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Introduction

Contexte de [’étude

Dans le monde technologique actuel en évolution perpétuelle, I’élaboration de nouveaux
matériaux pour l’industrie présentant d’excellentes propriétés mécaniques, se doit d’étre
précise et efficace. La compréhension et le contréle des mécanismes fondamentaux qui
régissent la déformation plastique apparaissent donc essentiels pour répondre a cette demande
et alimenter des modeles qui décriront au mieux le comportement de ces matériaux en amont
de leur conception.

La déformation plastique est assurée par le mouvement et la multiplication de défauts présents
dans le matériau, essentiellement les défauts linéaires que sont les dislocations. Depuis les
travaux de Volterra [VOLO7] au début du XXeéme siécle qui a introduit le concept de
dislocation du point de vue mathématique pour expliquer le comportement mécanique des
matériaux en plasticité, 1’étude des dislocations a fait I’objet d’intenses recherches. La
majeure contribution a ce travail de recherche a sans nul doute été apportée par le physicien
Jacques Friedel, qui décrit dans 1’ouvrage Dislocations paru en 1964 [FRI64] un cadre
théorique complet permettant de comprendre le comportement d’une dislocation individuelle.
Les dislocations sont mises en mouvement sous 1’effet du champ de contraintes local. Leur
déplacement peut étre entravé par différents obstacles (frottement du réseau cristallin,
dislocations immobiles, atomes de solutés, joints d’interfaces,...). La déformation plastique a
donc un caractére hétérogene et discontinu a I’échelle de la dislocation individuelle. La
théorie classique de la plasticité suppose qu’en faisant une moyenne a des échelles de temps et
d’espace suffisamment grandes, on peut considérer que ces hétérogénéités a petite échelle se
compensent aléatoirement, résultant en un écoulement homogene et régulier a 1’échelle d’un
volume suffisamment grand, ou éventuellement a 1’échelle du matériau, comme observé sur
les courbes de déformation apparemment lisses de tres nombreux matériaux. Un exemple de
cette « homogéneisation » est la loi proposée par Orowan [ORO40], qui relie la vitesse de
déformation a la vitesse moyenne et a la densité d’une population de dislocations mobiles.
Cependant, grace a I’amélioration de la résolution des méthodes expérimentales et des
moyens de calculs associés aux simulations numériques, il a été constaté que les fluctuations a
I’échelle de plusieurs dislocations ne sont pas aléatoires mais sont corrélées d’une certaine

manicre dans 1’espace et dans le temps. En particulier, les techniques d’émission acoustique



[WEI97, MIGO7] et d’extensométrie locale [FRES09] développées ces derniéres années, ont
permis de mettre en avant une grande hétérogénéité et une complexité intrinséque de la
déformation plastique. Celle-ci se manifeste souvent par une invariance d’échelle qui se
traduit par des statistiques en loi puissance des parameétres représentatifs de 1’évolution du
systeme. Ce type de distribution, caractéristique des systemes non linéaires a grand nombre de
degrés de liberté soumis a une sollicitation lente, implique que la plasticité est contrélée par le
mouvement collectif et auto-organisé d’un grand nombre de dislocations. La prise en compte
du comportement collectif des dislocations permet ainsi de décrire de maniere plus appropriée
le comportement a différentes échelles du matériau et d’expliquer par ailleurs les cas
d’instabilités, notamment macroscopiques, que 1’on rencontre pour certains d’entre eux. Le
développement d’analyses multi-échelles a alors émergé ces dernieres années afin de tenir

compte des résultats d’expériences obtenues aux différentes échelles.

A cette complexité induite par les interactions des dislocations entre elles et/ou avec des
obstacles s’ajoute dans certains matériaux la présence de maclage. Les macles mécaniques
sont des défauts volumiques qui induisent par cisaillement une orientation miroir d’une partie
d’un grain par rapport au grain parent [FRI64]. Leur formation est généralement décrite
comme résultant de mouvements coopératifs de dislocations partielles [CHR95]. La maniere
dont les macles interagissent avec les autres défauts de la microstructure (dislocations, joints
de grains, macles préexistantes, etc.) et les effets que cela peut engendrer sur le comportement
mécanique ne sont encore totalement maitrisés. Les macles présentent en effet une certaine
dualité dans la mesure ou elles peuvent contribuer au durcissement du matériau en étant des
obstacles aux mouvements des dislocations et parfois, au contraire, étre responsable d’un
adoucissement en réorientant favorablement le réseau cristallin pour le glissement.

Les mécanismes de glissement des dislocations et de maclage se manifestent et interagissent
lors de la déformation plastique de nombreux matériaux, n’induisant cependant pas le méme

comportement dans tous les cas.

Objectifs de [’étude

La présente thése a pour objectifs de discuter du rdle de ces deux mecanismes dans
I’hétérogénéité et 1’anisotropie de la déformation plastique, au travers d’une étude
expérimentale multi-échelles de deux matériaux a fort potentiel industriel : un acier

austénitique présentant I’effet TWIP (TWinning Induced Plasticity) et le titane-o
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commercialement pur. La caractérisation de chaque matériau se fera grace a des essais de
traction a température ambiante (échelle macroscopique), couplés a des mesures
d’extensométrie locale a haute résolution et d’émission acoustique (échelles mésoscopique)
ainsi que des analyses de microstructure.

Comme I’indique I’acronyme TWIP, les aciers TWIP sont caractérisés par un intense maclage
mécanique dans une structure cubique a face centrée, qui leur confere une grande résistance a
la rupture et une grande ductilité, bien supérieures a celles des aciers classiques qui ne
présentent pas de maclage. Si de nombreux auteurs s’accordent pour expliquer le trés grand
taux d’écrouissage de ces aciers a la présence des macles, le role qu’elles peuvent jouer dans
I’ensemble de la déformation de ce matériau n’est toutefois pas clair. En effet, la déformation
des aciers TWIP est caractérisée par la présence d’une instabilité plastique qui se manifeste
par des chutes de contrainte sur la courbe de déformation et dont le mécanisme fait matiere a
débat. Cette instabilité plastique est généralement attribuée a la manifestation de 1’effet
Portevin Le Chatelier (PLC). Cependant certaines différences sont clairement apparentes entre
les manifestations macroscopiques de I’instabilité dans les matériaux pour lesquels 1’effet
PLC est bien établi et les caractéristiques de I’instabilité propre aux aciers TWIP. On étendra
cette comparaison a des échelles plus fines dans la présente these, afin de pouvoir mieux
comprendre le mécanisme de ces instabilités et leurs manifestations aux différentes échelles
de processus plastiques dans les aciers TWIP.

Le titane oo commercialement pur présente quant a lui un écoulement plastique homogene a
I’échelle macroscopique. Sa structure cristallographique hexagonale lui confere une grande
anisotropie plastique et favorise la formation de macles mécaniques en raison du faible
nombre de systéemes de glissement facile indépendants disponibles. Cela peut donner lieu a
des comportements particuliers. Il est connu notamment qu’en conditions de compression, le
titane et ses alliages manifestent un comportement en trois stades du taux d’écrouissage. Ce
type d’évolution est bien différent de la décroissance monotone du taux d’écrouissage
constatée dans la plupart des matériaux a structure cubique mais est similaire a 1’évolution
observée dans les aciers TWIP, ou il est attribué a des mécanismes basés sur la présence des
macles. Cependant, le réle du maclage dans 1’apparition de ce phénomene dans le Ti-a reste
matiere a débat. Il n’est pas clair non plus s’il n’est caractéristique que des essais de
compression ou s’il peut intervenir dans d’autre conditions, notamment en traction. Il
conviendra au travers de cette étude de caractériser 1’anisotropie de ce matériau et d’identifier
les mécanismes responsables de sa déformation et notamment de 1’évolution de son taux

d’écrouissage en conditions de traction.
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Le sujet de cette thése s’inscrit dans le cadre d’un projet de 1’Agence Nationale de la
Recherche (ANR) intitulé « Plasticité dans les matériaux Hexagonaux : Incompatibilité de
Réseau, Conditions d’Interfaces et Lois d’Echelles » (PHIRCILE, ANR 2010 JCJC 0914 01).

Plan du mémoire

Ce mémoire de theése est divisé en quatre chapitres. Le premier chapitre est consacré a 1’étude
bibliographique. Aprés une description des notions de bases nécessaires a la compréhension
de la plasticité, la manifestation de phénomenes collectifs en plasticité sera introduite, aussi
bien dans le cadre d’instabilités plastiques macroscopiques que pour des matériaux a la
déformation plus homogéne a cette échelle. Enfin, I’état de 1’art autour du comportement
mécanique des aciers TWIP et du titane-a commercialement pur sera introduit.

Le deuxieme chapitre fera 1’objet d’une présentation des méthodes et outils expérimentaux
employés pour réaliser 1’étude multi-échelles des deux matériaux.

L’étude de la déformation plastique des aciers TWIP sera présentée dans le chapitre trois. Ce
chapitre de résultats sera découpé en quatre parties. La premiére partie proposera une
description des caractéristiques des bandes de déformation qui se manifestent a la surface de
ce matériau, et qui sont corrélées aux fluctuations de contrainte observées sur les courbes de
déformation. L’émergence de cette instabilité plastique sera discutée dans la seconde partie au
travers de I’étude de la déformation critique pour laquelle apparaissent les premicres
fluctuations de contrainte. La troisieme partie consistera en une analyse approfondie du
comportement a une échelle a la fois spatiale et temporelle réduite, permettant de mettre en
avant le caractére intermittent et ondulatoire de la déformation plastique. Enfin les
conclusions de cette étude cloront ce chapitre.

Le quatrieme chapitre sera dédi¢é a I’étude de la déformation plastique du titane-a
commercialement pur. L’étude du comportement mécanique réalisée dans un premier temps
permettra de mettre en évidence 1’anisotropie prononcée de ce matériau. Sur la base des
résultats mécaniques obtenus, une hypothése de mécanisme contrélant 1’écrouissage sera
formulée dans une seconde partie. La troisieme partie de ce chapitre consistera alors en une
analyse statistique des traces de glissement réalisée lors de nouveaux essais de traction sur le
matériau dans 1’optique de discuter la validité de I’hypothese. La discussion de 1’ensemble des
résultats terminera ce chapitre.

Enfin, une synthese des résultats obtenus au cours de la thése sera présentée en conclusion du

mémoire, ainsi qu’un ensemble de perspectives pour de futurs travaux.
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1. Bibliographie

Ce premier chapitre bibliographique vise a définir le cadre de 1’étude menée dans cette these.
Les mécanismes entrant en jeu dans la plasticité des matériaux, et notamment des deux
métaux étudiés que sont les aciers austénitiques présentant I’effet TWIP (TWinning Induced
PLasticity) et le titane commercialement pur, sont au cceur de cette étude. Il convient dans une
premiére partie d’exposer le role des défauts cristallins, en particulier des dislocations, dans la
déformation plastique. Pour cela, nous rappellerons dans un premier temps quelques notions
de base de la plasticité. La seconde partie de ce chapitre sera consacrée au comportement
collectif des dislocations. Nous décrirons dans cette partie I’hétérogénéité de la déformation
plastique au travers de la présence d’instabilités et de son caractére intermittent. En raison de
cette hétérogénéité, la plasticité des matériaux cristallins se doit d’étre considérée comme un
phénomene non-linéaire, qui ne peut étre justement expliqué a 1’aide de théories basées sur un
écoulement homogene. Pour ces raisons, nous verrons dans la troisieme partie quelles sont les
approches existantes permettant de décrire les systémes non-linéaires. La quatrieme partie de
ce chapitre bibliographique sera ensuite dédiée a 1’état de I’art autour des deux matériaux
étudiés, puis la cinquieme partie viendra clore ce chapitre avec la formulation de la

problématique.

1.1. Défauts cristallins — porteurs de plasticité

Lorsqu’un matériau cristallin est soumis a 1’action d’une sollicitation mécanique, il se
déforme d’abord élastiquement, c’est-a-dire qu’il retrouve sa configuration d’origine si les
forces appliquées sont supprimées, puis entre dans le domaine de la plasticité dans lequel il va
subir des déformations irréversibles, et ce jusqu’a la rupture. La frontiére entre ces deux
domaines est la limite d’¢élasticité. Il s’agit de la contrainte la plus faible nécessaire pour
obtenir la déformation plastique la plus petite possible. La limite élastique théorique a été
estimee par Frenkel [FREN26] dans un monocristal parfait. Considérant que la déformation
plastique correspond au glissement de plans cristallins les uns par rapport aux autres, il a

déterminé la contrainte de cisaillement maximale qui induit une déformation

T max
¢lémentaire, c’est-a-dire le déplacement d’une partie du cristal d’une distance interatomique
par rapport a ’autre partie. Il a alors montré que cette contrainte est de I’ordre de : 7, = u/27,

u étant le module de cisaillement.
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Lorsque la valeur obtenue grace a cette expression théorique est comparée a des valeurs
expérimentales de la contrainte, on s’apergoit qu’elle est largement surestimée. Le mécanisme
réel est donc différent du mécanisme idéalisé énoncé ci-dessus, puisqu’il ne prend pas en
compte la présence des défauts, notamment des defauts ponctuels (lacunes, interstitiels,
atomes étrangers en insertion ou substitution), linéaires (les dislocations) et plans (les joints
de grains, les joints de macles). Le role des défauts ponctuels n’est relativement important que
pour une température assez élevée. La plasticité des matériaux cristallins est en effet un
phénomeéne dynamique résultant pour I’essentiel du mouvement et de la multiplication des
dislocations, sous 1’action de champs de contraintes. Dans les matériaux a la structure
cristallographique anisotrope (tels que les matériaux hexagonaux) ou a basse température, le
maclage joue également un réle important.

Cette premicre partie s’attache donc a définir les caractéristiques des dislocations, porteuses
de plasticité, la facon dont elles sont générées et organisées lors de la déformation plastique,

ainsi que les conditions dans lesquelles se forment les macles.
1.1.1. Notions de base
Définition

Les dislocations sont naturellement présentes dans un matériau non sollicité mécaniquement.
La notion de dislocation a été introduite par Volterra [VOL07] au début de XX°™ siécle qui
proposa un processus pour expliquer la formation de ce défaut d’un point de vue
mathématique. Ce processus peut étre schématisé en considérant un cube contenant deux
plans ABCD et A’B’C’D’ paralleles, entre lesquels on coupe toutes les liaisons atomiques
(Figure 1-1). On translate alors le plan A’B’C’D’ d’un vecteur AA;. La dislocation est le
champ de déplacement élastique qui accommode un cisaillement d’une translation discrete du
vecteur AA;, que I’on appelle le vecteur de Burgers. Le vecteur de Burgers correspond donc
au défaut de fermeture d’une boucle fictive autour de la dislocation lorsqu’on compare la
configuration initiale du cristal sans dislocation et la configuration finale qui inclut la
présence de la dislocation. La boucle est choisie suffisamment grande pour pouvoir étre tracée
dans le cristal parfait, loin du cceur de la dislocation, c'est-a-dire la région ou I’arrangement
atomique est le plus perturbée. Le vecteur de Burgers est de I’ordre de la distance

interatomique. Suivant sa direction, on aura la formation (Figure 1-1):
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- (a) d’une dislocation « coin » ; le vecteur de Burgers AA;est perpendiculaire a ligne de
la dislocation
- (b) d’une dislocation « Vis » ; le vecteur de Burgers AA; est parallele a la ligne de
dislocation
Une dislocation coin va glisser uniquement dans le plan qui contient sa ligne alors qu’une
dislocation vis peut glisser dans n’importe quel plan la contenant, et méme changer de plan de
glissement (glissement dévie) dans la mesure ou la direction de glissement de la dislocation

est conservée.

(a) (©)

Figure 1-1. Représentation d’un cristal non fauté (a), d’un cristal contenant une dislocation vis (b)
et coin (c). Le vecteur AA; représente le vecteur de Burgers de la dislocation.

En pratique, les lignes de dislocations sont rarement parfaitement rectilignes et de caractere
purement vis ou coin; on a souvent affaire a des dislocations mixtes qui constituent une

combinaison linéaire des deux translations de réseau simple.

La déformation d’un cristal se fait de proche en proche par le glissement des plans atomiques
les uns par rapport aux autres grace a la présence des dislocations a 1’image d’un lourd tapis
que I’on voudrait bouger de quelques centimétres (Figure 1-2). On comprend aisément qu’il
est plus facile de plier un bord du tapis pour créer une bosse et de la faire se propager jusqu’a
I’autre extrémité du tapis plutét que de directement tirer sur une extrémité. La déformation
d’un cristal est analogue en associant la bosse créée a la dislocation qui va se mouvoir
lorsqu’une contrainte est appliquée au cristal. La facilit¢ de déplacement s’interprete
physiquement par la minimisation de 1’énergie relative au déplacement de proche en proche

plutdt qu’au déplacement global.
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Figure 1-2. Analogie du tapis de Mott avec le glissement des dislocations.

Glissement

Le glissement consiste en le cisaillement du cristal par le passage d’une dislocation. Ce type
de mouvement est possible grace au réarrangement conservatif (sans transport de matiére)
local de la position des atomes dans le cceur de la dislocation. Ce processus ne nécessite pas
de diffusion; c’est le mode de déformation le plus favorable au systéme a température
ambiante car c’est celui qui consomme le moins d’énergie. Le glissement se produit
nécessairement dans un plan contenant la ligne et le vecteur de Burgers de la dislocation. Le
plan choisi est généralement un plan dense et le glissement se fait selon une direction dense
dans ce plan. Pour un plan de glissement — repéré par sa normale — plusieurs directions de

glissement sont possibles ; on parle alors de systeme {plan + direction} de glissement.

Le tableau suivant rappelle les systemes de glissement les plus souvent observés dans les trois

structures cristallines principales :

Structure cristalline Plans de glissement Direction de glissement
Cubique centrée (CC) {110},{112}, {113} (111)
Cubique a faces centrées (CFC) {111} (110)
Hexagonale compacte (HC) {0001},{1010}, {1011} (1120)

Tableau 1-1. Systemes de glissement les plus courants dans les structures cubiques centrées,
cubiques a faces centrées, et hexagonales compactes.

L’activation ou non du glissement est déterminée par la loi de Schmid. Celle-ci est exprimée
au travers de la Figure 1-3. On considere un monocristal représenté schématiquement par un
cylindre sur lequel on applique une force F. Une contrainte de cisaillementzest alors induite
sur un plan de glissement du monocristal ; elle est nommee cission résolue et est définie par

I’équation 1-1:
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F
T =—CO0SA-C0S @ 1-1
SO

Le coefficient cos A -cos¢ est appelé facteur de Schmid ; il correspond au produit du cosinus
de I’angle A — formé entre la direction de glissement et la direction d’application de la force —
et du cosinus de I’angle ¢ — formé entre la normale au plan de glissement et la direction

d’application de la force. Sa valeur est comprise entre -0,5 et + 0,5.

Normale au plan de glissement F

Direction de glissement

Plan de
glissement

Figure 1-3. Mise en évidence de la loi de Schmid.

En I’absence d’obstacles intrinséques, le systeme {plan de glissement + direction de
glissement} activé sera celui qui possede le facteur de Schmid le plus élevé (en valeur
absolue), dans la mesure ou la force F appliquée est suffisamment grande. La loi de Schmid
postule en effet que le glissement se déclenche lorsque la cission résolue z atteint une valeur
critique ..

Celle-ci peut étre évaluée expérimentalement dans des monocristaux micro- ou nanoscopiques
ou un unique systéeme de glissement est active (voir par exemple [GONQ9]) mais elle reste
difficile a évaluer précisément. Géneralement, les cissions critiques sont exprimées par des
valeurs pondérées rapportées a un systéme de glissement référant, exprimant ainsi la facilité
des différents systemes a étre activés les uns par rapport aux autres. Dans la littérature, de
nombreux modeles sont basés sur les rapports entre les systemes et les font varier pour tenter
de décrire au mieux les résultats expérimentaux (voir [MOR11, AGNO5, WAR12]). Par
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ailleurs, des études de dynamique moléculaire tentent de prédire ces valeurs avec davantage
de précision. En effet, lors de ’expérience, les systémes de glissement sont corrélés ; il est
donc difficile de déterminer la cission critique de chacun d’entre eux. La simulation

atomistique semble pouvoir parer a cette difficulté (voir par exemple [POT12]).

Le choix du plan de glissement se pose chaque fois qu’une partie de la ligne de dislocation se
retrouve en position vis. Lorsque des plans denses possédant le méme vecteur de Burgers
s’interceptent, le choix de la dislocation se porte généralement vers celui qui a le facteur de

Schmid le plus éleve.
Mise en mouvement des dislocations et obstacles au glissement

La force locale s'exercant sur une dislocation est décrite par la force de Peach &Koehler Fpg.

Cette force s’exprime par unité de longueur de dislocation sous la forme :

Fpx = Gb AT 1-2

ol & est le tenseur local des contraintes, b le vecteur de Burgers et £ un vecteur unitaire
tangent a la ligne de dislocation. A travers a, cette force comprend, en plus de la contrainte
macroscopique appliquée, également la contribution du champ des contraintes internes qui
sont dues aux contraintes d'autres dislocations. En effet, la présence d’une dislocation
perturbe I’arrangement atomique. La contrainte résultant de cette perturbation suffisamment
loin du cceur de la dislocation, peut étre décrite dans le cadre de la théorie de I'élasticité
linéaire comme étant inversement proportionnelle a la distance r a la ligne de la dislocation.
Une autre dislocation dans le méme cristal genérera son propre champ de contraintes et sera

également influencée par le champ de contraintes de la premiére dislocation.

Notamment, la force Peach-Koehler permet de prédire la nature de l'interaction entre deux
dislocations. Pour deux dislocations appartenant au méme systéeme de glissement, elle est
répulsive si les vecteurs de Burgers des deux dislocations sont de méme signe. Si les vecteurs
de Burgers sont de signes opposes, I’interaction entre les deux dislocations va les amener a
s’attirer pour, soit former des jonctions qui constituent un des obstacles possibles au

glissement, soit s’annihiler. La formation de jonctions aura lieu s’il y a un gain d’énergie pour
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le systéeme, c'est-a-dire si 1’énergie de la dislocation formée est inférieure a la somme de

I’énergie des dislocations qui interagissent.

Lorsque la force qui leur est appliquée est suffisante, les dislocations sont mises en
mouvement et glissent dans leur plan de glissement. Leur libre mouvement va toutefois étre
entravé par différents obstacles.

Tout d'abord, il s'agit de la friction de réseau périodique des atomes, qui représente donc un
obstacle intrinséque. En effet, la propagation d’une dislocation nécessite de rompre des
liaisons atomiques, ce qui est plus ou moins difficile selon la structure cristallographique.
Considérons un état initial ou les atomes du réseau se trouvent dans un état
thermodynamiquement stable, d’énergie minimale. La présence d’une dislocation entraine des
distorsions des liaisons atomiques dans le cceur (région ou I’arrangement atomique est le plus
perturbé), ¢’est-a-dire un déplacement des atomes de cceur par rapport a leur position initiale.
Le passage de la dislocation va obliger les atomes a se déplacer dans un état d’énergie
maximale pour ensuite retourner vers un état d’énergie minimale lorsque la dislocation s’est
déplacée d’un vecteur de Burgers. La barriere d’énergie que la dislocation doit franchir pour
pouvoir se déplacer est appelée barriere de Peierls. Cela correspond a la résistance du réseau
atomique ; il s’agit d’une force analogue a une force de frottement dont la magnitude dépend
de la densité du réseau atomique, et donc de la structure du réseau cristallin et de la nature des
atomes de ce réseau. Cette force est appelée « force de Peierls » ou « force de friction ». Elle
est négligeable dans les plans compacts des métaux de structure cubique a faces centrées (et
hexagonale lors du glissement sur le plan basal) ou les interactions atomiques sont

relativement faibles.

D’autres obstacles, extrinseques, sont dus a la présence de différents défauts de la maille
cristalline. On peut les classer dans deux catégories :

- les obstacles a l’origine d’un champ de contraintes a longue distance, tels que les
dislocations dans le méme plan de glissement, notamment leurs empilements aux joints de
grains ou sur les précipités.

- les obstacles qui induisent un champ de contraintes a courte distance, comme les
dislocations de la forét (dislocations immobiles appartenant a d’autres plans de glissement qui
percent le plan de glissement de la dislocation) ou les atomes de soluté. Les joints de grains
dans les polycristaux et les joints de macles représentent des obstacles particulierement

importants aux mouvements des dislocations.
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Le déplacement des dislocations au travers du réseau atomique, ainsi que le franchissement
des obstacles a courte portée est assisté par l'activation thermique. Puisque I'énergie des
fluctuations thermiques est petite, leur réle est négligeable vis-a-vis des obstacles a longue
portée. La probabilit¢ de franchissement d’une barriere d’énergie AG est controlée par le

facteur de Boltzmann :

AG — a*V) 1-3

e (-7

ou: AG est I’énergie d’activation
k est la constante de Boltzmann : k = 1,381 x 10723 J.K !
o™ est la contrainte effective (hors contraintes internes) appliquée sur une dislocation
V est le volume d’activation

T est la température

Le volume d’activation est peu documenté pour la plupart des matériaux ; il est défini comme
le produit du vecteur de Burgers b et de I’aire A balayée par la dislocation pendant le

o s 3
processus d’activation et est souvent approximé comme b°.

Si on suppose que le temps de vol de la dislocation (son segment) d’un obstacle a 1’autre est
négligeable par rapport au temps d’attente sur 1’obstacle, on peut alors écrire la vitesse de

déplacement de la dislocation comme suit :

AG — 0'*V> 1-4

v=v-d-exp(— T

ou d est la distance moyenne parcourue entre deux obstacles et v est la fréquence de Debye.

D’apres cette relation, on peut donc voir que le glissement des dislocations est d’autant plus

rapide que la température est élevee.

Par ailleurs, ’activation thermique va également faciliter le glissement dévié, c’est-a-dire la

déviation d’une dislocation vis de son plan de glissement vers un autre plan de méme type. Il
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est également possible qu’une dislocation change de plan vers un plan ne contenant pas son
vecteur de Burgers. Ce mouvement nécessite 1’absorption ou 1’émission de lacunes et n’est
possible que lorsque le systeme est dans des conditions de températures élevées favorables a

une diffusion rapide. 11 s’agit de la montée des dislocations.

Densité de dislocations — multiplication

La déformation d’un cristal résulte du déplacement d’un ensemble de dislocations que 1’on
caractérise par leur densité. La densité de dislocations p est définie comme la longueur totale
des lignes de dislocation par unité de volume ; elle augmente au cours de la déformation
jusqu’a saturation. En effet, sous ’action d’une contrainte, les dislocations se multiplient ; le
processus de multiplication le plus connu est décrit par le moulin de Frank-Read (voir Figure
1-4).

4
L 4 A - P
b5 x x b 4 X X
(a) (b) (c)
+ 4 4
- ™ e~ -
% X X X X A x
= R
> <
Y ¥
(d) (e) (f)

Figure 1-4. Schéma de fonctionnement du moulin de Frank — Read. Le segment de dislocation
ancré en deux points par des obstacles ou des dislocations immobiles (a) se courbe sous ’effet
d’une contrainte appliquée (b) jusqu’a atteindre une position critique (c) pour laquelle le rayon de
courbure est minimum. Au-dela les segments situés sous les points d’ancrage s’attirent (d) et (e)
jusqu’a s’annihiler pour donner une boucle fermée et un nouveau segment indépendant (f).

Au fur et a mesure que la déformation augmente, les dislocations se multiplient de plus en
plus. Certaines restent mobiles et d’autres ne bougent pas, soit parce que les forces qui
s’exercent sur elles ne sont pas suffisantes pour les mettre en mouvement, si elles ne se
trouvent pas dans un plan de glissement facile (dislocations de forét), soit parce qu’elles sont

bloquées ou ancrées par exemple suite a du glissement devié ou par des obstacles tels que les
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atomes de soluté, des précipités ou bien des joints de grains ou de macle. Le mouvement des
dislocations est alors géné par ces obstacles et une contrainte toujours plus élevée est
nécessaire pour permettre aux dislocations de bouger de maniere & accommoder la
déformation. La multiplication des dislocations est donc responsable de I’écrouissage, ¢’est-a-

dire du durcissement du matériau.

Loi de Hall-Petch

A température suffisamment basse (<T/2, T; étant la température de fusion du matériau), les
joints de grains constituent des obstacles forts au mouvement des dislocations. En effet, une
dislocation d’un grain A arrivant sur un joint ne peut se propager dans le grain voisin B que si
son vecteur de Burgers est une période du réseau B. Les dislocations ne pouvant pas se
propager s’accumulent alors a I’interface entre les deux grains, ce qui peut provoquer une
concentration de contraintes relativement forte. L’empilement des dislocations aux joints de
grains est la principale interprétation avancée pour expliquer la loi de durcissement de Hall-
Petch [HAL51, PET53] décrite empiriquement par 1’équation suivante :

o, = 0y + kd™1/? 1-5

y

Ou ayest la limite élastique, o, et k sont des constantes du materiau et d est la taille de grain

Elle implique que plus la taille de grains est petite, plus I’effet des joints de grain agissant
comme barriére au glissement des dislocations sera accentué et fera augmenter la contrainte

nécessaire pour déformer plastiquement le matériau.
Maclage mécanique
Le maclage mécanique consiste en le cisaillement d’une partie d’un grain, de maniere a placer

cette partie dans une configuration d’orientation cristallographique miroir de celle du grain

parent, qui lui, n’est pas affecté par le cisaillement (voir Figure 1-5).
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(a) (b)

Figure 1-5. (a) représentation d’un cristal ayant une orientation donnée. (b) cristal maclé : la macle
a une orientation miroir du grain parent, qui lui, conserve son orientation initiale.

Le processus de maclage est décrit par la Figure 1-6 (voir aussi [CHR95]). Le cisaillement de
maclage de magnitude s a lieu dans le plan K, le long de la direction n,. Le plan de maclage
K, est un plan invariant. Son conjugué est le plan K, qui conserve également sa structure
cristallographique en devenant le plan K5 dans la macle. Ce plan contient la direction 1,
définie comme la direction conjuguée a la direction de cisaillement n,. Un mode de maclage
est complétement défini quand K, et 1, sont donnés (ou de maniére équivalente K, et n,). Par
la suite (voir Fig. 1-18), quand il n’y a pas d’ambigiiité possible sur I’amplitude du
cisaillement s, on identifiera simplement les systemes de maclage a partir des plans et
directions de maclage, K, et n;, de maniére similaire a ce qui est fait pour le glissement des

dislocations.

Figure 1-6. (a) représentation d’une partie du cristal maclé ; les pointillés délimitent le grain
original non maclé. (b) représentation schématique des plans et directions intervenant dans le
maclage. K est le plan de maclage, non distordu ; il porte la direction de maclage n,. Le plan K,
est egalement non distordu (en bleu sur la figure (a)) ; il porte la direction n, ; ce plan subit un
cisaillement d’amplitude s. Son image est le plan K3 (en vert dans (a)) ; il porte la direction 3. 1,
1, et n3, ainsi que les normales aux plans K et K, appartiennent au plan de cisaillement P.
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La formation de la macle nécessite de grandes concentrations de contraintes [BEL57] et
I’existence d’une cission critique pour le maclage est fortement soutenue dans la littérature
(voir notamment [CHR95]).

Le maclage peut avoir trois roles différents lors de la déformation plastique :

- La présence de macles va constituer un obstacle supplémentaire au mouvement des
dislocations se trouvant dans le grain parent, a I’instar des joints de grains. Il se
produit alors un durcissement du matériau via un effet Hall-Petch dynamique.L’effet
durcissant peut par ailleurs étre accentué¢ par 1’effet Basinski [BAS97] qui considére
que les dislocations deviennent sessiles a 1’intérieur des macles et durcissent ainsi
davantage les régions maclées par rapport a la matrice non maclée. Cet effet a été
prouvé expérimentalement par des tests de micro-dureté réalisés sur du titane pur par
Kalidindi et al. [KALO3].

- La macle posseéde une orientation cristallographique différente de celle du grain
parent, qui peut éventuellement placer localement le cristal dans une configuration a

nouveau favorable au glissement. Il s’agit donc d’un réle d’adoucissement [SALO6].

- Le cisaillement d(l au maclage contribue, tout comme le glissement des dislocations, a

la déformation plastique du matériau.

L’apparition du maclage est favorisée dans les matériaux hexagonaux, qui ne présentent pas
suffisamment de plans de glissement facile de vecteur de Burgers de type d pour accommoder
une déformation arbitraire. Elle est également favorisée de maniére générale a température
ambiante et a basse température, dans les matériaux qui possedent une faible énergie de faute
d’empilement (EFE), comme par exemple les aciers TWIP (voir 1.4.1). Le maclage est
fortement li¢ a cette énergie qui établit la dépense d’énergie nécessaire pour créer un tel
défaut et la distance de dissociation entre les dislocations partielles qui bordent le défaut. Elle

va également controler la morphologie et 1’épaisseur des macles mécaniques [FRI64].
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Energie de faute d’empilement

Une dislocation parfaite est une dislocation dont le vecteur de Burgers b est une période du

réseau cristallin. Celle-ci peut étre amenée a se dissocier en deux dislocations partielles de

Shockley de vecteurs b_{ et b_z) lorsque la somme des énergies des deux partielles est plus
faible que D’énergie de la dislocation parfaite. L’énergie d’une dislocation étant

proportionnelle & b?, cela consiste a remplir la condition suivante, appelée critére de Franck :
b? + b3 < b? 1-6

Alors que la dislocation parfaite ne perturbe pas I’ordre d’empilement atomique, la partielle
va introduire un défaut d’empilement, qui est un défaut planaire dans une région localisée du
cristal ou la séquence d’empilement initialement ordonnée est perturbée (voir Figure 1-7).
Dans un réseau cubique a faces centrées, deux types de défauts d’empilement sont possibles :
intrinséques ou extrinseques. Un défaut dit intrinseque est associé au déplacement d’un seul
plan alors qu’un défaut extrinséque est associé au déplacement de deux plans, comme le
montre la Figure 1-7. En effet, le passage d’une dislocation de Shockley dans une structure
CFC d’empilement ABC entraine la suppression d’une position des atomes dans la séquence
d’empilement, ce qui engendre le décalage des positions de tous les atomes au-dessus de la

faute.
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Figure 1-7. Défauts d’empilement de plans {111} dans un cristal cubique a faces centrées aprés le
passage de dislocations partielles trainant un défaut (a) intrinséque : suppression de la position C ;
(b) extrinséque : suppression des positions C puis A. Les plans en position fautée sont matérialisés
en gras.

Pour exemple, considérons une structure cristalline cubique a faces centrées contenant une

dislocation parfaite de vecteur de Burgers 1/2[011] dans le plan de glissement (111). Cette
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dislocation peut se dissocier dans son plan en deux partielles glissiles selon la réaction

suivante :

1 1 _
[011] 111y = 3 [121] 111y + 3 [112] (411 1-7

N =

1.1.2. Conclusions

Les notions de base permettant d’appréhender la plasticité des matériaux ont été présentées
dans cette premiere partie. Les dislocations ont été définies et les conséquences de leur
mouvement a I’échelle des dislocations présentées.

Une vision récente de la plasticité a en effet émergé et démontré le caractére multi-échelles de
la déformation plastique et une dépendance du comportement a 1’échelle d’observation
[FRES09, WEIO7, LEBEO09]. Cela s’explique par le mouvement collectif et organisé des
dislocations. Afin de mieux appréhender la description du comportement des matériaux, on
s’attache donc a décrire le mouvement des dislocations et ses conséquences non plus a
I’échelle de la dislocation mais a une échelle plus vaste pouvant aller jusqu’a I’échelle globale

du matériau.

1.2. Phénomeénes collectifs en plasticité

A P’aube du XX*™ siécle, avant que la notion de dislocation soit envisagée, Miigge [MUG99]
a observé la présence de marques de surface lors de la déformation de matériaux. Lorsqu’il est
devenu clair pour les chercheurs que le cisaillement d’un cristal par le passage d’un ensemble
de dislocations est visible a la surface d’un échantillon sous forme de lignes paralléles,
I’observation des lignes de glissement est devenue un recours classique pour déterminer les
systemes de glissement activés lors de la déformation. Les lignes de glissement représentent
les marches produites par les dislocations lorsque celles-ci émergent a la surface du cristal
lors de la déformation plastique. Une ligne de glissement fine avec une hauteur de marche de
quelques nm compte typiquement quelques 15-20 dislocations [ANAQ7]. Cependant, la
structure des traces de glissement observées a la surface est bien plus complexe : si elle est

similaire a 1’échelle macroscopique et mésoscopique, une structure différente apparait a
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I’échelle microscopique. En effet, le développement de techniques de microscopie
électronique toujours mieux résolues a permis de rendre visible une structure trés fine des
lignes de glissement comme le montre la Figure 1-8. Chaque ligne visible en microscopie
optique se révéle étre généralement une bande de glissement structurée d’agglomérats de fines

lignes lorsqu’on I’observe en microscopie électronique.

