60 =

Contrainte cisaillement (MPa)

— Vitesse variable
- — - Vitesse constante

o711 T T T T
0.6 0.8 1.0 1.2 1.4
Cisaillement,Y

Fig. 4. 17. Courbes d’écrouissage obtenues erotoesvitesse variable selon la formule 4.4 et ései¢
constante f = 0.166s*) & température ambiante.

L’effet d’adoucissement a la sortie de I'échantilidu dispositif ECAE a été identifié
par Toth e al. (2005) par role joué par le troisieme mendes équations 4.5 et 4.6. En effet,
cette partie modélise I'annihilation des dislocasigpar glissement dévié. Etant donné que

'annihilation dépend trés fortement de la viteske déformation (car c’est un processus
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thermiquement activé), elle est responsable delieidsement quand la vitesse de passage

d’un point matériel diminue a la sortie de la zpiestique.

Une comparaison de mesure a la vitesse variatiéeceturbe simulée parsth (2005)
sont présentées dans la figure 4.18. On peut densiae I'allure des deux courbes est la
méme, mais il existe une différence dans les conés Des simulations sont en cours pour
identifier les paramétres matériaux qui sont phlepéés dans la modélisation de I'écrouissage

basé sur les deux équations (4.5, 4.6) pour étléescraisons de cette différence observée.

3
]

200 —

— - — Tqr_qim'l

ECAE, Simulation

-

o

o
1

Contrainte d'écoulement équivalente (MPa)

0 | T | T | ' | T |
0 1 2 3 4
Déformation au sens de von Mises

Fig. 4. 18 Comparaison des courbes d’écrouissatgmobs en torsion a vitesse
variable et modélisé théoriqguement pour le prod@@AE par une approche basée sur
les dislocations.

4.3. Conclusion

Dans ce chapitre nous avons identifié les stadésrallissage ll, 1V, V aux grandes
déformations, pour trois matériaux (Cu, Al pur e pur).
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L'effet de la vitesse provoque un décalage du stAfevers la droite dans la

représentation Kocks-Mecking de I'écrouissagefdtedie la température est opposé.

L’écrouissage lors du test ECAE a été simulé palogie au test de torsion et un
adoucissement a été trouvé a la fin de test enréh@eec les simulations publiées dans la

littérature.
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5.1. Introduction

Dans les deux chapitres précédents, nous avons irgxaheffet de Swift et
I'écrouissage pour divers matériaux polycristallins a été démontré que les deux
phénomeénes sont dépendants de la température, metdnaux températures élevées. Dans
ce chapitre nous allons examiner un peu plus eailsidtapparition de la recristallisation
dynamique, cause principale des effets observa®sAime revue des résultats principaux de
littérature, nous allons utiliser des techniqguesiennes, comme I'EBSD, pour effectuer une
analyse plus approfondie. Les textures cristallplgigues seront également examiner en
fonction de la déformation et de la températurer m@ierminer les effets principaux sur la

texture causés par la recristallisation dynamique.

5.2. Principaux résultats de la littérature

Durant une déformation plastique a températuregéleha contrainte d’écoulement est
influencée par une restauration dynamique (RD) & necristallisation dynamique (RXD).
Les matériaux a I'énergie de faute d’empilemenatreéément élevée ou élevée tels que le
cuivre, le plomb et le nickel ne font pas de Rpat conséquent la RXD est généralement
observée. La RXD peut étre regardée comme un peockxd recristallisation statique
superposé a la déformation imposée par le testptaessus de RXD sont connus pour leur
dépendance a la température, a la déformation,vitdsse de déformation, a la vitesse de
contrainte et a la microstructure initiale. La défation avec RXD peut causer un
changement microstructural crucial et est recoroareme outil important pour transformer
les propriétés des matériaux durant leur mise emdo La déformation non uniforme est
commune a la plupart des processus de mise en [fakrae résulte des distributions non
homogenes de température, de déformation, de eitdesdéformation et de niveau de

contrainte dans la piéce déformeée.

Il'y a au moins deux caractéristiques qui différeda RXD de la RX statique, a

savoir, l'initiation (la nucléation) de la RXD et taille des grains recristallisés.

Le point de départ de la RXD est vraiment dynamigfue’est pas prédéterminé par la
simple déformation, comme une certaine valeur deraation, généralement désignée sous
le nom de déformation critique. Gottstein et al97q, 1983) I'ont démontré a l'aide

d’expériences sur les monocristaux. Pour une teatynér figée, ils ont observé que pour une
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vitesse de déformation constante, la RXD intervienine contrainte de cisaillement critique

I, (ou une contrainte de traction critique.) pour une vitesse de déformation constante

(essai dynamique, Fig. 5.1-a) ou a une vitesse &ermation critique £;) pour une

contrainte constante (essai statique ou essaiudgd]| Fig. 5.1-b). Cependant, la contrainte
critigue ou la vitesse de déformation dépendemeass/ement des conditions de déformation

et des caractéristiques du matériau (Fig. 5.2.)

0.10
25 (@) 565 °C (b)
640 °C
20 0.08 1= 4.8 MP4
g w
L 10 {3.04 '
830 °C
5 0.02
1000 *C
0 % 001 002
0 025 05 075 10 ' ' 003 004 008

t[109 5]
¥

Fig. 5. 1 (a) Courbes contrainte de cisaillement) (— cisaillement ¢) du cuivre monocristallin pour

&=2107%s" a différentes températures. (b) Courbe de fluagecwlvre monocristallin & 640°C sous une
contrainte de cisaillement de 4.8 MPa (Gottsteial.€2003).

£=5.10"s"

T/G [107]

Ag <981>

\QC l—!\.
Ni <111>
0 L 1 L

0.5 0.6 0.7 0.8 0.8
TiMe

Fig. 5. 2 Dépendance de la contrainte critiqueeteistallisation dans des monocristaux Ag, Cu, iet N
normalisées par le module de cisaillement (G), arctfion de la température homologue pour une \etess
déformation de ¢£=510"s™. (Notez que la contrainte critique de recristalisn augmente avec la

décroissance de faute d'empilemen) @tant la température de fusion.) (Gottstein e2@0.3).
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La deuxiéme différence principale entre RX et RXBt d¢a taille des grains
recristallisés. Principalement, pour un matériagcmue, la RX statique dépend de la
déformation antérieure imposée tandis que la RXD liée a l'état de la contrainte
d’écoulement. Contrairement, a la conception tiaalitelle, qui considere un régime
permanent de RXD, la taille de grain évolue dutactroissent de la RXD. Les expériences
justifient que les premiers grains RXD ont déjeeasisllement la taille du régime permanent
de la RXD (Ponge et Gottstein, 1998). Cela sigmfie I'évolution de taille de grain issue de
la RXD est fortement liee a la microstructure defodéation contrairement a la
recristallisation conventionnelle ou la taille dmig reflete la compétition entre la nucléation

et la vitesse de grossissement des grains retisétal

La RXD est véritablement un phénoméne dynamiquoeéfoir le comportement de la
déformation avec RXD exige de tenir compte de Illétron de la microstructure. Dans cette
analyse nous nous intéressons le probleme de déelerent de la RXD. En termes
technologiques ceci est englobé sous la notionfermétion critique ». Il y a eu plusieurs

tentatives dans le passé de prévoir le moment onaiériau se recristallise dynamiquement.

Pour un monocristal, il a été démontré que la eimi a imposer pour la RXD
(contrainte de cisaillement critique;) était trés reproductible pour des états donnés de
conditions de déformation mais changeait avectsse de déformation, la température ou le

matériau (Fig. 5.2.). Evidemmertt, a été extrapolé avec la contrainte d’écoulentgniui

aurait été atteinte si la deformation avait proggesans étre arrétée par RXD. Gottstein et al.

(2003) ont observé que pour différents matériang(7 est environ constant sauf pour des

températures trés élevées. Tandis que le pointtgartde la RXD dans les monocristaux
peut étre facilement détecté par une baisse scaidaita contrainte d’écoulement (Fig. 5.1.),
le comportement des polycristaux sous RXD sembie @t a fait différent, puisque les

polycristaux, par définition, contiennent des jeie grain. En raison de la nucléation aux
joints des grains, la RXD se produit a une conteaimettement inférieure, jamais dans le
régime d’équilibre méme aux températures élevéese draduit par une large créte sur la
courbe d’écrouissage contrairement a la baisseagmeidie la contrainte d’écoulement dans
les monocristaux (Fig. 5.3.). Par conséquent, leléation de la RXD est déja en place
longtemps avant que la contrainte maximale sodira#t, il est alors difficile d’identifier le

début de la RXD sur la courbe d’écrouissage d’ugqoistal.
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o [MPa]

20 1100 °C

0 20 40 80 80 100
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Fig. 5. 3 Courbes d’écrouissage de l'alliage 80@Hygristallin, (a) a différentes températures, &)
différentes vitesses de déformation (Toutes lesb@smumontrent un large maximum (Gottstein et 2108))).

En 1996, Poliak et Jonas ont proposé d'attribugroi@t de départ de la RXD a une
instabilité thermodynamique de la microstructure ld@nergie stockée atteint une valeur
critique et le taux de dissipation d’énergie dingrnan une valeur minimale. Ces conditions
sont satisfaites pour un modéle d'écrouissage ivetaent simple §=Keg"é™) par la
formule :

ao\ do

0 (-f’ej:o, 6. 1)

ou 8 =do/de est le taux d’écrouissage, la contrainte et la déformation. Les conditions
critiqgues pour la RXD sont rencontrées la ou larbewd(o) présente un point d’inflexion.
Ryan et McQueen (1990) ont proposé pour la prenfa@seque le début de la RXD soit au

point d’inflexion de la courbefd(g) mais n'ont pas proposé de raison physique a cette

hypothese.

Cependant, la considération thermodynamique domagePoliak et Jonas (1996)
manque d’informations sur les mécanismes qui meaemte instabilité de la microstructure.
Ces informations ne peuvent étre obtenues qu’airpdmin modele d’écrouissage qui
considere I'évolution de la microstructure et pasgocier les conditions critiques définies ci-

dessus avec des mécanismes spécifiques de la tnictase (Gottstein et al. 2003).

L’évolution du changement de la texture cristalfggrique pendant la recristallisation
peut mener au remplacement de la texture précédentEformation par une autre, parfois

avec des conséquences de changements des propréa@siques dramatiques des matériaux

137



Chapitre V Recristallisation dynamique

déformés. La formation de textures pendant la dédtion a froid suivant un recuit a été bien
étudiée pour une large gamme de modes de déformetide matériaux. L'évolution de la
texture sous l'effet de la recristallisation dyngo®, n’a cependant pas été beaucoup étudiée.
Dans des conditions dynamiques, la formation deveaux grains et I'écrouissage ont lieu
simultanément, rendant le processus de la formagaexture plus complexe. Il est important
d’étudier quelles combinaisons de mécanismes (y@mple des processus de glissement ou
de recristallisation) provoque I'évolution obsendsela texture. Il y a eu quelques travaux sur
le développement de textures dd a la RXD, par ekenaptexture de cuivre en torsion a
chaud (Jonas et Toth, 1992, Téth et Jonas, 19%)ied IF (Baczynski et Jonas, 1998), la
texture de compression a chaud de alliage Al-5HZles et al. ,1998), l'alliagg -TiAl

(Hartig et al., 1993) et MAIl intermétallique (Ponge et Gottstein, 1998). loanfation de
texture durant la RXD n’est donc toujours pas catgphent comprise. La nucléation de
nouveaux grains a lieu habituellement dans desmédocalisées avec de grands gradients de
déformation et/ou de dislocations tels que le waige des joints de grain, les bandes de
déformation, les grosses particules, etc.. (Haessi8¥8). Il a été impossible d’analyser
systématiquement 'orientation ou la micro - tegtlocale dans ces micros régions a partir
d’'une mesure standard de texture, comme par exdmgiéfraction de rayon X. Récemment,
la nouvelle technique EBSD I|@g€tron Back Sattering _Dffraction) dans un microscope
électronique de balayage (MEB) est frequemment ey@gl pour de telles investigations (a
partir des années 1990 ; Dingley et al. 1992 ; Aslatral. 1993).

5.2.1.Nucléation de la recristallisation dynamique

La génération locale de sous-joints mobiles pestatdiser la microstructure. Il est
trés probable que pour les polycristaux, la vitekseestauration aux joints de grains soit plus
importante, constituant ainsi des chemins rapigesdiffusion. On s’attend alors a ce que la
conversion des joints des cellules en sous-jomfgreduise d’abord, en priorité, aux joints de
grain a grands angles. Cette conversion menera austement local des deux joints pour
établir I'équilibre a leurs jonctions. Selon I'angement des sous- joints cet équilibre ne peut
jamais étre atteint. Ceci devient évident par unele de la cinématique de I'arrangement
d’un joints de grains / sous-joints de grains. oion temporelle d’'un tel arrangement est

présentée sur la figure 5.4.
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(a) début — 1 ) =1

joint de grain —— 1 joint de grain—=

joints de cellules ] = |sous-joins de grains

(©) t=12 _ }—— ) ti?—

P——

b ——

—

(e) t=58

Fig. 5. 4 (a-f) Evolution temporelle d'un arrangeinée cellule - ou de sous-joint de grains attaéhés
des joints de grains a grand angle. Les jointseleiles immobiles rejoignent les joints de grairx aands
angles qui ne sont pas en équilibre, ici suppog®°a(a). Conversion des joints de cellules en gomss
mobiles, I'arrangement des joints s'ajuste soatdfade la tension surfacique de joint de graisestiéveloppe
(b-f). La ligne pointillée sur (f) marque la positiinitiale du grand angle de joint de grain. (lRBsultats d’'une

simulation avec un modéle vertex.