Figure 1-8. Lignes de glissement sur un alliage de Cu+8 at% Mn aprés 25 % de déformation en
traction [WEL98].

La croissance pas a pas des lignes de glissement suggere clairement que plusieurs groupes de
dislocations se déplacent de maniére cohérente et que ces effets collectifs jouent un role
important dans la formation des lignes et des bandes de glissement. 1l est évident que cette
organisation collective des dislocations a des échelles de plus en plus fines ne peut pas étre
comprise sur les bases de la dynamique d'une dislocation individuelle, sans considérer les
interactions entre dislocations. En effet, la prise en compte du comportement collectif des
dislocations va permettre de décrire de maniere plus appropriée le comportement a différentes
échelles du matériau et d’expliquer les cas d’instabilités, notamment macroscopiques, qui sont
souvent rencontrés pour certains matériaux. Les paragraphes suivants recensent, au travers de
la présentation de certaines instabilités macroscopiques, des manifestations bien connues des

phénomeénes collectifs du mouvement des dislocations.
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1.2.1. Instabilités macroscopiques

1.2.1.1. Bandes de Piobert-Liiders

Le phénoméne de bande de Piobert-Liders est rencontré dans de nombreux alliages sollicités
en traction, apres la transition élastoplastique ; il se manifeste par un plateau sur la courbe de
déformation, associ¢ a la propagation d’une bande de déformation (Figure 1-9), souvent
précédé par une chute de contrainte.

Ce phénomeéne a été observé pour la premiére fois dans des aciers doux et des polycristaux
cubiques centrés il y a plus d’un siécle par Piobert [P1I042] et Liiders [LUDG60]. II est di au
« vieillissement » statique du matériau, c¢’est-a-dire, a la ségrégation des atomes de soluté sur
les dislocations « épinglées » par des obstacles. Par conséquent, la contrainte nécessaire au
désancrage des dislocations est supérieure a celle qui le permettrait en 1’absence de soluté.
Cela explique la limite d’élasticité « haute » observée avant la formation de la bande (voir
Figure 1-9).

Y

Figure 1-9. Schématisation d’un saut de contrainte typique montrant la propagation d’une bande
de Piobert-Luders [ANAO7].

Lorsque le niveau de contrainte locale est suffisamment grand dans une section quelconque de
I’échantillon, les dislocations sont libérées et se multiplient rapidement pour former une bande

de Piobert-Luders. La bande est géneralement nucléée a proximité des extrémités de
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I’échantillon, 1a ou les concentrations de contrainte sont souvent les plus importantes. Comme
la contrainte requise pour le mouvement des dislocations est plus faible que la limite
d’¢élasticité supérieure, la multiplication soudaine des dislocations produit une chute de
contrainte macroscopique. Le phénomene de Piobert-Liiders est donc une instabilité
d’adoucissement par déeformation (“'strain softening™). La bande se propage ensuite pendant le
plateau qui correspond au niveau de la limite d’élasticité inférieure. Une fois que le front de
propagation de la bande a balayé tout 1’échantillon a un niveau de contrainte constant, la
déformation de tout 1’échantillon redevient homogéne. La déformation de Piobert-Liiders (g,
sur la Figure 1-9) est alors atteinte. Si la vitesse de diffusion des solutés est basse, le
phénomene de vieillissement ne se reproduit pas et la déformation plastique a lieu par la suite
de maniere uniforme avec un écrouissage positif. En revanche, si la mobilité des atomes de
soluté est suffisamment grande, par exemple, lorsque la température augmente, une transition
vers D’effet Portevin — Le Chatelier peut étre observée, comme ce sera décrit dans le
paragraphe suivant. On verra également dans la suite que des mécanismes non liés aux solutés
peuvent produire des comportements similaires au phénomeéne de Piobert-Liiders, notamment

un plateau et/ou la propagation d'une déformation localisée.

1.2.1.2. Effet Portevin — Le Chatelier

Description

L’effet Portevin — Le Chatelier (PLC) est une instabilité plastique dite d’adoucissement par
vitesse de déformation (“strain-rate softening") parce qu'elle est reliée a une sensibilité
négative de la contrainte a la vitesse de déformation. Elle est observée dans les aciers et dans
les alliages dilués tels que les alliages d’AIMg et consiste en la réponse mecanique
discontinue d’un alliage soumis a une sollicitation uniaxiale apres I’atteinte d’une certaine
déformation critique. Cet effet a été mis en lumiére au début du XXéeme siéecle au travers des
travaux sur les aciers doux de Le Chatelier [LECHOQ9] et de Portevin [POR23]. Le phénoméne
de I’écoulement plastique instable est caractérisé par une localisation spatio-temporelle de la
déformation plastique qui se manifeste macroscopiquement par des chutes de contraintes
importantes qui hachurent la courbe de déformation, ainsi que par des traces de bandes de
déformation localisée sur la surface de I'échantillon. 1l a donc un rdle préjudiciable sur les
propriétés mecaniques des matériaux, avec notamment une perte de ductilité importante. En

dehors de ce que cela implique pour les matériaux industriels, ce phénoméne est toujours
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attrayant pour les chercheurs dans la mesure ou il met en jeu une hétérogénéité de
I’écoulement plastique visible a plusieurs échelles, dont a 1’échelle macroscopique, ce qui

implique une dynamique spatio-temporelle complexe et collective des dislocations.

La Figure 1-10 montre des exemples de chutes de contrainte macroscopiques sur les courbes
de déformation a(¢), dues a I’effet PLC. Chaque chute de contrainte correspond a 1’apparition
d’une ou quelques bandes de déformation localisées a la surface de 1’échantillon, parfois
observables a I’ceil nu. L’instabilité plastique apparait dans des conditions de température et
de vitesse de déformation bien précises dans la mesure ou ces deux parametres sont parmi
ceux ayant le plus d’impact sur les interactions entre défauts et dislocations qui sont
responsables de 1’apparition de I’effet PLC. A une température donnée, différents motifs de
bandes seront observés selon ’ordre de grandeur de la vitesse de déformation appliquée. Par
ailleurs, en plus de la température et de la vitesse de déformation, la stabilité de I’écoulement
plastique peut dépendre de maniere importante d’autres parametres tels que la rigidité de la

machine et la qualité de surface des échantillons [DAB98].

Types de bandes

Brindley et Worthington [BRI69] ont proposé une classification pour identifier des motifs de
type A, B ou C dans les fluctuations de contrainte. Les fluctuations de type A se manifestent a
basse température et/ou a des vitesses de déformation importantes (typiquement supérieures a
1073s~1 pour un alliage AIMg, qui est généralement considéré comme matériau modéle pour
I’étude de I’effet PLC) par des chutes de contrainte irréguliéres d’amplitude relativement
faible. Elles sont associées a une propagation continue et répétitive des bandes de déformation
nucléées a un endroit donné, souvent une extrémité de 1’éprouvette [CHIH86], et qui se
propagent le long de I’échantillon. Les fluctuations de type B sont observées dans des
domaines de vitesse de déformation et de tempeérature intermédiaires et sont caractérisées par
des chutes de contrainte assez régulieéres d’amplitude plus élevée comparées au type A. La
propagation des bandes est discontinue et a courte distance : chaque bande nait lorsque la
bande précédente a fini de propager et qu’une contrainte suffisamment grande est atteinte
pour engendrer la nouvelle bande. Pour cette raison, les bandes de type B sont généralement
associees au terme «hopping band » dans la littérature. Les fluctuations de type C
apparaissent donc a faible vitesse de déformation ou a haute température et engendrent des
bandes de déformation qui apparaissent de maniére a priori assez aléatoire spatialement bien
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que I’analyse des fluctuations de la contrainte mette en lumiére I’existence de certaines
corrélations [LEBYO05]. Comme dans le cas du type B, chaque saut de contrainte refléte la
formation d’une bande isolée. Un changement systématique du type de fluctuation de A a B, a
C a lieu lorsque la vitesse de déformation appliquée diminue, et/ou lorsque la température
augmente.

Des comportements mixtes entre les types A, B et C sont observés aux températures et

vitesses de déformation intermédiaires.

200

stress (MPa)
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Figure 1-10. Exemples de courbes de déformation d’un alliage Al-3% at. Mg, correspondant aux
trois types de Ueffet PLC. Les deux courbes inférieures sont délibérément déplacées le long de ’axe
des ordonnées pour davantage de clarté. Les échantillons ont été déformés a température ambiante
et & des vitesses de déformation de 2 x 1075s™1 (type C), 2x 10 *s™1 (type B) et 7 x
10735 1(type A) [LEBEOS].

Les chutes de contrainte de D’effet PLC apparaissent apres [’atteinte d’une certaine
déformation critique &, avant laquelle la courbe de déformation apparait lisse. La valeur de
&, dépend de la vitesse de déformation imposée et de la température [BALOO]. Balik et al.
ont souligné deux types de comportement généralement distingués : la déformation critique
£ augmente avec la vitesse de deformation appliquée &, aux grandes vitesses de déformation
(comportement dit « normal ») mais diminue avec 1’augmentation de &, aux faibles vitesses
(comportement dit « inverse »).

Des etudes MET réalisées par Andronov et al. [AND85] ont montré que le déclenchement de
I’effet PLC dans un alliage commercial AIMg requiert une forte densité¢ de dislocations
distribuées de fagon homogeéne. Des résultats plus récents sur un alliage AIMg testé en

traction et en compression corroborent ces conclusions [LEBEQ8]. Il semblerait que le début
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de I’instabilité soit gouverné par les mémes facteurs en traction et en compression, qui sont
reliés a 1’écoulement plastique homogénéisé. En effet, la similarité des valeurs de la contrainte
critique correspondante indique que la contrainte d’écoulement et donc la densité de
dislocations accumulée peuvent jouer le réle de paramétres de controle pour I’instabilité, en
conformité avec des modeles théoriques [KUB90].

Les sauts de contraintes caractéristiques des trois types de bandes présentées précédemment
ont fait I’objet de plusieurs études statistiques qui ont permis de mettre en évidence des
régimes de fluctuations différents selon la vitesse de deformation appliquée [LEBY95,
ANA95, ANA99, LEBYO01, BHA02, KUG04, DARO7, LEBY08, SARO08]. En particulier, un
comportement invariant d’échelle des fluctuations de contrainte de type A de I’effet PLC a été
mis en évidence dans des alliages d’AIMg [LEBY95, BHAO2] et de CuAl [ANA99]. La
statistique des sauts de contrainte est en effet décrite par une distribution en loi puissance qui
révele une criticalité auto-organisée de la déformation plastique (voir 1.3). Par contre, les
sauts de contrainte associés aux fluctuations de type B et C s’aveérent étre distribués autour de
valeurs maximales. Cela se traduit par un comportement de chaos déterministe [BER84] pour
le type B qui a pu étre mis en évidence par une méthode de reconstruction des trajectoires
dans I’espace des phases [BHA02, ANA9S]. La mise en valeur de telles corrélations est moins
évidente pour le type C, qui a semblé dans un premier temps afficher un comportement
purement stochastique. Toutefois, I’application de I’analyse multifractale [LEBYO08] a pu

depuis révéler de faibles corrélations pour les fluctuations du type C.

Mécanismes impliqués

Il est généralement admis que 1’origine microscopique de ’effet PLC est le vieillissement
dynamique associé a I’interaction entre les dislocations mobiles temporairement arrétées aux
obstacles locaux et aux atomes de soluté [BEU75, MCCO72, KUB85, EST89, ZAl97,
KUBO02]. En I’absence d’atomes de soluté, la contrainte a fournir pour accommoder la
déformation augmente lorsque la vitesse de déformation appliquée augmente, ou lorsque la
température diminue (activation thermique du glissement des dislocations). De I’interaction
des dislocations épinglées et des atomes de soluté résulte une force additionnelle sur les
dislocations qui entraine la variation non linéaire de la contrainte d’écoulement en fonction de
la vitesse de déformation plastique. Notamment, il existe un intervalle de vitesse ou la

sensibilité de la contrainte d’écoulement o a la vitesse de déformation & est négative :
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S =%< 0 [BEU75, McCQO72]; cela implique que lorsque la vitesse de déformation

augmente, la contrainte nécessaire pour maintenir cette vitesse diminue. Ce phénomeéne
apparait lorsque le temps de diffusion caractéristique du soluté et le temps d’arrét des
dislocations aux obstacles sont comparables.

La sensibilité a la vitesse de deformation de la contrainte appliquée peut ainsi étre décrite par
une courbe en N (Figure 1-11), comme 1’a suggéré Penning [PEN72]. Cela fait référence a
une dynamique similaire aux oscillations de relaxation [VANZ26] qui sont caractérisées par la
coexistence de deux régimes de déformation stables, appelés « régime lent » et «régime
rapide », et associés respectivement a la période séparant deux sauts de contrainte et au saut

de contrainte lui-méme.

Ing &

Figure 1-11. (a) courbe en N illustrant Ueffet du vieillissement dynamique des dislocations ; (b)
allure de la courbe de déformation correspondante.

Differents modeéles locaux, basés sur la considération de la déformation supposée uniforme
ainsi que sur la dépendance non linéaire de la contrainte d’écoulement a la vitesse de
déformation appliquée ont été développés, le plus élaboré étant celui proposé par Kubin et
Estrin dans les années 1990 [KUB90]. En considérant 1’évolution de la densité de dislocations
mobiles p,, et de forét ps et en se basant sur I’hypothése de Penning [PEN72], qui considére
que la sensibilit¢ a la vitesse de déformation est composée d’un terme provenant de
I’activation thermique en I’absence de vieillissement dynamique et d’un terme provenant de la
contribution du vieillissement dynamique, ils ont montré 1’existence de déformations critiques

pour I’apparition des instabilités plastiques et éventuellement leur disparitionl.

! A noter qu'un mécanisme alternatif au vieillissement dynamique, basé seulement sur la propagation des
empilements des dislocations, a été considéré dans la littérature [TROOQ7], mais il ne peut expliquer ni I'existence
des valeurs non nulles de la déformation critique pour I'apparition de l'instabilité, ni sa disparition éventuelle.
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Néanmoins, les modeles locaux ne peuvent pas expliquer la complexité des courbes de
déformation réelles (voir Figure 1-10) qui dévient fortement du cas des oscillations réguliéres.
L’analyse approfondie de la dynamique des différents types de bandes de I’effet PLC, qui
comme on I’a vu précédemment, a révélé différents régimes dynamiques entre les types A, B
et C a ensuite conduit a 1’¢laboration de mod¢les reflétant davantage la complexité relative a
I’effet PLC. Plusieurs modeéles non locaux prenant en compte I’hétérogénéité de la
déformation et des couplages spatiaux entre les déformations locales ont ainsi été proposés
[LEBY95, ANA95, KUBO02, R1Z04, ANAOT].

1.2.1.3.  Autres mécanismes d'instabilité plastique. Réle du maclage.

L’observation des courbes de déformation discontinues peut aussi étre due a d’autres
mécanismes microscopiques, notamment au maclage qui permet de relaxer fortement les
contraintes internes. Ce mécanisme d’instabilité plastique est surtout important aux basses
températures (réfrigération par hélium ou azote liquide), ou le maclage peut étre responsable
de chutes de contrainte trés brusques et de trés grande amplitude [BOB83, LUBS85]. La
prédisposition au maclage a basse température est due a une croissance plus rapide de la
contrainte nécessaire pour mettre en mouvement les dislocations parfaites que pour les
dislocations partielles [FRI64]. Les grandes vitesses du maclage peuvent s’expliquer par le
fait que la formation des germes des macles nécessite une contrainte plus élevée que leur
développement. Par exemple, elles peuvent naitre dans des zones a trés forte concentration de
contrainte, si bien que les mouvements des dislocations partielles se produiront a des vitesses
proches de celle du son, c’est-a-dire de maniére purement visqueuse, sans aide de I’activation

thermique [LUB85].

Le maclage peut aussi donner lieu a des chutes de contrainte macroscopiques a température
ambiante notamment dans des matériaux a structure hexagonale [RIC06a]. Néanmoins, des
courbes lisses sont observées trés souvent dans ces conditions. D’un autre c6té, puisque le
maclage entre en compétition avec le glissement des dislocations a température ambiante, par
exemple, dans les matériaux hexagonaux ou les métaux CFC a faible énergie de faute
d’empilement tels que les aciers TWIP, l'interprétation des instabilités dans ces cas nécessite
la prise en compte d'une combinaison des deux mécanismes, comme cela sera discuté dans le

paragraphe 1.4.1.
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Parmi les mécanismes d'instabilité basés sur le glissement des dislocations, celui de
I'instabilité thermomécanique a basse température a été étudié de maniere presque aussi
approfondie que l'effet PLC [KUB71, MAL74, EST80, OBS98]. Il est di au couplage entre le
processus d'activation thermique du glissement des dislocations et la chaleur dégagee par
dissipation d'énergie mécanique lors de leurs mouvements. Puisque la chaleur ne s'évacue pas
bien & basse température, elle promeut le glissement des dislocations et vice versa, donnant
lieu & un processus avalancheux. De nombreuses similarités ont été observées entre
I'instabilité thermomécanique et I'effet PLC qui démontrent une existence possible de lois
dynamiques générales, au-dela des mécanismes particuliers. Notamment, il existe une
température et une déformation critique de déclenchement des instabilités, ainsi qu'un
domaine restreint de vitesse de déformation. A noter que pour ce mécanisme également, une
sensibilité négative de la contrainte a la vitesse de déformation plastique est prévue [MALT75],

et a été confirmée par lI'expérience [SCH74].

On a vu dans cette section que I’étude des instabilités macroscopiques a permis de mettre en
avant la synergie des mouvements de dislocations a grande échelle. Les récentes avancees en
termes de techniques expérimentales et d’analyses permettent a présent d’obtenir davantage
d’informations sur les processus de déformation a une échelle inférieure, aussi bien spatiale

que temporelle. C’est I’objet de la section suivante.

1.2.2. Intermittence a petite échelle

Bien que la présence des lignes de glissement révéle une organisation hétérogene de la
déformation locale [WEL9S8], la plasticité conventionnelle considere I’écoulement plastique
comme un phénoméne homogene. Cela est justifi¢ par 1’observation de courbes de
déformation généralement macroscopiquement lisses pour de tres nombreux matériaux,
exception faite des cas d’instabilité macroscopique considérés ci-dessus. Cependant, il a éte
montré ces derniéres années que 1’écoulement a priori lisse sur la courbe de contrainte-
déformation se révéle souvent constitué de petites fluctuations de contrainte révélant une
intermittence locale. Pendant de nombreuses années, 1’idée a prévalu qu’en faisant la
moyenne des fluctuations de la dynamique des dislocations sur des échelles de temps et
d’espace suffisamment grandes, ces fluctuations s’ajouteraient de maniere aléatoire pour
donner une réponse globale homogéne du matériau. Lorsque la résolution des méthodes

expérimentales a été suffisamment améliorée, la constatation que ces fluctuations puissent ne
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pas étre aléatoires mais corrélées d’une certaine manieére dans 1’espace et le temps est
rapidement apparue.

En effet, dans les monocristaux, grice a plusieurs techniques, notamment 1’émission
acoustique [WEI97, MIGO01, RIC06a, WEI07], I’extensométrie a haute résolution [FRES09,
WEIQO7] ou la compression de micropiliers [DIM06, ZAI08], de nombreux auteurs ont pu
établir que la distribution de I’amplitude des petites fluctuations de déformation se présente
sous la forme d’une loi puissance. Notamment, une distribution de 1’énergic E des
événements acoustiques P(E) = E~"E avec 15 ~ 1,5-1,6 a été trouvée pour des monocristaux
de divers matériaux. En ce qui concerne les polycristaux, ces distributions en loi puissance
sont modifiées par I’introduction d’une amplitude de coupure d’autant plus faible que la taille
de grains est petite, montrant ainsi que les joints de grains perturbent le développement des
avalanches de dislocations [RIC05]. Pour autant, il a également été montré que les
corrélations spatio-temporelles entre avalanches persistent du fait de la possible relaxation des
contraintes par des avalanches dans les grains voisins.

Parmi les techniques énoncées ci-dessus, les chercheurs ont souvent eu recours ces dernieres
années a I’émission acoustique qui est une technique puissante pour caractériser la dynamique
collective des dislocations [RIC06b]. Elle provient des ondes élastiques générées par des
changements de structure soudains, localisés et irréversibles, a I’intérieur d’un matériau,
libérant ainsi 1’énergie de déformation stockée. Des phénoménes comme le glissement des
dislocations, le maclage, les transformations de phase ou la fissuration sont ainsi sources
d’émission acoustique. En particulier, I’émission acoustique permet d’étudier les avalanches
de dislocations, c’est-a-dire les pics d’activité plastique impliquant le mouvement localisé et
synchronisé d’un grand nombre de dislocations, en caractérisant leur énergie, dans I’espace et
le temps. Par ailleurs, des monocristaux métalliques (Cd et Zn) déformés a température
ambiante et présentant du maclage [RIC06b] sont caractériseés par des distributions en loi
puissance des €nergies acoustiques similaires. L’émission acoustique permet ainsi de montrer
que méme si le maclage a température ambiante peut ne pas engendrer des sauts de
déformation visibles sur les courbes de déformation, la déformation induite n’en reste pas
moins intermittente a une échelle locale.

De récentes analyses d’émission acoustique sur des alliages d’AIMg présentant I’effet PLC
ont mis en avant un comportement spatiotemporel caractérisé par des distributions en loi
puissance sur I’ensemble des courbes de déformation — pendant les fluctuations de contrainte
mais aussi pendant la déformation macroscopiquement lisse avant la déformation critique

[LEBY12a]. Cette statistique persistante permet donc d’apporter une preuve de la nature

36



invariante des processus plastiques regissant la déformation pendant la déformation stable et

instable.

1.2.3. Ondes plastiques

En plus de la localisation et de I’intermittence de la déformation plastique, un autre aspect du
comportement collectif de la plasticité a émergé ces dernieres années. En particulier, des
comportements ondulatoires ont été mis en évidence par une équipe de chercheurs pour
plusieurs types de matériaux (polycristaux, monocristaux, métaux purs, alliages) grace a
I’application de différentes méthodes optiques, par exemple, I’interférométrie de speckle, qui
montrent des structures de localisation de la déformation qui émergent de maniere spontanée
[ZUE97, ZUEO7, ZUEO9]. Les caractéristiques de ces ondes semblent, de plus, propres au
stade de déformation. En effet, la propagation d’un front unique de déformation le long de
I’éprouvette est observée lors du glissement facile des monocristaux. Le stade d’écrouissage
linéaire subséquent est caractérisé par la propagation d’ondes de déformation localisées et
équidistantes. Enfin, des zones de déformation localisée immobiles, approximativement
équidistantes entre elles, structurent le stade d’écrouissage parabolique. Les auteurs
considérent toutefois sous le méme angle les ondes révélées pendant la déformation
macroscopiquement lisse et celles qui émergent lors de la localisation de déformation, les
résolutions utilisées dans leurs travaux ne permettant pas de distinguer une éventuelle
structuration fine des ondes.

Les travaux récents a une échelle mésoscopique d’autres auteurs ont confirmé que le caractere
ondulatoire de la déformation plastique est généralisé. Une étude sur des alliages d’AlIMg
présentant 1’effet PLC a ainsi révélé, a I’aide d’une méthode de corrélation d’images digitales,
la présence d’ondes de vitesse de déformation locale qui se propagent lors de la déformation
plastique macroscopiquement homogene, avant le debut des fluctuations de contrainte
[MUD11].

Par ailleurs, les auteurs de I’article [FRES09] ont réalis¢ simultanément des mesures
d’émission acoustique et d’extensométrie locale a haute résolution, technique qui permet de
mesurer un champ de déplacements locaux a la surface d’une éprouvette le long de I’axe de

traction (voir Figure 1-12).
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Figure 1-12. Fluctuations longitudinales de la vitesse de déformation dans un diagramme spatio-
temporel pendant la transition élastoplastique. Les lignes caractéristiques en pointillés se déplacent
de la gauche vers la droite de la zone utile a une vitesse moyenne de 1 cm/s, reflétant ’intermittence
et le transport. La vitesse de déformation est de 5 x ‘10 s™. Les fluctuations peuvent atteindre la
vitesse maximale de 2,5 x 10 s~ [FRES09].

La Figure 1-12 présente un diagramme spatio-temporel de la vitesse de déformation locale
dans un monocristal de cuivre orienté pour du glissement multiple. L aspect intermittent de la
plasticité se retrouve bien sur ce diagramme au travers de la localisation de pics de vitesse de
déformation (appelés aussi « bursts » de déformation plastique) caractérisés par des taches de
couleurs allant du jaune au rouge. On peut également remarquer que bien que localisées, les
positions successives au cours du temps de ces « bursts » ont tendance a s’organiser le long de
lignes apparentes, qui suggérent une propagation ondulatoire de la déformation plastique
[FRES09].

Ce «dualisme » de la déformation plastique, montrant a la fois I’intermittence et 1’aspect
propageant, a également été confirmé récemment par cette méme technique sur des alliages
AlMg exhibant I’effet PLC, notamment avant la déformation critique pour ’apparition des
instabilités de type B [BOUG11]. Des zones d’activité plastique maximale se succédent de

manicre intermittente, se déplacant le long de 1’échantillon testé sous forme ondulatoire.

1.3. Approche des systemes non linéaires

On a vu dans les sections précédentes que le mouvement collectif des dislocations répond
dans de nombreux cas a un régime dynamique particulier caractérisé par une distribution en

loi puissance des données statistiques,par exemple pour les matériaux présentant 1’effet PLC
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de type A [LEBY95, BHA02] et dont la courbe de déformation présente de fortes fluctuations
de contrainte, comme pour des matériaux présentant une courbe de déformation bien plus
lisse [WEIO7, FRES09].

Ce type de distribution traduit une organisation intrinseque des données statistiques, résultant
de processus avalancheux auxquels on ne peut pas attribuer d’échelle caractéristique : on parle
alors de criticalité auto-organisée. D’aprés Bak qui a réalisé une étude détaillée sur le sujet, ce
phénomeéne est caractéristique des systemes a grand nombre de degrés de liberté soumis a une
sollicitation lente [BAK88, BAK96]. On retrouve de nombreux exemples dans la nature (les
séismes [GUT56], les avalanches de plaques de neige [FAIO3]), en physique (I’effet
Barkhausen dans les matériaux métalliques [COT91], les avalanches de vortex dans les
supraconducteurs [MATO04], la fissuration [AUE98], les transformations martensitiques
[VIV94], I’écoulement plastique discontinu [LEBY02, LEBY95] ou encore la dynamique de

la fatigue [DUNA12]) et méme dans la société (embouteillages, mouvements de foule).

e La criticalité fait référence a 1’évolution du systéme vers un état caractérisé par des
corrélations en loi puissance, ce terme étant emprunté de la théorie de transitions de
phases. Un systeme dynamique peut atteindre 1’état critique lorsque tous les éléments
s’influencent mutuellement. Cela implique qu’une petite fluctuation peut provoquer

une réaction en chaine caractérisée par des corrélations en loi puissance.

e [’auto-organisation fait référence a la capacité des éléments du systéme a s’organiser
en une structure et a la maintenir sans que cela nécessite 1’intervention d’un facteur

extérieur au systéme.

Un état critique est donc dit auto-organisé dans la mesure ou il résulte des interactions
dynamiques entres les composantes du systtme et non d’une perturbation externe,
contrairement a un changement de phase (par exemple le passage de la phase liquide a la
phase gazeuse) qui nécessité ’intervention d’un parameétre extérieur au systeme.

Cette théorie, a laquelle semble parfois répondre la dynamique des dislocations, peut étre
simplement illustrée par I’exemple classique du sable de Bak [BAK96]. Si I’on considére un
tas de sable en équilibre et qu’on lui ajoute lentement de petites quantités de sable, la stabilité
du tas est maintenue jusqu’a ce que le tas atteigne une pente critique. L’ajout d’un grain
supplémentaire peut alors a tout moment perturber la stabilité du systéme et créer

I’effondrement du systéme, c’est-a-dire des avalanches de sable de tailles différentes. La
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répartition des tailles d’avalanches peut alors étre décrite par une distribution en loi puissance,
révélatrice d’un comportement invariant d’échelles. Par ailleurs, 1’évolution temporelle des
variables du systéme est caractérisee également par des spectres de Fourier en loi puissance.
Ce type de comportement est souvent associé a des structures fractales auto-similaires, a la
fois temporelles et spatiales [BAK96].

Plusieurs méthodes d’analyses ont été utilisées dans la littérature pour caractériser la
dynamique du mouvement des dislocations [LEBY95, KUG04, DAR07, WEIO7, SARO08S,
FRESO09]. On se focalisera dans cette thése sur 1’analyse statistique qui sera utilisée pour
I’¢étude de la distribution des amplitudes d’événements acoustiques, ainsi que sur ’analyse des

spectres de Fourier de courbes contrainte-temps.

1.4. Comportement de matériaux étudiés dans la these

On a vu dans les sections précédentes que la seule considération des dislocations individuelles
ne permet pas, dans la majorité des cas, d’expliquer le comportement des matériaux réels.
Méme dans le cas des monocristaux se déformant uniquement par glissement de dislocations,
des phénomenes différents dépendants de 1’échelle d’observation peuvent étre provoqués par
I’interaction de 1’ensemble de dislocations entre elles et avec des obstacles, notamment
I’intermittence ou la propagation de la déformation. De plus, la présence de joints de grains
entre grains de différentes orientations cristallographiques dans les polycristaux, la présence
d’atomes de solutés et éventuellement d’autres mécanismes microscopiques de déformation,
rend le probleme de la déformation plastique extrémement complexe. C’est le cas des deux
matériaux étudiés dans cette thése, qui sont les aciers TWIP (pour Twinning Induced
Plasticity) et le titane o commercialement pur. Ces matériaux posseédent des structures
cristallographiques différentes mais sont reunis par le fait que leur plasticité est due a la fois
au glissement des dislocations et au maclage. Leur comportement mécanique est présenté ci-

dessous.

1.4.1. Aciers TWIP

Les aciers austénitiques FeMnC a haute teneur en manganése ont été inventés en 1888 par Sir
Hadfield [HADS8S] et sont toujours d’un grand intérét pour la recherche [BOUA11, CHE13]

dans la mesure ou leur comportement sous sollicitation mécanique et les meécanismes
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complexes qui en sont responsables soulevent toujours de nombreuses questions. Ces aciers
présentent une grande résistance mécanique ainsi qu’une grande ductilité, qui font d’eux des
candidats au potentiel exceptionnel pour 1’industrie automobile notamment (Voir Figure
1-13).Les excellentes propriétés mécaniques de ces aciers résultent de la combinaison d’un
intense glissement des dislocations et de la présence de maclage, d’ou la dénomination de

I’effet TWIP (TWinning Induced Plasticity).

1998-2007

1998-2007
1990-1998 *

1980-1990

0 10 20 30 40 50 80
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Figure 1-13. Classification de plusieurs aciers selon leur contrainte a la rupture en fonction de
Dallongement [BOUA11].

La composition chimique des aciers FeMnC TWIP n’est pas standardisée mais Schumann
[SCH72] a établi une équation qui donne une combinaison des teneurs en carbone et en
manganése minimales requises pour éviter la transformation martensitique et ainsi maintenir

un domaine austénitique stable a 20°C. Elle s’écrit comme sulit :
wt.% Mn + 20wt.% C > 32 1-8

Cette relation peut étre illustrée au travers de la Figure 1-14. Comme le montre cette courbe,
la présence de I’effet TWIP est désirable dans la mesure ou il est associé¢ a une grande
résistance du matériau et a une augmentation de la limite élastique par rapport a des aciers a
faible teneur en C ne présentant pas I’effet TWIP. En outre, les aciers FeMnC a I’effet TWIP
sont caractérisés par un fort taux d’écrouissage. En revanche, ils présentent également un effet

— indésirable — d'instabilité plastique : des fluctuations importantes de la contrainte lors de la
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sollicitation en tractiondans un intervalle de températures incluant la température ambiante,
comme le souligne la Figure 1-15, et la localisation de la déformation plastique dans des
bandes de déformation.
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Figure 1-14. Influence de la teneur en carbone sur les propriétés mécaniques (contrainte a la
rupture en traction et limite élastique a 0,2 % de taux de déformation) et sur ’occurrence des
mécanismes de déformation de quatre alliages FeMnC, a température ambiante. [BOUAL1].
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Figure 1-15. Courbes de déformation d’aciers austénitiques Fe-22Mn-0,6C [ALLO04].
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1.4.1.1. Mécanismes microscopiques

Glissement des dislocations

Comme on I’a vu a la section 1.1.1, les dislocations parfaites des cristaux CFC peuvent se
dissocier en dislocations partielles de Shockley liées par un défaut d’empilement intrinséque
ou extrinséque. Il s’aveére étre principalement intrinseque dans les polycristaux qui présentent
I’effet TWIP [IDRO09]. La dissociation, méme si elle est étroite, préviendra les dislocations du
glissement dévié et fera en sorte que le glissement des dislocations parfaites dans ces alliages
soit principalement planaire [BOUAL1]. Le nombre de dislocations va tendre a augmenter
favorisant ainsi I’empilement des dislocations et donc la concentration locale de contraintes.
Un des résultats importants des études récentes est que 1’intense glissement des dislocations
peut expliquer a lui seul le grand taux de durcissement que présentent ces aciers [BOUAL1],
d’autant plus que la fraction de macles reste généralement assez faible pour pouvoir
contribuer significativement a la déformation plastique [ALLO04]. Cependant, ces aciers sont
caractérisés par la présence de maclage, dont le rdle reste toutefois important.

Maclage

La présence de maclage a été suggérée dans les années 50 [DOE52, OTT57, WHI62] lorsque
les chercheurs ont observé un fort taux d’écrouissage en 1’absence de martensite-g. Quelques
années plus tard, la présence de maclage a été confirmée par des analyses en microscopie
électronique a transmission (MET) [RAG69, ROB64, SAS73]. Rémy a observé de grands
empilements de dislocations aux joints de macles et a postulé que les macles peuvent jouer le
role de nouveaux obstacles au glissement des dislocations, a I’instar des joints de grains
[REM75]. Récemment, Bouaziz et al. ((BOUAO8]) ont confirmé cette hypothese. lls ont
mesuré 1’effet Bauschinger lors d’essais de traction sur des aciers TWIP Fe-22 Mn-0.6 C
stables a température ambiante qui présentent du maclage mais pas de transformation
martensitique € induite ni d’autres transformations de phase et qui possedent une taille de
grain allant de 1,3 a 22 um. Ils ont constaté une contribution importante de 1’écrouissage
cinématique sur le comportement mécanique qu’ils ont reliée a la taille de grains et a la
distance inter-macles au cours de la déformation et I’ont interprété par 1’apparition de

contraintes a longue distance induites par les empilements de dislocations.
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Les macles mécaniques des structures CFC résultent du cisaillement d’une partie du grain
parent de telle maniere que la macle et le cristal parent ont une désorientation minimum de
60° par rotation autour d’un axe <111>; le plan de maclage étant un plan {111}. Au niveau
atomique, la formation de la macle se traduit par le passage de plusieurs dislocations partielles
de Shockley entrainant des fautes d’empilement intrinséques tous les plans {111}.

La ou les raisons pour lesquelles les macles apparaissent dans les aciers TWIP, ¢’est-a-dire les
facteurs favorisant la dissociation des dislocations parfaites en partielles de Shockley, restent
encore assez flous.

Plusieurs auteurs ont montré qu’une faible EFE comprise entre 20 et 50 mJ/m? est nécessaire
pour I’activation du maclage mécanique dans les aciers TWIP mais elle parait ne pas étre le
seul parametre influant [NIE12, MEYO01]. Le carbone semble avoir un role prépondérant sur
I’occurrence du maclage dans ces aciers. En effet, Liang et al. ont constaté I’absence de
maclage a température ambiante pour les alliages Fe-30Mn qui ne comportent pas de carbone
[LIAQ9] par rapport a des alliages Fe22Mn0,6C ou Fel7Mn0,9C qui eux font intervenir
glissement des dislocations et maclage, les trois alliages présentant tous une énergie de faute
d’empilement proche. Il semblerait donc que le carbone soit nécessaire pour permettre
I’apparition du maclage. De nombreux auteurs soutiennent I’existence d’une cission critique
résolue (CRSS) pour le maclage [BRA09, CHR95, GUT10, KAR0O, MEYO01]. Christian et
Mahajan ont en particulier supposé qu’elle pourrait dépendre de différents parametres tels que
le chargement appliqué (traction/compression), la température, une pré-déformation, la taille
de grain ou la vitesse de déformation [CHR95]. La teneur en carbone pourrait donc étre un
paramétre supplémentaire.

En outre, certains auteurs supposent que les mécanismes de formation des macles sont bien
plus complexes que la simple atteinte d’une contrainte seuil, et que leur compréhension
nécessite la prise en compte de I'influence du glissement des dislocations sur la nucléation et

la croissance des macles [DAN12].

1.4.1.2. Instabilité plastique dans des aciers TWIP

A température ambiante, I’instabilité plastique est observée dans des aciers FeMnC dans un
large domaine de vitesses de déformation appliquée, comme le montre la Figure 1-16.Les
sauts de contraintes qu'on observe sur les courbes de déformation sont associes a la nucléation

des bandes de déformation a la surface de 1’échantillon. Elles ont été mises en évidence par
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plusieurs auteurs via des techniques d’extensométrie locale a haute résolution [LEBEQ9,
CHAZ10] ou de corrélation d’images digitales [REN10].
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Figure 1-16. Courbes de traction d’un acier TWIP Fe22Mn0.6C pour différentes vitesses de
déformation appliquées, a température ambiante ; présence d’instabilités plastiques a toutes les
vitesses et sensibilité négative a la vitesse de déformation [CHA10].

On remarquera au travers de la Figure 1-16 que les fluctuations de contrainte sont similaires a
celles du type A de I’effet PLC, a savoir des montées suivies de chutes de contrainte et des
périodes de déformation relativement lisse. Cette figure montre également la sensibilité
négative a la vitesse de déformation appliquée de la contrainte d’écoulement de ces aciers.
Pour ces raisons, I’instabilité plastique de aciers TWIP est généralement associée a I’effet
PLC, et donc au mécanisme de vieillissement dynamique ; voir par exemple [REN10, DEC12,
LEE11].

Néanmoins, ce mécanisme semble étre bien établi seulement pour des températures aux
alentours de 150-200°C [BEL09, WANL11]. A température ambiante, plusieurs différences
peuvent étre identifiées entre I'instabilité observee dans les aciers TWIP et les caractéristiques
de I’effet PLC classique. Par exemple, l'application de la méthode de l'extensométrie locale
[CHA10] a permis de montrer que les bandes de déformation ont un caractere propageant
persistant sur tout le domaine de vitesses de déformation étudié, s’étendant de 2,08 X
1075571 4 2,5 x 1072571, Comme on I’a vu dans la partie 1.2.1.2, les bandes de type A de
I’effet PLC sont les seules affichant un caractére dynamique, les bandes de type B et C ayant

un caractere statique. Cependant, les bandes de type A ne sont observées qu’a grande vitesse
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de déformation (typiquement supérieures & 10 s), les bandes de type B et C apparaissant
lorsque la vitesse de déformation diminue, alors que 1’on voit bien sur la Figure 1-16 que dans
le cas de I’acier TWIP, des fluctuations de contraintes ayant les mémes caractéristiques sont
observées a toutes les vitesses de déformation appliquées. De plus, ces mémes auteurs
montrent que lorsqu'on réduit la vitesse de déformation appliquée, la vitesse de propagation
des bandes de deformation des aciers TWIP diminue et atteint des valeurs trés petites
(quelques dixiemes de mm/s) ([CHA10], [LEBEOQ9]) alors que les bandes de type A se
déplacent bien plus rapidement (la vitesse minimale observée est de quelques mm/s).

Par ailleurs, comme on I’a vu dans la sectionl.2.1.2, la sensibilité négative a la vitesse de
déformation, bien que conditionnant la manifestation de I’effet PLC, n’est pas une

caractéristique uniquement particuliére a ce mécanisme.

Malgré ces contrarguments, I'nypothese de I'effet PLC est la plus élaborée pour interpréter les
instabilités dans les aciers TWIP ; a noter qu'elles apparaissent aprés ’atteinte d’une certaine
déformation critique &.,. Ce paramétre peut étre d’une grande importance pour éclaircir les
mécanismes responsables des instabilités.

Effectivement, considérant les fondements de la théorie du vieillissement dynamique, une
relation phénoménologique entre la déformation critique ¢, la concentration de solutés, la
température, et la vitesse de déformation (voir équation 1-9) a été proposée dans [NAK70].
Elle permet d’estimer 1’énergie d’activation des processus thermiquement activés responsable
des fluctuations de contrainte. La déformation critique pour le début de I’instabilité
apparaissant dans cette équation est donc un élément essentiel dans la détermination du réle
des interactions entre les dislocations et les atomes de soluté. En effet, étant donné que le
vieillissement dynamique est un processus contr6lé par la diffusion des atomes de soluté, on
s’attend a ce que I’énergie d’activation pour le début des fluctuations de contrainte soit du
méme ordre de grandeur que celle de la diffusion globale du carbone dans les aciers

considérés.

. Qum
& =KC"exp (— ﬁ) ey 1-9
ou: & est lavitesse de déformation
K, m et n sont des constantes empiriques

C est la concentration d’atomes de soluté (% massique)
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Qu est DI’énergie d’activation pour les processus thermiques responsables des
instabilités

R est la constante des gaz parfaits

T est la température

. est la déformation critique pour le début de I’instabilité plastique

Plusieurs auteurs ont mesuré ces énergies d’activation et des différences relativement
importantes apparaissent entre les valeurs. Elles ont par exemple été évaluées a environ 15
kJ.mol™ dans des alliages Fe22MnCN [ALLO04, BRAO7, KUNO8], & 60 kJ.mol™ [SHU92] et
104 kJ.mol™ [DAS81] dans des aciers Hadfield. Ces différences pourraient s’expliquer par les
difficultés rencontrées pour identifier €., qui est déterminée comme le début des fluctuations
de contrainte sur les courbes de déformation. En effet, vu que ces fluctuations n'apparaissent
pas brusquement mais se développent progressivement, les résultats de mesures peuvent
dépendre fortement de la résolution expérimentale.

Il se trouve que les estimations de 1’énergie d’activation sont de manicre générale bien faibles
lorsqu’on les compare avec 1’énergie d’activation pour la diffusion du carbone. En effet,
I’énergie d’activation pour la diffusion du carbone dans ces aciers a été estimée & 172 kJ.mol™
d’aprés [SHU92] et 4 environ 140-150 kJ.mol™ par [DAS81]. Ces valeurs sont d’un ordre de
grandeur plus élevées que les estimations de 1’énergie d’activation des processus
thermiquement activés relevées dans les aciers TWIP. L apparition des instabilités ne peut en
conséquence pas étre expliquée par un mécanisme de vieillissement dynamique classique
caractérisé par 1’épinglage et le désancrage des dislocations par les atomes de carbone.
Certains auteurs ont proposé que la présence des instabilités pouvait étre reliée a la diffusion a
courte portée des atomes de carbone dans le cceur des dislocations, 1’énergie d’activation de
ce processus étant plus faible que celle de la diffusion massive [BAL70] et se rapprochant de
I’ordre de grandeur de I’énergie d’activation mesurée pour les aciers TWIP [DASS81]. Ces
mémes auteurs ont également suggéré que le mécanisme des instabilités pouvait étre relié a
une interaction complexe entre les dislocations et les dipbles Mn-C, explication peu probable
compte-tenu du fait que des instabilités de méme type sont présentes dans des aciers
austénitiques ne contenant pas de manganése [ALLOS].

Une autre approche pour interpréter les instabilités est basée sur I’observation de
cinématiques inhabituelles de bandes de déformation dans l'acier Fe22Mn0.6C a température
ambiante. Cette approche a conduit les auteurs [CHA10, LEBEQ9] a suggérer que les macles

ne contribueraient pas seulement a 1’écrouissage mais également aux mécanismes gouvernant
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I’instabilité plastique. Vu que le maclage peut conduire dans certaines conditions aux
instabilités plastiques, comme souligné dans la section 1.2.1.3, ce mécanisme a été considére
comme pouvant étre a l'origine des fluctuations. Afin d’expliquer la propagation de la
déformation, il est possible de supposer que le maclage démarre dans une région donnée, puis
va initier la nucléation de macles dans les sites voisins et va ainsi progresser dans les régions
vierges de [’échantillon [LEBEO09]. En effet, la formation d’une macle implique un
mouvement coopératif d’un grand nombre d’atomes et de dislocations partielles pendant une
courte période de temps, puis une forte relaxation des contraintes locales a lieu. Des preuves
expérimentales de ce procédé ont été données par Vinogradov et al. lors de mesures
d’émission acoustique sur un alliage Cu-Ge [VINO3]. Par ailleurs, Barnett et al. [BARN12]
ont récemment montré, au travers de ’analyse de la microstructure d’alliages de magnésium
déformés en compression, que les macles pouvaient se propager entre grains voisins par un
mécanisme de relaxation des contraintes. Les fortes contraintes induites a 1’extrémité d’une
macle au niveau d’un joint de grain déclencheraient ainsi la nucléation d’une nouvelle macle
qui relaxerait ces contraintes et se propagerait dans le grain voisin.

Cependant, Allain [ALLO04] a estimé que la fraction de macles dans les aciers TWIP FeMnC
n’était pas suffisante pour que le maclage puisse accommoder seul la déformation accumulée
pendant les sauts de déformation. Il suggere que seul le glissement des dislocations soit en
mesure d’expliquer le grand allongement de ces aciers. Il est donc plus probable que le
mécanisme responsable des instabilités implique a la fois les dislocations et les macles.
Notamment, on pourrait considérer que le champ de contraintes associé aux incompatibilités
de déformation entre la macle et le reste du cristal soit une source importante de création de

dislocations, promouvant ainsi la propagation des bandes de déformation.

1.4.1.3. Mécanismes de I’écrouissage

Comme on I’a vu dans les sections précédentes, le fort taux d’écrouissage observé dans les
aciers TWIP pourrait étre expliqué par les joints macles qui entravent le glissement des
dislocations (effet Hall-Petch dynamique; voir la section 1.1.1) dans la mesure ou :

- le taux d’écrouissage est plus faible pour des alliages Fe-30Mn qui ne présentent pas de
maclage et pas de carbone [LIA09].

- méme en 1’absence de carbone, un alliage FeMnSiAl présentant du maclage montre un taux

d’écrouissage important [IDR10b].
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Une explication alternative considére le vieillissement dynamique des dislocations par les
atomes de soluté [DAS81, ADL86]. Toutefois, comme mentionné dans le paragraphe
précédent, la ressemblance entre la déformation plastique des aciers TWIP et I’effet PLC n’a
été formellement établie que pour de hautes températures (T > 400 K) [BEL09, WAN11] ou
pour les alliages avec une teneur en carbone suffisamment éleveée, comme par exemple les
alliages Fe20Mn1.2C [REN10].

De plus, Kim et al. ont récemment montré [KIMO09, KIM10] au travers d’un modele basé sur
celui de Kubin-Estrin [EST86] que la contribution du vieillissement dynamique a la contrainte
d’écoulement total d’un alliage Fe-18Mn-0.6C-1.5A1 n’est pas plus élevée que 20 MPa a
température ambiante, ce qui est négligeable (< 3%).

En plus d’un écrouissage fort (voir Figure 1-16), les aciers TWIP présentent une évolution
particuli¢re de leur taux d’écrouissage ® = da/deP au cours de la déformation, sensiblement
différente de 1’évolution classiquement observée dans les matériaux CFC possédant une

énergie de faute d’empilement moyenne ou élevée (voir Figure 1-17).
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Stage A

Stage B

Stage C

Stage Il
Stage D

Faible EFE

Coefficient d’écrouissage normalisé

Stage V
Haute EFE

Figure 1-17. Représentation schématique des différents stades d’écrouissage observés dans la
littérature suivant ’énergie de faute d’empilement du matériau [BARB0Ib].

Le méme phénomeéne a déja été observé dans d’autres métaux CFC a faible énergie de faute
d’empilement, tels que le laiton [ASG97, ELDO01, ELD99], des alliages de cobalt-nickel
[REM78, ASG97, ELDO1, ELD99, SIN92] ou des alliages nickel-chrome [MUL79], qui

présentent également du maclage.
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Plusieurs auteurs ont décrit I’évolution du taux d’écrouissage dans les aciers TWIP et ont
tenté d’apporter des réponses quant aux mécanismes responsables [LEBEQ09, REN10, ALLO04,
REN12, BARBO09a]. De maniere générale, trois stades A, B et C peuvent étre clairement
distingués, parfois suivis d’un stade D voire E. Le stade A est classiquement caractérisé par
un taux d’écrouissage décroissant, le stade B est associ¢ a un taux d’écrouissage constant
voire croissant [ASG97, BARB09a, LEBE09, REN10, REN12] et le stade C correspond a un
taux d’écrouissage a nouveau décroissant. Les auteurs divergent a propos des mécanismes
responsables de chacun des trois stades mais ils s’accordent néanmoins sur le fait que le
maclage soit majoritairement en cause. Deux tendances s’affrontent en particulier. D’un coté,
Renard et al. [REN12] supposent que les macles apparaissent assez tot dans la déformation
(avant le stade B) mais qu’un certain niveau de contrainte est nécessaire pour leur permettre
d’étre suffisamment épaisses et nombreuses pour avoir un effet sur le taux d’écrouissage. Des
analyses de MET réalisées par la méme équipe [IDR10a] sur le méme matériau ont montré de
larges chevauchements de défauts d’empilement entourés de dislocations partielles a une
déformation de 0,02, mais aucune macle n’a été détectée a ce niveau de déformation. Cela
implique que le maclage est un mode de déformation qui s’installe progressivement. Ce
niveau de contrainte serait donc atteint au debut du stade B. La fraction de macle
augmenterait alors jusqu’a saturation et le début du stade C.

D’un autre coté, plusieurs auteurs [ASG97, ELDO1, ELD99, BARB(09a] ont montré que le
début du stade B coincide avec ’apparition des premicres macles de déformation. D’autres
auteurs ont suggéré qu’il pouvait s’agir de 1’activation de systémes de maclage secondaire
[LEBEOS, ALLO4]. Renard et al. ne s’accordent pas sur ces explications [REN12] et
supportent plutot I’idée d’une augmentation significative de la fraction volumique de macles
qui rendrait ’effet durcissant des macles efficace, soit par un effet Hall-Petch dynamique
[BOUAO1, BOUAO08, RAG69, REM77] et/ou par une différence de résistance entre les
macles et la matrice [KAROQO, IDR10a, IDR10b, GILQ9]. Davantage de macles se forment
alors, réduisant le libre parcours moyen des dislocations, comme 1’ont suggéré Gutierrez-
Urrutia et al. [GUT11]. Cette derniére hypothése est par ailleurs a la base d’un modéle de
plasticité cristalline visant a décrire 1’écrouissage d’un acier TWIP Fe20Mn1,2C [DAN12],

qui reproduit avec succes les courbes expérimentales.
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1.4.2. Titane

Les alliages de titane sont largement utilisés dans les industries aéronautique et biomeédicale
grace a leur rapport {limite élastique / densité} elevé, a une grande résistance a la corrosion et
a une bonne bio-compatibilité. Par conséquent, ce matériau fait 1’objet de recherches intenses
depuis plusieurs dizaines d’années. De nombreuses ¢études sont dédiées au titane
commercialement pur (CP) dans la mesure ou ses mécanismes de deformation ne sont pas

encore bien compris.

Structure cristallographique

Contrairement aux matériaux avec des structures cubiques plus isotropes, qui se déforment
souvent uniquement par glissement des dislocations, les matériaux hexagonaux ne possédent
pas suffisamment de systemes de glissement faciles activés pour supporter un changement de
forme arbitraire (5 au minimum sont nécessaires d’aprés la condition de Von Mises). En
conséquence, leur déformation est généralement accommodée par 1’occurrence de maclage
[CHR9S5] et/ou I’activation des systemes plus difficiles qui possédent un vecteur de Burgers

<ct+a>.

On dénombre trente systemes de glissement qui peuvent étre observés lors de la déformation
du titane-a (Figure 1-18) et dix-huit systemes de maclage principaux. Les systéemes de
maclage sont donnés par rapport aux plans et directions de maclage,K;et n,. A la différence
du glissement, le sens de la direction du maclage est tres important du point de vue mécanique
car |’orientation cristallographique de la macle sera différente selon le sens du cisaillement.
Dans les matériaux hexagonaux, on fait référence a des «macles d’extension »
(respectivement « macle de contraction ») lorsque le systtme de maclage activé entraine
I’extension (respectivement la contraction) de 1’axe <c>. Une famille de systémes de maclage
peut étre directement identifiée a partir de I’angle de désorientation minimum entre le grain

parent et la macle et 1’axe de rotation associé (Figure 1-19).
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Figure 1-18. Systémes de glissement dans le titane hexagonal.
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Figure 1-19. Macles de déformation dans le titane hexagonal. a désigne I’angle de désorientation
minimum
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Maclage et propriétés mécaniques

En raison de la valeur du rapport c/a > 1, les métaux hexagonaux sont caractérisés par une
forte anisotropie des propriétés mécaniques selon les directions cristallographiques. De plus,
ce rapport varie d’un matériau hexagonal a un autre (aucun métal a structure hexagonale n’est
idéalement compact, c’est-a-dire avec un rapport c/a = (8/3)Y? [HULO1], bien que le
magnésium et le cobalt s’en approchent), et peut donc faire varier les propriétés mécaniques
entre différents matériaux HC. Notamment, le rapport c/a a une forte influence sur le réle du
maclage, qui, comme on I’a vu précédemment, peut étre amené a entrer en compétition avec
le glissement des dislocations. Par exemple, a température ambiante, le magnésium (c/a =
1,624) est bien connu pour montrer davantage de maclage que le titane-a (c/a = 1,587)
[GHA11].

Malgré cela, les matériaux HC manifestent souvent des propriétés mécaniques similaires,
comme une asymétrie de la limite élastique selon le signe de la contrainte et la texture du
matériau, un fort taux d’écrouissage, et, selon la direction de chargement et en relation avec la
texture, une forme inhabituellement concave des courbes de compression (voir par exemple
[JIA08]). Ces particularités sont souvent interprétées du point du vue du maclage. Toutefois,
des interprétations et des explications concordantes des propriétés mécaniques entre différents
auteurs sont difficiles a obtenir, dans la mesure ou méme les observations expérimentales
d’un matériau spécifique peuvent faire matiére a débat.

Le phénoméne d’asymétrie traction-compression fait généralement référence a une faible
limite d’¢élasticité en compression par rapport a la traction, comme c’est souvent le cas pour
les alliages de magnésium [REE73a]. Cet effet a été attribué au maclage, justifiant qu’il
constituait un mode de déformation supplémentaire en compression. Dans le méme temps,
Nixon et al. ont réalisé des expériences sur le titane pur qui ont montré soit des valeurs
approximativement égales a la valeur de la limite élastique en traction et compression, ou bien

une plus faible valeur en traction [NIX10].

Cette difference entre les comportements de deux materiaux HC peut étre expliquée par le fait
que dans I’étude menée par Nixon et al, le maclage a été observé aprés un certain
pourcentage de déformation plastique, alors que les macles ont été détectées immédiatement
apres la transition élastoplastique dans [REE73a]. D’un autre c6té, une telle explication n’est
pas valable pour justifier un autre type d’asymétrie observé lors de sollicitations en traction

d’échantillons de Zr (c/a = 1,593). En effet, les échantillons déformés le long de la direction
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de laminage présentent une plus faible limite élastique que ceux déformés selon la direction
transverse, bien que le début de 1’écoulement plastique dans les échantillons « transverse » a
été associé au début du maclage [REE64].

De nombreux auteurs s’accordent sur le fait que les joints de macles jouent le role de barriéres
au glissement des dislocations, tout comme les joints de grains, et peuvent ainsi contribuer a
I’augmentation de la contrainte d’écoulement [CHR95, MEYO01]. Cette suggestion n’est
toutefois pas si évidente qu’elle pourrait paraitre. En effet, Chichili et al. ont effectué¢ des
mesures de limite ¢lastique d’échantillons pré-déformes et ont montré que la limite élastique
des échantillons comportant une plus grande fraction de macles n’étaient pas
significativement plus grande que celle des échantillons présentant peu de macles [CHIC98].
De plus, elle se trouvait étre inférieure aux niveaux des contraintes d’écoulement présentés
par ces echantillons en chargement direct. Cette observation est cependant a considérer avec
précaution dans la mesure ou d’autres aspects de I’effet du maclage, comme par exemple la
facilitation du glissement des dislocations grace a la réorientation du réseau a ’intérieur des

macles, doivent étre pris en compte.

Comportement de |’écrouissage

Tout comme les aciers austénitiques TWIP, de nombreux auteurs ont identifié trois stades sur
les courbes de déformation de différents matériaux hexagonaux comme le montre la Figure
1-20. Dans certains cas, ’augmentation de ® n’est pas observée mais le stade B est tout de
méme identifié et caractérisé par un adoucissement de la pente décroissante par rapport au
stade A [BEC13], ce qui atteste d’une allure générale du comportement en trois stades.
Cependant, plusieurs auteurs émettent des hypothéses différentes quant aux mécanismes

responsables de ces variations dans I’évolution du taux d’écrouissage.
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Figure 1-20. Evolution du taux d’écrouissage normalisé par le module de cisaillement G en
fonction de la déformation vraie pour un polycristal de Titane a haut degré de pureté sollicité en
compression. D’aprés [SALOG].

En ce qui concerne le titane commercialement pur, différents points de vue sont présentés et
discutés dans la littérature [KAI94, NEM99, SAL02, SALO03, SAL06, BEC13]. Prenant en
compte une forte texture, Kailas et al. suggérent une analogie avec les stades d’écrouissage
bien connus qui ont lieu dans les monocristaux, a savoir que les trois stades observés dans le
CP-Ti correspondraient au glissement simple, au glissement multiple et a la restauration
dynamique [KAI194], respectivement. Nemat-Nasser et al. ont suggéré que le stade B pouvait
étre associé au vieillissement dynamique des dislocations, causé par leur interaction avec les
atomes de soluté [NEM99]. Toutefois, cette explication ne semble pas valable a température
ambiante puisque le vieillissement dynamique ne se manifeste dans le Ti que dans un
domaine de 500-850 K comme le montrent les références [DON73, REE95, LECO97] et
comme |’ont discuté Salem et al. [SAL02, SAL03, SALO06] qui ont réalisé des recherches
approfondies sur la plasticité du titane et les changements microstructuraux associés. Ces
auteurs ont établi que le stade B coincide avec I’initiation du maclage dans le titane. Ils
associent le stade A au régime habituel de restauration dynamique observé dans les métaux a
forte énergic de faute d’empilement, le stade B a I’effet de résistance au glissement des
dislocations provoqué par les macles, et le stade C a la saturation de la fraction volumique de

macles.
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Des mécanismes différents ont été proposés pour d’autres matériaux HC [COG12, BARNO4,
SAR12, WAN12]. Par exemple, Sarker et Chen ont remarqué une fraction volumique de
macles croissante pendant le stade A lors de la compression d’un alliage de magnésium
AMB30, suivi par une baisse de la fraction de macles (démaclage) aprés la fin de ce stade
[SAR12]. Ils ont supposé que le stade A est causé par du maclage intense, le stade B est di a
I’interaction des dislocations avec les macles générées pendant le stade A et un éventuel
démaclage conduirait a la diminution du taux d’écrouissage dans le stade C. Selon eux, le
démaclage résulterait de la dissociation d’une dislocation parfaite empilée au joint de macle
en une dislocation partielle de glissement et une partielle de maclage. Cette derniére va
contribuer a la migration du joint de macle dans la direction opposée a sa direction de
croissance, et ainsi affiner la macle au fur et & mesure que la contrainte augmente. Wang et al.
ont étudi¢ la compression d’un alliage de magnésium AZ31 et ont suggéré que la principale
contribution a I’augmentation de ® provient du renforcement de la texture résultant de
I’action du maclage, qui a engendré la rotation des grains en une orientation qui rend le

glissement plus difficile [WAN12].

La majorité des travaux cités jusqu’a présent refléte le comportement a 1I’écrouissage du titane
déformé en compression. La plupart des travaux en tension présentent des courbes de traction
habituelles avec une allure proche d’une parabole (voir Figure 1-21), typique des polycristaux
(voir par exemple [NIX10, MUR12]), a I’exception de récents travaux réalisés par Becker et
Pantleon, qui ont identifi¢ trois stades lors de 1’écrouissage de CP-Ti déformé en traction
[BEC13]. Cependant, I’effet observé est relativement faible, dans la mesure ou le taux
d’écrouissage diminue avec une pente plus douce dans le stade B (par rapport au stade A)
dans tous leurs essais. On ne peut donc pas conclure avec certitude qu’une deformation

plastique en trois stades ait lieu lors d’essais de traction.
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Figure 1-21. Courbes de déformation en traction uniaxiale réalisées sur des échantillons de Titane
selon la direction de laminage (RD), transverse (TD) et selon I’épaisseur (direction normale a RD et
TD) [N1X10].

1.4.3. Questions ouvertes

La présentation des deux matériaux permet de soulever plusieurs questions indépendantes
pour ’un et ’autre, et néanmoins plus fondamentales en ce qui concerne le role du maclage et
du glissement des dislocations et les différences entre leurs interactions dans les deux
matériaux. Ces deux matériaux font tous deux intervenir des interactions entre maclage et
glissement des dislocations. Les macles mécaniques que 1’on trouve dans les aciers TWIP
sont tres fines, contrairement a la morphologie des macles thermiques ou des macles
mécaniques que 1’on peut trouver dans les matériaux hexagonaux comme le titane, le
magnésium ou le zirconium. Des analyses de MET et ECCI (Electron Channelling Contrast)
[ALLO04, GUT10] ont montré que les macles que 1’on trouve dans les TWIP ont une épaisseur
de l'ordre de 30 nm a 200 nm, selon le niveau de déformation plastique et qu’elles sont
organisées en paquets. Les aciers TWIP et le titane commercialement pur présentent tous

deux un comportement similaire a 1’écrouissage mais néanmoins des différences dans
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I’écoulement du matériau, qui apparait trés homogene pour le titane, et saccadé pour les aciers

TWIP.

La description du comportement des TWIP est sujette a de nombreux points de vue différents
dans la littérature dans la mesure ou de nombreuses caractéristiques ne sont pas encore
clairement expliquées et sont probablement reliées les unes aux autres : la grande ductilité de
ces aciers, leur fort taux d’écrouissage et la présence de I’instabilité plastique.

Le comportement mécanique du titane commercialement pur souléve également de
nombreuses interrogations. En effet, si de maniere générale, les caractéristiques du titane et
des autres matériaux hexagonaux sont souvent considérées du point de vue du maclage, voir
par exemple [JIA08, BARNO7, SAL06, SAR12, COG12], de nombreuses interprétations
divergentes de ces caractéristiques sont pourtant livrées. On relévera tout d’abord un premier
sujet de controverse concernant 1’observation des toutes premieres macles mécaniques, et de
maniére plus générale, le réle du maclage dans la déformation du matériau. Par ailleurs
plusieurs points de vue divergent quant aux mécanismes responsables des variations du taux
d’écrouissage observées notamment lors d’expériences de compression.

L’étude de ces deux matériaux en paralléle permettra de préparer une base pour confronter les
mécanismes responsables du comportement de ces matériaux et d’approfondir la connaissance

de ces mécanismes que sont notamment le maclage et le glissement des dislocations.

1.5. Formulation du probléme

La présentation des deux matériaux que sont les aciers TWIP et le titane commercialement
pur et qui seront étudiés dans cette thése a permis de mettre en avant des propriétés
communes a ces deux matériaux, telles qu’un taux d’écrouissage €levé et évoluant d’une
maniere similaire au cours de la deformation. Cependant, des différences notables
apparaissent également ; le titane commercialement pur a un comportement a priori
homogéne avec une courbe de déformation lisse alors que les aciers austénitiques TWIP
présentent des fluctuations de contrainte importantes a température ambiante. La déformation
de ces deux matériaux a la structure cristalline trés différente fait intervenir du maclage, dont
le role n’est, dans les deux cas, pas précisement défini. Toutefois, dans les deux cas a
nouveau, le glissement des dislocations reste présent et prépondérant pour accommoder la

déformation plastique. Il convient dans ce travail d’éclaircir les mécanismes responsables du
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comportement de ces deux matériaux en positionnant le rdle du maclage et du glissement des
dislocations. On cherchera en particulier & éclaircir le mécanisme des instabilités plastiques et
notamment le réle de 1’interaction des dislocations avec les atomes de soluté dans les aciers
TWIP, en accordant un intérét particulier a la déformation critique pour le début des
fluctuations macroscopiques de la contrainte. L’étude sur le titane sera conduite au travers
d’essais de traction, pour permettre I’utilisation conjointe d’un dispositif de mesure
d’extensométrie a haute résolution. On s’intéressera en particulier a 1’écrouissage de ce

matériau et aux mécanismes qui en sont responsables.
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2. Techniques expérimentales

Les expériences menées sur les aciers TWIP et le titane commercialement pur s’inscrivent
dans le cadre d’une étude multi-échelles qui devrait permettre de comparer leur comportement
a 1’échelle macroscopique (données globales des essais de traction), a des échelles
mésoscopiques (données d’entensométrie locale, et d’émission acoustique) et a 1’échelle
microscopique (analyses de la microstructure) et d’éventuellement établir des liens entre ces
échelles. Cela permettra alors d’offrir une meilleure compréhension des mécanismes

plastiques qui gouvernent la déeformation de ces matériaux.

La premiére partie de ce chapitre sera consacrée a la description des essais de traction, la
seconde décrira la technique d’extensométrie locale menant a la construction des cartes
spatio-temporelles de vitesses de déformation. L’application de 1’émission acoustique sera
décrite dans une troisieme partie. Enfin, les analyses entreprises sur la microstructure seront

présentées dans la quatrieme partie.
2.1. Essais de traction
2.1.1. Principe de I’essai

L’essai de traction uniaxial est un essai mécanique classique permettant de déterminer les
propriétés mécaniques macroscopiques des matériaux. Il consiste a imposer une force F
(respectivement un allongement AL) a une éprouvette de traction selon son axe et a mesurer
I'allongement (respectivement la force) qui en résulte. Dans cette étude, le choix de I’essai de
traction permet [’utilisation simultanée de la technique d’extensométrie locale a haute
résolution. Les essais de traction sont réalises sur une machine de traction Zwick/Roell de
capacité maximale 100 kN. Pour une meilleure résolution du signal de force, une cellule de
charge de 10 kN est utilisée. L’éprouvette est fixée entre des mors auto-Serrants, le mors
supérieur étant fixe et celui du bas mobile, en prenant bien garde a sa verticalité et au
placement de ses tétes au centre de chaque mors. Les essais sont réalisés a température
ambiante, a vitesse de déplacement de traverse constante, c’est-a-dire en configuration de
machine dure (la rigidité de la machine est d’environ 10’ N/m). Le déplacement de la traverse

est controlé par le logiciel testXpert. Les essais sont realiseés a des vitesses de déformations
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initiales, c’est-a-dire rapportées a la longueur initiale de 1’éprouvette, comprises entre
21x107°s 1 et2,5x 107271,

Comme nous le verrons dans la section 2.2, la technique d’extensométrie locale ne permet de
couvrir qu’une partie de la zone utile de 1’éprouvette, pendant un intervalle de temps limité.
Nous avons donc eu recours a I’utilisation d’un extensomeétre mécanique pour connaitre
I’allongement réel de 1’échantillon et tracer les courbes de déformation. Les couteaux de
I’extensometre mécanique sont positionnés aux extrémités de la zone utile (voir Figure 2-1) et
ceux placés a I’extrémité inférieure se déplacent en méme temps que I’échantillon s’allonge.
Le déplacement enregistré par 1’extensométre mécanique est donc révélateur de I’allongement
de I’échantillon, indépendamment du déplacement de la traverse, ce qui permet le calcul des

contraintes et de la déformation plastique en s’affranchissant de la rigidité de la machine.

Etant donné que la technique d’extensométrie locale nécessite de placer la face la plus large
de I’éprouvette face a la caméra CCD, I’extensométre mécanique ne peut pas &tre utilisé
simultanément dans ces conditions en raison de la présence du bati de la machine de traction.
Des mesures d’extensométrie mécanique ont donc été réalisées sans la caméra CCD.

Lorsque I’extensomeétre mécanique n’a pas pu étre utilisé, une estimation de la déformation
plastique €P(t) a pu étre obtenue a partir de la courbe F(AL) (force F en fonction de

I’allongement de 1’échantillon AL) (voir par exemple [BOUG11]).
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Figure 2-1. Essai de traction — extensometre mécanique.
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2.1.2. Caractéristiques des éprouvettes

Des éprouvettes plates de titane ont été découpées a partir de la tdle initiale selon deux
orientations : un premier lot d’échantillons a la direction de traction selon la direction de
laminage (DL) ; le second a la direction de traction selon la direction transverse (DT), voir
Figure 2-2. La zone utile a les dimensions suivantes: 30 x 7 + 0,02 X 1,62 mm; les
dimensions globales des éprouvettes de traction sont données sur la Figure 2-2. Comme on le
verra par la suite, certaines eprouvettes ont été polies avant déformation ; 1’épaisseur de la

zone utile pour ces échantillons est alors quelque peu réduite : e = 1,52 + 0,02 mm.
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Figure 2-2. Découpe des éprouvettes de titane commercialement pur selon deux orientations.

Les vitesses initiales de déformation de ces échantillons sont comprises entre 5 x 1075s~1 et
8 x 1073s~1. Pour chaque vitesse, au moins deux échantillons de chaque orientation sont
testés, pour lesquels on dispose des données de 1’extensométrie locale. De plus, au moins un
¢chantillon supplémentaire est déformé a chaque vitesse, avec la présence de 1’extensomeétre

mécanique.

Des éprouvettes d’acier Fe22Mn0,6C wt.% ont été découpées dans la tble initiale selon des
dimensions différentes. Cela a notamment permis de Vérifier que la persistance du mode de
propagation des bandes de déformation (voirl.4.1) est indépendante de la taille de
I’échantillon, méme si une étude systématique de 1’effet de la taille sur la propagation n’a pas
été réalisée dans cette thése. Les premiers échantillons (type A) ont une zone utile de
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75 mm X 5,4 mm X 0,6 mm et sont déformés a des vitesses comprises entre 2,2 x 1075 s71
et 8 x 1073 s71; les seconds (type B) ont une zone utile de 60 mm x 12,6 mm X 1,25 mm
et sont déformés a des vitesses comprises entre 2,1 X 1075s~ 1 et 2,5 x 1072 s~1 . Chaque

¢chantillon est déformé jusqu’a la rupture.

Un tableau récapitulant les caractéristiques de chaque éprouvette d’acier et de titane testée et
I’ensemble des conditions expérimentales pour chaque essai sera présenté a la fin de ce

chapitre (voir 2.5)

2.1.3. Traitement des données

Calcul des contraintes et déformations

Les donneées de la force F et de 1’allongement AL donné par I’extensométre mécanique sont
exploitées pour construire les courbes contrainte vraie-déformation vraie. En supposant une
déformation uniforme @ et un volume constant, on peut estimer la contrainte vraie et la
déformation vraie a partir de la contraintes nominale o,,,, et de la déformation nominale

Enom Qui se définissent comme :

AL(t) 2-1
Ly

F
Onom = Se et  Epom(t) =

ou L, est la longueur initiale de la zone utile et AL(t) est I’allongement a I’instant t de
1’échantillon.

La déformation vraie &,,.4i. €St calculée a partir de la longueur actuelle L de 1’échantillon,
c’est-a-dire {L, + AL}.

L 2-2
Epraie = 1N (L_) = ln(l + gnom)
0

@ L’hypothése de déformation uniforme est vérifiée par :

- la forme de 1’éprouvette avant la striction

- les résultats des mesures d’extensométrie locale, comme on le verra dans les résultats présentés dans les
chapitres suivants.
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La contrainte vraie g,,4;. €st ensuite calculée comme suit:
Oyraie = Gnom(l + enom) 2-3

On peut alors déterminer le module d’Young E, déterminer la déformation plastique par
soustraction de la partie élastique o/E et calculer le taux d’écrouissage instantané O =
do/deP. La Figure 2-3donne un exemple des courbes utiles a I’exploitation des résultats pour

un échantillon de titane.