Miura et al. (1994) et Sakai et al. (1996, 2000) précisé que le cisaillement des
joints de grain a lieu frequemment durant une daé&tion a chaud, menant a I'évolution des
joints dentelés et des gradients de déformatioal leen homogénes le long des joints (voir la
fig. 5.5.). Une telle ondulation de joint devraatiliter le gonflement de joints de grain. Ainsi

le mécanisme de gonflement peut s’activer beauptugp facilement que pour des structures
de grains déformées a froid.
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cisaillement de cisaillement de
cisaillement de joint de grain - joint de grain
(a) joint de grain (b} - _‘ — (=] p—
= -— i ™ ~ 7 ™y accomodation
) Wﬁw
\E/\E/EMG T L I""N_I I..nl"'“ g
= . = ! .. sous -joinis
S0U5 - joint de déformation

Fig. 5. 5 Modéle schématique modifié pour la nuidiéad'un grain recristallisé dynamiquement a un
joint de grain : (a) Plissement de frontiere accagmg par I'évolution des sous—joints ; (b) Partidadfrontiere
cisaillant, menant au développement de contraildeales non homogénes ; et (c) Gonflement horsed'un
frontiére de grain dentelée et de I'évolution dmsssjoints de déformation di au cisaillement datjdie grain
et/ou a la rotation de grain, menant a la formatiom nouveau grain recristallisé dynamiquement.

Il peut étre conclu que le mécanisme de gonflenpent avoir lieu dans une large
gamme de condition de RXD, c'est-a-dire, défornmediechaud et trés chaud.

Un autre point important est le réle de la déforarainduite par des sous-joints de
dislocations assisté par RD, sur la nouvelle foilomatle grain. Les noyaux des nouveaux
grains qui ont évolué par migration locale de jaiet grain sont frequemment séparés des
grains parents par déformation induite aux soustgode dislocation a angles petits et
moyens. Les désorientations de ces derniers sgntentent, menant finalement a I'évolution

des joints a grand angle.

Un aspect important a ce probleme de nucléation gest les microstructures
recristallisées dynamiquement - monocristaux ouyg@tdtaux - présentent une haute
fréquence de macles de recuit. Gottstein et aD3p0Ont supposé que les jonctions des joints
relatives aux joins mobiles créent des macles. r@ases sont des joints de grai® avec
une grande mobilité et accélérent la recristalbgatlynamique. Ceci accélérera la cinétique
de RXD, produit de nouvelles orientations de getiexplique la haute fréquence des joints
des macles observées dans la microstructure edtisige dynamiquement.

La taille de sous-grains et la taille de grain @aivétre mesurer dans la microstructure
déeformée,(Jonas et McQueen (1975)) car elles smrtes les deux liées a la contrainte

d’écoulement.

L'évolution de la microstructure recristallisée dgriquement est particulierement
différente du développement de la microstructure lalerecristallisation statique apres

déformation a froid. La nucléation de la RXD daes polycristaux s’opére principalement a
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partir et prioritairement aux joints de grain efgmente dans le volume non recristallisé.
Typiquement, le déclenchement de la RXD est prépédéa variation croissante de la forme
du joint de grain. Ces noyaux sont principalemétoies pres du joint de grain et croissent a
une vitesse donnée, créant ainsi le phénomeneuduse en « collier »necklace structune

(voir la figure 5.6.) étudié récemment en détail pange et Gottstein (1998).

(a)e <g, (b)e=e, (C)eze + /g,
& lére collier & leérve collier

@ Zeme collier

la— b;-l- ”_El ——
o @l o
oA (d) e)
E=E 4 £
E —=
()

Fig. 5. 6 Représentation schématique de I'évolutien microstructure consécutive a la formation
« collier » (Ponge et Gottstein, 1998)

5.2.2.Etat de déformation stable

On a supposé que le point d’inflexion de la coutbéd(o ) indigue l'instabilité de la

microstructure en ce qui concerne la RXD. Cependadest une condition nécessaire mais
pas suffisante. Il y a des cas ou I'état d’équdilole la déformation est atteint sans RXD
(exemple : Al et Fe). Dans ce cas I'évolution dem&rostructure peut passer par le point
critique sans initiation de la RXD. En outre, laBRX’est pas susceptible de se produire aux
températures homologues critiques inférieures bigm le matériau puisse atteindre un état
d’équilibre aprés de trés grandes déformationsufdiement, une question appropriée est de
savoir pourquoi au point critique certaines mianosiures deviennent instables tandis que

d’autres restent stables. Dans ce contexte ilnggbitant de se rendre compte que le critére
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proposé par Poliak et Jonas est basé sur des sailsermodynamique, c'est-a-dire, sur la
moyenne statistique d’un grand systéme.

Cependant, ceci ne donne pas dinformation surdiribution des propriétés
microstructurales. Par exemple, un systeme peut ame microstructure tres hétérogene en
ce qui concerne son niveau de restauration. leesient que les systemes hétérogenes sont
trés conducteurs de la nucléation de RXD, alorslgsiesous structures homogénes résistent
fortement aux changements discontinus d’état. By s recristallisations statique ou
dynamique peuvent étre opérationnelles dans desostigctures inhomogénes, et la
restauration régira la dissipation d’énergie desrostructures homogénes. Dans ce sens la
théorie présentée fait I'hypothése tacite que &esye est hétérogene et subira une RXD a un

point critique.

Finalement, on note qu’il y a également des comatoéins theoriques en relation avec
la cinétigue des joints en relation avec I'écroages imposé dd a la déformation.
L’association du point critigue avec la génératil@s joints mobiles exige, naturellement, une
cinétique de joints suffisante pour compenserdédestV d’écrouissage. Si les joints mobiles
ne sont pas suffisamment rapides, ils peuventgswmaplement retarder le durcissement, par
conséguent on ne peut pas distinguer la RXD du oomment d’écrouissage, et bien
évidemment, l'interprétation des résultats reste question difficile.

5.3. Recristallisation du cuivre en torsion

5.3.1.Comportement mécanique

Le cuivre (99.9%) a été testé a quatre températiifigsentes ; 20°C, 200°C , 250°C
et 300°C, et ce pour trois vitesses de déformatiffdrentes ; 0.01% 0.1 §' et 0.85 . Le
couple en fonction de I'angle de torsion ainsi gudéformation axiale ont été mesurés durant
I'essai en conditions d’extrémités libres. La figus.7 présente les résultats en contrainte -
déformation extraite depuis les mesures expérinfentauple - angle de rotation en utilisant
la formule de Nadai. La contrainte d’écoulementsiague la contrainte maximale atteinte
diminuent avec 'augmentation de la températungt, tomme la déformation a la rupture. Sur
la figure 5.7-a, on peut voir que pour les courbed50°C et 300°C il y a une contrainte
maximale, ces courbes sont fortement similaires@urbe typique de RXD.
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Fig. 5. 7 Contraintes - déformations du cuivre 998) polycristallin, (a) a différentes températusies
une vitesse de déformation de 0.01 (®) pour différentes vitesses de déformationtanapérature de 300.°C.
Pour trouver le point de départ de la RXD, la méthde Poliak et Jonas (1996) a été
utilisée. Les courbes d’écrouissage du cuivre tihiagproximées par un polynébme de degré
12, puis une dérivation de deuxieme degré a étetefe analytiquement. Les figures 5.8, 5.9
et 5.10 montrent, respectivement, les courbes du tHécrouissage en fonction de la
contrainte de cisaillement, et la premiére et leoede dérivation de taux d’écrouissage en

fonction de la contrainte de cisaillement.
105 =

Y =0.01 (1/sec)
90 —

15 9 300C

0 L l L l L l L l L l
00 % 120 ¥ 150 **° 180 *° 210 *® 240

Contrainte de cisaillement (MPa)

Fig. 5. 8. Courbes du taux d’écrouissage - Contadle cisaillement, pour le cuivre aux différentes
températures et & une vitesse de déformation desb.0
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Y =0.01 (1/sec)

300C

250C

00 / &t
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0 T | T | T | T
100 110.0 120 130.0 140 150.0 160 170.0 180

Contrainte de cisaillement (MPa)

Fig. 5. 9. Premiére dérivation des courbes du théerouissage — contrainte de cisaillement.

1.0 =
300°C 250°C .
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Fig. 5. 10 Seconde dérivation des courbes du taecraliissage — contrainte de cisaillement
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Comme on peut le voir sur la figure 5.9, pour leésttempératures 200°C, 250°C et

300°C, il existe un minimum représentant le poiimfié&xion des courbe(r .)En faisant

une seconde dérivation, on obtient les contraicriégues de RXD selon la formule 5.1.

Les courbes expérimentales de changement de longondanction de déformation de
cisaillement sont tracées sur la figure 5.11. Tou@ntrent un allongement dés le début de
I'essai. A chaque température, il y a un allongenpeoportionnel rapide au début; puis le
taux diminue aux cisaillements d’environ 0.7 - 2los la température. Si I'on regarde la
courbe déformation axiale en fonction du cisaillaméu cuivre a 300°C et § = 001s™,
celle-ci dévie ay = 0.7 puis un deuxiéme stade presque linéaire estqréSette déviation
peut étre attribuée a I'occurrence de la RXD azffdt de Swift est originaire de I'anisotropie
qui est influencée par la RXD. En effet, a cettiod®ation, la contrainte de cisaillement est
environ de 110 MPa (figure 5.7a) et sur la figure05la courbe a 300°C coupe I'axe de la
contrainte de cisaillement a 111 MPa. Cet accorthdaine validation a la théorie de Poliak
et Jonas (1996).

0.05 —

0.045 +

20C

0.04 —

0.035 +

0.03 —

0.025 +

0.02 —

Déformation axiale

0.015 +

0.01 —

0.005 = y = 0.01 (1/sec)

OOO T I T I T I

0 ! 2 3 4 > 6

Cisaillement, Y

Fig. 5. 11 Courbes déformation axiale — cisaillenur Cu 99.9% aux différentes températures est a
la vitesse de déformation de 0.0% s
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5.3.2.0bservations métallographiques

Pour vérifier I'apparition de la RXD, la meilleurechnique est de regarder la
microstructure par métallographie et suivre le geament de forme des grains. Pour cette
étude, des échantillons de torsion ont été couplém sleux formes différentes : coupe A et
coupe B (figure 5.12). La coupe A est utile pouvsila forme en fonction de la déformation
(car le cisaillement est proportionnel a la positiadiale) dans un seul échantillon, tandis que
dans la coupe B l'orientation du grain peut éte k& la valeur de cisaillement.

Z

” rd
TN
N
N

3

I
Coupe A Coupe B

Fig. 5. 12 Schéma des échantillons pour la métafuye.

Sur la figure 5.13 on peut voir I'évolution de nastructures sur les photos
métallographiques de la coupe A aux différentsiltésaents, pour le cuivre 99.9%. Sur ces

figures I'échantillon a été déformé a 300°C a uitesge de déformation de 0.01 s

On peut voir sur les photos métallographiques qudotrme des grains devient
visiblement aplaties a partir d’'un cisaillement 21 ; ils deviennent elliptiques avec leur
grande axe paralléle a la direction radiale. Dagspgrains apparaissent également a partir
d’'une déformation dg = 1, ils deviennent tres nombreuy & 2 et plus. On peut constater
une diminution générale de la taille moyenne awendes déformations. Néanmoins, cette

diminution peut étre simplement qu'une apparence icaaut prendre en compte le
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changement de formgeométriquedes grains di au cisaillement. Dans la sectiovastg un
calcul est présenté pour suivre le changement aeef@n fonction du cisaillement imposé.
Les formules développées seront trés utiles dansulee pour pouvoir distinguer le

changement de forme et la taille de grain dO &€farchation par rapport aux formes dues a

I'apparition d’'une RXD.
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Fig. 5. 13 Evolution de la microstructure granwdaiiu cuivre 99.9% en torsion. Echantillon déformé a
300°C a une vitesse de déformation de 0-H)2680X (coupe A).

5.3.2.1. Calcul du changement de forme et de la taille de gm

On suppose ici que la forme idéale de chaque @stiine sphére de rayonAprés
torsion, les grains deviennent ellipsoidaux d’axesb, voir Figure 5.14. Quand I'échantillon
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est coupé sur un plan r-z (coupe A), on peut esitdllipsoides coupées dans la direction z sur

la Fig. 5.14, et la taille de grains dans la dimett est caractérisée par.

(@)

Fig. 5. 14 Schéma d’un grain : a) avant déformatirapres déformation.

L’équation d’une ellipse dans le repére r' — 2’ @shnée par :

r\’ (z' 2_
(Ej +(Fj =1 (5.2

Les coordonnées se transforment selon la transfamsuivante entre les reperes x—y et x'—

WS feieid (4

conduisant aux formules suivantes :

y

rcosa—zsing=r
rsing+zcoxyr=z

En utilisant I'équation (5.2), on obtient I'équatida I'ellipse dans le repere r-z :

. 2 . 2
reosa-zsinr )" (r sim+z cog) _,
a b '
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La dimensionl est obtenue a partir de cette équation a r=0 :

| = - b (5. 3)
\/(bj sin"a + cosa
a
La mesure suivante est le rapport des axes d’lipseVisible sur la coupe r-z :
L b . (5. 4)
¢ b)* .
C (j sifa +coda
a
On peut utiliser une formule venant de I'incompiteitig® des grains en plasticité :
abc4—n: an — c=+/ab.
3 3
L’équation (5.4) devient :
E:\/—bsinza+§co§a (5. 5)
I a b
En cisaillement simple la relation entreet y est donnée par (Canova 1984) :
tg(2a)=21y (5. 6)
Il existe également une relation en}reet% :
a_1
BZE(VZ+2+V y2+4) . (5.7)

! c .
Le tableau 5.1 montre les valeurs obtenues pouqlhasltltesE, a et T en fonction du

cisaillement a partir des équations développéedessus. Elles sont mesurables par

métallographie.
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La figure 5.15 montre des images métallographiguises sur les échantillons de type
B déformés en torsion a 200°C et 300°C pour differecisaillements a une vitesse de
déformation de 0.017%s Sur cette figure, la direction théorique deest représentée en

pointillés tandis que la direction réelle du gramxe des grains est en lignes continues.