(a) 600

or (MPa)
S
o
o

200

Contrainte vraie ¢

1 |
o 4 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25

Cs
(MPa)

p
o
o
T
I

Taux d'ecrouissage d c/de

| 1 |
0 0.05 0.1 0.15 0.2 0.25

Deformation plastique €”

Figure 2-3. Déformation d’une éprouvette de titane commercialement pur a 8.10° s™;(a) courbe
contrainte vraie — déformation plastique. (b) évolution du taux d’écrouissage (do /deP) en fonction
de la déformation plastique.

Analyses de séries temporelles : transformation de Fourier

En plus de ce traitement conventionnel, afin de caractériser la possible nature non monotone
de la déformation plastique a une échelle fine, on applique I’analyse de Fourier aux signaux
de dérivées de la contrainte et de la déformation obtenus a partir des essais de traction et des
mesures d’extensométrie locale. La transformation de Fourier permet de déterminer un
spectre des fréquences f du signal x(t) en le décomposant selon la définition suivante de la

transformée de Fourier :
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+o00

F(f) = f x(t)e 1 tqt 2-4

— 00
Avec une transformation inverse :

+o00

x(t) = f F(f)ei2mtdf 2-5

— 00

C’est un outil largement utilisé dans le traitement des signaux. En pratique, il s’agit de calculs
de séries de Fourier pour un signal mesuré dans un intervalle temporel de longueur T. Dans ce
cas, le signal est décomposé en une somme de fonctions sinusoidales que ’on appelle les

harmoniques :

+ o0

. m
x(t) = z c e’ 2-6

m=-—oo
ou les coefficients de Fourier sont définis comme :

+00

1 . m
cnsz x(t)e Tt dt 2-7

— 00

Pour analyser une série temporelle discrétex, (n=0,...N-1), obtenue a partir des données
expérimentales, on applique la Transformation de Fourier Discréte, basée sur la relation

suivante :

N-1
—i2mm
N 2-8

1

- Xmeé
Tl N m
m=0

oum=0,1, ... N-1.

On obtient ainsi une représentation spectrale discréte du signal échantillonné f,,.
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Cependant, I’application de cette définition est souvent trop lente. En effet, un calcul de
transformation de Fourier discréte de taille T nécessite T2 multiplications/additions de
nombres complexes. La transformation de Fourier rapide (FFT) se raméne au calcul de deux
transformations de Fourier discretes de taille T/2, ce qui réduit considérablement le nombre

d’opérations a effectuer : au lieu de faire TZ opérations, T log, T suffiront [LERO7].

Dans le cadre de cette thése, nous avons utilis¢ 1’algorithme FFT proposé dans le logiciel

Matlab.

2.2. Extensométrie locale a haute résolution

Cette technique consiste a enregistrer le déplacement unidimensionnel d’une série de bandes
noires et blanche paralléles peintes sur la zone utile de I’éprouvette, perpendiculairement a la
direction de traction. Les déformations et vitesses de déformation locales peuvent ensuite étre
calculées a partir de cette donnée. La Figure 2-4 présente une éprouvette de titane
commercialement pur déformée jusqu’a la rupture, sur laquelle une mesure d’extensométrie

locale a été réalisée.
2.2.1. Préparation des échantillons

Il convient tout d’abord de nettoyer la surface de I’éprouvette avec de I’acétone afin de
faciliter I’adhésion de la peinture au matériau. La zone utile est ensuite recouverte de peinture
noire en spray, les tétes étant protégées avec de I’adhésif. Aprés un temps pause de 30 min,
une seconde couche est appliquée afin d’avoir une couleur bien uniforme sur toute la surface,
puis aprés un temps de séchage d’environ 2 h, un pochoir autocollant sous forme de bandes de
1 mm de large et espacées de 1 mm est placé sur la zone peinte. On applique alors un spray de
peinture blanche en deux couches espacées de 30 min également. Aprés un nouveau temps de
séchage, le pochoir est retiré et la zone utile est représentée par une succession des bandes

noires et blanches.

La peinture est appliquée le méme jour que le test afin de minimiser son vieillissement et un

possible craquélement avant la déformation. Une grande attention est portée a la quantité de
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peinture appliquée : la qualité de celle-ci est choisie de maniére a pouvoir 1’appliquer en deux
couches de maniere a ce qu’elle soit bien couvrante mais toutefois pas trop épaisse pour
favoriser 1’adhésion a 1’échantillon et éviter les coulures. Les temps de séchage ont par

ailleurs été choisis de maniére empirique [BOUG11].

Figure 2-4. Eprouvette de traction de titane commercialement pur aprés la rupture. On note qu’il
n’y a pas de rotation des bandes peintes.

2.2.2. Principe de la mesure

Une caméra ZS16D avec un systeme CCD (Charge-Coupled Device) est fixée face a la
surface utile de 1’échantillon, qui est éclairée par une lumiere laser verte (voir Figure 2-5). La
lumiére est réfléchie par I’échantillon et captée par la caméra, qui est reliée a un oscilloscope
et a un systéme d’acquisition des données. Le signal lumineux est transformé en signal
numérique carré («signal de seuillage »), ou la réponse « 1 » correspond a la réflexion
maximale (bandes blanches), et « 0 » a une absence de réflexion (bandes noires). La position
de la caméra et de la source lumineuse par rapport a 1’échantillon sont réglées de maniére a ce
que le signal carré (passage de 0 a 1 puis de 1 a 0) soit le plus régulier possible. Les données
recueillies par la caméra au cours de I’essai sont transmises a un enregistreur tampon, appelé
Datalogger, puis sont rapatriées vers un PC a la fin de ’essai.

La position des transitions entre les marques noires et blanches est enregistrée pendant la
déformation de D’échantillon a 1’aide de la caméra CCD. Elle posséde une résolution
temporelle de 1 ms, c’est-a dire qu’elle balaye 1’éprouvette de haut en bas chaque ms et
enregistre la position des transitions. Sa résolution spatiale est de 1,3 pum, avec une précision
sur les positions enregistrées égale a = 0,65 um. L’axe de balayage de la caméra est placé de
facon a coincider avec ’axe de 1’éprouvette, au milieu de la largeur de la zone utile, afin
notamment d’éviter des erreurs dues a une éventuelle flexion de I’échantillon qui entrainerait
une rotation des bandes peintes. Les nombreux essais realisés ont par la suite montré

I’absence de rotation de la zone utile des échantillons (voir Figure 2-4).
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Figure 2-5.Dispositif d’extensométrie locale a haute résolution.

2.2.3. Limitations de la technique

La fréquence de balayage de 1000 Hz de la caméra approche la limite de vitesse de transfert et
d’écriture entre la caméra et le DatalLogger. Ainsi, une perte (faible) de données est a
déplorer, souvent au début de I’enregistrement. Pour parer a ce probléme, 1’enregistrement par
la caméra CCD a été lancé avant le démarrage de certains essais, de sorte que lorsque 1’essai
démarre, un maximum de données sera collecté. Cela est possible uniqguement pour les essais
a grande vitesse de déformation dans la mesure ou la capacité maximale de stockage du
DataLogger est limitée & 10 mn. Lors de long essais de déformation, il est nécessaire de bien
choisir le moment pendant lequel on souhaite enregistrer les données locales.

Comme tout signal, les données récupérées par le PC en fin d’essai sont bruitées. Une
technique de moyenne glissante est alors employée pour éliminer le bruit de maniere plus ou
moins forte selon la fréquence des phénomenes locaux a observer.

Enfin, le champ de vision de la caméra est de 20 mm. Puisque nous utilisons des éprouvettes
assez longues pour pouvoir combiner différentes techniques de mesure, ce champ de vision ne
couvre pas entierement la zone utile des échantillons (dont les dimensions sont précisées au

paragraphe 2.1.2).

2.2.4. Exploitation des données

Les positions des transitions noir-blanc a la surface de 1’échantillon mesurées par la caméra
CCD chaque milliseconde permettent de calculer les déformations locales le long de 1’axe de

traction et d’en déduire les valeurs des vitesses de déformation locales correspondantes. Ces
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derniéres sont utilisées pour construire les cartes de vitesse de déformation qui permettent de
visualiser I’évolution de la vitesse de déformation locale en fonction du temps et de la

position initiale sur la zone utile.

Afin d’éviter toute erreur d’interprétation qui pourrait étre due a la différence de sensibilité de
la caméra CCD aux transitions noir-blanc et blanc-noir [MCDO09], les extensométres sont
définis comme un couple formé d’une transition noir/blanc et de la transition blanc/noir
suivante, comme illustré sur la Figure 2-6.

On note x; la position de la transition entre deux bandes ; il s’agit de la donnée directement
mesurée par la technique d’extensométric locale. On détermine alors la position [; des
extensometres unitaires E; ainsi définis, comme la moyenne des positions x; et x;,,; des

transitions qui le constituent (équation 2-9).

Figure 2-6. Représentation schématique des positions des transitions x;(t) entre les bandes peintes
et des positions [;(t) des extensométres unitaires choisis afin de minimiser les erreurs
d’interprétation. La largeur des bandes est de 1 mm, tout comme la distance entre les positionsl;(t)
et I;,1(t) de deux extensomeétres.

Xi+1 () + x;(t)
2

2-9

Li(t) =

Les déformations locales sont ensuite calculées a partie des déplacements [; :

T O )
R O AG) #10
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Enfin, les déformations locales sont dérivées par rapport au temps pour obtenir les vitesses de
déformations locales instantanées &,(t) qui permettront de construire des cartes d’évolution

spatio-temporelle de la vitesse de déformation locale de 1’échantillon.

Les différentes étapes énoncées ci-dessus sont représentées sur la Figure 2-7, au travers d’un
exemple pour un échantillon d’acier TWIP déformé a &, = 8 X 1073571, L’évolution des
positions [;(t)de chaque extensométre dans ’intervalle de temps choisi est présentée sur la
Figure 2-7 (a). La courbe bleue qui possede la position la plus basse représente 1’extensométre
le plus proche de la téte positionnée dans le mors supérieur (position [,,_, sur la Figure 2-6),
alors que la courbe jaune qui a la position la plus élevée désigne 1I’extensométre le plus proche
de la téte serrée dans le mors inférieur mobile (position [, sur la Figure 2-6). Les Figure 2-7
(b) et (c) représentent 1’évolution des déformations et des vitesses de déformation locales
calculées a partir des équations 2-9 et 2-10, respectivement, en fonction du temps pour chaque
extensometre. Les données des vitesses de déformation permettent de construire les cartes
spatio-temporelles de la Figure 2-7 (d). Les traces colorées en orangé-rouge représentées sur
cette figure témoignent d’une vitesse de déformation locale élevée. On remarque les positions
de ces traces sont alignées le long de la zone utile, et ce de maniere légerement décalée dans
le temps d’un extensometre a 1’autre. Cette figure atteste donc de la propagation de bandes de
déformations au travers de tous les extensomeétres. On distingue clairement sur cette figure
cing bandes qui se propagent. Davantage de détails sur I’étude de ces cartes seront donnés
dans le chapitre consacré aux aciers TWIP.

Etant donné que la caméra CCD enregistre la position de chaque extensometre toutes les
millisecondes, les données obtenues sont relativement bruitées et il convient d’éliminer une
part de bruit pour obtenir une information que 1’on peut représenter et interpréter. Pour cela,
les valeurs de déformations locales calculées sont lissées par 1’application d’une moyenne
glissante dont on peut ajuster le coefficient de lissage, c’est-a-dire le nombre de valeurs
considérées pour réaliser la moyenne. Plus ce nombre est éleve, plus les fluctuations autour
d’une valeur seront adoucies. Par ailleurs, étant donné que la caméra a un champ de vision
(1D) limiteé, plus petit que la longueur utile des échantillons, on ne peut pas visualiser la
position de tous les extensometres pendant toute la durée de I’essai, en particulier aux grandes
vitesses de déformation. En effet, étant donné que 1’échantillon se déforme, des transitions
noir/blanc entrent dans le champ de vision de la caméra alors que d’autres en sortent. Par

conséquent, il est nécessaire de faire un choix judicieux au cas par cas du nombre
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d’extensométres et de la période de temps que I’on souhaite visualiser pour avoir une bonne

description spatio-temporelle des phénomeénes a observer.
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Figure 2-7. Construction des cartes spatio-temporelles de vitesses de déformation locale (d) & partir
des positions des extensometres (a), qui permettent de calculer les déformations locales (b) puis les
vitesses de déformation locales (c) ; exemple pour un acier Fe22Mn0,6C déformé a &, = 8 x
1073571,

72



2.3. Emission acoustique

2.3.1. Protocole expérimental

Des mesures d’émission acoustique ont pu étre réalisées pendant les essais de traction, en
méme temps que les mesures d’extensométrie locale a haute résolution, comme le montre le

schéma du dispositif global représenté sur la Figure 2-8.

Deux types de dispositifs d’émission acoustique ont été utilisés : Physical Acoustics LOCAN
320 et Euro Physical Acoustics system. Ce dernier, plus récent est équipé d’un dispositif
permettant 1’enregistrement des données en continu (« data streaming »). Deux types de
capteurs piézoélectriques avec différentes bandes passantes ont été utilisés : selon les cas, elle
est comprise entre 100 et 600 kHz ou entre 200 et 900 kHz. Ces deux types de capteurs
donnent les mémes résultats pour les distributions statistiques de I’EA.

Le(s) capteur(s) est (sont) fixé(s) a I’aide d’une pince en bordure de la zone utile de
I’éprouvette, a proximité de la téte. L’utilisation de deux capteurs permet d’en placer un de
part et d’autre de la zone utile et d’avoir ainsi deux signaux, qui peuvent apporter une
information sur la localisation linéaire des positions des sources d’événements acoustiques.
Une petite couche de graisse entre 1’échantillon et le capteur permet d’assurer le contact
acoustique. Lorsque 1’échantillon subit une transformation soudaine, localisée et irréversible
(avalanches de dislocations, transformation de phase, fissuration, etc.), la surface du capteur
piézoélectrique se déforme en raison du passage des ondes de contrainte qui traversent le
matériau. Le signal d’émission acoustique provenant de 1’échantillon est alors converti par les
capteurs piézoélectriques en une tension électrique qui va étre amplifiée par les pré-
amplificateurs qui possédent un gain de 40 dB. Les systémes d’acquisition possédent une
fréquence d’échantillonnage allant de 1 MHz a 4 MHz et numérisent les données qui sont
ensuite stockées sur un PC. Le systéme permet 1’enregistrement d’événements acoustiques
dont I’amplitude est supérieure a un seuil fixé par I’expérimentateur. Ce seuil est
généralement déterminé par rapport au niveau de bruit de fond de la salle d’essai ; I’amplitude
seuil As est fixée a 27 dB dans nos essais. Afin de pouvoir obtenir les différentes
caractéristiques des événements, a savoir leur amplitude maximale A, leur durée 1 et I’énergie
dégagée E, il est nécessaire de fixer deux constantes de temps indispensables a I’identification

et I’individualisation des événements acoustiques. Il s’agit de :
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- HDT («Hit Definition Time ») qui permet de déterminer le temps de fin t, d’un
événement acoustique. Lorsqu’un événement acoustique est détecté, c’est-a-dire
lorsque I’amplitude seuil As est dépassée, 1’enregistrement démarre (t,) jusqu’a
atteindre le temps t, a partir duquel I’amplitude du signal reste constamment
inférieure a As. L’événement est considéré comme terminé si I’amplitude du signal
reste constamment inférieure & As pendant le temps défini pour HDT.

- HLT (Hit Lockout Time), constante de temps qui intervient & la fin du temps HDT.
Cette période prolonge le temps d’arrét de 1’acquisition et permet d’éviter
I’enregistrement d’échos de 1’événement précédent résultant de la réflexion d’ondes

acoustiques, inappropriées pour la statistique.

Le choix des constantes HDT et HLT est donc d’une grande importance et est déterminé
expérimentalement selon les dimensions de 1’échantillon et le matériau étudi¢. Davantage de
détails concernant I’influence de ces parametres sont disponibles dans plusieurs théses
[RICO6b, BOUGI11, SHAI12a]. Lors de la déformation de I’acier TWIP les mesures
d’émission acoustique ont été réalisées avec des valeurs égales de HDT et HLT : 300 pus. Les
mesures d’émission acoustique débutées pour le titane commercialement pur n’ont en
revanche pas été suffisamment abouties pour présenter des résultats pertinents dans cette

thése.

Traction

Capteur

v Emission acoustique
piezoélectrique

Extensométrie locale

Cellule de charge

i

f 3
g ~ §”

Figure 2-8. Dispositif expérimental d’émission acoustique et d’extensométrie locale a haute
résolution.
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2.3.2. Post-traitement des données d’émission acoustique

Comme ’ont suggéré les auteurs de [WEIO1], le carré de I’amplitude A? d’un événement
acoustique refléte 1’énergie E dissipée lors de cet événement et est donc une mesure physique
du processus plastique qui le produit. On fait ici le choix de considérer la statistique des A’
plutdt que des énergies E détectées par le systéme d’enregistrement; cela permet notamment
de contourner le probléme de synchronisation des événements, observé lors d’études sur
I’effet PLC dans des alliages d’AIMg [BOUG10, LEBY12a,SHA12c]. Cela fait référence a la
difficulté rencontrée pour séparer des événements successifs trés proches en termes d’énergie

dissipée, ce qui peut ainsi fausser la statistique résultante.

On considere donc les événements acoustiques dont I’amplitude dépasse le seuil de 27 dB,
dans le temps imparti par les criteres HDT et HLT. On peut estimer la densité de probabilité

P(A?) en choisissant des intervalles §A2 réguliers, d’aprés la relation suivante :

P(A2) = 1 8N(A%)
- §A2 N >
ou: 5A? est la largeur de I’intervalle d’amplitudes au carré considéré

N est le nombre total d’événements dans 1’échantillon statistique
SN(A?) est le nombre d’événements dont I’amplitude au carré se situe dans

I’intervalle § A% considéré

Les densités de probabilités P(A%)sont ensuite représentées en fonction de A2, généralement
dans des diagrammes en doubles coordonnées logarithmique, notamment lorsque la

distribution peut étre approchée par une loi puissance du type :

PX)=X"¢ 2-12

On choisira, dans la présentation de ces résultats, de représenter des valeurs de densité de
probabilités rapportées a la largeur de [D’intervalle considéré (qui peuvent donc étre
supérieures a 1). Les valeurs des amplitudes au carré présentées en abscisse seront quant a

elles normalisées par la moyenne sur I’ensemble des événements.
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L’exposant a qui représente la pente de la loi puissance, et I’erreur sur sa détermination, sont
calculés par la méthode des moindres carreés.

Par ailleurs, une récente méthode générale [CLAQ9], basée sur la technique de Monte-Carlo, a
été proposée pour évaluer la proximité de la statistique expérimentale avec une loi puissance.
L’application de cette méthode a nos résultats a montré que 1’évaluation de I’exposant et de

son incertitude donne des résultats similaires a la méthode usuelle des moindres carrés.

Pour prendre en compte dans la statistique 1’occurrence rare de grands événements, une
méthode d’intervalles variables est utilisee. Pour cela, on détermine un nombre minimum
d’événements par intervalle — cing dans notre étude. Lorsqu’un intervalle de taille initiale
contient un nombre d’événements inférieur au nombre minimum requis, il est fusionné avec
un intervalle adjacent, et ce, jusqu’a ce que chaque intervalle existant contienne le minimum

d’événements requis.

2.4. Analyses de la microstructure

Les aciers TWIP ne feront pas 1’objet d’une étude microstructurale dans cette étude dans la
mesure ou cela a largement ¢été¢ réalis€é par d’autres auteurs auparavant [ASG97, ALLO4,
BARBO09a, IDR10a], d’autant plus que les échantillons d’acier TWIP Fe22Mn0,6C étudiés
dans cette thése ont été découpés dans une tble possédant les méme caractéristiques
microstructurale que celle utilisée dans [ALLO4].L’originalité de I’étude des aciers TWIP
dans cette these réside plutot dans 1’analyse a I’échelle mésoscopique des cartes de vitesse de

déformation. Seule la microstructure du titane commercialement pur a donc été étudiée.

2.4.1. Préparation des échantillons de titane

Le matériau étudié dans cette thése est un titane commercialement pur (T40) a la structure

cristallographique hexagonale (titane-o) qui a la composition donnée par le Tableau 2-1 :

Elements H C N 0 Fe Ti

Composition ppm (massique) 3 52 41 1062 237 Balance

Tableau 2-1. Composition chimique du Titane commercialement pur.
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Il se présente sous la forme d’une tole laminée a la microstructure polycristalline totalement

recristallisée apres recuit (Figure 2-9), d’une taille de grain d’environ 9 pm.

Figure 2-9. Micrographie de la microstructure initiale de la téle de titane commercialement pur.

Plusieurs campagnes d’analyses ont été réalisées. La premiere concerne la tole non déformée.
Des échantillons de celle-ci ont été decoupés a la tronconneuse a métaux, polis selon le
protocole décrit dans le Tableau 2-2 et analysés en EBSD afin de connaitre 1’orientation des
grains et la texture initiale du matériau. Comme le montre la Figure 2-10, la texture du
matériau est typique du titane commercialement pur aprés laminage [WANO3], c’est-a-dire
avec I’axe <c> désorienté d’environ 30° par rapport a la direction normale de la tole, vers la

direction transverse.

Figure 2-10. Texture initiale du titane commercialement pur étudié
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La seconde campagne concerne 1’analyse d’échantillons déformés en traction jusqu’a la
striction, voire jusqu’a la rupture. Apres 1’essai, les échantillons sont prélevés dans la zone
utile de I’éprouvette, également a 1’aide de la trongonneuse a métaux. Enfin, la derniére
campagne d’analyses est relative a I’étude des lignes de glissement. Les éprouvettes de
traction entieres ont été polies (voir Tableau 2-2) avant d’étre déformées. Elles ont ensuite été
déformées a en traction jusqu’a un faible niveau de déformation (davantage de détails dans le
chapitre consacré au titane), puis analysées en imagerie et en EBSD ; les essais de traction ont

ensuite été repris jusqu’a la striction et de nouvelles analyses de la microstructure ont été

réalisées.
Dimensions de Polissage Polissage électrolytique
la zone polie | Mecanique Solution ~ Voltage Temps
Campagne 1 :
Tole non déformée 80 %
1cm? Jusqu’a 1 um
Campagne 2 : a : méthanol 30V 15s
Echantillons découpés 20 % acide
apres deformation perchlorique
Campagne 3 : 35 °
Pag . 7cm? Jusqu’au a5°C
Eprouvettes de traction . . 25V 30s
. . (zone utile) papier 4000
avant déformation

Tableau 2-2. Protocole expérimental de polissage pour la préparation des différents échantillons
analysés en microscopie électronique.

2.4.2. Analyses EBSD

La technique de diffraction des électrons rétrodiffusés (Electron Back Scattered Diffraction
pour EBSD) en microscopie électronique a balayage (MEB) est utilisée dans cette étude pour
analyser 1’orientation des grains du polycristal et caractériser par la méme occasion la
microstructure du matériau, avant et aprés déformation. L’analyse des clichés de Kikuchi
obtenus par la diffraction des électrons rétrodiffusés permet de mesurer la désorientation

cristallographique angulaire entre deux points.
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L’analyse EBSD est réalisée pour les trois campagnes d’essais sur le titane commercialement
pur, sur un microscope électronique a balayage JEOL JSM-6490 SEM. Ce MEB a été choisi
parce qu’il posséde une chambre suffisamment grande pour permettre la rotation de la platine
en configuration EBSD (70°) compte-tenu des grandes dimensions de nos éprouvettes de
traction (111 mm de longueur et 16 mm de largeur totales) lors de la troisieme campagne
d’analyses. Il est équipé d’une caméra EBSD et du systéme d’acquisition AZtec © développé
par Oxford Instruments ; les cartes d’orientation sont acquises a différents grandissements et
avec différents pas d’indexation qui seront détaillés au cas par cas dans les chapitres suivant.

Les cartes sont ensuite post-traitées avec le logiciel Channel 5 © d’Oxford Instruments.

L’orientation d’un grain est donnée par les angles d’Euler ¢, ¢, p, définis d’aprés la
notation de Bunge [BUN82]. lls permettent de passer du repére global de 1’échantillon au
repere du cristal par des rotations anti-horaires. Ces données sont utiles pour le calcul des
facteurs de Schmid et la détermination des systemes de glissement activés. La connaissance
des orientations sera également utile pour construire et identifier la texture du matériau au
travers de figures de pGles.A partir de cette information, le logiciel EBSD AZtec © reconstruit
des cartes d’orientation sur lesquelles seront identifiés les grains, d’aprés le critere de
désorientation de 5° choisi pour séparer deux grains et donc définir un joint de grains. De la
méme fagon, il est possible d’identifier les joints de macle a partir des angles de
désorientation qui sont spécifiques pour chaque type de macle (voir Figure 1-12) ; pour cela,
une tolérance de 5° sur I’angle de désorientation comme sur 1’axe de rotation est considérée.
La fraction volumique des macles est estimée par la méthode des interceptes qui consiste en
plusieurs étapes :

- une série de lignes paralleles régulierement espacées est superposée sur la micrographie,
parallelement a la direction de traction.

- la longueur des segments de macles interceptant une ligne est mesurée pour chaque ligne.

- la somme de ces longueurs de segments est divisée par la longueur sommée de toutes les
lignes.

Cette méthode permet d’obtenir une fraction linéaire de macles qui est généralement admise

comme étant une bonne estimation de leur fraction volumique (voir [SAL03]).
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2.4.3. Imagerie pour I’analyse des traces de glissement

L’analyse des traces de glissement entreprise dans cette étude nécessite de réaliser des images
des grains déformés dans lesquels les lignes de glissement sont bien visibles d’une part, et
d’autre part de connaitre 1’orientation de chaque grain.

Afin d’avoir une image de bonne résolution, les échantillons polis avant déformation puis
déformés sont analysés au MEB a canon & émission de champ (Field Emission Gun pour
FEG) Zeiss SUPRA 40. Une marque de laque d’argent est déposée a la surface de
I’échantillon de maniére a repérer une zone sans induire de contraintes locales dans le
matériau. Les images sont ensuite prises a proximité de cette marque de maniere a pouvoir
retrouver exactement les mémes zones lors de I’analyse EBSD. Une attention particuliére est
accordée a l’alignement de 1’échantillon, de maniere a ce que sa direction de traction soit
parallele a la direction X du repére du microscope, afin de minimiser I’erreur sur la mesure

des angles a partir des photographies et I’erreur sur le calcul des angles d’Euler.

Les cartes EBSD seront par la suite réalisées de maniére a ce que les grains analysés
correspondent a ceux photographiés, tout en prenant soin a nouveau, a l’alignement de

I’échantillon dans la chambre du microscope.

2.4.4. Analyse des traces de glissement

L’analyse des traces de glissement menée ici est une analyse statistique réalisée pour chaque
échantillon sur une centaine de grains au minimum. Cela nécessite 1’analyse de 10 a 15
photographies comprenant entre 10 et 20 grains dans lesquels les lignes de glissement sont
suffisamment bien résolues, et donc autant de données EBSD.

Les angles d’Euler donnés par I’analyse EBSD permettent alors de déterminer I’angle a que
va faire la trace d’un plan de glissement activé dans un grain, avec I’horizontale de la surface
de I’échantillon (repérée par 1’axe X du repére de 1’échantillon de la Figure 2-11). La Figure
2-11 représente un systéeme de glissement activé dans un grain, dont le plan vient couper la

surface de 1’échantillon et fait apparaitre la ligne de glissement I.
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Figure 2-11. Représentation d’une ligne de glissement a la surface d’un échantillon. Le repére (xyz)
est le repére de I’échantillon.

Etant donné que n, la normale au plan de glissement dans le repére de 1’échantillon, est

normale au plan qui porte la ligne de glissement |, on peut écrire (dans le mesure ou I, = 0):

,  ny 2-13

Ainsi I’angle o mesuré sur la photographie obtenue en microscopie ¢lectronique a

balayage (voir Figure 2-12) comme

l 2-14
tana = (—y)
L
peut aussi étre calculé théoriquement a partir des angles d’Euler du grain tel que :
( nx> 2-15
a = arctan| ——
ny

Pour chaque grain, I’angle o mesuré est alors comparé aux valeurs théoriques calculées pour

les 30 systemes de glissement de la structure hexagonale (voir Figure 1-11). Par contre, cette
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méthode ne permet pas d’obtenir d’information sur la direction du glissement m (observations

MET nécessaires pour identifier les vecteurs de Burgers des dislocations).

+55,43°

10 pm
e
Mag= 3.77KX WD= 3.3 mm EHT =15.00 kv  Signal A= AsB I|Probe= 2.2nA

Figure 2-12. Image en électrons rétro-diffusés d’un grain a un grandissement x 3770, une distance
de travail de 3,3 mm et une tension d’accélération de 15 kV ; mesure de I’angle entre la ligne de
glissement et I’horizontale.

Les angles sont mesurés a 1’aide du logiciel Gimp © qui offre une précision au centieme pres.
Leur signe est défini selon le sens trigonométrique. Le systeme de glissement activé est
déterminé selon la concordance de I’angle mesuré et des angles calculés. Une erreur de 5°
entre la valeur mesurée et la valeur calculée est tolérée, puisque plusieurs sources d’erreurs
sont possibles. La premiére source d’erreur concerne 1’alignement de la direction de traction
de I’échantillon avec la direction X du repere du microscope. Malgré les précautions prises,
on peut estimer qu’une erreur de 1° soit possible. Une seconde source d’erreur peut provenir
de l’indexation, c’est-a-dire la précision de 1’évaluation des angles d’Euler, qui est
directement reliée aux conditions de préparation de 1’échantillon.

La derniere source d’erreur réside dans la mesure de 1’angle sur Gimp, compte-tenu de la

résolution des lignes de glissement. Dans la considération de cette erreur cumulée de 5°,
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plusieurs systemes affichent une valeur de leur angle admissible et il est parfois difficile de

déterminer lequel est activé sur la seule base de ces mesures.

2.5. Nomenclature des échantillons et des conditions expérimentales de chaque essai

2.5.1. Aciers TWIP

Les caractéristiques des échantillons déformés sont répertoriées dans le Tableau 2-3 ; tous les

¢chantillons sont déformés jusqu’a la rupture.

Dimensions Nom Vitesse de déformation Temps d’acquisition (ms)
TWIP-Al 0,1 mm/min 100
TWIP-A2 2,2x10% s
L =75mm i 100
| =5,36 mm TWIP-A3 5’56 mln(;_znl_rf 4
e=0,6 mm 3’6 X ; S 1
mm/min
TWIP-A4 8x10% 51
s —
TWIP-B1 0.075 mi 100
, mm/min
TWIP'BZ 2,1X10_5 s_l 100
TWIP-B3 100
TWIP-B4 0.36 mm/mi 100
,36 mm/min
L =60 mm TWIP-B5 4o 100
1x10"s
1=12,56 mm TWIP-B6 100
e=1,25mm 2 mm/min 4
TWIP-87 5,6x10*s*
8 mm/min 4
TWIP-B8 2,2 x10°% s
90 mm/min 4
TWIP-B9 25 %107 5

Tableau 2-3. Nomenclature des échantillons d’aciers FeMnC TWIP déformés en traction, a
température ambiante.
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2.5.2. Titane commercialement pur

Les éprouvettes de titane répertoriées dans le Tableau 2-4ont toutes les mémes dimensions :
L=30mm, =7+ 0,02 mm ete=1,62 mm. Il faut noter que les éprouvettes qui ont subi des

essais de traction interrompus (marquées | dans le tableau), ont été polies avant d’étre

déformées
Orientation | Nom Vitesse de déformation Temps d’acquisition (ms) | Arrét de [’essai
Ti_01 4 R
Ti_04 14,4 mm/min 8 R
Ti_07 8 x 103%™ 4 R
Ti_11 4 | ©
Ti_02 3,6 mm/min 8 R
. Ti_05 2x 10% s 8 R
Ti_03 20 R
Ti_06 0,9 mm/min 8 s®
Ti_08 5x10*s™ 2 R
Ti_10 4 1@
. 0,09 mm/min 2
Ti_09 5x 105 s R
E
| Ti_13 | 4 R
Ti 17 14,4 mm/min 8 R
Ti_19 8 x 1035 4 R
Ti_23 4 | @
Ti_14 3,6 mm/min 8 R
RD Ti_16 2x 103 8 R
Ti_15 20 R
Ti_18 0,9 mm/min 8 s®
Ti_20 5x10*s* 2 R
Ti_22 4 | ©
. 0,09 mm/min 2
Ti 21 5% 10° s R

Déformation atteinte en fin d’essai : 0,027 - © 0,18 - ® 0,043 - ® 0,011 - ® 0,18 - © 0,023

Tableau 2-4. Nomenclature des échantillons de titane commercialement pur déformés en traction, a
température ambiante. Les lettres R et S désignent respectivement un essai arrété a la rupture, un
essai arrété apres la striction. La lettre | fait référence a un essai interrompu au début de la
déformation. Les exposants a coté des lettres S et I renvoient aux déformations en fin d’essai
indiquées en-dessous du tableau.
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3. Etude multi-échelles de la déformation plastique des aciers
TWIP

Dans ce chapitre, nous nous intéressons au comportement mécanique des aciers austénitiques
Fe22Mn0,6C présentant I’effet TWIP. Comme cela a été décrit au chapitre 1, ces matériaux
présentent des propriétés mecaniques assez exceptionnelles, a savoir une grande résistance
mécanique combinée a une grande ductilité. Ces caractéristiques sont attribuées a 1’effet
TWIP (TWinning Induced Plasticity) qui résulte de la combinaison d’un intense glissement
des dislocations et de la présence de fines et nombreuses macles dans la microstructure
austénitique.

Cependant, I’effet TWIP est accompagné, dans un domaine de température (voir Figure 1-15)
incluant la température ambiante, d’une instabilité plastique se manifestant par des chutes de
la contrainte macroscopique sur les courbes de déformation de ces aciers. Assez peu de
données sont disponibles dans la littérature pour caractériser les mécanismes responsables des
instabilités, une majorité des publications sur les aciers TWIP traitant plutét du role du
maclage ou de l'influence de différents ¢léments d’alliage permettant d’améliorer encore
davantage les propriétés mécaniques du matériau. Toutefois, plusieurs auteurs s’accordent
pour attribuer cette instabilité plastique a 1’effet Portevin Le Chatelier (PLC) [REN10,
DEC12, LEE11]. En effet, les fluctuations de contraintes observées dans les aciers TWIP sont
similaires a celles du type A de I’effet PLC, c’est-a-dire que les chutes de contrainte sont
irrégulieres et d’amplitude relativement faible. De plus, la contrainte d’écoulement de ces
aciers affiche également une sensibilité négative a la vitesse de déformation appliquée,
comme c’est le cas pour les matériaux présentant I’effet PLC. Néanmoins, on a pu voir dans
le chapitre bibliographique que malgré ces arguments en faveur de I’effet PLC, plusieurs
differences sont notables entre les caractéristiques de l'instabilité plastique dans les aciers
TWIP et celles relatives a I’effet PLC. De plus, le mécanisme de vieillissement dynamique a

I’origine de I’effet PLC ne permet pas d’expliquer le fort taux d’écrouissage de ces aciers.

La question du mécanisme de déformation, notamment responsable de 1’instabilité plastique,
reste donc ouverte, et I’un des objectifs de ce chapitre est d’apporter de nouveaux éléments
permettant d’y répondre. Une récente étude de la déformation de monocristaux de cuivre
[FRES09] a montré que les processus de déformation plastique peuvent se manifester

differemment selon 1’échelle de déformation. Afin de relier les différentes visions que 1’on
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peut avoir de la plasticité selon 1’échelle d’observation, nous appliquons ici les techniques
d’émission acoustique et d’extensométrie locale a haute résolution, simultanément avec les
conventionnels essais de traction. Cela nous permettra d’avoir une vision multi-échelles de la
déformation du matériau considéré. Il faut souligner que la technique d’émission acoustique
n’a que peu été utilisée jusqu’a présent pour 1’étude de la déformation plastique des aciers
FeMnC TWIP et les méthodes d’extensométrie locale n’ont été utilisées que pour caractériser
le comportement de ces aciers pendant I’écoulement saccadé [LEBE09, BOUAL1].