Tableau 5. 1 Valeurs théoriques dea/b, @ etc/| pour différents cisaillements

comemeny | W0 | |
0.0 1.00 45.00 1.00
0.3 1.35 40.73 1.04
0.6 1.80 36.65 1.16
0.9 2.39 32.88 1.30
1.2 3.12 29.50 1.56
15 4.00 26.57 1.80
1.80 5.04 24.00 2.05
2.0 5.83 22.50 2.24
2.1 6.25 21.80 2.32
2.4 7.62 19.90 2.60
2.7 8.86 18.26 2.82
2.8 9.74 17.76 2.97
3.0 10.9 16.85 3.16
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—

—_—
Cisaillement 100X

Fig. 5. 15 Evolution de la microstructure du cui®@®9% en torsion. Echantillons déformés a 300°C et
200°C, pour différents cisaillements et & une sitede déformation de 0.0% {Coupe B).
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On peut constater sur la Fig. 5.15 que la rotatimyenne des grands axes des grains
difféere peu de la valeur théorique pour I'échaatilldéformé a 200°C, par contre elles sont
toujours plus grandes pour 300°C. On a trouveé ddsoés ou I'écart était de 18°. Un angle
de 40°, par exemple, correspond seulement a uitieisant de 0.3, alors que I'échantillon est
cisaillé pary = 2.1. Ces écarts sont originaires de la RXD. étesles qui suivent par EBSD

vont confirmer ces observations métallographiques.

5.4. Etude EBSD

5.4.1.Conditions expérimentales

Dans le but d’observer le gradient de texture dartBrection radiale, les textures ont
été déterminées par Electron Back Scattering Rifiva (EBSD). De grandes surfaces ont été
mesurées mais de formes tres minces en directtialeaet trés allongées dans la direction
axiale. Ces dimensions, dans une certaine mesueawns évité le gradient de texture dans
la direction radiale. En méme temps, la statistigueté augmentée en allongeant la surface
dans la direction z. En effet, le probleme majees thesures EBSD est I'aspect statistique.
Pour avoir une bonne idée sur la texture, il fagsuaner I'orientation d’un grand nombre de
grains. Un faible nombre d’orientations peut coneldi des textures qui ne présentent pas les
symétries du test. En torsion, la symétrie est not&tion de 180° autour de I'axe radial de
I’échantillon. Etant donné que cette symétrie estdment présent quand le nombre de grains
est grand, nous avons appliqué cette symétrieastaxture. Cette opération est équivalente a

un dédoublement du nombre de grains.

La figure 5.16 montre le schéma d’'un demi échamtikt les lieux des mesures de
textures. Chaque surface était de 208 2000pour chaque mesure de texture. La
premiére texture était au milieu de I'échantillon le cisaillement est nul, puis les autres
textures ont été mesurées tout les 600um jusquimd e I'échantillon. La distance de

résolution de la mesure de chaque orientation dix@é en 2um. Le nombre d’orientation

mesurée était alors de 100.000 pour chaque carte.

L’EBSD donne plusieurs informations en méme ten\asis avons exploité la texture
cristallographique, la carte des orientations, désorientations, la forme et le nombre de

grains.
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Les mesures EBSD ont été effectuées sur les éttbastiestés a 200°C, 250°C et
300°C. Dans la suite nous allons présenter et smalies textures, puis les cartes des

orientations.

3 mm

0n=4

T axe de torsion

Fig. 5. 16 Positions géométriques des bandes deremdans I'échantillon en coupe A.

Lors des mesures, I'appareil EBSD a prélevé 100p@08ts de mesure dans un mode
automatique, mais l'orientation n’est pas détermieé@ chaque point. Le nombre de point
relatif (en pourcentage) représente la qualité desume. Une raison possible a la non
indexation d’'un point est la déformation locale chistal. Plus I'échantillon est déformé,
moins la qualité d'indexation sera bonne. Néanmoipsur I'étude de la texture
cristallographique, méme une indexation de 40%seaffiisante si le nombre de point est
suffisamment éleve. Pour d’autres informations cemndésorientation de grains voisines, une

bonne indexation est indispensable.

Le logiciel utilisé avec 'EBSD est capable d’idéier les joints de grains pour les
grains plus grands que la dimension de résoluqm(). Dans un tel cas, il existe plusieurs
mesures a lintérieur du méme grain. Un grain edeniifié par des orientations
géomeétriqguement adjacentes ne différant pas ples5jude désorientation, et sa taille est
représentée par la somme des surfaces des mastirgeduelles. L’orientation du grain est la

moyenne des orientations individuelles.
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5.4.2.Textures mesurées par EBSD

La technique EBSD permet de mesurer l'orientati@s @rains ainsi que leurs
fractions surfaciques. Une liste des orientatisgtsobtenue a partir de laquelle il est possible
d’obtenir les figures de podles et les ODF par Eshhiques standard. Dans la suite, nous
allons présenter les deux. En effet, les figurepa@les sont des représentations usuelles des
textures, elles sont plus connues que les ODF. deamtage est que I'on peut voir la texture
entiére sur une seule projection. Dans la présentae texture par ODF, on est obligé de
faire une représentation par sections de I'espd€alat. L'avantage de ces derniers est
I'identification sans ambiguité des composanteslet de la texture, tandis que dans une
figure de péles, il y'a des recouvrements. Dandue de faciliter la compréhension des
textures, nous allons d’abord présenter les testsue figures des pdles, puis dans des ODF.

5.4.2.1. Représentation des textures du cuivre sur figuresadpdles

Les figures 5.17 a 5.19 montrent respectivemertiebesires obtenues par la technique
EBSD pour les échantillons déformés en torsion@@0250°C et a 300°C, respectivement,
pour une vitesse de déformation de 0.81Nous avons choisi la projection {111} sur le plan
0 — z, car cette représentation est la plus utilp@gr les textures de torsion des matériaux
c.f.c. Une figure des orientations idéales (la Ri@-c) est également présentée pour chaque
mesure pour une identification simple des compesake la texture. Les textures sont

présentées en fonction de la déformation localeisigllement.

Sur les figures 5.17 & 5.19, les textures mesurges0 représentent la texture initiale
(en négligeant la déformation axiale, qui étaiéiidure a 3%). La taille de grains étant grande
a cette déformation (voir aussi dans la figure tfegeaphique 5.13), ces textures ne sont pas
identigues mais ressemblent - comme attendu — atexiare d’extrusion avec une fibre
préférentielle <111> || z. On peut constater égafgmu’il faut un cisaillement d’environs 1.2
pour que la texture de torsion se développe. Poundsure a 200°C, les fibres A et B de la
texture de déformation sont bien définies tandiawgutempératures plus élevées, les textures
sont moins développées. Ces observations suggguenta RXD est présente seulement a
partir de 250°C.
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Fig. 5. 17 Figures de pdle expérimentales (111)xuiure a 200°C en fonction de la déformation.
Isovaleurs: 0.8, 1.0, 1.3, 1.6, 2.0, 2.5, 3.2, 8.0, 6.4.
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Fig. 5. 18. Figures de pble expérimentales (11ltuwere a 250°C en fonction de la déformation.
Isovaleurs: 0.8, 1.0, 1.3, 1.6, 2.0, 2.5, 3.2, 3.0, 6.4.
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cisaillernent

Fig. 5. 19. Figures de pble expérimentales (11ltuwere a 300°C en fonction de la déformation.
Isovaleurs: 0.8, 1.0, 1.3, 1.6, 2.0, 2.5, 3.2, 3.0, 6.4.