On se propose ici d’étudier la déformation des aciers TWIP avant et aprés la déformation
critique pour le début de I’instabilité plastique en comparant 1’évolution temporelle de la
déformation locale avec 1’évolution du signal global de la contrainte pendant I’essai de
traction. Des mesures d’émission acoustique viendront compléter ces premiers résultats. De
maniere plus générale, le role du glissement des dislocations et du maclage dans le
comportement global des aciers FeMnC présentant 1’effet TWIP sera discuté.

La premiére partie de ce chapitre sera consacrée a la description des caractéristiques des
bandes de déformation qui émergent lors de I’écoulement saccadé des aciers TWIP.
L’apparition de I’instabilité plastique et la détermination de la déformation critique feront
I’objet de la deuxiéme partie. Enfin la troisiéme partie sera dédiée au comportement a une
échelle spatio-temporelle plus fine qui permettra de caractériser le comportement ondulatoire
et intermittent de la déformation.

3.1. Caractéristiques des bandes de déformation

De précédentes ¢tudes [LEBE09, CHA10] d’extensométrie locale sur le méme matériau ont
permis de mettre en lumiere quelques caractéristiques propres aux bandes de déformation de
ces aciers TWIP. La Figure 3-1 met en parallele une partie de la courbe de déformation
(Figure 3-1 a)) de I’échantillon TWIP-A4 déformé a &, = 8 x 1073571, les données de
déplacement obtenues par la caméra CCD (Figure 3-1 (b)), ainsi que les déformations des
extensometres locaux obtenues a l'aide de la relation 2-8 (Figure 3-1 (c)). Les fluctuations de
contrainte observées sur la courbe de traction sont typiques des aciers TWIP : de brefs sauts
de contrainte ont lieu et sont espaceés régulierement par une période ou la contrainte
d’écoulement continue a croitre mais de maniere relativement linéaire. L’analyse de ce type

de représentation conduit a deux premiéres observations :
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- une fluctuation de contrainte macroscopique est associée a l’accélération de tous les
déplacements enregistrés dans les extensometres par la caméra CCD ; cette accélération

apparait retardée dans le temps entre les extensometres selon leur position sur la zone utile.

- des sauts de deformation locale en découlent pour chacun des extensometres (Figure 3-1
(©)) ; ils sont approximativement de méme amplitude mais la encore retardés dans le temps

entre chague extensométre.
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Figure 3-1. Résultats de ’extensométrie locale a haute résolution pour I’échantillon TWIP-A4
déformé ag, = 8 x 10~3s~1. (a) contrainte nominale en fonction du temps; (b) position des
transitions le long de la longueur utile en fonction du temps ; la courbe la plus haute donne la
position de I’extensométre le plus proche du mors inférieur mobile. (c) évolution de la déformation
locale correspondante (calculée a partir des valeurs de (b)). Les lignes verticales en pointillés
indiquent les instants auxquels une bande de déformation est nucléée. Les lignes en tirets désignent
les instants pour lesquels la bande quitte le premier extensometre local. La ligne en trait plein gras
inclinée at ~ 44 s marque le bord d’un plateau, ou la bande de déformation quitte les sections
respectives (d’aprés [LEBE09)).

En conséquence, le retard entre ’accélération initiale des deplacements et les sauts de

déformation suggere qu’une bande de déformation localisée se déplace depuis la partie
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supérieure de 1’échantillon, a travers I’ensemble des extensomeétres. D’aprés ces observations,
la nucléation de la bande a lieu lors du saut de contrainte et sa propagation pendant
I’intervalle relativement homogéne entre deux fluctuations macroscopiques. De plus, la
phénoménologie des sauts de déformation (Figure 3-1 (c)) et leur évolution en fonction du
temps donnent a penser que la nucléation d’une bande de déformation a lieu presque
immédiatement apres que la précédente bande a fini sa propagation [LEBEO09]. Cela implique
donc que la déformation est principalement accommodée par la propagation répétitive des

bandes de déformation le long de 1’axe de traction.

On présente sur la Figure 3-2 une partie de la courbe de traction de 1’échantillon TWIP-A4
ainsi que la représentation spatio-temporelle associée de la vitesse de déformation locale.
Comme on I’a vu précédemment, a chaque saut de contrainte présenté sur la Figure 3-2 (a) est
associée la nucléation d’une bande de déformation a proximité de 1’'une des extrémités de
I’échantillon. La bande de déformation se propage alors le long de la longueur utile jusqu’a ce
qu’elle entre dans le champ de vision de la caméra CCD. Sur la Figure 3-2 (b), cela se
manifeste par une tiche de couleur chaude visible a hauteur de I’extensométre ayant la
position la plus basse de 2 mm (qui correspond a 1’extensométre le plus proche de la téte de
I’éprouvette située dans le mors fixe supérieur lors de 1’essai de traction — voir chapitre
expérimental). La couleur a I'intérieur de la bande fait référence a la valeur de la vitesse de
déformation locale donnée par la légende. Cette bande se propage alors a 1’extensomeétre
adjacent et ainsi de suite, jusqu’a sortir du champ de vision de la caméra CCD (position : 12
mm environ). On remarque que la propagation de la bande au travers de I’ensemble des
extensometres est continue, 1’aspect discret a premicre vue étant imposé€ par la définition des
extensometres unitaires qui ont une largeur de 1 mm.

On peut voir que la propagation d’une bande de déformation est associée a des intervalles
relativement lisses de 1’évolution de la contrainte macroscopique sur la courbe de
déformation. Cela témoigne bien du fait que la propagation de la bande nécessite une

contrainte plus faible que sa nucléation.
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Figure 3-2. Echantillon TWIP-A4 déformé a &, =8 x 1073s1. (a) contrainte nominale en
fonction du temps ; (b) évolution spatio-temporelle de la vitesse de déformation a lintérieur des
extensomeétres disposés le long de la zone utile. La barre colorée sur la droite de la carte donne les
valeurs de vitesse de déformation localeg,(s™).

Ce type de représentation donne par ailleurs une information sur la cinématique des bandes de
déformation. La vitesse de propagation des bandes peut en effet étre déterminée en
considérant leur inclinaison relative dans le diagramme espace-temps (Figure 3-2 (b)).
Lebedkina et al. ont ainsi montré [LEBE(09] a travers 1’analyse détaillée des courbes de
déformation locale dans plusieurs extensometres au cours du temps, que la vitesse vraie de
propagation des bandes diminuait au cours de 1’essai. On retrouve cette caractéristique sur la
Figure 3-2 (b) au travers de I’inclinaison plus prononcée des traces au cours du temps qui
indique que la vitesse des bandes de déformation décroit progressivement.

Par ailleurs, on peut remarquer que la vitesse de déformation a l’intérieur des bandes
augmente au cours de ’essai : les couleurs orangé-rouge a I’intérieur des bandes s’intensifient
au fur et a mesure que la déformation augmente et atteignent une valeur maximale de vitesse
de déformation &,proche de 0,15 s™. Cette valeur est supérieure de plus de deux ordres de
grandeur a la vitesse de déformation appliquée ¢, = 8 x 10~3s~1, comme cela a été observé
précédemment [LEBE09, CHAL10].

On retrouve les mémes caractéristiques des bandes de déformation pour des échantillons

déformés a d’autres vitesses de déformation appliquées, comme le montre la Figure 3-3.
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Figure 3-3. Représentation spatio-temporelle de vitesse de déformation locale pour différentes
vitesses de déformation appliquées. (a) échantillon TWIP-A3 déformé a £, = 5,6 x 1074 s71; (b)
échantillon TWIP-B8 déformé a &, =2,2x10"3s71; (c) échantillon TWIP-B9 déformé a
£, =2,5%x10"2s1 La barre colorée sur la droite des cartes donne les valeurs de vitesse de
déformation localeg;, (s™). Des segments verticaux observés prés des bords des figures sur les traces
de bandes inclinées sont dus a un artefact de la conversion des images dans le logiciel Matlab.

On peut remarquer plusieurs choses d’apres cette figure. Tout d’abord, les données présentées
confirment que plus ’essai progresse dans le temps, plus la brillance des bandes s’accroit et
tend a saturer lorsqu’une certaine déformation est atteinte. La vitesse de déformation locale a
I’intérieur de la bande &, qui reste relativement constante lors de sa propagation entre les
extensometres) atteint alors une valeur maximale supérieure d’environ un ou deux ordres de
grandeur par rapport a la vitesse de déformation appliquée &,. Le rapport £,/&, évolue donc
au cours de I’essai selon 1’état de déformation. Cette évolution est qualitativement la méme a
toutes les vitesses de deformation appliquées, bien que le rapport quantitatif puisse étre
different.

D’autre part, on remarque que les bandes ont un caractére propageant persistant pour toutes
les vitesses de déformation (on notera que 1’échantillon TWIP-B9 (Figure 3-3 (c)) présente
des bandes de déformations qui, contrairement aux autres échantillons, se déplacent du bas de
I’échantillon - téte dans le mors mobile - vers le haut). Cela est en accord avec la morphologie
des courbes de déformation qui présentent toutes des brusques sauts de contrainte suivis d’un
état de contrainte plus stable (voir Figure 1-16). La détection de la propagation est assez
difficile a la plus faible vitesse de déformation (¢, = 2,08 x 10~5s~1), compte tenu de la

limitation du temps d’enregistrement a 600 s qui ne représente qu’un petit intervalle de
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déformation a cette vitesse. Un cycle complet de propagation n’a donc pas pu étre enregistré a
cette vitesse. Cependant, on retrouve pendant plusieurs centaines de secondes des
caractéristiques du développement d’une bande de déformation telle qu’on 1’a décrite
précédemment.

Ce comportement, similaire a celui observé a des plus grandes vitesses de déformation
appliquée, differe du comportement des bandes de type C, statiques et prononcées, qui se

manifestent généralement dans ce domaine de &, pour les matériaux présentant 1’effet PLC.

On a donc identifié dans cette premiére partie les caractéristiques des bandes de déformation
caractérisant 1’instabilité plastique de ces aciers. On a pu voir qu’a chaque fluctuation de
contrainte sur la courbe de déformation est associée une bande de déformation. On s’intéresse
a présent a ’apparition des premicres bandes de déformation et a la détermination de la

déformation critique.

3.2. Déformation critique

On a vu dans I’étude bibliographique que pour préciser les interactions existant entre les
dislocations et les atomes de soluté, plusieurs auteurs s’attachent a évaluer les énergies
d’activation des processus thermiques responsables des instabilités plastiques. Cela a été fait
par certains d’entre eux pour les aciers Fe22MnC [SHU92, ALL04, BRA0O7, KUNO08] ou les
aciers Hadfield [DAS81] a partir de la relation proposée par Nakada [NAK70] (voir équation
1-9). Les valeurs ainsi obtenues sont toutes sensiblement inférieures a 1’énergie d’activation
pour la diffusion du carbone [DAS81, SHU92, ALL08] mais différent entre elles, parfois d’un
ordre de grandeur. La détermination de la déformation critiquee,,.pour le début de I’instabilité
pourrait étre en cause dans ces différences etant donné que ce parametre est susceptible de
dépendre de 1’échelle d’observation. On se propose ainsi d’étudier 1’apparition des premicres
instabilités plastiques dans les aciers TWIP grace a 1’exploitation de données d’extensométrie

locale.

La déformation critique est mesurée comme étant la déformation minimale a partir de laquelle
apparaissent les premiéres instabilités plastiques qui correspondent aux premiéres fluctuations
de contrainte. Cette grandeur est généralement déterminée directement sur la courbe de
déformation lors de 1’apparition des premicres fluctuations de contrainte. Ce type d’approche

pourrait donner des resultats satisfaisants dans les cas ou les instabilités apparaissent
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brusquement, comme par exemple dans le cas des fluctuations de type C de l'effet PLC.
L'apparition progressive des fluctuations de contrainte rend ce type de procédure plus
incertain. En effet, le probléme n’est pas tant de connaitre le soin pris par I’expérimentateur
pour examiner la courbe de déformation mais de savoir comment distinguer les fluctuations
dues a l'instabilité plastique et associées aux bandes de déformation, des fluctuations dues a
I'nétérogénéité intrinséque de I'écoulement plastique et au bruit expérimental. Cette question
n'a pas encore été discutée dans la littérature. On verra par la suite que la méthode usuelle
peut conduire a une surestimation importante de la valeur de &, pour les aciers TWIP. La
Figure 3-4 présente 1’évolution de la contrainte nominale en fonction du temps o(t) pour un
acier TWIP déformé ag, = 8 x 1073 s~1. La Figure 3-4 (a) balaye un intervalle de temps
couvrant pratiquement toute la durée de 1’essai (a partir de la transition élastoplastique),
correspondant a peu pres a une déformation nominale € de 0,07 & 0,3, et permet d’avoir une
vue d’ensemble des fluctuations de contrainte. Dans le but de déterminer a quel moment
celles-ci apparaissent, on resserre I’intervalle de temps au début de la courbe comme le
montre la Figure 3-4 (b). A partir de cette figure, on peut estimer que la déformation critique
se situera aux alentours de 16 s de déformation, ce qui correspond a une déformation
nominale de 0,118. Cette détermination reste assez vague et peut varier d’un ceil a I’autre.
Afin d’obtenir cette information avec davantage de précision, on considere la dérivée de la
contrainte en fonction du tempsa(t), pour laquelle les fluctuations seront plus marquées (voir
Figure 3-5). On voit sur cette figure que I’instant critique d’apparition des fluctuations de
contrainte se situerait plutét aux alentours de 14 s, ce qui correspond a une déformation

nominale de 0,103.
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Figure 3-4. (a) évolution de la contrainte nominale en fonction du temps pour I’échantillon TWIP-
A4 déformé ag, = 8 x 1073 s~1 .(b) agrandissement d’une partie de la courbe (a).
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Figure 3-5. Dérivée de la contrainte nominale en fonction du temps dans un court intervalle de
temps, lors de apparition des premieres fluctuations de contrainte pour ’échantillon TWIP-A4.

On compare a présent I’évolution de la contrainte nominale en fonction du temps et les cartes
spatio-temporelles de vitesse de déformation afin de corréler I’apparition des fluctuations de
contrainte avec le développement des bandes de déformation. La Figure 3-6illustre donc le
développement de I’instabilité plastique pour ce méme échantillon d’acier TWIP déformé a
£, = 8 X 1073 s~ len mettant en paralléle la courbe o(t) dans le méme intervalle de temps que
la Figure 3-4, la carte de vitesse de déformation correspondante ainsi que sa variante sur-

lissée. Le sur-lissage de la Figure 3-6 (c) réduit a la fois le contraste causé par les traces
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brillantes et élimine les plus hautes fréquences du motif, permettant ici de bien distinguer les
bandes de déformation. Bien que le sur-lissage donne des valeurs erronées de la largeur des
bandes et de la vitesse de déformation a I’intérieur de celles-ci, il décrit correctement le motif
spatio-temporel dans la mesure ou le fait que la vitesse de déformation a I’intérieur des bandes

s’accroit avec la déformation et tend a saturer est bien retrouvé qualitativement.

Comme cela a déja été précisé dans le chapitre expérimental, certaines transitions noir/blanc
sortent du champ de vision de la caméra au cours de I’essai et d’autres y entrent. Par
conséquent, plus I’intervalle de temps enregistré recouvre une déformation importante, plus la
partie des transitions restant dans le champ de vision pendant tout I’intervalle de temps est
faible. Ainsi pour 1’échantillon TWIP-A4 testé & une vitesse de déformation élevée, une
région assez étroite de I’échantillon (environ un dixieme de la longueur utile) est analysée sur
la Figure 3-6.

On observe sur la Figure 3-6 (b) la présence des bandes de déformation, distinguables a partir
de 16 s environ, qui se font plus espacées dans le temps au cours de 1’essai, de méme que les
sauts des contraintes avec lesquels elles sont directement corrélées. Si on examine la Figure
3-6 (b) avec plus d’attention, on remarquera qu’une certaine hétérogénéité, bien qu’assez
faiblement résolue, peut étre distinguée pour t < 16 s, de maniére cohérente avec les
fluctuations de g (t) observées sur la Figure 3-5 avant t = 16 s. L’application du sur-lissage
permet de révéler des ombres de bandes de déformation a partir de 10 s, comme on le voit sur
la Figure 3-6 (c), c'est-a-dire, beaucoup plus tét par rapport a la valeur de la déformation

critique mesurée sur la courbe de déformation.
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Figure 3-6. (a) courbe de déformation de ’échantillon TWIP-A4 déformé a &, = 8 x 1073 s71, (b,
c) cartes spatio-temporelle de vitesse de déformation : lissage sur 30 points (b) ; lissage sur 300
points (c). La barre colorée sur la droite de la carte donne les valeurs de vitesse de déformation
locale & (s™).

Effectivement, bien que la valeur de vitesse de déformation locale &, dans ces bandes
diminue jusqu’a la disparition des traces d’hétérogénéité les plus a gauche de I’image, quatre

traces entieres de propagation de bandes de déformation sont clairement visibles.

La Figure 3-7 met en avant cette hétérogénéité et le développement des premieres bandes de
déformation pour ce méme échantillon TWIP-A4 (Figure 3-7 (b)) et pour deux autres
échantillons TWIP-B8 et TWIP-B9 deéformés a une vitesse inférieure (Figure 3-7 (a)) et
supérieure (Figure 3-7 (c)), respectivement. On notera que les dimensions de ces deux

¢chantillons sont différentes de celle de 1’échantillon TWIP-A4 (voir section 2.5.1).
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Figure 3-7. Cartes spatio-temporelles de vitesses de déformation, volontairement sur-lissées, pour
des échantillons déformés a différentes vitesses : (a) échantillon TWIP-B8 déformé ag, = 2,2 x
1073 s71; lissage sur 400 points, (b) échantillon TWIP-A4 déformé agé, = 8 x 1073 s~1 ; lissage
sur 30 points, (c) échantillon TWIP-B9 déformé ag, = 2,5 x 1072 s~1; lissage sur 40 points. Les
échantillons ont des dimensions de zone utile différentes ; (a) et (c): 60 x 2,56 X 1,25 mm3; (b):
75 % 5,36 x 0,6 mm3. La barre colorée sur la droite de la carte donne les valeurs de vitesse de
déformation locale &, (s™).

Pour les trois cas présentés sur cette figure, on observe la propagation claire et périodique de
bandes de déformation lors des fluctuations de 4(t) de grande amplitude qui correspondent
aux fluctuations de contrainte visibles sur la courbe de traction. On observe avant cela une
hétérogénéite de déformation pendant les ondulations régulieres de faible amplitude de 4 (t),
bien visible surtout pour les échantillons TWIP-B8 et TWIP-A4, qui présentent une
périodicité d’environ 10 s et 1 s respectivement. A la plus grande vitesse, la courbe de la
Figure 3-7 (c) présente 1I’ensemble des fluctuations de contrainte et donc des bandes de
déformation qui ont lieu pendant ce court essai de 30 s. L’augmentation de &, dans I’ensemble
du matériau est trés rapide pour cet échantillon déformé a &, = 2,5 x 1072st. Par
conséquent, le rapport entre &, et &, varie trés rapidement entre le début et la fin de

I’intervalle de temps présenteé sur la Figure 3-7 (c), ce qui brouille le contraste des premieres
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bandes de déformation. Malgré cela, une hétérogénéité de déformation est bien visible avant

la premiére chute de contrainte qui se manifeste sur la courbe do/dt (t) peu avant 21 s.

Nous ne disposons pas de données d’extensométrie locale au moment de 1’apparition des
fluctuations de contraintes pour les plus faibles vitesses de déformation appliquées (de I’ordre
de 5,6 x 107*s™1 et 2,1 x107°s™ 1) a cause de la plage temporelle d’enregistrement
restreinte. Cependant, comme on I’a vu au paragraphe 3.1, on retrouve a ces vitesses le méme
comportement qu’aux autres vitesses de déformation, notamment la propagation persistante
des bandes de déformation associées a des sauts de contrainte de méme morphologie dans le

domaine é;, = 2,1 x 107°s71 — ¢, = 2,5 x 1072571,

Les cartes spatio-temporelles de vitesse de déformation locale des Figure 3-6 et Figure 3-7
témoignent non seulement du fait que des bandes de déformation sont observées avant la
déformation critique pour le début des fluctuations de contrainte, mais le motif global est bien
défini par les parameétres attribués aux bandes de déformation, a savoir une tendance a une
vitesse de bande décroissante et une vitesse de déformation a I’intérieur de bandes &, qui

augmente

On peut ainsi conjecturer que toutes les bandes de déformation appartiennent a une séquence
unique de 1’évolution de D’instabilit¢ plastique. Cela impliquerait donc que I’instabilité
n’aurait pas lieu de maniére soudaine mais se développerait progressivement avant que la
déformation critique &, ne soit détectée sur la courbe de déformation. L’analyse du
comportement & une echelle spatio-temporelle inférieure va permettre d’apporter des éléments

nouveaux concernant I’apparition de 1’instabilité plastique.

3.3. Comportement a petite échelle

3.3.1. Description générale

Les données fournies par 1’extensométrie locale a haute résolution nous permettent d’affiner
I’échelle de temps et ainsi d’observer avec davantage de précision l'hétérogénéité de la
déformation lors de I'écoulement macroscopiquement lisse, c'est-a-dire, avant la déformation

critique, mais aussi pendant la phase de propagation d'une bande de déformation, entre deux
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fortes fluctuations de contrainte. On considére d’abord le comportement observé avant
I’apparition de I’instabilité macroscopique.

La Figure 3-8 propose un agrandissement de la Figure 3-6 (c) dans I’intervalle 10 s — 14 s.
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Figure 3-8. Echantillon TWIP-A4 déformé a &, = 8 x 10351 . (a) dérivée de la contrainte &
proximité de la transition élastoplastique et (b) carte de vitesse de déformation locale permettant de
distinguer plusieurs nuances : (i) sauts de vitesse de déformation localisés (taches jaunes a rouge) ;
(i) larges nuées avec une période d’environ 1 s, correspondant a une modulation lente des
oscillations de la dérivée de la contrainte ; (iii) alignement des taches indiquant la propagation de la
déformation au travers de la séquence de marqueurs et correspondant a peu prés aux oscillations
prononcées de la dérivée de la contrainte. La barre colorée sur la droite de la carte donne les
valeurs de vitesse de déformation locale &, (s™).

Les bandes de déformation évoquées précédemment et correspondantes a I’hétérogénéité avec
une période de 1 s (voir Figure 3-7 (b)) apparaissent comme des ombres constituées de taches
brillantes (du jaune au rouge) de densité croissante qui révélent une activité intense, séparées
par des régions dénuées d’activité (bleues). Des sections horizontales de cette carte, qui
désignent I’évolution temporelle de la vitesse de déformation en un point donné, montrent une
alternation des taches claires et sombres correspondant approximativement aux oscillations du
signal &;(t). De plus, on peut remarquer que des taches de la méme couleur sont souvent
arrangées le long de lignes caractéristiques, comme on peut le voir au travers des lignes en
pointillés qui indiquent la propagation de ’activité plastique locale le long de 1’échantillon.
En outre, malgré le caractere discret de I’information imposé par la distance de 1 mm entre les

marques peintes, on peut reconnaitre que la propagation n’est pas nécessairement quasi
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continue mais peut se développer de maniere interrompue, en restant sur une ligne
caractéristique. Ce comportement a petite échelle représente donc simultanément des aspects
ondulatoires et intermittents, ces derniers se manifestant au travers d’ensembles de taches de
couleur sans ordre apparent.

Des cartes similaires sont retrouvées avant la deformation critigue macroscopique des
échantillons TWIP-B8 et TWIP-B9 testés a des vitesses de déformation différentes (voir
Figure 3-9).
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Figure 3-9. Représentations spatio-temporelles du comportement des aciers TWIP avant la
déformation critique. (a) échantillon TWIP-B8 déformé a &, = 2,2 x 1073 s71; (b) échantillon
TWIP-B9 déformé a &, = 2,5 x 1072 s~ 1. La barre colorée sur la droite de Ia carte donne les
valeurs de vitesse de déformation locale &, (s'l).

On retrouve la encore 1’arrangement de taches de méme couleur le long de lignes apparentes
révélant I’hétérogénéité observée sur les Figure 3-7 (a) et (c). Un tel comportement a petite
échelle n’est pas unique pour le matériau étudié. Des motifs similaires ont été observés en
utilisant la méme technique expérimentale sur des monocristaux de Cu pur pourtant
caractérises par une déformation plastique macroscopique uniforme [FRES09], de méme que
par une technique de corrélation d’images digitales sur des polycristaux AlMg, dans un
domaine de déformation situé avant le début des fluctuations macroscopiques causées par
Ieffet PLC [MUDI1].

Un comportement similaire, & la fois ondulatoire et intermittent est également observé
pendant les fortes fluctuations de contrainte (voir Figure 3-10) et pendant la période ou la
contrainte est relativement homogéne entre les fluctuations (voir Figure 3-11) a plusieurs

vitesses de déformation et notamment a la plus faible (Figure 3-11 (a)).
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Figure 3-10. Cartes spatio-temporelles de vitesse de déformation (s™) en paralléle de I’évolution de
la contrainte nominale pour échantillon TWIP-B5 déformé a &, = 1 x 10~*s~1 & deux instants
différents de ’essai de traction, pendant les fluctuations de contrainte macroscopiques.
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Figure 3-11. Cartes spatio-temporelles de vitesse de déformation (s™) en paralléle de I’évolution de
la dérivée de la contrainte dans une période de temps située entre deux grandes fluctuations de
contrainte. (a) Echantlllon TWIP-B3 déformé a &, = 2,1 x 10~5s~1; (b) échantillon TWIP-B8
déforméa é, = 2,2 x 1073 s71,

Ces résultats laissent donc penser que le comportement a petite échelle décrit ici avant la
déformation critique (Figure 3-9) pour le début des instabilités révele des phénomeénes
ondulatoires et intermittents similaires a ceux rencontrés pendant I’écoulement instable. On
peut donc supposer que les ondes observées avant la déformation critique sont de nature
plastique. On notera également une tendance au renforcement de 1’aspect intermittent au cours
de la déformation, au détriment de I’aspect ondulatoire, conformément aux observations dans

d’autres matériaux [FRES09, MUD11]. Les analyses présentées dans les deux sections
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suivantes vont permettre d’apporter quelques éléments supplémentaires vis-a-vis de cette

conjecture.

3.3.2.  Ondes plastiques

Les mesures d’extensométrie locales ont permis de mettre en lumiére une organisation spatio-
temporelle complexe ou on retrouve a la fois de I’intermittence de la déformation, marquée
par la localisation de pics de vitesse de deformation, et également des motifs particuliers qui
laissent suggérer la présence d’ondes plastiques dans ce matériau.

L’application ces dernieres années de différentes méthodes optiques d’extensométrie locale a
permis de révéler une hétérogénéité évidente de la déformation plastique qui se manifeste
sous la forme d’ondes de déformation plastique de faible amplitude et de faible vitesse
[ZUEOQ7]. L’observation de telles ondes pendant la déformation de différents matériaux a
conduit a la conjecture qu’elles pourraient étre essentiellement gouvernées par quelques lois

génériques de nature dynamique, indépendantes des mécanismes particuliers de déformation.

Afin de préciser la nature du comportement observé dans notre matériau, une analyse affinée
des signaux de la dérivée de la contrainte g(t)et de la vitesse de déformation locale pour un
extensométre unitaire &;(t)a été réalisée. La Figure 3-12 confronte I’analyse de ces deux
signaux pour I’échantillon TWIP-A4déformé a ¢, = 8 x 1073 s~ 1. L’intervalle de temps est
choisi de maniere a correspondre a celui présenté sur la Figure 3-8 mais il est quelque peu
élargi pour faire apparaitre le temps correspondant a la déformation critique déterminée

macroscopiquement (t =~ 14 — 16 s).
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Figure 3-12. (a) évolution de la dérivée de la contrainte en fonction du temps pour I’échantillon
TWIP-A4. (b) variation de la vitesse de déformation pour un seul extensometre, en fonction du
temps ; courbe noire : lissage 300, courbe rouge : lissage 30. &, = 8 x 1073 s71,

L’évolution &;(t) est représentée par une courbe construite a partir d’un faible lissage (30
points) des données brutes bruitées sur laquelle est superposée une courbe obtenue avec un
lissage plus fort (300 points).

La courbe sur-lissee &;(t) désignee par une ligne épaisse sur la Figure 3-12 (b) présente des
oscillations avec une période d’1 s qui correspond a la périodicité des bandes de déformation
observées sur la Figure 3-6 (c) a partir de 10 s. En plus de cette représentation grossiére, des
oscillations a haute fréquence sont visibles sur la courbe &;(t) obtenue sans sur-lissage (ligne
fine en rouge). Ces nuances semblent visuellement corrélées avec la structure multipériodique
de la dérivée de la contrainte ¢ (t) présentée sur la Figure 3-12 (a). La dérivée de la contrainte
d(t) présente quant a elle, pendant I’écoulement plastique macroscopiquement lisse avant la
déformation critique &, apparente, de 1égéres modulations d’amplitude avec une période d’1
s similaire a la période des oscillations de &; (t)relevées sur la courbe sur-lissée.

On retrouve des observations similaires sur la Figure 3-13 qui présente le méme type
d’analyse, mais pour 1’échantillon TWIP-B8déformé a ¢, = 2,2 x 10~3s~ 1, La fréquence du
signal de 4(t) apparait bien plus élevée, mais on note tout de méme que ces oscillations

peuvent étre correlées avec celles de la vitesse de déformation locale.
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Figure 3-13. (a) évolution de la dérivée de la contrainte en fonction du temps pour I’échantillon
TWIP-B8. (b) variation de la vitesse de déformation pour un seul extensométre, en fonction du
temps ; courbe noire : lissage 200, courbe rouge : lissage 80. &, = 2,2 x 1073 s71,

Les oscillations de 4(t) semblent donc corrélées a des ondulations de la courbe de
déformation qui sont a peine distinguables - et qui ont d’emblée été négligées dans les tests
mécaniques jusqu’a présent, les considérant comme résultant soit d’un bruit de mesure, Soit
d’un chargement irrégulier dii 2 un montage expérimental pas suffisamment précis. Cette
éventualité est ici mise en question puisque comme le montrent les Figure 3-12 et Figure
3-13, on observe la transition entre un motif ondulatoire et intermittent de &;(t), ce qui ne
serait pas le cas si les ondulations de la vitesse de déformation n’étaient que la conséquence

d’un bruit parasite.

Les observations qualitatives au travers des différentes figures présentées ci-dessus nous
permettent de suggérer d’une part la présence d’ondes de déformation avant la déformation
critigue macroscopique, mais également une corrélation entre deux signaux 4 (t) et &;(t).
Cette conjecture est affinée par 1’application de la transformée de Fourier rapide a 4 (t) et

&;(t) qui permet d’obtenir le spectre des fréquences caractéristiques de ces deux signaux.

La Figure 3-14 présente un exemple de cette analyse pour 1’échantillon TWIP-A4 déforme a

£, =8x1073s71,
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Figure 3-14. Transformation de Fourier rapide des signaux de la dérivée de la contrainte (noir) et
de la vitesse de déformation locale (bleu) pour I’échantillon TWIP-A4 déformé a &, = 8 X
1073571,

On remarque que les deux signaux présentent des harmoniques de fréquence proche de 1 Hz
comme le soulignent les fleches sur cette figure, ce qui est cohérent avec la période des
ondulations observées sur les Figure 3-7 (b) et Figure 3-8 (b). Un décalage dans la position
des pics n’est pas surprenant car la contrainte est une caractéristique globale qui refléte la
réponse plastique de I’ensemble de I’échantillon, alors que les extensométres donnent une
réponse locale. Effectivement, cette différence entre le signal global et le signal local est
cohérent avec I’inclinaison des traces des bandes de déformation, ce qui signifie que le saut de
vitesse de déformation n’a pas lieu a travers tout I’échantillon a la fois.

En ce qui concerne les harmoniques de haute fréquence, il est difficile d’établir des
conclusions fiables a propos de la corrélation entre les deux signaux non seulement a cause de
leur nature différente mais également a cause du débruitage des signaux de vitesse de
déformation. Cependant, on peut remarquer que les harmoniques secondaires que 1’on trouve
pour le signal &;(t) ont lieu dans le méme domaine de fréquences que le second et le troisiéme
harmonique du signal de la dérivée de la contrainte ¢ (t), ce qui correspond a des frequences
d’environ 5 et 10 Hz. Celles-ci sont en adéquation avec la fréquence des motifs ondulatoires

relevés sur la Figure 3-8 (b).
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L’analyse par la transformée de Fourier rapide menée ici tend donc a valider la conjecture
d’un couplage entre les signaux g (t) et &;(t), confirmant également la nature ondulatoire de

la déformation observée avant la déformation critique macroscopique.

Afin de déterminer la nature de ces ondes, des analyses de transformée de Fourier rapide sont
¢galement conduites sur des échantillons déformés a d’autres vitesses de déformation. La
Figure 3-15 (a) présente le spectre frequentiel du signal g(t) pour 1’échantillon TWIP-
B8déformé a &, =2,2x1073s™! et la Figure 3-15 (b) celui de 1’échantillon TWIP-

Bldéforméaé, = 2,1 x 1075571,

x 10 . . . . (b) x 10
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Figure 3-15. Transformée de Fourier rapide du signale(t)pour des échantillons déformés a
différentes vitesses de déformation. (a) échantillon TWIP-B8 déformé a ¢, = 2,2 x 1073571 ; (b)
échantillon TWIP-Bldéformé a &, = 2,1 x 1075 s71,

Ces deux figures présentent des spectres trés différents. Alors que le spectre de 1’échantillon
TWIP-B8 est constitué de fréquences caractéristiques qui se détachent nettement a la maniére
de ce que ’on obtient pour I’échantillon TWIP-A4 (Figure 3-14), 1’échantillon TWIP-B1

présente un large spectre sans fréquence caractéristique.

La Figure 3-16 propose un agrandissement dans un domaine fréquentiel restreint des spectres
associes aux différents échantillons présentés ci-dessus. La comparaison des spectres de
Fourier pour différentes vitesses de déformation montre quelques harmoniques dominantes
caractérisées par la propriété de similitude dans I’intervalle5,6 X 10~*s™1 — 2,5 x 1072571,
En effet, les spectres relatifs aux échantillons TWIP-A4 et TWIP-B8 sont superposés sur la

Figure 3-16 (a). Cette figure est construite en prenant I’échantillon TWIP-B8 comme
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référence, I’axe des fréquences de I’échantillon TWIP-A4 étant remis a 1’échelle dans la

proportion du rapport entre les deux vitesses de déformation appliquées.

@ \ \ | | | \ —IZ,2x1IO‘3S_1—;

o 8x 10735

% 1 | ':

° | 4 i\ \ . | ]
%ﬂlm | ll hm lMl‘nlL'ﬂ MWI”MMMI lnMﬂW tn.-i‘kl

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10

©) 4 | | | I | | —|2,1X1I0'53'1-

10°

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
Fréquence [Hz]

Figure 3-16. (a) partie d’un spectre de Fourier de la dérivée de la contrainte obtenu pour deux
valeurs de la vitesse de déformation appliquée: &, = 2,2 x 1073s~1 (TWIP-B8 en bleu) et
£, = 8 x 1073571 (TWIP-A4 en rouge). L’axe de la fréquence est remis a I’échelle pour la courbe
rouge dans les proportions du rapport entre les deux valeurs de vitesse de déformation. Les fleches
désignent trois pics en particulier qui se superposent. (b) large spectre de Fourier pour &, = 2,1 X
10-5s~1 (TWIP-B1) qui ne présente pas de fréquences caractéristiques.

La coincidence des fréquences remises a 1’échelle pour ces échantillons est d’autant plus
surprenante qu'ils ont des dimensions différentes et par conséquent, pas la méme valeur du
module élastique du systéme « machine-échantillon ». Une telle similitude témoigne de la
nature plastique des oscillations : les fréquences des processus de déformation s’ajustent elles-
mémes afin d’accommoder la vitesse de déformation imposée &, =1 x 107*st. Le
changement de ce comportement quand &, atteint de trés petites valeurs renforce cette
conclusion. On voit en effet que lorsqueé, diminue jusqu’a 2,1 x 107> s~1, un large spectre
sans fréquence caractéristique est alors obtenu (Figure 3-16 (b)). La transition dans le
comportement qualitatif confirme d’une part que les ondes ne sont pas dues a des oscillations

parasites du dispositif expérimental. Elle permet aussi de faire une conjecture sur le

106



mécanisme de couplage spatial dans le matériau qui se déforme de maniere hétérogéne.
Effectivement, la corrélation réduite entre les fluctuations de contrainte, qui se refléte dans le
large spectre de Fourier, prouve qu’une telle corrélation est due aux contraintes internes
générées par les incompatibilités de déformation locales. L’influence de €, sur le degré de
corrélation peut ainsi étre expliquée par un équilibre dynamique entre 1’écoulement plastique
hétérogeéne et I’effet d’homogénéisation de la relaxation plastique des contraintes internes,

pour lequel davantage de temps est disponible a une faible vitesse de déformation.

3.3.3. Intermittence

En complément des mesures locales de la déformation, les mesures d’émission acoustique
(EA) permettent d’étudier finement I’intermittence des processus de déformation lors des
essais de traction. La Figure 3-17 illustre la juxtaposition d’une portion de courbe de
déformation avec le signal respectif d’EA pour 1’échantillon TWIP-B4déformeé a €, = 1 X

10~ %4s71,
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Figure 3-17. (a) partie de la courbe de déformation ; (b) signal d’émission acoustique décrivant
Pamplitude A maximale des événements acoustiques correspondants, pour &, = 1 x 10™4s™1
(TWIP-B4).
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On peut voir que I’EA est particulierement active pendant les fluctuations de contrainte
associees a la nucléation de la bande de déformation, alors que le signal est plus faible
pendant la propagation subséquente qui est caractérisée par un écoulement plastique plus
homogene. Toutefois, on remarquera que des pics d’EA de grande amplitude sont visibles sur
I’ensemble de la courbe de déformation.

Comme cela est décrit dans le chapitre 1, I’émission acoustique accompagnant la deformation
plastique de différents matériaux a révélé un caractere en loi-puissance persistant des
distributions statistiques de 1’amplitude d’EA ou de son énergie. Ces données reflétent un
caractére intermittent et avalancheux des processus plastiques a une échelle mésoscopique
correspondante a I’EA [RIC06a]. Un des résultats essentiels pour I’interprétation des données
obtenues dans ce travail de thése est que les valeurs de I’exposant de la loi puissance sont
considérablement plus grandes en présence de I’effet PLC qu’en son absence. C’est pour cette
raison que nous avons commencé une étude statistique des données d’EA enregistrées lors de
la déformation d’aciers TWIP. Ces nouvelles observations expérimentales devraient en effet
permettre d’enrichir la discussion sur le role de I’effet PLC dans la déformation plastique des

aciers TWIP a température ambiante. Les premiers résultats sont présentés ci-dessous.

Un exemple de la distribution du carré de ’amplitude des événements acoustiques d’un

échantillon déformé a ¢, = 1 x 10™*s~1 est présentée sur la Figure 3-18.
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Figure 3-18. Fonction de densité de probabilité (voir section2.3.2) pour I’amplitude normalisée au
carré des événements d’EA pour ’échantillon TWIP-B4 (bleu) ; la pente de la répartition en loi
puissance donne une valeur de 1,5 + 0, 03. Comparaison avec un alliage d’AIMg présentant I’effet
PLC (noir); la pente donne une valeur de 2.
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Cette répartition est représentative de I’ensemble de I’essai, pendant les fluctuations de
contrainte comme pendant la déformation macroscopiquement homogéne entre la transition
élastoplastique et le début des fluctuations de contrainte. La pente de la loi-puissance décrite
ici révele unevaleura = 1,5 — 1,6. Ce résultat est similaire a ce qui a été obtenu a une vitesse
de déformation inférieure é, = 5% 107> s~ sur le méme type de matériau mais avec un
dispositif expérimental différent [ALLO4].

On notera que les résultats obtenus pour les aciers TWIP sont sensiblement différents de ceux
obtenus pour des matériaux présentant l’instabilit¢é PLC (a typiquement entre 2 et 3
[LEBY12b]) ; ils sont en revanche parfaitement cohérents avec les statistiques trouvées pour
des matériaux déformés par une combinaison de glissement et de maclage [SHA12b,
RICO06a].

3.4. Conclusions

Deux échelles distinctes de plasticité sont observées dans cet acier TWIP a haute teneur en

manganése déformé a température ambiante.

3.4.1. Echelle mésoscopique

Premiérement, ’application des techniques d’extensométrie locale et d’émission acoustique a
permis d’observer des phénoménes révélant 1’hétérogénéité de la déformation plastique a une
échelle fine par rapport a I’instabilité macroscopique, Ce qui n’avait pas eté étudié pour ces
aciers auparavant. En utilisant 1’extensométrie locale, nous avons pu observer des motifs
spatio-temporels complexes qui comprennent conjointement des ondes de la déformation
plastiqgue et des localisations intermittentes menant a des «bursts » de la vitesse de
déformation locale. Les mesures de I’EA ont quant a elles permis de detecter des séries de
« bursts» (éveénements acoustiques) qui confirment le caractére intrinsequement intermittent

de I’évolution de la déformation plastique.
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Les ondes plastiques fines observées a I’aide de I’extensométrie locale se correlent
approximativement avec les ondulations a petite amplitude caractéristiques de la réponse
globale de 1’échantillon a la sollicitation : ces derniéres sont distinguables sur les courbes
contrainte-temps mesurées avec une précision suffisante ou, encore plus aisément, sur leurs
dérivées temporelles. Une telle corrélation est tout d’abord mise en évidence par la
comparaison visuelle de 1’évolution de la dérivée de la contrainte d(t) et des cartes de la
vitesse de déformation locale. Par ailleurs, elle est confirmée quantitativement par la
comparaison de la transformée de Fourier du signal g(t) et de celle de la vitesse de
déformation locale pour un extensométre unitaire &;(t). Bien que les résultats obtenus
n’infirment pas entiérement I’approche commune qui attribue tacitement ces ondulations au
bruit expérimental, on peut toutefois noter plusieurs observations qualitatives qui mettent en
¢vidence 1’origine physique des comportements a petite échelle :

- Les ondes plastiques sont surtout évidentes juste apres la transition élastoplastique mais le
comportement intermittent devient dominant plus tard.

- Latransformée de Fourier du signal a(t) pour des échantillons de dimensions différentes,
déformés a des vitesses de déformation différentes pour &, =1 x 10~*s~1révéle une
similitude entre les fluctuations de contrainte, ce qui se traduit par une remise a I’échelle
intrinséque des fréquences afin d’accommoder la déformation imposée par la vitesse de
déformation appliquée.

- En méme temps, quand la vitesse de déformation appliquée est réduite fortement
(6, = 2,1 x107°s71), la transformée de Fourier révéle une transition entre ce
comportement oscillatoire caractérisé par des harmoniques précises et un comportement
non oscillatoire qui produit un spectre large (quasi-continu). Cette transition qualitative
vers la suppression des corrélations temporelles peut s’expliquer par une
homogénéisation effective de 1’hétérogénéité de la déformation plastique, c’est-a-dire de
I’incompatibilité entre les déformations locales qui maintient les corréelations spatio-
temporelles.

- L’analyse statistique de la taille des événements acoustiques prouve que leur distribution
obéit a une loi puissance qui met en évidence 1’auto-organisation des dislocations suivant

une dynamique critique.

L’observation de la disparition des corrélations oscillatoires entre les déformations locales
quand la sollicitation devient trés lente permet d’avancer la conjecture suivante : le couplage
spatial dans le matériau déformé est gouverné par les contraintes internes dues aux
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incompatibilités de déformation locale, dans la mesure ou le degré de corrélation est contr6lé
par un équilibre dynamique entre une hétérogéneité de la déformation constamment
renouvelée, et une homogénéisation de la déformation due a la relaxation des contraintes
internes. Cette hypothése sur I’origine du couplage spatial est essentielle afin de formuler un
modele capable de reproduire la persistance de la propagation des bandes de déformation

macroscopiques dans les aciers TWIP.

Cette hypothése présente également un intérét dans un cadre plus général concernant les
mécanismes de couplage dans des matériaux dont les mécanismes de déformation peuvent
étre différents. En effet, les comportements a 1’échelle fine décrits ci-dessus ressemblent aux
observations récentes réalisées sur d’autres matériaux [RIC06b, WEI07, FRES09, MUD11,
BOUG11]. Bien que les mécanismes sous-jacents a I’hétérogénéité de la déformation
plastique soient encore mal compris a cette échelle, I’ensemble de ces observations permet de
supposer qu’ils doivent étre de nature purement dynamique, et indépendants des mécanismes

particuliers caractérisant la plasticité¢ d’un matériau étudié.

3.4.2. Echelle macroscopique

La seconde échelle concerne I’instabilité macroscopique caractérisant les courbes de
déformation de ces aciers. Cette instabilité plastique relative a la propagation des bandes de
déformation est gouvernée par un mécanisme spécifique aux aciers TWIP. Plusieurs faits
expérimentaux distinguent la déformation hachurée observée dans le présent acier TWIP de
I’effet PLC qui est souvent utilisé pour expliquer la survenue de ’instabilité plastique dans les
aciers TWIP : le caractere persistant de la propagation des bandes de déformation qui est
observé jusqu’a plus de deux ordres de grandeur de vitesse de déformation appliquée, la
forme persistante des courbes de déformation qui est cohérente avec le mode de propagation
des bandes, et la distribution statistique de 1’émission acoustique qui est caractérisée par un
exposant critique similaire a ce que 1’on trouve pour le maclage et/ou le glissement des
dislocations dans les matériaux purs, mais bien inférieur a la valeur trouvée pour un alliage
d’AlMg qui présente 1’effet PLC. Ces différences prouvent que le mécanisme classique du
vieillissement dynamique ne peut pas expliquer pleinement ce phénoméne. Toutefois, la
présence de carbone est essentielle pour 1’apparition de I’instabilité, comme cela a été¢ discuté

dans [BOUA11].
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Afin de prendre en compte ces différents aspects, on suppose que le mécanisme de
I’instabilité plastique dans les aciers TWIP inclut une interaction entre le glissement des
dislocations et le maclage ainsi qu’une interaction des atomes de soluté avec a la fois les
dislocations et les macles. Cette conjecture implique que les macles peuvent contribuer a
I’adoucissement répétitif du matériau, associé¢ avec la formation des bandes de déformation.
Bien que I’effet de durcissement causé par les joints de macle soit principalement discuté dans
la littérature de ces derniéres années sur les aciers TWIP [BOUA1l, ALLO0S], I’effet
d’adoucissement du maclage est également connu. En particulier, 1’adoucissement a été
détecté juste apres ’apparition du maclage dans un alliage CuSn, alors que le durcissement est
devenu dominant a de plus grandes déformations [KRI80]. L’adoucissement du matériau dans
la région maclée peut étre la conséquence d’au moins deux facteurs. Premic¢rement, le réseau
cristallin a I’intérieur des macles peut étre aligné favorablement pour le glissement des
dislocations [REE73b]. D’autre part, la présence des macles crée des concentrations de
contrainte a cause de leurs interactions avec des joints de grains ou avec d’autres macles (dans
les plans séquents). Par conséquent, les macles peuvent promouvoir la propagation de la
déformation plastique, en émettant a la fois des dislocations parfaites et partielles, résultant
alors en la propagation du maclage et du glissement des dislocations a I’intérieur de
I’échantillon [ALF08]. De ce point de vue, la nécessité du carbone n’implique pas que le
mécanisme de vieillissement dynamique, c¢’est-a-dire 1’épinglage des dislocations par les
atomes de soluté, est une cause directe de I’instabilité plastique. Une autre conséquence d’une
telle géne au glissement des dislocations peut étre 1’initiation du maclage [ALL11]. Il faut en
effet souligner que le maclage n’a pas été observé dans des aciers binaires FeMn sans carbone

avec de faibles énergies de faute d’empilement, comme précisé dans [BOUAL1L].

Ce concept général s’accorde avec quelques hypothéses discutées dans la littérature sur le role
du maclage dans le phénoméne d’instabilité plastique. En particulier, les auteurs de [LEBEQ9]
ont suggéré deux mécanismes dont I’un considére que I’instabilité peut étre due au maclage
seul. En effet, le maclage initié dans un grain peut entrainer la nucléation de macles dans les
grains voisins et conduire a une instabilité a caractere propageant. Cette hypothése est
conforme, par exemple, avec les mesures de I’EA dans un alliage Cu-Ge [VINO3]. Elle a aussi
été considéree théoriquement dans un article trés récent sur le maclage dans un alliage de Mg
[BARN13].Néanmoins, comme précisé dans le chapitre 1, les estimations de la fraction
volumique des macles dans ’acier TWIP prouvent que le maclage seul ne suffit pas pour

expliquer la déformation due aux instabilités [ALLO4].Une hypothése alternative considére
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que D’effet TWIP peut modifier le comportement de 1’effet PLC. De ce point de vue, les
résultats sur la détermination de la déformation critique pour I’apparition des premicres
instabilités plastiques sont essentiels. Les données obtenues indiquent que I’instabilité
plastique n’est pas caractérisée par un déclenchement abrupt : elle démarre avec une petite
hétérogénéite de déformation faiblement visible et se développe en des bandes de déformation
prononceées accompagnées de fluctuations de contrainte. Cette observation évoque le
mécanisme de 1’effet PLC proposé dans [KOR81] qui est une alternative au vieillissement
dynamique habituellement considéré. Il suppose que dans des conditions de faible glissement
dévié, la planéité du glissement induit la formation d’empilements de dislocations dont le
désancrage peut conduire a des chutes de contrainte. L’instabilité commencerait pratiquement
au début de la déformation plastique et se développerait dans la mesure ou la puissance des
empilements des dislocations augmenterait progressivement avec 1’écrouissage au cours de
’essai. Il est évident qu’un tel mécanisme ne peut pas expliquer I’apparition brusque de I’effet
PLC, notamment dans le cas du type C. En méme temps, il a été appliqué, par exemple, pour
interpréter le développement graduel de 1’instabilité plastique dans un alliage de Mg
[TROO7].

En conclusion, on peut supposer que des études de la microstructure pendant le stade initial de
I’écoulement instable, c’est-a-dire lors du développement des premiéres bandes de
déformation, peuvent apporter un point clé a la compréhension de ce phénoméne, comme par
exemple des informations sur le développement du maclage (localisé ou bien réparti de
maniere homogene dans 1’échantillon). On notera également que le rdle des macles peut aussi
étre mis en lumiére au travers d’une étude comparative de la déformation plastique des aciers
TWIP en traction et en compression, qui pourrait promouvoir 1’activation de différents
systtmes de maclage (voir [KRI80]). Une autre piste consistera en une étude de I’effet de
température, en raison de ses effets combinés sur le maclage et la diffusion des atomes de

soluté.
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4. Etude de Ila déformation plastigue du titane-a

commercialement pur

Ce chapitre a pour objectif de caractériser 1’anisotropie mécanique du titane commercialement
pur et en particulier son taux d’écrouissage dans des conditions de traction. Bien que le titane
et ses alliages soient de plus en plus utilisés dans 1’industrie, notamment aéronautique et
biomédicale, il reste de nombreux points d’ombre concernant les mécanismes responsables de
leur déformation. Le comportement mécanique du titane-a commercialement pur en
particulier souléve de nombreuses interrogations. Comme nous 1’avons vu au chapitre 1, son
comportement, et celui des matériaux hexagonaux en général, est souvent interprété du point
de vue du maclage. Toutefois, plusieurs points de discorde apparaissent quant au role du
maclage et aux mécanismes responsables des variations du taux d’écrouissage, observées en
particulier lors d’essais de compression. L’écrouissage est en effet décrit par un
comportement en trois stades, le début du stade B étant généralement associé a I’initiation du
maclage [SAL02]. Ce comportement en trois stades a récemment été identifié lors d’essais de
traction du titane commercialement pur [BEC13]. Le phénomene observé est toutefois
relativement faible, dans la mesure ou le taux d’écrouissage ne s’accroit pas lors du stade B
mais continue a diminuer avec une pente plus douce par rapport au stade A. Cependant, en
compression comme en traction, ces auteurs observent un stade A caractérisé par une chute
abrupte du taux d’écrouissage. S’ils 1’associent dans ces deux études au régime habituel de
restauration dynamique observé dans les métaux a forte énergie de faute d’empilement, cela
pourrait également étre la conséquence du vieillissement statique des dislocations par les
atomes de soluté [FR164], c’est-a-dire du phénomeéne de Piobert-Liders.

Ce chapitre a pour objectif de caractériser I’anisotropie mécanique du titane commercialement
pur et en particulier son taux d’écrouissage dans des conditions de traction. Le recours a une
géométrie d’éprouvettes plates découpées pour des essais de traction rend par ailleurs possible
les mesures simultanées d’extensométrie locale a haute résolution a 1’aide de la caméra CCD.
Cette technique permettra notamment de vérifier la conjecture du vieillissement statique des
dislocations pour expliquer le stade A, dans la mesure ou ce mécanisme est associé a la
propagation d’une bande localisée de déformation.

Etant donné que la propension du matériau au maclage est fortement dépendante de la texture
cristallographique des matériaux hexagonaux, les essais sont réalisés sur des échantillons dont

I’axe de traction est parallele a deux directions différentes : la direction de laminage, notee
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DL et la direction transverse notée DT, comme cela a été défini au chapitre expérimental.
Dans 1’ensemble de ce chapitre, on fera référence aux « échantillons DL » et aux
« échantillons DT » pour désigner les échantillons possédant leur direction de traction
paralléle a I’une ou I’autre des directions.

Le chapitre est divisé en trois parties. Dans un premier temps, le comportement mécanique du
matériau sera détaillé en présentant les résultats des essais de traction et d’extensométrie
locale. La seconde partie sera consacrée a la formulation de I’hypothése concernant le
mécanisme contrélant 1’écrouissage. Enfin la troisiéme partie consistera en ’analyse des
traces de glissement dans notre matériau, afin de vérifier I’hypothése émise. Des conclusions

générales cloront ce chapitre.

4.1. Etude du comportement mécanique

4.1.1. Reésultats des essais de traction

Des essais de traction ont été réalisés sur des échantillons de titane-o. commercialement pur
dont la préparation est décrite a la section2.4.1. Pour rappel, ces échantillons ont une taille de
grains moyenne d’environ 9 um et présentent une texture initiale de laminage a froid typique
pour le titane avec les plans de base inclinés a £30° de la direction normale vers la direction
transverse. Entre deux et quatre échantillons de chaque orientation ont été testés a chaque
vitesse de déformation et toujours a température ambiante (voir2.5.2). Les courbes de traction

affichent une bonne reproductibilité, comme le montre la Figure 4-1.
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Figure 4-1. Evolution de la force en fonction de I’allongement F(AL) pour des échantillons (a) DT,
(b) DL testés a deux vitesses de déformation différentes. Les courbes de trois échantillons déformés
dans les mémes conditions sont superposées pour deux vitesses de déformation. Les trois nuances

de rouge se référent a la vitesse &, = 8 x 1073571 ; les nuances de bleua ¢, = 5 x 107*s1,

La force est tracée en fonction de 1’allongement du systéme {machine-échantillon} donné par
le déplacement de la traverse. Cela permet de comparer tous les échantillons testés dans les
mémes conditions de vitesse de déformation, certains ayant été déformés en présence de
I’extensomeétre mécanique, d’autres non (lors de 1’utilisation de la caméra CCD).

Les mesures réalisées avec 1’extensométre mécanique permettent de caractériser les propriétés
mécaniques propres du matériau, en s’affranchissant de la rigidité de la machine de traction.
Compte-tenu de la reproductibilité des essais visible sur la Figure 4-1, ces mesures n’ont été
réalisées que sur un échantillon de chaque orientation, aux deux vitesses présentées sur cette
figure, ainsi qu’a une vitesse supplémentaire, inférieure d’un ordre de grandeur a la plus basse

des deux (voir Figure 4-2).
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Figure 4-2. Evolution de la contrainte vraie en fonction de la déformation plastique vraie des
échantillons de titane testés en traction aux différentes vitesses de déformation. L et T se réferent
aux échantillons déformés selon la direction de laminage et selon la direction transverse,
respectivement. Les indices 1 a 3 font référence a la vitesse de déformation appliquée.

L’allongement mesuré par I’extensométre mécanique a permis de tracer les courbes de
traction oyrie-€vraie S€lON la procédure décrite a la section 2.1.3 et d’évaluer les modules
d’Young Ep; et Epp & partir des pentes élastiques. Les calculs donnent une valeur de 109,5 +
2,5 GPa pour les échantillons DT et de 103,7+2,8 GPa pour les échantillons DL, sans
dépendance notable a la vitesse de déformation appliquée. Ces valeurs sont en accord avec les
données de la littérature pour des polycristaux de Ti. Elles sont également cohérentes avec
I’anisotropie é€lastique relevée pour les monocristaux de titane pur [FIS64]. En effet cet article
indique un module élastique de 100 GPa pour les directions principales du plan basal, et 145
GPa dans la direction de ’axe ¢. Un module d’Young plus élevé pour les échantillons DT
semble donc logique puisqu’une part plus importante de grains ont leur axe ¢ plus proche de
I’axe de traction que dans le cas des échantillons DL (voir la texture initiale de notre matériau

Figure 2-10).
Les valeurs des modules d’Young ont permis de déterminer la déformation élastique €€ et de

ne conserver que la déformation plastique P (voir équation 4-1) pour la representation de nos

courbes (Figure 4-2).
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a 4-1
&P =g —£° avec &° =E

ou: ¢ est la déformation totale vraie de I’échantillon
o est la contrainte vraie (MPa)
E est le module d’Young (MPa)

Par ailleurs, la limite élastique a été déterminée dans chaque cas en considérant la limite
conventionnelle déterminée a 0,2 % de déformation plastique. Les courbes de traction de la
Figure 4-2 révelent des propriétés mécaniques tres intéressantes, caractérisées par des
différences importantes entre les deux orientations.

On peut visuellement relever plusieurs premiers points :

e La limite d’¢élasticité est plus grande pour les échantillons DT
e Les échantillons DL présentent une contrainte limite a la traction supérieure

e Les échantillons DL sont plus ductiles que les échantillons DT
Disposant des propriétés mécaniques du matériau a partir des tests réalisés a différentes

vitesses de déformation &,, nous avons €tudié la sensibilité de la limite élastique a la vitesse

de deformation, comme le montre la Figure 4-3.
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Figure 4-3. Limite élastique en fonction de la vitesse de déformation appliquée. Les vitesses de
déformations sont égales a5 x 1073571, 5 x 10 #s~1 et 8 x 10~3s~1. Les échantillons DT et DL
sont représentés par des ronds et des triangles, respectivement.

Cette figure permet de vérifier une des observations faites a partir de la Figure 4-2, a savoir
que les échantillons DT présentent une limite élastique plus élevée que les échantillons DL, en
accord avec les données trouvées dans la littérature [MUR12, NIX10]. La représentation en
coordonnées semi logarithmiques révéle une dépendance linéaire de la limite élastique a la
vitesse de déformation appliquée pour laquelle les trois points expérimentaux de chaque
orientation sont parfaitement alignés. Un tel comportement est usuellement relié au
mouvement thermiquement activé des dislocations (voir chapitre 1) et est donc cohérent avec
les données qui indiquent que le maclage ne commence qu’apres 1’accumulation d’une
certaine déformation plastique [SAL02, SAL03, SALO6], de telle maniére que la limite

élastique doit étre déterminée par le mécanisme des dislocations.

On remarque sur la Figure 4-3 que les pentes des droites ne sont pas égales pour les deux
orientations : la limite élastique des échantillons DT croit plus rapidement que celle des
échantillons DL lorsque la vitesse de déformation augmente. En prenant en compte la
différence de valeurs assez importante entre les échantillons DT et DL, on peut supposer que

les systemes de glissement qui gouvernent le début de la plasticité sont différents d’une
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orientation a 1’autre, et que la sensibilité a la vitesse de déformation est donc différente selon

les systemes activés.

L’observation attentive des courbes de déformation nous a amené a faire de nouvelles

constatations :

Les courbes ont un aspect assez lisse ; la contrainte d’écoulement semble donc évoluer
de maniere homogene, ce qui laisse penser que le matériau se déforme de maniere

macroscopiquement homogeéne jusqu’a la striction.

La forme des courbes de déformation présentées sur la figure ci-dessus témoigne du
caractére en trois stades de la déformation du titane commercialement pur en traction,
bien que ce comportement soit moins prononcé par rapport aux données de
compression présentées dans le chapitre bibliographique. En particulier, on voit que
toutes les courbes de déformation des échantillons DT présentent une région
relativement plane aprés la transition élastoplastique, suivie par une augmentation
assez abrupte de la contrainte (voir Figure 4-2). Cette caractéristique est plus
particulierement visible a la plus grande vitesse de déformation, sur la courbe de
I’échantillon Tj, ou on peut ’assimiler a un « plateau », comme le montre la Figure
4-4 qui est un agrandissement de la Figure 4-2. Elle devient ensuite moins prononcée
lorsque &, diminue.

Les courbes de déformation des échantillons DL montrent quant a elles un
comportement quasiment monotone, bien qu’une légere tendance a former des stades

similaires peut étre également détectée en regardant plus attentivement.
Bien que la limite élastique des échantillons DL est plus faible que celle des

échantillons DT, leur contrainte d’écoulement devient rapidement plus grande que

pour ces derniers, traduisant ainsi un plus fort taux d’écrouissage.
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Figure 4-4. Agrandissement d’une partie de la Figure 4-2.

On notera par ailleurs que le début de la striction est cohérente avec les prédictions du critére
de Considere [CON85] o = 0, représenté pour chaque courbe sur la Figure 4-5. Cette figure

présente 1’évolution du taux d’écrouissage © en fonction de la contrainte vraie o pour les deux

orientations et aux trois vitesses de déformation.
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Figure 4-5. Evolution du taux d’écrouissage instantané © en fonction de la contrainte pour des
échantillons DL et DT testés aux différentes vitesses de déformation appliquées. La droite noire

représente Iapplication du critére de Considere.
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Cette figure permet de mettre en valeur le comportement en trois stades évoqué
précedemment. Comme pour les essais de compression décrits dans la littérature [SALO2,
SALO03, SALO06], on retrouve le stade A caractérisé par un taux d’écrouissage © décroissant,
suivi du stade B qui affiche une claire augmentation de O (a I’exception de la courbe L; qui
présente seulement une rupture de la pente décroissante et un adoucissement de celle-ci) et
finalement le stade C se traduit par une nouvelle diminution de ©.

Ce type de représentation permet de pouvoir comparer le taux d’écrouissage de différents
matériaux (a condition de normaliser le taux d’écrouissage et la contrainte par le module de
cisaillement). Cependant, on préférera ici représenter le taux d’écrouissage en fonction de la
déformation plastique plutét qu’en fonction de la contrainte, comme le montre la Figure 4-6.
Cette figure met en effet davantage en valeur les différences de comportement observées entre
les deux orientations, et cela facilite de plus les interprétations du point de vue de 1’évolution
de la déformation du matériau au cours de I’essai.

La Figure 4-6 représente donc 1’évolution du taux d’écrouissage © en fonction de la

déformation plastique P pour les deux orientations et aux trois vitesses de déformation.
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Figure 4-6. Evolution du taux d’écrouissage @en fonction de la déformation plastique&P, pour les
échantillons DL et DT (notés L et T, respectivement) testés aux différentes vitesses de déformation.

Cette courbe permet de souligner la similarité du comportement global des échantillons DL et
DT. En effet, apres ’atteinte d’un maximum, le taux d’écrouissage décroit (stade C) et les
courbes d’écrouissage deviennent virtuellement parall¢les entre les deux orientations a chaque

vitesse de déformation, jusqu’a I’atteinte de la striction. Cela laisse penser que la différence
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de valeur de © observée entre les échantillons DL et DT ne peut pas étre révélatrice d’un

changement de mécanisme de plasticité entre les deux orientations.
Le taux d’écrouissage © apparait effectivement clairement plus élevé pour les échantillons DL
que pour les échantillons DT et ce pour toutes les vitesses de déformation et pendant tout

I’essai, excepté aux tres petites déformations correspondant a la transition élastoplastique, ou

toutes les courbes sont trés proches les unes des autres.

La Figure 4-7 présente un agrandissement de la Figure 4-6 depuis le début de 1’essai jusqu’a

une déformation plastique de 0,05.

8000 , 1 .
o 8x102g™
point d'inflexion 5% 10 e
-5 -1
6000 5x107 s |
©
o
=3
% 4000 1
©
T
@
2000 .
0 !
0 0.045

Figure 4-7. Evolution du taux d’écrouissage @en fonction de la déformation plastique €”au début
de la déformation — agrandissement de la Figure 4-6.

Cette figure nous apprend ou confirme plusieurs choses :

e 0p, > 0pr pendant tout I’essai

e On distingue clairement les trois stades de déformation : le stade A est plus prononcé
pour les échantillons DT, et notamment a ¢, = 8 x 1073s™1, ce qui correspond au
« plateau » visible sur la courbe de traction de 1’échantillon Ty, (voir Figure 4-4).

L’amplitude de déformation du stade B est plus grande pour les échantillons DT que
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pour les échantillons DL. Les stades B et C sont initiés a une plus faible déformation

pour les échantillons DL que pour les échantillons DT.

e [’observation la plus frappante est sans doute I’influence de la vitesse de déformation
qui est opposee entre les deux orientations. En effet, si les stades A et B sont les plus
marqués a la plus grande vitesse de déformation et les moins marqués a la plus faible
vitesse de déformation pour les échantillons DT, I’effet inverse a lieu pour les
échantillons DL. Bien que pour ces derniers, ces deux stades sont moins accentués que
pour les échantillons DT, ils en présentent tout de méme toutes les caractéristiques,
méme a la plus grande vitesse de déformation pour laquelle une inflexion de la courbe
d’écrouissage est visible a une déformation de 0,006, marquant la transition entre le
stade A et le stade B. On remarquera par ailleurs que ce point d’inflexion est aligné
avec les maxima du stade B pour les vitesses de déformation £, =5 x 107%s™1 et
£, =5%1075s71, tout comme les maxima du stade B sont alignés pour les

échantillons DT a une déformation de 0,016 environ.

e Les minima du stade A sont décalés sur I’axe des déformations plastiques, selon la
vitesse de déformation appliquée &,. On voit en effet que plus &, est élevée, plus la
position du minimum du stade A est décalée vers une déformation plastique élevée.
Cela est valable pour les deux orientations, le phénomeéne étant toutefois plus amplifié
pour les échantillons DL.

Les trois stades sont donc bien identifies dans les essais de traction, mais dans une moindre
mesure par rapport a ce qui est observé en compression, la déformation accumulée pendant les
stades A et B pouvant représenter prés d’un quart de la déformation totale du matériau (voir
[SALO6] et Figure 1-20), alors qu’elle ne concerne ici qu’une petite partie de la déformation
plastigue du matériau. Les résultats des essais de traction présentés dans cette section
démontrent une claire anisotropie du comportement plastique du titane commercialement pur,
dont les mécanismes responsables restent a éclaircir. Dans cette optique, les résultats des

mesures d’extensométrie locale sont présentés dans le paragraphe suivant.
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4.1.2. Résultats des mesures d’extensométrie locale

Des mesures d’extensométrie locale ont été réalisées simultanément avec les essais de traction
afin d’avoir une information locale de la déformation de notre matériau. Les premiers
résultats montrent que la déformation apparait trés homogéne a 1’échelle macroscopique
jusqu’a la striction, comme les courbes de traction le laissaient entrevoir. Une illustration de
cela est proposeée sur la Figure 4-8.

Cette figure présente 1’évolution de la contrainte nominale en fonction du temps,
parallelement a la représentation spatio-temporelle de la vitesse de déformation locale pour
I’échantillon DT Ti-01 déformé a &, = 8 X 1073s™1, ainsi que ’évolution des vitesses de
déformations locales &;(t). Cet échantillon en particulier est choisi car ¢’est celui qui présente
le plateau le plus prononce sur sa courbe de traction (voir la courbe Ty, Figure 4-4). En effet la
vision de ce « plateau » pour I’échantillon T; de la Figure 4-4 pourrait laisser penser qu’il
s’agit d’un plateau de Piobert-Liders, comme on en trouve dans les aciers doux ou les alliages

d’AlMg, et qui est associé a la propagation d’une bande de déformation.
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Figure 4-8. (a) évolution de la contrainte nominale en fonction du temps pour un échantillon DT
déformé a &, = 8 x 1073571 ; (b) diagramme spatio-temporel de vitesse de déformation réalisé
avec un lissage sur 100 points ; la barre de couleur rend compte de la vitesse de déformation locale
(s™); (c) évolution de la vitesse de déformation locale de chaque extensométre en fonction du temps.

On remarque sur la figure ci-dessus que le schéma spatio-temporel (Figure 4-8 (b)) décrit une
tendance globale qui suit la progression de la courbe de traction. On voit en effet que la

vitesse de déformation locale varie trés peu lors de la déeformation élastique avec des valeurs
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proches de zéro (Figure 4-8 (c)). Cela peut s’expliquer par le fait que le dispositif
expérimental a une rigidité relativement faible aux faibles contraintes, et que par conséquent,
il supporte la plupart du déplacement imposé au début du test (voir par exemple [KAL97]).
Lorsque la déformation plastique se développe dans I’échantillon, la contribution de
I’échantillon devient dominante, et les valeurs de vitesse de déformation plastique mesurées
par la caméra CCD augmentent pendant la transition élastoplastique jusqu’a une valeur
proche de la vitesse de déformation imposée. On constate que I’initiation de la plasticité est
quasi-instantanée sur 1’ensemble du champ de vision de la caméra CCD. Cette constatation
permet d’invalider la conjecture de I’occurrence de la propagation d’une bande de type
Piobert-Liders. En effet, on ne distingue pas ici de propagation d’un front de déformation
plastique comme c’est le cas pour certains alliages présentant un vieillissement statique
accompagné d’un plateau de Piobert-Luders. Afin de mettre cela en évidence et pour la
comparaison avec les résultats sur le titane, un essai similaire a été réalisé sur une éprouvette
d’AlMg qui manifeste le phénoméne de Piobert-Liders. Dans ce cas, la carte spatio-
temporelle présente une bande de Piobert-Luders correspondant au plateau sur la courbe de

déformation, suivi d’une série des bandes PLC (voir Figure 4-9).
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Figure 4-9. (a) courbe de déformation d’un alliage AIMg déformé a &£, = 6 x 10~3s~1, (b) carte
spatio-temporelle de vitesse de déformation correspondante. La barre colorée donne les valeurs de
vitesses de déformation locales (s™).

La Figure 4-8 témoigne donc de I’homogénéité de la déformation dans tout le matériau, et ce
jusqu’a la striction qui se manifeste par une divergence des courbes &;(t) en éventail (Figure
4-8 (c)) et la localisation de 1’écoulement plastique (Figure 4-8 (b)). On observe un
comportement global similaire pour tous les échantillons testés, a toutes les vitesses de

déformation. L’occurrence du faible taux d’écrouissage lors du stade A ne peut donc pas étre
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attribué a une hétérogénéité¢ de déformation sous la forme d’une bande de déformation qui se

propage.

De la méme maniére que dans le cas de 1’acier TWIP (voir la section3.3), une étude de
I’écoulement du Ti a une échelle fine accessible grace a la technique d’extensométrie locale a
été commencée. Les premiers résultats ont révelé les nuances similaires a celles rapportées
pour I’acier TWIP, comme illustré sur la Figure 4-10 qui accorde davantage d’attention a
quelques variations de vitesse de déformation a petite échelle que 1’on devine sur la Figure

4-8 (b), apres la transition élastoplastique.
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Figure 4-10. (a) évolution de la dérivée de la contrainte en fonction du temps de I’échantillon Ti-01
déformé a £, = 8 x 1073571, (b) carte spatio-temporelle de vitesse de déformation correspondante.
La barre de couleur donne les valeurs de vitesse de déformation locale (s™).