Il est également intéressant de comparer les &xtoresurées par EBSD avec les
textures mesurées a température ambiante ou la iRiXf@rvient pas, voir figure 5.20. Pour
cette comparaison, on utilise des textures mesyaes$oth et al. (1992) par rayons X, sur la
méme qualité de cuivre. Deux textures sont dispesipay = 2 ety = 5.5. Les textures
finales mesurées par EBSD sont a des déformatiomparables. On constate bien que des
déviations importantes apparaissent pour les mesups0° et 300°C mais pas pour la texture
a 200°C.
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—
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y=2  cisaillemen y=5.5

Température ambiante :

Températures

élevées :

Fig. 5. 20 Comparaison des textures mesurées &tatnpe élevées avec les textures prélevées a et
ambiante. Isovaleurs pour b,c et d: 0.8, 1.0,1.6,2.0, 2.5, 3.2, 4.0, 5.0, 6.4.

5.4.2.2. Représentation des textures du cuivre sur des ODF

Pour des renseignements plus précis, nous préselemiextures également sur ODF.
Quatre sections sont tracées pour chaque texturelg®valeurs constantes dg = 0°, 15°,
30° et 45°. Ces sections sont suffisantes pour ideatification claire de toutes des
composantes idéales et les deux fibres. Pour wsoeishion aisée, les positions idéales sont

ajoutées sur une figure supplémentaire pour chégoentillon.

Une analyse approfondie des ODF présentées suiglees 5.21 a 5.23 révele de
nouveau que la texture a 200°C est une textureéfterdation sans RXD significative. Par
contre, les textures a 250°C et 300°C sont diffierelles présentent une fibre B beaucoup
moins forte que la texture a 200°C. Notamment lamusante C, faisant partie de la fibre B,
qui perd beaucoup d'intensité. Il a déja été préppar Jonas et Toth (1992) que la RXD
dépend de facteur de Taylor qui exprime le tauwdidsipation de I'énergie mécanique. Le

Tableau 2.5 montre les facteurs de Taylor pourdesx fibres et séparément pour la

159



Chapitre V Recristallisation dynamique

composante C. Cette derniere présente un factelinger maximum parmi les orientations
idéales (1.732). Elle est donc la premiére a dtaffasous I'effet d'une RXD sur la fibre B.
Les ODF présentées pour les mesures a 250°C eC38dit en parfait accord avec cette

hypothese.

180

El

W ) SPH12= 15 S

W
90@412: o | I '@
8 )
W a o

l N
' <
90 o | |
04— T
. ~ |
ol
' !
, | &
' ol "
90 “PHI2=30 ; 1
1’ {1 ]
|
oA fl | _Kq
B ‘B !B B,
T T )
c a2 | ar ,
90 545 b [

Fig. 5. 21 Sections d'OD, = const. obtenues pour la texture a 200°C. Isovsie0.8, 1.0, 1.3, 1.6,
2.0,25,3.2,4.0,5.0, 6.4.
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Fig. 5. 22 Sections d'OD#, = const. obtenues pour la texture a 250°C. Isovai€).8, 1.0, 1.3, 1.6

2.0,25,3.2,4.0,5.0,6.4.
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Fig. 5. 23. Sections d'OD@, = const. obtenues pour la texture a 300°C. Isovaie0.8, 1.0, 1.3, 1.6,
2.0,25,3.2,4.0,5.0, 6.4.
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Une autre composante de la RXD - identifiée parhTét al. (1992) — est la
composante cube tournée. Elle est également peddans les ODF (elle est beaucoup plus
difficile & distinguer sur les figures de polespuP une analyse de cette composante, nous
présentons les ODF a déformation maximale sulglardi 5.24. Dans un but de comparaison,

la texture mesurée par Téth et al. (1992) a 30GiCGgyon X est également présentée.

S0
5}

<
<>
777N

i i1l
SOPHTE= ik

) (c (d)
Fig. 5. 24 Sections d'ODF, a) a 200°Cyet 3.25, b) a 250°C ety =2.4c) a 300°C ety=2.4, d) a
300°C ety =4 mesurés par XRD @kh et al. 1992). Isovaleurs: 0.8, 1.0, 1.3, 1.8, 2.5, 3.2, 4.0, 5.0, 6.4.
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La composante cube tournée est présente dans testéextures présentées sur la
figure 5.24, avec une intensité variable. Elle retativement forte méme a 200°C ou nous
avons proposé qu'une RXD n’intervenait pas. Parséquent, nous devons donner des

explications. Son origine peut étre ; i. la textini#ale, ii. une RXD sélective.

Hypothese i : La texture initiale contenait dgacbmposante cube (voir les ODK a
= 0). La composante cube est compléetement ins&bleisaillement, méme quand elle est
tournée autour de l'axe r (Toth et Jonas, 1989yabula déformation, la composante cube
tourne a la vitesse de rotation rigide. Pendarte getation, sa position angulaige diminue.
Un cisaillement de 3.25 produit une rotation de 88dbn¢g,. Par conséquent, le cisaillement
3.25 devrait ramener la composante cube dans ##opdsitiale dans la texture & 200°C. Ce

calcul n’est pas en accord avec I'observation, dtrypothese i est rejetée.

Hypothese ii : dans cette hypothese, on proposenguRXD se met en place par le
mécanisme de nucléation sélective qui concerneseult des orientations avec un facteur de
Taylor faible. Dans ce mécanisme, proposé par €btlonas (1992), les joints de grains se
déplacent et consomment les grains voisins ayarideteur de Taylor plus élevés. En effet,
initialement la composante cube est dans une pogilie dissipation d’énergie tres élevée (le
facteur de Taylor est de 2.5). Lors de sa rotailaryive dans une position ou son facteur de
Taylor chute a 1.27. Une telle chute de I'énergéaitpproduire une instabilité énergétique
conduisant ainsi a un déplacement des joints de gtaaugmente la fraction volumique du
cube tourné. Cette position de facteur de Taylamimmuim se trouve a un angtg = 35°,
exactement a la position observée expérimentalenhems les ODF. Cette hypothése peut

donc étre retenue.