On distingue sur cette figure des phénomenes ondulatoires réguliers qui semblent étre corrélés
a la périodicité des fluctuations de contrainte (ou sa dérivée) invisibles a 1’échelle des Figure
4-2 et Figure 4-4. Rappelons également que ce schéma ondulatoire a déja été observé dans
plusieurs matériaux pour lesquels le glissement des dislocations est un mécanisme de
déformation plastique dominant (monocristaux de Cu [FRES09], alliages AIMg [MUD11]).
On retrouve la encore le méme type de représentation pour les deux orientations aux
differentes vitesses de deformation. Une analyse détaillée de la deformation plastique du Ti a

cette échelle sera 1’objet d’études futures.
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4.1.3. Analyses de la microstructure

Des analyses EBSD des échantillons déformés viennent compléter ces premiers résultats. Les
échantillons Ti_01 (DT) et Ti_13 (DL) ont été déformés a &, = 8 x 1073571 jusqu’a la
rupture, découpés (suffisamment loin de la zone de rupture) puis polis selon le protocole
défini au chapitre expérimental. lls ont ensuite été analysés en EBSD afin de connaitre la
fraction volumique de macles, déterminée par la méthode des interceptes comme cela a été
décrit dans le chapitre expérimental. De méme, les échantillons Ti_06 (DT) et Ti_18 (DL) ont
été déformés a €, =5x 107* s~ jusqu’a la striction, I’essai a été interrompu avant la
rupture a € = 0,18. La Figure 4-11 présente les cartes EBSD obtenues pour chacun de ces

quatre échantillons.
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Figure 4-11. Cartes EBSD en contraste de bandes pour (a) I’échantillon Ti-06 (DT) déformé a
£, =5x10"*s71 jusqu’a € = 0,18, (b) I’échantillon Ti 01 (DT) déformé a &, =8 x 1073 s71
jusqu’a la rupture, (c) échantillon Ti_18 (DL) déformé a ¢, = 5 x 10™* s71 jusqu’a € = 0,18 et
(d) échantillon Ti_13 (DL) déformé 3 &, = 8 X 1073 s~ jusqu’a la rupture. Le pas d’indexation
pour ces quatre cartes est de 0,25 um. Les macles de contraction {1122}(1123) sont repérées en
rouge ; les macles d’extension {1012}(1011) sont repérées en bleu.
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On remarque dans un premier temps que les échantillons DT présentent davantage de macles
que les échantillons DL, bien que ces fractions restent tout de méme faibles (voir Tableau
4-1).

Vitesse de Orientation | Nom de I'échantillon Fraction volumique de
déformation (s1) macles
26%T1
DT Ti-01 Oc
8x 10 3s71
) 02%T1
DL Ti-13
03%C
57%T1
DT Ti-06 0c
5x 10 *s71
: (Tl
DL Ti-18
()C

Tableau 4-1. Résultats de ’analyse de la fraction volumique de macles obtenus pour les
échantillons DT Ti-01, Ti-06 et laminage Ti-13 et Ti-18. T1 fait référence aux macles d’extension

{1012}(1011) ; C fait référence aux macles de contraction {1122}(1123).

La présence des macles n’induit d’ailleurs pas de changement marquant de texture concernant
les figures de pole {0002}, comme le montre la comparaison de la Figure 4-12 et de la Figure
2-10. Comme cela avait été noté dans [BEC13], on note en revanche un début d’alignement
des poles {1010} avec la direction de traction. Ces rotations de réseau sont a priori la
conséquence du glissement cristallographique et semblent plus prononcées pour les
échantillons DT que DL. Aucune macle d’extension de type T2 {1122}(1123) (voir chapitre
1 -1.4.2) n’est détectée. Le fait que les échantillons DT ne présentent que des macles
d’extension est cohérent avec la texture initiale dans la mesure ou une majorité de grains ont
leur axe c proche de la direction de traction. De méme, puisque ces grains ont leur axe <c>
préférentiellement dirigé vers la direction DT, une traction parallélement a DL entrainera une
contraction de leur axe <c>. Par conséquent, la présence de macles de contraction C en plus
grand nombre (bien que tres faible) que les macles d’extension T1 pour les échantillons DL
est aussi cohérente avec la texture initiale. Pour les échantillons DL, on peut noter qu’une
partie des macles d’extension est observée a I’intérieur des macles de contraction. Si ’on

compare les résultats obtenus pour les deux vitesses de déformation, le fait que davantage de
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macles soient retrouvées a la plus petite vitesse de déformation qu’a la plus grande pour les
échantillons DT peut surprendre. Il faut cependant relativiser sur cette différence qui concerne
de trés petites fractions, 1’ordre de grandeur restant le méme. De plus, il faut également tenir
compte du fait que 1’échantillon Ti_01 a été analysé aprées la rupture, alors que la déformation
de I’échantillon Ti 06 a été arrétée juste apres la striction ; cela pourrait avoir une influence
sur les présents résultats. L’objectif de cette analyse était avant tout de pouvoir comparer les
deux orientations en ayant un ordre de grandeur de la fraction volumique de macles dans nos
échantillons. Il faut noter par ailleurs qu’une sous-estimation de la fraction volumique de
macles est possible, d’une part en raison de la précision relative de la mesure par la méthode
des interceptes, et d’autre part a cause de la possible non détection de tres fines macles. Par
exemple, Ghaderi et al. [GHA11] ont observé des macles dont I’épaisseur pouvait étre
inférieure a 1 um. Cependant, notre estimation semble plut6t correcte compte-tenu du pas

d’indexation de 0,25 pm.

e DTO
fo11} DL

©) 10002} g2k
@DT

Figure 4-12. Figure de pdle pour (a) un échantillon DT déformé a &, =5 x 10~*s~1, (b) un
échantillon DT déformé a ¢, = 8 x 1073571, (c) un échantillon DL déformé a £, = 5 x 10~ 4s~1
et (d) un échantillon DL déformé a &, = 8 x 1073571,

(b)
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La faible fraction volumique de macle observée montre que le maclage ne peut étre un
mécanisme dominant dans la déformation en traction du titane commercialement pur étudié
ici. Le glissement des dislocations reste donc prépondérant. Cela est en accord avec la
dépendance linéaire de la limite élastique a la vitesse de déformation (voir Figure 4-3) qui

témoigne d’un processus thermiquement activé. La différence de pente de cette dépendance
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entre les deux orientations suggere que des systéemes de glissement différents peuvent étre
activés des le début de la déformation. L’analyse des facteurs de Schmid, qui permet de
déterminer les systémes les mieux orientés initialement pour le glissement et le maclage selon
la direction de traction, peut apporter davantage d’informations sur ce point. C’est 1’objet de

la section suivante.

4.1.4. Statistiques des facteurs de Schmid

Les valeurs de facteur de Schmid pour le glissement et le maclage sont calculées pour les
deux axes de traction a partir d’une surface 984 x 736 pum? de la tle de titane
commercialement pur non déformée, ce qui représente plus de 600 grains. Etant donné que le
glissement est bidirectionnel, la valeur absolue du facteur de Schmid maximal parmi
I’ensemble des variantes d’une famille de systemes de glissement est considérée dans
I’analyse statistique.
Seuls les trois modes de glissement impliquant un vecteur de Burgers de type <a> qui sont
supposeés étre plus faciles que le glissement <c+a> (voir par ex. [POT11, WAR12]) sont pris
en compte dans la statistique:

e Les systémes prismatiques{1010}(1120)

e Les systémes basaux {0020}(1120)

e Les systémes pyramidaux <a>{1011}(1120)

Les distributions cumulées correspondantes sont représentées sur la Figure 4-13. Le grand

nombre de grains analysés permet de choisir des intervalles de 0,01 assurant une description

quasi-continue de la répartition des facteurs de Schmid.
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Figure 4-13. Distribution cumulée F(X > X,) des facteurs de Schmid maximaux de grains issus
d’une carte EBSD d’un échantillon non déformé, considérant une direction de traction selon (a)
DL et (b) DT. La représentation de la distribution est choisie de maniére a ce que I’ordonnée d’un
point X, donne la fraction de grains qui posséde un facteur de Schmid d’une valeur X, ou
supérieure. Les lignes verticales correspondent a la valeur seuil de 0,4 choisie comme exemple.

On constate que la texture initiale est favorable au glissement prismatique et pyramidal <a>
mais exclut le glissement basal pour les échantillons DL. Par exemple, on voit que plus de 80
% des grains possedent un facteur de Schmid supérieur a 0,4 pour le glissement prismatique et
pyramidal <a>, alors que le méme critére pour le glissement basal n’est satisfait que dans
moins de 10 % des grains. Bien que le seuil de 0,4 soit choisi arbitrairement, il caractérise
clairement la texture car les pourcentages ne changent pas considérablement lorsque ce seuil
varie. La situation est quelque peu différente pour les échantillons DT. En utilisant le méme
seuil de 0,4, environ 65 % des grains apparaissent bien orientés pour le glissement pyramidal
<a> et plus de 35 % sont bien orientés a la fois pour le glissement basal et le glissement

prismatique.

De la méme maniére, une analyse statistique des valeurs de facteur de Schmid est réalisée
pour les systemes de maclage (voir Figure 4-14). Etant donné que le maclage est
unidirectionnel, les facteurs de Schmid positifs et négatifs sont pris en compte dans la

statistique et des intervalles de 0,02 sont choisis.
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Figure 4-14. Distribution cumulée F(X > X,) des facteurs de Schmid maximaux pour le maclage de
grains issus d’une carte EBSD d’un échantillon non déformé, considérant une direction de traction
selon (a) DL et (b) DT. La représentation de la distribution est choisie de maniére a ce que
Dordonnée d’un point X, donne la fraction de grains qui posséde un facteur de Schmid pour le
maclage d’une valeur X, ou supérieure. Les lignes verticales correspondent a la valeur seuil de 0,4
choisie comme exemple.

On voit d’apres cette figure qu’aucun grain des échantillons DL n’est bien orienté pour la
formation de macles d’extension T1, alors que quelques grains le sont dans les €chantillons
DT, bien que cela représente un tres faible pourcentage (moins de 10 % ont un facteur de
Schmid supérieur a 0,4).

La majorité des grains des échantillons DL et pratiquement la moitié des grains des
échantillons DT sont favorablement orientés pour la formation de macles de contraction.

La repartition des valeurs de facteur de Schmid est en accord qualitativement avec les
systemes de maclage détectés expérimentalement (voir Figure 4-11). Elle ne permet
cependant pas de faire de prédictions quantitatives. Par exemple, aucune macle de
compression C ou d’extension T2 n’est observée pour les échantillons DT, bien que les
facteurs de Schmid predisent une grande fraction de grains bien orientés. Pour comprendre
ces différences, il faut se rappeler que la nucléation des macles est un processus qui a une
nature locale (voir [CAPQ9]), alors que les valeurs de facteur de Schmid sont calculées a
partir de la contrainte macroscopique appliquée et des orientations du réseau initial, qui
peuvent différer fortement des contrainte locales actuelles et des orientations locales du réseau

au cours de la deformation. En conséquence, méme si le maclage est principalement observé
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dans des grains favorablement orientés pour I’apparition des macles, il se peut que des grains

possédant un facteur de Schmid initialement défavorable soient tout de méme maclés, et vice

versa.

4.1.5. Synthése des observations et discussion

Nous résumons ici les principaux résultats expérimentaux obtenus jusqu’a présent:

Les observations microscopiques post-mortem d’échantillons déformés ont montré des
disparités au niveau du maclage entre les deux orientations. Les échantillons DL
présentent trés peu de macles avec une fraction volumique inférieure a 0,5 % ; le
maclage est clairement plus actif dans les échantillons déformés selon DT. (Figure
4-11). Cependant, méme dans les échantillons DT, la fraction volumique de macles
reste trés faible et ne s’éléve qu’a quelques pourcents. Cela différe jusqu’a un ordre de
grandeur de ce que l’on peut trouver dans la littérature pour les données en
compression, généralement pour des tailles de grain quelque peu plus élevées, dans le
méme domaine de déformation [SALO3]. Si la déformation en traction est
généralement considérée comme étant peu propice au maclage, ce n’est pas forcément
une généralité. Par exemple, Li et al. ont réalisé des essais de traction selon la
direction transverse d’échantillons de CP-Ti, présentant une texture légérement plus
faible que la nétre, dans le méme domaine de vitesse de déformation (10 s™) que les
essais menés ici, et trouvent environ 10 % de macles d’extension T1 uniquement, dés
4 % de déformation [LI113]. Il faut toutefois souligner que leur matériau présente une
taille de grain bien plus élevée (115 um) que la nétre (9 um). Dans une autre étude sur
du CP-Ti, des échantillons possedant une texture et une taille de grain similaires a
ceux étudiés dans cette these, sont déformés en traction selon la direction de laminage
[BEC13]. Les auteurs ont trouveé entre 5 et 8% de macles de contraction et entre 2 et 9
% de macles d’extension T1 a la striction. Il est cependant difficile de comparer nos
résultats aux leurs, dans la mesure ou leurs essais sont réalisés a de plus grandes
vitesses de déformation (de 2,2 x 107*s™1 a 6,7 x 107 1s1) et que la composition

chimique de leur titane est quelque peu différente de la nétre.

Les essais de traction révélent une limite élastique plus élevée pour les échantillons

DT que pour les échantillons DL (Figure 4-2 et Figure 4-3). Par la suite, la contrainte
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d’écoulement augmente bien plus rapidement pour les échantillons DL, ce qui se
traduit par un taux d’écrouissage @, considérablement plus élevé tout au long de la

déformation que ©p; (Figure 4-7).

On observe une deformation en trois stades dans le cadre des essais de traction, bien
que cette tendance soit plus faible que celle observée par différents auteurs lors de
tests de compression. Cependant, la tendance reste présente pour tous les échantillons
testés, y compris les échantillons DL qui ne présentent quasiment pas de macles. Elle

est plus prononcée pour les échantillons DT (Figure 4-6 et Figure 4-7).

La vitesse de déformation appliquée &, a un effet opposé sur la tendance a la
déformation en trois stades selon 1’orientation. En effet, on a vu que les échantillons
DT présentent les stades A et B les plus prononcés lorsque &, est la plus élevée, alors
qu’ils sont au contraire les plus prononcés lorsque &, est la plus faible pour les

échantillons DL (Figure 4-7).

La tendance a la déformation en trois stades ne concernant que le tout début de la
déformation (eP < 2%), on observe pour la plus grande partic de I’essai, dés
I’initiation du stade C, des courbes d’écrouissage virtuellement paralléles entre les

deux orientations, a toutes les vitesses de déformation.

Aucune propagation d’une bande de déformation n’est observée pendant le stade A.
La technique d’extensométrie locale a haute résolution montre en effet que
I’écoulement plastique commence simultanément dans I’ensemble de 1’échantillon et

se poursuit de maniére trés homogeéne jusqu’a la striction (Figure 4-8).

L’observation de courbes d’écrouissage paralléles pendant le stade C supporte directement

I’idée généralement admise que, méme dans le cas d’un matériau fortement maclé, ce sont les
b

dislocations qui contribuent principalement a la déformation tandis que la contribution

essentielle des macles est de réorienter le réseau cristallin et de créer une résistance au

glissement des dislocations. Cette vue est également soutenue par la dépendance

logarithmique de la contrainte d’écoulement a la vitesse de déformation imposée, qui est
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caractéristique d’un processus thermiquement activé comme le glissement des dislocations
(Figure 4-3).

Par ailleurs, 1’évolution observée de 1’écrouissage et notamment les différences relevées entre
les deux orientations nous aménent a reconsidérer les quelques conjectures émises au début du
chapitre. Tout d’abord, nous avions émis 1’hypothése que le faible taux d’écrouissage observé
au stade A pouvait étre associé au phénomeéne de Piobert-Liiders causé par le vieillissement
des dislocations par les atomes de soluté. L’observation d’un plateau visible sur les courbes de
traction de nos échantillons DT aurait en effet pu suggérer la propagation d’une bande de
Piobert-Luders. Cependant, les résultats de I’extensométrie locale écartent cette possibilité.

A premiere vue, la tendance plus prononcée au comportement en trois stades et un maclage
plus intense pour les échantillons DT sont cohérents avec la conjecture des références
[SALO2, SALO3, SALO06] selon laquelle I’augmentation abrupte du taux d’écrouissage lors du
stade B serait di a I’effet durcissant des macles, grace a l'effet Hall-Petch dynamique et/ou a
l'effet Basinski (voir le chapitre I). La comparaison des taux d’écrouissage ©entre les deux
orientations invalide cependant cette conjecture dans le cas de nos essais. En effet, la relation
Opr < Op, est valable quelque soit le taux de déformation (Figure 4-7). De plus, il faut noter
qu’en dépit de fractions volumiques de macles plus importantes que les notres, une plus faible
tendance au comportement en trois stades en condition de traction est observée dans [BEC13].
Effectivement, pour tous les échantillons et toutes les vitesses de déformation, ces auteurs
retrouvent un comportement similaire a ce qui est observé dans notre étude pour les
échantillons DL déformés a la plus grande vitesse de déformation, c’est-a-dire une diminution
de © pendant les trois stades, marquée par des inflexions de la courbe lors des transitions.

Il est en outre connu que le maclage peut également avoir un effet adoucissant en favorisant le
glissement des dislocations a I’intérieur des macles suite a la réorientation du réseau cristallin
(voir par ex. [SALO6]). Cependant, ’effet d’adoucissement susceptible d’étre associé¢ a la
fraction volumique de macles relevé pour les échantillons DT semble difficilement pouvoir
expliquer la différence de taux d’écrouissage avec les échantillons DL. De plus, il faut
souligner que la relation O,y < @p; est valable partout, y compris dans I’intervalle de
déformation avant le stade B, c’est-a-dire avant le début supposé du maclage.

Enfin, les effets supposés des macles n’expliquent pas 1’inversion du signe de I’effet de la
vitesse de déformation sur 1’écrouissage en trois stades, selon 1’orientation de 1’axe de
traction. Il est donc probable que les macles ne jouent qu’un role secondaire dans la

déformation en traction de nos échantillons DT et DL.
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4.2. Mécanisme controlant 1’écrouissage : hypothéses

Les résultats expérimentaux obtenus ne permettent donc de valider ni la conjecture du
maclage, ni celle du vieillissement des dislocations comme mécanismes contrdlant
I’anisotropie DL/DT et 1’écrouissage en trois stades du titane commercialement pur déformé
en traction.

Un mécanisme alternatif basé uniquement sur le glissement des dislocations semble donc étre
une possibilité. La valeur systématiquement plus élevée de la limite élastique selon DT, ainsi
que I’observation de sensibilités de la limite élastique a la vitesse de déformation différentes
entre les deux orientations donnent a penser que le début de la plasticité pourrait étre
gouverné par des systéemes de glissement différents selon l’orientation. Les facteurs de
Schmid déterminés a partir de la tdle non déformée permettent d’appuyer cette hypothese et
de la préciser, en considérant également les rapports des cissions critiques entre les différents
systemes de glissement.

Il est bien connu que le Ti glisse plus facilement sur les plans prismatiques mais peut
également présenter du glissement basal, pyramidal <a> et pyramidal <c+a>. Cela est
cohérent avec les données de la littérature a propos des cissions critiques, bien que ces
données peuvent étre des fois contradictoires, en raison sans doute de leur dépendance a de
nombreux facteurs, en particulier, la composition spécifique du matériau. Dans tous les cas, la
tres grande majorité des auteurs trouvent la plus faible valeur de cission critique pour le
glissement prismatique (voir par ex. [POT11, WAR12, LI13]). Les valeurs relevees pour les
glissements basal et pyramidal <a> sont typiquement plus élevées de plusieurs dizaines a

centaines de pourcents.

La Figure 4-13 montre que d’apres la statistique des facteurs de Schmid, a peu prés la méme
fraction de grains est orientée favorablement pour le glissement prismatique et pyramidal <a>
dans les échantillons DL, alors que tres peu de grains sont orientés favorablement pour le
glissement basal. En tenant compte des rapports entre valeurs de cissions critiques, il est
probable que le glissement prismatique domine au début de la déformation plastique. Cette
hypothése est cohérente avec la faible limite élastique observée. Elle suggere également une
tendance a une rupture de pente dans la diminution du taux d’écrouissage lorsque le

glissement secondaire intra-granulaire entre en jeu, c’est-a-dire la formation d’un plateau
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(stade A) aprées la transition élastoplastique, cette derniere étant observée a une faible
déformation et a une faible vitesse de déformation pour les échantillons DL (Figure 4-7).

Différentes hypothéses peuvent étre avancées pour expliquer I’influence de I’augmentation de
la vitesse de déformation sur cette tendance. Il se trouve que les signes opposes de cet effet
pour les deux types d’échantillons peuvent étre pris en compte en suggérant que la sensibilité
a la vitesse de déformation de la contrainte est plus forte pour le glissement prismatique que
pour le glissement pyramidal. Effectivement, I’augmentation du taux d’écrouissage, ou du
moins le ralentissement de sa diminution, pendant le stade B des échantillons DL serait
corrélé a une activation progressive des systémes pyramidaux. L’hypothése avancée ci-dessus
signifie que la contrainte requise pour le glissement prismatique croit davantage que pour le
glissement pyramidal lorsque la vitesse de déformation augmente. Elle implique donc une
contribution plus importante et plus précoce des systemes pyramidaux a 1’écoulement
plastique lorsque la vitesse de déformation augmente, et ainsi, un plus fort taux d’écrouissage

au début de la déformation et une plus faible tendance a la formation d’un plateau.

Dans les échantillons DT, I’orientation de la plupart des grains est favorable au glissement
pyramidal (Figure 4-13). Celui-ci peut donc étre déja actif initialement dans ces échantillons,
résultant ainsi en une limite élastique plus élevée. Cependant, on reléve également une
fraction importante de grains ayant des valeurs élevées du facteur de Schmid pour le
glissement prismatique et le glissement basal. D’apres 1’hypothése énoncée précédemment,
I’équilibre entre les activités des différents systémes de glissement au début de la deformation
plastique dépendrait de la vitesse de déformation. La domination du glissement pyramidal
serait renforcée avec une augmentation de la vitesse de déformation appliquée, et le stade A
serait accentué, comme observé expérimentalement (Figure 4-7). Par conséquent, a la fois la
tendance a la formation d’un plateau et I’inversion de sa dépendance a la vitesse de
déformation pourraient étre des conséquences d’une sélection de systéemes de glissement
dominants, qui serait contrélée par la texture du matériau et I’orientation relative de 1’axe de

traction.

11 faut noter qu’un autre effet peut également contribuer a la suppression du plateau dans les
échantillons DL lorsque la vitesse de déformation appliquée augmente. En effet, comme cela
se voit sur la Figure 4-7, plus la vitesse de deformation est élevée, plus la valeur initiale du
taux d’écrouissage est élevée. Par conséquent, apres ’activation du glissement prismatique a

la limite élastique, le niveau de contrainte nécessaire pour activer le glissement pyramidal sera
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atteint d’autant plus t6t que la vitesse de déformation est élevée. Evidemment, un tel

raisonnement n’est pas pertinent pour les échantillons DT, pour lesquels le glissement

pyramidal pourrait étre actif dés le tout début de la deformation.

La tendance globalement faible & un comportement en trois stades pour les échantillons DL

est cohérente avec leurs fortes valeurs de ® en comparaison des échantillons DT. On peut

émettre plusieurs hypothéses permettant d’expliquer les différences de taux d’écrouissage :

Premi¢rement, cela pourrait étre causé par des différences d’incompatibilités de
distorsion plastique entre grains pour les deux types d’¢chantillons. En effet, ces
incompatibilités générent des contraintes internes inter-granulaires qui engendrent un
écrouissage directionnel (ou cinématique) et influencent ainsi la valeur globale

observée de 6.

La seconde raison pourrait étre due au fait que le glissement prismatique dans le Ti,
que 1’on suppose initialement dominant dans les échantillons DL, est généralement
considéré comme étant contr6lé par le mouvement des dislocations vis a travers la
nucléation et I’expansion de segments par un mécanisme de double décrochement
[NAKS83, CHIC98]. Ce dernier mécanisme pourrait justifier I’hypothése faite sur la
sensibilité a la vitesse de deformation de la contrainte en ce qui concerne les différents
systemes de glissement. En effet, le mécanisme de double décrochement est un
processus fortement thermiquement activé et donc trés sensible a la vitesse de

déformation.

Enfin, il est probable que les effets dus a la multiplication des dislocations dans les
differents systemes de glissement soient également a prendre en compte. En effet, si
I’on suppose que les dislocations se multiplient beaucoup plus facilement dans les
systémes prismatiques que dans les autres systémes alors le taux d’écrouissage des
échantillons présentant la plus forte proportion de glissement prismatique (échantillons
DL, voir section suivante) pourrait étre plus important du fait d’une plus grande

densité de dislocations (écrouissage de Taylor, voir équation A-2 dans I’annexe).
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Nous avons tout d’abord cherché a vérifier I’hypothese émise sur la différence de sensibilité a
la vitesse entre glissement prismatique et pyramidal. Dans ce but, nous avons réalisé de
nouveaux essais, interrompus au début du stade B, afin de déterminer le ou les systémes
actif(s) par ’analyse des traces de glissement. Ces observations permettront ¢galement de

détecter 1’éventuelle présence de macles a ce niveau de déformation.

4.3. Statistique des traces de glissement

Devant la quantité de travail de préparation et d’analyse nécessaires a la réalisation de cette
¢tude, nous choisissons de ne déformer les échantillons qu’a deux vitesses de déformation:
§,=8x10"3s7 et ¢, =5x10"*s71, pour lesquelles nous avons présenté précédemment
les données de fraction volumigque de macles (voir Figure 4-11). La plus grande vitesse est
celle pour laquelle I’écrouissage en trois stades est le plus marqué pour les échantillons DT.
La plus petite vitesse correspond a la vitesse intermédiaire présentée sur la Figure 4-7, pour
laguelle le comportement en trois stades est moyennent marqué pour les deux orientations.
Quatre échantillons sont donc déformés ; leurs caractéristiques sont présentées dans le
Tableau 4-2.

Orientation Vitesse de déformation
Ti_10 DT 5x 10 *s71
Ti_22 DL 5x 10 *s71
Ti_11 DT 8x 10 357!
Ti_23 DL 8x 10 357!

Tableau 4-2. Données expérimentales concernant les quatre échantillons considérés dans ’analyse
des traces de glissement.

4.3.1. Essais de traction interrompus

Les éprouvettes de traction possédant les mémes dimensions (voir2.1.2) que celles
précédemment testées, sont polies avant la déformation selon le protocole défini au
paragraphe2.4.1. Elles sont ensuite déformées jusqu’a I’atteinte du début du stade B. Cette
operation est assez délicate, compte-tenu de fait que le début du stade B n’est pas facilement

identifiable selon I’orientation et la vitesse de déformation appliquée comme on peut le voir
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sur la Figure 4-2. Etant donné que les précédents échantillons déformés ont montré une bonne
reproductibilité, les valeurs de la force et de I’allongement correspondant a la déformation
désirée ont été choisies comme reperes.

La Figure 4-15 présente les courbes d’écrouissage de ces échantillons dont la déformation est
interrompue, superposées a celles des précédents échantillons déformés jusqu’a la rupture
dans les mémes conditions expérimentales. Pour la comparaison, les déformations vraies sont
calculées a partir de I’allongement donné par la traverse, étant donné que les échantillons
représentes par les courbes rouges et noires ont été déeformes sans extensometre mécanique
pour permettre 1’utilisation de la caméra CCD. Le taux d’écrouissage @ = do/d e, qie €St iCi
défini par rapport a la déformation totale ¢,,4;. €t non par rapport a la déformation plastique
eP comme c’est le cas pour les courbes des Figure 4-6 et Figure 4-7 ou le calcul de la
déformation plastique est facilité par la disponibilité des données de 1’allongement réel de

I’échantillon. On observe qualitativement le méme comportement dans les deux cas de figure.
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Figure 4-15. Evolution du taux d’écrouissage 0 = do /de,,4;. €N fonction de la déformation totale
E,raie . (8) échantillons DT testés & &, =5 x 10~* s~ 1; (b) échantillons DL testés & &, = 5 X
10~*s71; (c) échantillons DT testés a £, = 8 x 10~3s~1; (d) échantillons DL testés & &, = 8 x
1073 s71. Les courbes vertes correspondent aux essais interrompus.

On notera que les différentes campagnes d’essais qui concernent (1) les échantillons
représentés par les courbes d’écrouissage noire et rouge, (2) les échantillons représentés par la

courbe bleue et (3) les échantillons représentés par la courbe verte ont été réalisées a plusieurs
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mois d’intervalle, plus d’un an séparant la premiére campagne de la troisiéme. On remarque
que I’évolution de 1’écrouissage reste le méme. Le matériau ne semble donc pas avoir vieilli
malgré un taux d’oxygéne assez élevé (1062 ppm) dans nos échantillons de titane

commercialement pur.

4.3.2. Analyses de la microstructure

Les échantillons déformés sont alors analysés en EBSD pour détecter 1’éventuelle présence de
macles a ce stade de la déformation (voir Tableau 4-3). On constate d’aprés ces résultats que
la fraction volumique de macles est trés faible et inférieure pour les échantillons DT aux
valeurs mesurées apres striction ou rupture (voir Tableau 4-1). De plus, la valeur quelque peu
¢levée observée pour I’échantillon Ti 10 est probablement surestimée car quelques macles
ont été observées au microscope optique sur cet échantillon avant sa déformation. Il est
possible que celles-ci aient été induites par le polissage ; il est peu probable que cela résulte
du laminage lors de la mise en forme du matériau, puisque c’est le seul échantillon pour

lequel on reléve cette observation.

Orientation - Vitesse de Fraction volumiques de macles
déformation
Ti_10 - stade B DT-5x 10 %51 1,9%T1
Ti_22 - stade B DL-5x 10 %51 )
Ti_11 - stade B DT-8x10 351 1,1%T1
Ti_23 - stade B DL-8x10 351 04%T1-05%C

Tableau 4-3. Caractéristiques microstructurales des échantillons déformés dans le cadre de
P’analyse des traces de glissement.

4.3.3. Analyse statistique

L’analyse des lignes de glissement est conduite a partir des images électroniques des grains et
de leur orientation donnée par I’analyse EBSD, comme cela est décrit au chapitre

expérimental (voir2.4.4).
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Les images sont prises de maniere a pouvoir identifier entre 100 et 150 grains par échantillon.
Les premieres images (voir Figure 4-16) nous montrent qu’a ce niveau de déformation, trés
peu de grains semblent posséder plus d’un systéme de glissement actif apparent a la surface.
Afin de ne pas compliquer ou fausser la statistique qui est basée sur ’activité de chaque
famille de systémes de glissement rapportée au nombre de grains analyseés, seuls les grains ne
comportant qu’un systéme de glissement sont pris en compte dans la statistique, les grains
avec deux systemes étant simplement comptés sans distinction par rapport a la nature des

systémes actives.

Figure 4-16. Image électronique en électrons rétrodiffusés de I’échantillon Ti 23 déformé a
£, =8x1073s71,

Deux méthodes pour la détermination des systemes activées ont été employées. Les résultats
détermines a partir de chaque méthode sont présentés et discutés.

Méthode 1.

Le systéme activé est déterminé en considérant la correspondance de 1’angle mesuré a ’angle
calculé. Lorsque deux ou plusieurs systemes sont en compétition, la détermination se fait en
considérant d’une part I’erreur entre les deux angles, et d’autre part, en cas d’erreur proches
entre plusieurs systéemes, on considere que le systeme activé sera celui qui presente le plus
haut facteur de Schmid. Un systeme est validé lorsque la différence entre son facteur de

Schmid est celui de 1’autre systéme en compétition est supérieure ou égale a 0,05 en valeur
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absolue. Cette distinction basee sur le facteur de Schmid est notamment indispensable afin de
pouvoir distinguer les systémes pyramidaux <a> des systémes pyramidaux <c+a> 1 qui
operent sur les mémes plans de glissement et donc, dont 1’activité aboutit exactement aux
mémes traces de glissement.

Lorsque le critere du facteur de Schmid ne permet pas de déterminer le systéeme active, le
grain est retiré de la statistique. Pour cette raison, malgré le grand nombre de grains analysés
(plus d’une centaine pour chaque échantillon), on déplore environ 20 % de grains écartés
faute de pouvoir raisonnablement discriminer le systéme activé.

Une étude statistique par regroupement de plusieurs cartes EBSD a été faite et a montré que
les résultats des différents groupes de cartes étaient représentatifs du résultat final sur
I’ensemble des grains de toutes les cartes. Cela atteste de la bonne représentativité de notre
échantillon statistique.

Les résultats de 1’analyse statistique dans les grains ne présentant qu’un seul systéme activé

sont présentées sur les Figure 4-17 et Figure 4-18.

(a) , (b) .
Ti—10 stade B Ti—-22 stade B

8% 30/0 '1 c/o
6% L

Ex104s!

18%

1%

94%
(c) . (d) .
Ti-11 stade B Ti-23 stade B
5% 4o, 2% 2%
8%
8x103s1 B oismatique
B Hasal

[ pyramidal <a>
[ pyramidal <c+a> 1
B oyramidal <c+as 2

82%
96%

Figure 4-17. Statistique des lignes de glissement sur des grains ne contenant qu’un seul systéme
actif pour les échantillons déformés a £, = 5 x 10~*s~1 : (a) et (b), respectivement DT et DL (96 et

88 grains analysés, respectivement), et pour les échantillons déformés a €, = 8 x 1073571 : (c) et
(d), respectivement DT et DL (118 et 101 grains analyses).
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Il ressort de ces analyses que les systémes prismatiques sont majoritaires dans tous les cas de
figure. On releve cependant une différence notable entre les deux orientations avec une plus

grande proportion de tous les systemes pyramidaux pour les échantillons DT.

Concernant les échantillons DT :

e A petite vitesse de déformation (Figure 4-17 (a)), bien que les systémes prismatiques
restent majoritairement activés, une fraction non négligeable de systemes pyramidaux,
et notamment pyramidaux <a> est observée. Cela est cohérent avec les prédictions des
facteurs de Schmid et la limite élastique plus élevée pour cette orientation.

e Lorsque la vitesse de déformation augmente (Figure 4-17 (c)), on constate que la
fraction dessystémes prismatiques activés augmente, jusqu’a atteindre80% et celle des
pyramidaux <a> diminue (18 - 8 %),alors qu’une contribution plus importante des
pyramidaux <a> avec ’augmentation de la vitesse de déformation Serait attendue

d’aprés I’hypothése sur les sensibilités a la vitesse de déformation.

Concernant les échantillons DL :

e A la petite vitesse de déformation (Figure 4-17 (b)), le glissement prismatique est
majoritaire au début de la déformation, cela apparait cohérent avec les prédictions des
facteurs de Schmid et avec la faible limite élastique observeée.

e Lorsque la vitesse de déformation augmente (Figure 4-17 (d)), on voit que la
statistique reste trés similaire a celle observée a petite vitesse, a savoir
approximativement 95% de systémes prismatiques activés alors que 1’hypothése sur
les sensibilités a la vitesse de déformation suggérerait que la contribution des systemes

pyramidaux soit plus importante qu’a la plus petite vitesse.

On notera toutefois que tous les systémes de glissement sont observés, en dehors des systemes
basaux qui ne concernent qu’l % des grains analysés pour I’échantillon Ti_10. Ces résultats
apparaissent qualitativement en adéquation avec des données de la littérature qui montrent
que la présence des systemes pyramidaux <a> et méme <c+a> en début de déformation est
possible [L113], malgreé des cissions critiques élevées. En effet Li et al. ont réalisé une analyse
de systemes de glissement dans du titane commercialement pur, ayant une texture proche de
nos échantillons DT, quoi que légérement plus faible, déformé a température ambiante dans le

méme domaine de formation que nos échantillons (¢, ~ 1073s1). Leurs résultats sont
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présentés dans le Tableau 4-4. En dehors des systémes basaux, que nous n’observons pas dans
notre étude, nos résultats sont comparables. On notera que la statistique présentée dans ce
tableau n’évolue que trés peu entre les deux états de déformation. On remarque par ailleurs
que la fraction de maclage relevée dans leur étude est bien supérieure a la nétre, ce qui peut

étre la conséquence d’une plus grande taille de grain (115 pm) que la nétre (9 um).

Basal | Prismatique | Pyramidal <a> | Pyramidal <c+a | Maclage

4 9%de déformation 10 % 63 % 6 % 10 % 11 %
8,4 % de déformation 11 % 61 % 5% 13 % 10 %

Tableau 4-4. Distribution des systémes de déformation dans le titane commercialement pur a 296 K,
A&, ~ 1073571 observés par Li et al. [L113].

Apreés la réalisation de cette étude, la déformation des échantillons testés a ¢, = 5 x 107 %571
a été poursuivie jusqu’a la striction. Une seconde série d’observations a été alors réalisée pour
¢tudier I’évolution de la statistique avec le stade de déformation. Les résultats sont présentés

sur la Figure 4-18.