5.4.3.Cartes des orientations

Des cartographies de la surface mesurée peuvenp@tduites par le logiciel EBSD,
présentées sur les figures 5.25, 5.26 et 5.28 g@aimesures respectivement a 200°C, 250°C
et 300°C. Sur ces figures on peut voir des joietghins définis par une désorientation de 5°.
Les couleurs sont codées selon l'orientation deel’a par rapport a I'axe du cristal, voir le
code sur la figure 5.27. On peut constater I'apioeri de sous- grains a partir d’'une
déformation dey = 1.2. La forme d’'un grain change sous la torsitas grains deviennent

elliptiques. Un morcellement des grains est égahtiien visible. La taille moyenne diminue
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avec la déformation. Une différence majeure ergsestructures granulaires a 200°C et les
autres est qu’aux grandes déformations les joiatgrdins sont beaucoup mieux définis que
dans les structures a 250°C et 300°C. En effetdéxation est en dessous de 50% pour les
grandes déformations a 200°C a cause de la défiormplastique accumulée. Par contre,
dans des structures aux températures de 250°C BC30a taille de grains est plus
importante. Ces différences justifient I'hypothégeune RXD générale se produit seulement
a partir de 250°C.

¥Y=00 }
r
y=1.30
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Fig. 5. 25 Evolution de la structure granulairecdivre 99.9% déformé par torsion a 200°C.
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Fig. 5. 26 Evolution de la structure granulairecdivre 99.9% déformé par torsion a 250°C.

[111]

Crystal Axis

[0011] [101]

Fig. 5. 27 Code de couleur des orientations de Ilfade I'échantillon utilisé sur les figures 5.2526 et

5.28 en projection stéréographique.
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Fig. 5. 28 Evolution de la structure granulairecdivre 99.9% déformé par torsion a 300°C.
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cisaillement

Grains déformés

Grain initial
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Grain initial Grains deformes r
(b)

Fig. 5. 29 Schéma de déformations des grainsp&) By b) type A.

Le changement de forme et la taille de grains petugee lié a la présence de RXD.
Dans ce but, les formules qui ont été développé@es th section 5.3.2.1 seraient utilisées.
Dans les cartes 5.25, 5.26, 5.28 le nombre de gna@ut augmenter en fonction de la
déformation pourdeux raisons La premiére est un changement géométrique ; une
conséquence de l'allongement d’'un grain dans lactdon du cisaillement (voir Fig. 5.29,
couped - z) est une diminution de sa taille dans la dioecz quand on examine la coupe r —
z. Pour cette raison, le nombre de grain augmehitg. 6.29). On peut calculer cette
augmentation géométriqgue par la technique suivddéms la coupe r — z on compte le

nombre de grains sur la surface initial&l;. Aprés déformation par un cisaillementon

compte de nouveaux le nombre de graihk Le rapport du nombre de grains est donné

par N/N,. Etant donné que la dimension (2c) dans la dwacti reste inchangée par un
cisaillement dans la directiof, le nombre de grains devrait étreN = N,2¢/2l. Par

conséquent, le rappod/| représente en méme temps I'augmentation du nodigrains.
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Cette quantité est calculable a partir de I'équetdb a l'aide des relations 5.6 et 5.7. Le
résultat est présenté sur la figure 5.30, indicaréthéorie’.
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Fig. 5. 30 Courbes de relation entre les nombregrdas par rapport a la couche centrale (N/N
mesurés avec le MEB) en fonction du cisaillementditférentes températures.

La méme quantité est mesurable sur des cartes®Zbet5.28 olN est le nombre de

grain mesurée dans une zone déformédNgtest le nombre de grains dans la zone non
déformée.N, est mesurable dans la zone centrale de I'échamtilla quantité expérimentale
N/N, est également tracée sur la figure 5.30. On pengtater qu'il y une similitude entre la

guantité théorique et mesurée jusqu’a un cisaillgne 0.7. Aprés cette déformation, le
nombre de grains observé augmente beaucoup pliggué la valeur théoriqgue a chaque
température. Il est clair que la formation de sgusns augmente également le nombre de
grains dés que la désorientation est supérieufelzafprésence de RXD devrait augmenter le
nombre de grains également. Il n’est pas possibldistinguer ces deux effets sur le nombre
de grains mesuré. Néanmoins, les différences tsgmmesures indiquent que les mécanismes
ne sont pas les mémes. En ce sens, les mesuré&s@ @5300°C sont trés similaires sur la

figure 5.30, par contre la mesure a 200°C est lmegu@lus haute. Nous attribuons cette
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différence a une taille de grains plus petite dagtséchantillon pour la raison que la RXD
n'est pas active dans tout le volume et les gram®euvent pas augmenter leur taille par
croissance sous RXD a 200°C.

La valeur critique obtenue par notre technique éa&s# le nombre de grains pour le
début de la RXDy= 0.7) donne dans un tres bon accord avec la valgenue par le critere

de Poliak et Jonas (voir section 5.3.1 plus haut).

5.5. Conclusion

Dans ce chapitre trois méthodes ont été utilisems plentifier I'apparition d’'une
DRX dans le cuivre: la théorie de Poliak et Jor{éechnique d’écrouissage), la
métallographie et 'TEBSD). Le début de la recrigation dynamique est identifié dans le

cuivre ay=0.7 par la théorie de Poliak et Jonas.

Nous avons trouvé que la recristallisation dynami@eXD) générale se produit a
partir de 250°C, ce qui est responsable des chamgsndans l'effet de Swift et sur
I'évolution de texture. A 200°C, une RXD limitéet édentifiée dans les ODF qui concerne
certaines orientations sans une généralisatiotetatéous les grains. Parmi ces orientations,
la composante cube apparait dans une positionédewantour de I'axe radial. Cette position

est une position ou le facteur de Taylor est looalet minimum.

Finalement, une analyse théorique et expérimerdalda forme de grains a été
proposée pour identifier 'apparition de la RXDdade la torsion. La technique a donné le
méme résultat pour la déformation critique quehi@otie de Poliak et Jonas basée sur la

deuxiéme dérivée de la courbe d’écrouissage.
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Conclusions et per spectives

Dans ce travail, nous avons étudié le comportendest matériaux polycristallins en
torsion. Des expériences nouvelles ont été réaliséedes matériaux tres différents comme le
Cu (c.f.c.), Al ( c.f.c.), Mg (h.c.) et NIAl (supaiage en structure B2) en fonction de la
température et de la vitesse de déformation (RolNiAl, les résultats de mesures nous ont
ete fournis par I'équipe de Prof. Skrotzki).

Nous nous sommes intéressés a I'écrouissage, Uttaolde la texture cristallographique
et l'effet axial en extrémités libres de torsiofeffet de Swift. Pour la caractérisation des
matériaux, les techniques expérimentales suivamésté employées : Test mécanique de
torsion, métallographie, mesures de texture etodes des orientations par EBSD. Des
modélisations ont été également présentées pdietl@ge Swift et pour I'évolution de la
texture. Les résultats principaux peuvent étre séesdans les conclusions générales

suivantes :

1. Leffet de Swift peut étre un allongement ourancourcissement dépendant de la texture
initiale.

1.1. Dans le cuivre pur il y a un allongement pour kedures aléatoires a température
ambiante. Cet allongement est trés réduit ou didpan augmentant la température
du test, a partir du 200°C.

1.2. Un raccourcissement est observé et modélisé danexeures du cuivre obtenues
par un traitement thermique réalisé au-dessus tenpérature de recristallisation
et fait préalablement au test.

1.3. Une recristallisation dynamique (RXD) générale sedpit a partir de 250°C, ce
qui est responsable des changements de l'effeile & de la texture. A 200°C,
une RXD limitée est identifiée dans les ODF quia@ne certaines orientations
sans une généralisation totale sur tous les grdhasmi ces orientations, la
composante cube apparait dans une position toauderr de I'axe radial. Cette

position est une position du facteur de Taylor le@cent minimum.

2. Nous avons proposeé deux approches pour lalaion de I'effet de Swift dans des barres

cylindriques pleines : la méthode basée sur I'égnat’équilibre et la méthode basée sur

173



la puissance dissipée minimum. Les deux donnentésestats proches de I'expérience,

mais la méthode de I'équation d’équilibre s’avéhasguste car elle satisfait mieux les

conditions limites du test de torsion a extrémiité®s.

2.1. L’effet de Swift a été modélisé avec succas pes matériaux Cu, Al, Mg et NiAl.

2.2. L’évolution de la texture de déformation a &@alement modélisée avec un accord
satisfaisant aux expériences par le modeéle visstglee de Taylor. Aux grandes
déformationsy{ > 5), le modele de Taylor donne des résultats snoiécis.

2.3. Nous avons réussi a séparer I'effet de la éoetla vitesse dans la modélisation de
l'effet de Swift en viscoplasticité. Il a éeté dém@nque I'effet de forme de la
surface de plasticité — modélisé par une valeativement élevée du coefficient de
sensibilité a la vitesse de déformation (param@re est responsable de I'effet de

Swift.

3. La courbe d’écrouissage en torsion a été meswer le Mg pur et ses deux alliages, ce

qui est une premiére dans la littérature.

4.  L’écrouissage du cuivre aux grandes déformatfastiques en torsion a été étudié en
détail en fonction de la température et la viteksedéformation.

4.1. L'effet de l'augmentation de la températuré sa décalage des stades de
déformation aux contraintes plus faibles. Au cargrd’effet de la vitesse est un
décalage des courbes d’écrouissage vers les aurggilus élevées.

4.2. L’écrouissage lors d’'un test d’ECAE du cuiarété modélisé par le test de torsion
a vitesse variable. En accord avec les simulafwésentées dans la littérature, un
stade d’adoucissement a été observé quand laevitlesssléformation diminue lors
de test ’'ECAE.

4.3. Une analyse théorique et expérimentaleaderme de grains a été proposée pour
identifier I'occurrence de la RXD lors de la tonmsid_a technique a donné le méme
résultat pour la déformation critique que la théate Poliak et Jonas basée sur la

deuxiéme dérivée de la courbe d’écrouissage.
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Per spectives

Dans ce travail, nous avons démontré clairement’gtfet de Swift est déterminé par
la texture cristallographique du matériau. La textpeut étre changée par une grande
déformation plastique ou par une recristallisastatique ou dynamique. L'occurrence d’'une
RXD en paralléle de la déformation est possibleaatds températures. Il faudra donc faire
des études approfondies de la RXD sur d’autresriaaiéque le cuivre sur lequel nous avons
effectué une étude détaillée a I'aide des mesuB&DE

L’évolution de la texture de déformation a été nicéé par le modéle de Taylor dans
ce travail. Il faudra utiliser le modéle viscoplgske auto-cohérent pour approcher mieux le
comportement de cristaux aux grandes déformations.

Des mesures de torsion ont été effectuées sur liageald’Al dont les échantillons
avaient été préparés a partir d'une tole laminéss €chantillons ne présentaient pas la
symétrie axiale exigée pour le dépouillement du tks torsion enfin d’obtenir la courbe
d’écrouissage. Une idée est surgie selon laquesliemdulations de la surface des échantillons
en torsion préalablement texturés en laminage peuservir pour la caractérisation de
'anisotropie du matériau. Dans ce but, les caldi&éments finis en 3D pourraient étre

utilisés pour en déduire des idées plus précisesssie technique.
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Annexe A

Machine de Torsion

Les essais de torsion ont été réalisés au seirptle laboratoire sur la machine de
torsion (Figure A-1).

TMM-04 est une machine d'essai de torsion a extémibres. Le systéme est
completement commandé par ordinateur. La rotatgircenduite avec précision grace a un
moteur pas a pas. Les impulsions d'avance somiésupar I'ordinateur. L'angle de rotation
peut étre programmée en fonction du temps palidateur.

Pendant le test, I'angle de rotation, le coupleligpp et le changement de longueur
sont enregistrés en fonction du temps a I'aide domvertisseur analogique — numeérique 16
bits. Le couple est mesuré avec une cellule degehde 200N (HBM S2). Le changement de
longueur de I'échantillon est détecté avec un eapteluctif (HBM W1).

Fig. A. 1. Machine de torsion extrémités libres.
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Les parametres du TMM-04

Vitesse maximale de rotation : a(sec)
Résolution angulaire : 0.36°
Couple maximale : +50 (N.m)
Résolution du couple : 0.02 (N.m)
Elongation : +5(mm)
Résolution de I'élongation : 0.1 (um)
Longueur maximale d’échantillon : 1(@m)
Diamétre maximale de I'échantillon : 8 (mm)

Taux maximal de préléevement de données :  ($00

Température : 70(*C) — +300(°C)
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Les échantillons de torsion

L. L'échantillon pour grande vitesse de rotation

56
22 12 22 B
-
B
1 l I Fy
________ . A ——
B S U I I O AN N
: AL !
R3 Y -

16,7

II. L'échantillon pour petite vitesse de rotation

8
=1 20|y Ea " r=—
" 28
. i : ¥
B lofulin] 5 b e vy ol I ol N SR R
————— o =le=le]e ¥

* Tous les dimantions sont en "mm"
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Annexe B

Approximation polynomiale

Pour atténuer les dispersions présentes dans fe®es, les courbes expérimentales

ont été lissées par un polyndme, ce qui permeeggait une dérivation plus aisée.

La forme générale du polynéme employé est :
f(x)=a, +ax+a,x*+ax’+..+ax",

ou a,,a,,a,,...,a, sont des constantesreest I'ordre du polynéme.

La figure B-1 montre un exemple pour une courbealele en fonction de I'angle de

rotation. L'ordre du polynéme a été de 12.

10 =

E
£
&)
o
>
8 4 - Expérience
Polynomiale
39 Cu 2200 °C, y=0.01 (1/sec)
2
1
(b)
T I » T on
0 20 40 ®

Angle de rotation (rad.)
Fig. B- 1 Courbes expérimentale et lissée du coeplionctionne de I'angle de rotation du cuivre en

200°C et & la vitesse de déformatigr= 001S™ (n=12).
=
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La courbe lissée présentée sur la figure B-1 aét&ée analytiquement. Pour l'utilisation de

la formule de Nadai (Eq. (1.29)), on effectue urengére dérivation :

f'(x) =a +2ax+3x +..+na X" (B.1)

Pour I'étude du critére de recristallisation, deléxivations supplémentaires sont nécessaires :

f"(x)=2a, + 2[Bx+ ..+#n - 1p x"* (B. 2)

f"(x)= 2B, +..4+n (- - 2p x"° (B. 3)
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