(a) (b)
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82%

Figure 4-18. Statistique des lignes de glissement sur des grains ne contenant qu’un seul systéme
actif, pour les échantillons DT (a) et DL (b) déformés & &, = 5 x 10~*s™ jusqu’a la striction (136
et 114 grain analysés, respectivement).

On peut remarquer que 1’on retrouve qualitativement les mémes résultats a ce niveau de
déformation qu’au niveau du stade B (voir Figure 4-17 (a) et (b)), pour les deux orientations.
Cette observation est similaire aux résultats de Li et al. présentés dans le Tableau 4-4, bien

que la différence d’état de déformation qu’ils considérent est bien moins significative que
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dans la présente étude. On constate cependant que la proportion de systemes pyramidaux <a>
a augmenté (18 > 37 % pour DT et 3 = 9 % pour DL).

Le Tableau 4-5 présente le pourcentage de grains parmi ceux analysés qui possedent deux

systémes activés observables a la surface de 1’échantillon.

Echantillon Orientation | Vitesse de déformation Fraction de grains pos-sédant
deux systémes actifs
Ti_10 - stade B DT 5x 10 41 5,8 %
Ti_10 - striction DT 5x 10 41 7,5%
Ti_22 —stade B DL 5% 10 %51 2.2%
Ti_22 — striction DL 5x 10 41 10,2 %
Ti_11 —stade B DT 8x 10351 9,9 %
Ti_23 —stade B DL 8x 10 3s1 8,2 %

Tableau 4-5. Fraction de grains possédant deux systémes actifs parmi le nombre total de grains
analysés, selon I’échantillon testé ; évaluation avec la méthode 1.

On constate une augmentation du nombre de grains avec deux systémes activés d’une part
pour une méme vitesse lorsque la déformation augmente, et d’autre part, pour une méme
orientation lorsque la vitesse de déformation augmente.

Les échantillons DT présentent davantage de grains avec deux systémes activés, ce qui n’est
pas cohérent a priori avec O, < @p,.Bien que la proportion de grains avec deux systémes
actifs identifiés soit trop faible pour pouvoir tirer des conclusions définitives, ce résultat
semble toutefois montrer qu’il est nécessaire de tenir compte de la multiplication des
dislocations dans les différents systémes de glissement pour pouvoir expliquer la relation

Opr < Op.

Méthode 2.

La détermination du systéme activé est uniquement basée sur la mesure de I’angle et la
correspondance a 1’angle calculé. Deux systémes concurrents sont donc départagés en

considérant la plus faible erreur entre les deux angles, sans tenir compte du facteur de Schmid

148




de chacun des systémes. Comme expliqué précédemment, cette regle ne permet pas alors de
distinguer les systémes pyramidaux <a> des systemes pyramidaux <c+a> 1, car ceux-cCi
donnent exactement les mémes traces de ligne de glissement. Pour cette raison, on constitue la
statistique en comptant les systemes pyramidaux <a> et <c+a> 1 comme appartenant a un
méme groupe.

Lorsque Dl’erreur (arrondie au degré supérieur) entre les angles est la méme pour deux
systemes en compétition, le grain est alors retiré de la statistique. Les Figure 4-19 et Figure

4-20 ainsi que le Tableau 4-6 présentent les résultats de cette analyse.

(@) _ (b) ;
Ti-10 stade B Ti—-22 stade B

11% 14%

5x104s1 4%

(c) _ (d) ,
Ti-11 stade B Ti-23 stade B

13% 11%
8x103s1

I prismatique

I basal

[ Ipyramidal <a> et <c+a> 1
I pyramidal <c+a> 2

Figure 4-19. Statistique des lignes de glissement sur des grains ne contenant qu’un seul systéme
actif pour les échantillons déformés a £, = 5 x 10~*s~1 : (a) et (b), respectivement DT et DL (97 et

84 grains analysés, respectivement), et pour les échantillons déformés a ¢, = 8 x 1073571 : (c) et
(d), respectivement DT et DL (120 et 112 grains analysés, respectivement).
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Figure 4-20. Statistique des lignes de glissement sur des grains ne contenant qu’un seul systéme
actif, pour les échantillons DT (a) et DL (b) déformés & &€, = 5 X 10~*s~Yjusqu’a la striction (133
et 115 grains analysés, respectivement).

Echantillon Fraction de grains avec deux systémes activés
Ti_10 - stade B 6,7 %
Ti_10 - striction 11,3 %
Ti_22 —stade B 11%
Ti_22 —striction 129 %
Ti 11 9,8 %
Ti 23 6,7 %

Tableau 4-6. Fraction de grains possédant deux systémes actifs parmi le nombre total de grains
analysés, selon I’échantillon testé ; évaluation avec la méthode 2.

On constate que 1’on retrouve avec la méthode 2 qualitativement les mémes résultats qu’avec
la méthode 1. Toutefois, on remarque qu’on a dans tous les cas davantage de systémes
pyramidaux (tous confondus), car ils sont souvent en compétition avec un systeme
prismatique dans la détermination du systeme activé. Le fait de départager les deux systemes
concurrents en considérant le facteur de Schmid le plus élevé (méthode 1) est souvent a
I’avantage des systémes prismatiques. Dans ce cas, I’utilisation du facteur de Schmid aux
petites deformations apparait donc plutdt raisonnable vu que ce sont les systemes
prismatiques qui ont a priori les cissions critiques les plus faibles. Cependant, il faut rappeler
que le facteur de Schmid ne tient pas compte de I’influence possible des contraintes internes

sur I’activation du glissement, en particulier pour les déformations élevées.

Il faut également considérer plusieurs autres limites concernant la fiabilité des résultats

obtenus par I’analyse des lignes de glissement. On constate effectivement que certains grains
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présentent de nombreuses traces de glissement visibles, alors que d’autres grains, parfois
voisins, n’en possédent aucune. Le fait que certains grains ne présentent pas de traces visibles
ne signifie pas forcément que le glissement n’est pas activé dans ces grains. Plusieurs raisons
peuvent étre avancées pour expliquer cela [LI113] :
e Le vecteur de Burgers peut étre parallele a la surface, ce qui empéchera la détection
des traces de glissement.
e [L’amplitude du glissement peut ne pas étre suffisante pour créer des « marches »
visibles a la surface de I’échantillon.
e Le glissement peut étre diffus et non localisé dans des bandes de glissement bien

définies.

Les observations en fin d’essai sont par ailleurs plus délicates, les images étant de moins
bonne qualité car la surface de 1’échantillon est trés affectée par la déformation. Cela se
ressent sur les images par des lignes qui deviennent courbes, comme le montre la Figure 4-21
qui compare un échantillon en début de déformation (a) et le méme échantillon a la striction
(b). Les angles permettant la détermination des systemes de glissement sont donc plus
difficiles a identifier dans le cas des échantillons déformés jusqu’a la striction. Par ailleurs, le
signal EBSD est également plus bruité qu’au début de la déformation, I’indexation de certains
grains est donc plus difficile a réaliser avec précision.

La courbure des lignes pourrait étre la conséquence de la rotation intra-granulaire du réseau
au cours de la déformation, et/ou de la manifestation du glissement dévié. En effet,
I’étalement dans le titane du cceur des dislocations vis sur un plan prismatique et deux plans
pyramidaux <a> [NAK83], favorise le glissement dévié des dislocations glissant sur les plans
prismatiques vers des plans pyramidaux sécants. En raison de la petite taille de grains de nos
échantillons, les observations en microscopie électronique a balayage ne permettent pas dans
le cas présent de vérifier la présence ou non de glissement dévié. Des analyses en microscopie

électronique a transmission seraient pour cela nécessaires.
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10 pm

Figure 4-21. (a) image en électrons secondaire de ’échantillon Ti-10 déformé jusqu’au début du
stade B ; (b) image en électrons rétrodiffusés de I’échantillon Ti-10 déformé jusqu’a la striction.

En conclusion, les études des traces de glissement par les deux méthodes sont conformes aux
résultats d’analyse des facteurs Schmid et a 1’anisotropie de la limite élastique entre les
éprouvettes DT et DL. Elles montrent également une augmentation du glissement secondaire
et du glissement pyramidal au cours de la déformation, ces mécanismes étant susceptibles
d’étre en partie responsable de 1’augmentation de ® pendant le stade B. En revanche, elles ne
permettent ni d’expliquer 1’anisotropie de la valeur du taux d’écrouissage, ni de justifier
I’hypothése d’anisotropie de sensibilité de la contrainte a la vitesse de deformation entre les
systemes prismatiques et pyramidaux. Comme expliqué ci-dessus, il existe de nombreuses
limitations a I’estimation des fractions de systémes activés par analyse de traces de
glissement. Néanmoins, les études effectuées semblent indiquer que la seule hypothese
d’anisotropie de sensibilité a la vitesse ne peut pas étre suffisante pour expliquer I’ensemble
des observations de maniere quantitative. Au contraire, ces résultats soulignent la nécessité de
prendre également en compte les effets dus a la multiplication des dislocations dans les

différents systéemes de glissement.

4.4. Conclusions

De par sa structure hexagonale, la déformation du titane-a met en compétition a température
ambiante le maclage avec le glissement des dislocations. La plupart des études dans la
littérature traitant de la déformation du titane commercialement pur, ou de haute pureté,
s’appuient sur des essais de compression, qui sont connus pour davantage favoriser
I’apparition du maclage. De nombreux auteurs ont identifi¢ une déformation en trois stades de

ce matériau dans des conditions de compression. Ce comportement est trés différent de celui
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bien connu des matériaux cubiques a faces centréees (CFC) a haute énergie de faute
d’empilement, mais se rapproche de celui des matériaux CFC a faible énergie de faute
d’énergie qui présentent du maclage, comme les aciers TWIP. Plusieurs suggestions ont alors
émergé dans la littérature pour tenter d’expliquer ce comportement. Alors que le mécanisme
de maclage semble prépondérant en compression a température ambiante [SAL02, SALO03,
SALO06], et que les effets de vieillissement peuvent étre au premier plan a de plus hautes
températures [NEM99], nous avons vu dans ce chapitre que ces phénomeénes sont a priori
incapables d’expliquer la présence d’un comportement similaire pour nos échantillons

sollicités en traction a température ambiante.

L’étude du titane commercialement pur menée dans ce chapitre a en effet permis de mettre en
évidence le comportement en trois stades de la déformation plastique dans des conditions de
traction également, bien qu’il soit moins prononcé qu’en compression. Compte-tenu de la
texture de notre matériau, des échantillons ont été prélevés selon les directions transverse
(échantillons DT) et de laminage (échantillons DL) d’une tole de titane commercialement pur.
Les essais de traction ont montré, d’une part, que le comportement en trois stades est
clairement présent pour les deux orientations et a toutes les vitesses de déformation (5 x
1075571 < é, <8x1073s71) et d’autre part, ont mis en évidence I’anisotropie des

propriétés mécaniques.

L’ensemble des résultats expérimentaux obtenus a partir de la déformation en traction de ces
échantillons et les analyses post mortem des fractions volumiques de macles nous ont amené a
proposer 1’hypothése que le comportement en trois stades apparents en début de déformation
peut étre dd a la nature fortement anisotrope du glissement des dislocations. On suggere en
effet que la sensibilité a la vitesse de déformation de la contrainte d’écoulement est plus forte
pour le glissement prismatique que pour le glissement pyramidal. Sur la base d’une
prédominance des systémes prismatiques en début de déformation pour les échantillons DL et
sur la participation active des systemes pyramidaux pour les échantillons DT a un méme état
de déformation, cette hypothese pourrait expliquer I’ensemble des disparités entre les deux
orientations observées dans les résultats expérimentaux.

Une analyse statistique des traces de glissement est alors entreprise pour vérifier cette
hypothese. A partir d’essais de traction interrompus au début du stade B, les premiers résultats
permettent de confirmer 1’anisotropie du glissement entre les deux orientations. En effet, si les

échantillons DL présentent presque exclusivement du glissement prismatique en début de
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déformation comme le prévoyait I’hypothése formulée, on retrouve environ 20% de systemes
pyramidaux <a> activés dans les échantillons DT, ce qui est cohérent avec une limite
¢lastique plus élevée pour cette orientation. De plus, on note une augmentation de ’activité
des systemes pyramidaux avec le taux de déformation ainsi que I’activation accrue du
glissement secondaire intra-granulaire, ce qui pourrait expliquer I’augmentation du taux
d’écrouissage au stade B. L’ensemble des résultats obtenus a partir de 1’analyse des lignes de
glissement ne permet cependant pas a ce stade de 1’étude de confirmer pleinement la validité
de I’hypothése émise sur la différence de sensibilit¢ a la vitesse de déformation entre
glissement prismatique et pyramidal. Les résultats d’analyse de traces semblent suggérer que
la multiplication des dislocations et 1’évolution de leurs densités dans les différents plans de
glissement doivent également étre prises en compte, notamment afin de pouvoir expliquer la

différence de taux d’écrouissage entre les deux orientations DT et DL.

Etant donné la difficulté d’accéder expérimentalement a de telles variables, il semble d’autant
plus approprié de considérer la modélisation du probleme étudié afin de pouvoir confronter
nos différentes hypothéses. Une premiere approche de modélisation a ainsi été développée.
Elle est basée sur un modele simplifié de type Kocks-Mecking [MEC81] qui consideére la
densité de dislocations comme variable interne gouvernant la plasticité. Le modéle est
présenté en annexe. Si ce modele ne permet pas de décrire les stades A et B, dans la mesure
ou ses équations constitutives menent inévitablement a une diminution monotone du taux
d’écrouissage, il offre en revanche une bonne description du stade C, qui représente la
majeure partie de la déformation plastique. Ainsi, ces premiers résultats de modélisation vont
dans le sens de I’hypothese selon laquelle la déformation du titane commercialement pur en
traction est gouvernée essentiellement par le glissement des dislocations. De plus, il est a
souligner qu’afin de pouvoir reproduire la différence de taux d’écrouissage entre les
orientations DT et DL, une valeur plus élevée du coefficient traduisant la multiplication des
dislocations a di étre considérée dans le cas des échantillons DL (voir Tableau A-1).

Une modélisation plus adaptée est cependant nécessaire afin de reproduire les trois stades
d’écrouissage et I’effet de la vitesse de déformation sur ces stades. Un mod¢le polycristallin
élasto-viscoplastique a transition d’échelles [PAQO1] prenant en compte la texture initiale du
matériau pourrait éventuellement permettre de décrire les stades A et B en considérant des
sensibilités a la vitesse de déformation et/ou des coefficients traduisant la multiplication des
dislocations intrinsequement différents entre systemes. Un tel modéle pourrait fournir une

estimation des contraintes inter-granulaires, de la rotation globale des grains et des systémes
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actifs pour chaque orientation et selon la vitesse de deformation. Ces résultats pourraient alors
étre confrontés aux résultats expérimentaux présentés dans cette thése, de maniére a vérifier
ou ajuster les hypotheses formulées.

En paralléle et en interaction avec les résultats de modélisation, des observations en
microscopie électronique a transmission a différents stades de déformation permettraient
d’identifier les systémes activés sans ambigiiité. Cependant, la statistique serait bien moindre
que celle apportée par I’analyse des traces de glissement et 1’effet des surfaces libres dii a la
préparation des lames minces sur la prévalence des systemes observés serait une autre source
d’incertitude. Des essais de traction in situ pourraient par ailleurs apporter de nouveaux
éléments de réponse, dans la mesure ou ’on pourrait suivre 1’évolution du maclage et du
glissement a la surface de grains bien identifiés et voir notamment ce qui se passe précisément
au cours du stade B.

Enfin, une étude plus détaillée des données d’extensométrie locale a haute résolution
disponibles a 1’échelle mésoscopique devrait permettre de vérifier le comportement
ondulatoire déja observé et d’étudier I'impact de D’anisotropie sur cette échelle locale,

permettant ainsi de compléter les résultats de modélisation et de microscopie électronique.
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Conclusions génerales et perspectives de I’étude

Depuis une vingtaine d’années, la vision classique de la théorie de la plasticité qui suppose
que 1’écoulement plastique est un processus homogene et régulier, a été¢ remise en question.
On est capable d’exprimer a présent le fait que 1’hétérogénéité de la déformation plastique,
bien connue a 1’échelle des dislocations, a des répercutions sur 1’écoulement a des échelles
plus grossiéres, éventuellement a 1’échelle macroscopique. En effet, des mesures d’émission
acoustique [WEI97] et d’extensométrie a haute résolution [FRES09] ont pu révéler la nature
intermittente de la déformation plastique, et associer la dynamique des dislocations a un
systéme non linéaire proche d’un état critique. Ces techniques qui permettent de révéler le
comportement des dislocations a une échelle mésoscopique, ont ainsi fait prendre conscience

du fait que I’on peut avoir une vision différente de la plasticité selon 1’échelle d’observation.

En tenant compte de cette vision récente de la plasticité, la présente thése s’inscrit dans le
cadre d’une étude multi-échelles avec I’objectif de caractériser I’hétérogénéité et I’anisotropie
de la déformation plastique dans des matériaux faisant intervenir a la fois le glissement des
dislocations et le maclage. Deux matériaux ont donc été étudiés : un acier TWIP et le titane-o
commercialement pur. La déformation plastique de ces deux matériaux a €té caractérisée a
différentes échelles a I’aide d’essais de traction (échelle macroscopique), de mesures
d’extensométrie locale a haute résolution et d’émission acoustique (échelles mésoscopiques)

et d’analyses de la microstructure.

L’étude de la déformation plastique de 1’acier TWIP a haute teneur en manganese déformé en
traction a température ambiante a mis en lumiére deux échelles distinctes de plasticité. L’une
est reliée aux instabilités macroscopiques de la déformation plastique associees aux
fluctuations de la contrainte appliquée et aux bandes de déformation qui propagent le long de
I’axe de traction. D’un autre c6té, 1’application de I’extensométrie locale a permis de mettre
en ¢évidence la présence d’ondes plastiques qui se manifestent aprés la transition
¢lastoplastique et avant la déformation critique pour I’apparition des premiéres fluctuations de
contrainte sur la courbe de traction, ainsi que sa concomitance avec le caractére intermittent
de la déformation locale, qui s’installe d’'une maniére progressive. Ces nuances provenant

d’une échelle fine ressemblent aux résultats récents obtenus pour d’autres matériaux et posent
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donc la question de leur origine unique et indépendante des mécanismes qui contrdlent le
comportement a 1’échelle macroscopique. L’origine plastique des ondes de la déformation a
été confirmée par I’analyse de spectres de Fourier des signaux de la dérivée de la contrainte
d(t) et de la déformation £(t)qui a révélé un couplage spatial que 1’on suppose gouverné par
les contraintes internes dues aux incompatibilités de déformation locale. Un des résultats
principaux qui ressort de cette étude est que I’instabilité plastique émerge progressivement par
une petite hétérogénéité de déformation qui se développe ensuite de plus en plus jusqu’a étre
visible macroscopiquement par la manifestation de chutes de contraintes sur la courbe de
traction. Nous avons ainsi montré que la déformation critique telle qu’elle est souvent
déterminée n’est peut-étre pas adéquate pour évaluer au mieux 1’énergie d’activation des
mécanismes d’interaction entre dislocations et atomes de soluté, méthode souvent employée
dans la littérature pour tenter d’expliquer le mécanisme responsable de ’instabilité dans les
aciers TWIP. Par ailleurs, les résultats des mesures d’émission acoustique ont confirmé le
caractére intermittent de la déformation plastique et ont mis en évidence 1’auto-organisation
des dislocations suivant une dynamique proche d’un état critique, avec un exposant de la loi
puissance s’apparentant a des résultats précédemment retrouvés pour des matériaux se
déformant par glissement des dislocations et maclage, mais trés différents des exposant
retrouvés dans le cadre de la manifestation de I’effet PLC. Ainsi, cela appuie la conjecture
selon laquelle I’instabilité plastique qui se manifeste dans les aciers TWIP est gouvernée par
un mécanisme qui lui est propre, vraisemblablement différent de celui de I’effet PLC, et pour
lequel le maclage doit étre pris en compte, notamment dans 1’¢élaboration de futurs modeles.
Si la microstructure de cet acier TWIP n’a pas été étudiée dans cette thése en raison de la
manifestation de I’instabilité plastique aux échelles macro- et mésoscopiques qui ont attiré
toute notre attention, il serait intéressant d’étudier 1’évolution de la microstructure lors des

premicres manifestations de I’instabilité plastique.

L’étude de la déformation plastique du titane-o. commercialement pur a quant a elle permis de
mettre en évidence 1’anisotropie des propriétés mécaniques de ce matériau. Compte-tenu de la
texture du matériau, tous les essais ont en effet été réaliseés en comparant des éprouvettes
possédant leur direction de traction soit selon la direction de laminage ou bien selon la
direction transverse, a différentes vitesses de déformation. Le premier point mis en évidence
dans cette étude est le fait que le comportement en trois stades de la déformation plastique se
manifeste bien dans des conditions de traction. Il n’avait alors été clairement établi dans la

littérature que dans des essais en compression. L’anisotropie du comportement se retrouve
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dans la description de ces stades qui n’évoluent pas de la méme maniére selon 1’orientation
des échantillons testés. De plus, nos expériences ont révélé un point intéressant qui n’avait
alors jamais été évoqueé dans les travaux en compression présents dans la littérature : la vitesse
de deformation a une influence sur la prononciation du comportement en trois stades, et ce de
manicre inversée entre les deux orientations. Afin d’expliquer ces différences, et a partir des
résultats de 1’extensométrie locale a haute résolution et des analyses de la microstructure, une
hypothése est proposée pour décrire le mécanisme responsable de ce comportement. L’un des
principaux points mis en valeur est le réle négligeable du maclage dans la déformation en
traction du titane commercialement pur étudié dans cette these. Un mécanisme basé
uniquement sur le glissement des dislocations et fondé sur une hypothése d’anisotropie du
glissement selon les deux orientations est alors proposé. Les résultats de I’analyse statistique
des lignes de glissement montrent qu’on retrouve effectivement une anisotropie dans la nature
des systemes de glissement activés selon I’orientation. Si ces premiers résultats ne permettent
pas de valider pleinement 1’hypothése émise par ailleurs sur la sensibilité différente de la
contrainte d’écoulement a la vitesse de déformation plastique entre le glissement prismatique
et le glissement pyramidal, ils suggérent de considérer des facteurs de multiplication des
dislocations différents selon les systemes activés. Cela permettrait alors d’expliquer les
différences de taux d’écrouissage relevées entre les deux orientations.

Une approche de modélisation a ¢été entamée suite a [’obtention de ces résultats
expérimentaux. Un premier modele basé sur 1’approche développée par Kocks-Mecking et
n’introduisant qu’une seule variable interne, la densité de dislocations, permet de confirmer
que le comportement global du matériau peut étre décrit par un modeéle uniquement basé sur
le glissement des dislocations. Cependant ce modeéle n’est pas en mesure de reproduire les
deux premiers stades de la déformation. Le développement d’un modéle polycristallin plus
adapté, tenant compte de la texture du matériau, permettra de tester par ailleurs les différentes
hypothéses émises pour expliquer le mécanisme de déformation plastique. Des analyses de
microstructures plus approfondies en microscopie électronique devraient permettre de vérifier
dans une certaine mesure les hypothéses formulées dans cette étude, et alimenteront par

ailleurs la modélisation.

On a ainsi pu voir que malgré des caracteristiques similaires entre les deux matériaux, comme
I’évolution du taux d’écrouissage en fonction de la déformation, le maclage peut avoir un role
et une importance tres différents. Davantage de travail sera nécessaire pour une description et

une comprehension globale du fonctionnement du maclage et de la facon dont il influence
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et/ou est influencé par le glissement des dislocations. Dans cette optique et dans le but de

maitriser encore mieux les mécanismes gouvernant la plasticité des deux matériaux étudiés

dans cette thése, plusieurs pistes pour de futurs travaux sont proposées :

Il est nécessaire d’approfondir, pour chacun des deux matériaux, 1’étude de la
déformation plastique par émission acoustique, en tirant profit des nouveaux
dispositifs a disposition, a savoir I’enregistrement de I’ensemble des données (data
streaming), et 1’utilisation de plusieurs capteurs pour permettre la localisation des
événements acoustiques, apportant ainsi une information spatiale plus complete.
L’¢tude des données d’extensométrie locale a haute résolution est par ailleurs a
poursuivre pour chacun des deux matériaux, en approfondissant pour les aciers TWIP,
ce qu’il se passe entre deux fluctuations de contrainte, et pour le titane, en comparant
les données obtenues pour chaque orientation avec davantage d’attention. L’analyse
des spectres de Fourier des signaux des dérivées de la contrainte ou de la déformation
devraient également permettre de révéler I’anisotropie de la déformation entre les deux
échantillons & une échelle mésoscopique.

Par ailleurs, ’application de différentes techniques d’analyses de données, telles que
I’analyse multifractale ou I’analyse par récurrence devraient permettre d’approfondir

la caractérisation de la dynamique des dislocations.
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Annexe

A. Modele simplifié de Kocks-Mecking

A.l. Présentation du modele

Un modele viscoplastique scalaire est développé en vue de décrire les différents
comportements de 1’écrouissage observés selon 1’orientation des échantillons et la vitesse de
déformation Ce modele considére exclusivement le glissement des dislocations comme
mécanisme de déformation et ne tient pas compte du maclage comme les résultats
expérimentaux permettent de le supposer. Le modele proposé peut donc se baser sur
I’approche développée par Kocks et Mecking [MEC81] qui considére une seule variable

interne gouvernant la plasticité, la densité de dislocationsp.

La formulation des équations de ce modele repose sur plusieurs hypotheses dont :
e La déformation plastique du matériau est supposée isotrope afin de pouvoir considérer
les contraintes et déformations équivalentes de Von Mises.
e L’effet des incompatibilités de déformation plastique entre grains sur 1’évolution de la
contrainte macroscopique est négligé.

e La vitesse de déformation plastique £Pest supposée constante au cours de 1’essai.

Les deux premieres hypothéses sont raisonnables dans le cas des matériaux cubiques a faces
centrées qui possédent un grand nombre de systemes de glissement actifs et pour lesquels
I’approche de Kocks et Mecking a ¢€té initialement développée. Par contre, elles sont
particuliecrement mal adaptées a 1’anisotropie du glissement caractéristique des matériaux
hexagonaux [DUNLO7]. Néanmoins, dans cette premiére approche, nous souhaitons tester un
modele simple avec un nombre réduit de paramétres et décidons de conserver la structure

initiale du modele de Kocks et Mecking.

On cherche donc a déterminer la contrainte uniaxiale o et a en déduire le taux d’écrouissage
© = do/deP a partir de la variation de p, et selon les différents parametres influents du

modele présenté ci-dessous. Pour cela on définit tout d’abord 1’équation cinétique suggérée
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par Kocks dans [KOC75] qui décrit la variation de la déformation plastique au cours du temps

selon un processus thermiquement activé en loi puissance :
EP = &y(a/o)™ A-1

£y, 0 et m sont respectivement la vitesse de déformation de référence, la contrainte uniaxiale,

et le coefficient de sensibilité de la vitesse de déformation.

La variable interne &de 1’équation A-1, qui caractérise la résistance au glissement des
dislocations, est reliée a la densité de dislocation p stockée dans le matériau par la relation de

Taylor suivante :
6 = M(t; + aGb,/p) A-2

ou: M estle facteur de Taylor

7, est la friction de réseau; elle prend en compte la contrainte de Peierls et la

résistance due a la présence d’atomes de soluté

a est une constante adimensionnelle représentant une force moyenne d’interaction
entre les dislocations

G est le module de cisaillement

b est le vecteur de Burgers

p est la densité de dislocation stockée

Le terme aGb,/p refléte la loi de durcissement par la forét, c’est—a-dire la contrainte

nécessaire au franchissement des obstacles a courte distance.

Parallelement, la variation de la densité de dislocation stockée au cours de la déformation

plastique est donnée par la relation [KOCO3]:

d/dp—M<1 k) A3
p/de? = M (5=~ kzp

ou: Lest ladistance de libre parcours moyen des dislocations entre deux obstacles

k, est proportionnelle a la distance critique moyenne d’annihilation entre deux
dislocations

162



k, est un parametre dépendant de la vitesse de déformation comme le décrit I’équation A-4 :

ou k3 et n sont des constantes adimensionnelles et &, une vitesse de déformation de référence.

Pour faire apparaitre les effets des joints de grains et des dislocations de la forét, 1’équation

A-3 peut s’écrire comme suit:

dp/de? = M(k + ky\[p — k,p) A-5

ou k et k,décrivent respectivement les effets des joints de grains et des dislocations de la forét
sur le stockage des dislocations. k et ﬁ sont en fait respectivement inversement

proportionnels aux distances de vol des dislocations avant leur arrét par interaction avec les

joints de grains et la forét (cf. Eq. A-3).

L’hypothése de vitesse de deéformation plastique constante permet finalement d’obtenir

I’équation différentielle A-6 :

p = ePM(k + ki \Jp — kop) A-6

En introduisant les conditions initiales p(0) = p, et €?(0) = 0, cette équation est résolue
numeriquement par la méthode de Runge-Kutta d’ordre 1. La contrainte uniaxiale o peut alors
étre déterminée a partir de I’équation cinétique (équation A-1) et de la relation de Taylor
(équation A-2) :

o=M (—) (7 + aGb\/E) A-7

€o

On en déduit également I’expression du taux d’écrouissage O :
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On constate que le taux d’écrouissage diminue lorsque la densité de dislocation augmente.
A.2.Paramétres du modele

Le Tableau A-1répertorie les valeurs des parametres utilisés dans le modele. Les ordres de
grandeurs des paramétres sont choisis en fonction de leur sens physique et des données de la
littérature. La différence de valeurs entre DT et DL pour un paramétre est estimée d’apres les

résultats experimentaux obtenus (voir explications sous le tableau).

Parameétre | Valeur pour DT | Valeur pour DL Références
b 2,95 x 1071%m 2,95 x 10710 m [NEM99, KOO06]
G 42250 MPa 42250 MPa [BEN13]
T 100 MPa 98 MPa [GURL1, WAR12]
a 0,3 0,3 [DUNLO7]
& 1x107°s71 1x1075s71 [DUNLO7]
20 1x107°s71 1x1075s71 [DUNLO7]
k 1,17 x 10¥>m=2 1,17 X 101> m™2
k, 10’m™1 108m™1
k9 8,9 8,9
M 3,2 3,02 [DUNLO7, KOO06]
n 50 50
Po 9,34 x 102m=2 | 9,34 x 1012m2 [BEN13]
m 33 40

Tableau A-1. Paramétres du modéle choisis pour les échantillons DT et DL.

Justification du choix des parameétres :

e La friction de réseau 7, est estimée a partir de nos valeurs de limites €lastiques et des
données de la littérature. Elle est prise 1égérement plus faible pour les échantillons DL
afin de traduire la plus grande proportion de glissement prismatique (facile) observe

dans ces échantillons (voir Chap. 4).
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k est estimé en considérant un libre parcours moyen des dislocations inférieur a la
taille de grain moyenne du matériau (9 um). L’action des joints de grains est supposée
étre la méme entre les deux orientations.

e Afin de pouvoir reproduire la différence de taux d’écrouissage entre les orientations
DT et DL, nous avons di choisir kPL > kPT. Cette relation traduit une multiplication
plus rapide des dislocations dans les échantillons DL qui pourrait se justifier par une
plus grande facilité a la multiplication des dislocations dans les systémes prismatiques
que dans les systemes pyramidaux (voir notre hypothése du Chap. 4).

e Etant donné que la distance d’annihilation (correspondant au produit k, X b) ne
dépend a priori pas de la texture, on choisit une méme valeur de k2 pour les deux
orientations. La distance d’annihilation doit respecter un ordre de grandeur de
quelques b. Sa valeur est ici choisie de maniére a éviter une saturation trop rapide de la
densité de dislocation avec 1’augmentation de la déformation plastique.

e La relation Mp; > Mp, traduit une orientation globalement plus favorable au
glissement pour les échantillons DL telle que constatée par analyse des facteurs de
Schmid (voir Chap. 4).

e Lavaleur de n est ajustée grace a I’équation A-4.

e m représente I’inverse de la sensibilité de la contrainte a la vitesse de déformation. Cet

exposant est directement estimé a partir des relations expérimentales entre limite

élastique et vitesse de déformation appliquée (mp; > mpy, voirFigure 4-3).

A.3.Comparaison des prévisions du modele et des résultats expérimentaux

La Figure A-1 présente la comparaison des courbes contrainte-déformation et de la courbe
d’écrouissage obtenues par le modéle et de la courbe expérimentale pour deux echantillons
DT et DL déformés a 8 x 10~3s™1. A cette vitesse de déformation, le comportement en trois
stades est le plus marqué pour 1’échantillon DT ((a) et (c)) et le moins marqué pour
I’échantillon DL ((b) et (d)).
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Figure A-1. Comparaison des prévisions du modéle et des résultats expérimentaux : présentation
des courbes de contrainte-déformation ((a) et (b)) et d’écrouissage ((c) et (d)) pour des échantillons
déformés a £, x 103571, (a) et (c) : Ti_07 (DT) ; (b) et (d) : Ti_19 (DL)

Comme attendu, le modéle ne permet pas de reproduire les stades A et B vu que le taux
d’écrouissage ne peut que décroitre de maniére monotone avec la déformation (équation A-8).

Par contre le stade C est bien décrit, comme le montre par ailleurs la Figure A-2 sur laquelle

sont superposé€es toutes les courbes d’écrouissage obtenues par le modéle pour chaque

orientation et chaque vitesse de déformation.

166



8 000
]

-

—— 510%™

@(MPa)

4 000

o
-

Figure A-2. Comparaison des courbes d’écrouissage obtenues par le modéle, pour chaque
orientation et chaque vitesse de déformation. Les courbes en trait plein se réferent aux échantillons
DT, celles en pointillés aux échantillons DL.

On constate au travers de cette figure que toutes les courbes sont bien paralleles au stade C
comme on le retrouve dans les résultats expérimentaux. Cela renforce la conjecture selon
laguelle le mécanisme dominant est, pour les deux orientations, le glissement des dislocations.
On remarque par ailleurs que si I’effet de la vitesse de déformation sur le taux d’écrouissage
est reproduit dans le cas des échantillons DL, ce n’est pas le cas pour les échantillons DT,
dans la mesure ou la densité de dislocation est systématiquement plus élevée lorsque la vitesse
de déformation augmente. On constate également que ©,, > Op7, Ce qui est la conséquence
directe d’une multiplication des dislocations supposée plus rapide pour les échantillons DL

(kP > KkDPT) (voir Figure A-3).

0.02 0.04 0.06 0.08 0.1

Figure A-3. Evolution de la densité de dislocations prédite par le modéle en fonction de la
déformation plastique pour chaque orientation et chaque vitesse de déformation. Les courbes en
trait plein se référent aux échantillons DT, celles en pointillés aux échantillons DL.
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Etude multi-échelles de I’hétérogénéité et de ’anisotropie de la déformation plastique : cas des
aciers TWIP et du Ti-a.

Résumé

Les mécanismes de glissement des dislocations et de maclage se manifestent et interagissent lors de la
déformation plastique de nombreux matériaux mais n’induisent cependant pas toujours le méme
comportement. Le rdle de ces deux mécanismes dans 1’hétérogénéité et I’anisotropie de la déformation
plastique est discuté dans cette thése au travers d’une étude multi-échelles de deux matériaux a fort
potentiel industriel :un acier austénitique présentant 1’effet TWIP (TWinning Induced Plasticity) et le
titane-a. commercialement pur. Si dans les deux cas, le glissement des dislocations reste prépondérant
pour accommoder la déformation plastique, le role de chaque mécanisme n’est pourtant pas clairement
établi. La caractérisation de chaque matériau s’est faite grace a des essais de traction & température
ambiante (échelle macroscopique), couplés & des mesures d’extensométrie locale a haute résolution et
d’émission acoustique (échelles mésoscopique) ainsi que des analyses de microstructure. Ces études
ont notamment montré que 1’instabilité plastique qui se manifeste dans I'acier TWIP étudié émerge de
maniére progressive, bien avant la déformation critique pour I’apparition des premiéres fluctuations de
contrainte sur les courbes de déformation. Par ailleurs, le réle du maclage apparait comme essentiel
pour pouvoir expliquer le mécanisme de cette instabilité plastique. Concernant le titane-o, un
écrouissage en trois stades dans des conditions de traction a été mis en évidence avec un effet inverse
de la vitesse de déformation suivant la direction de traction par rapport a la texture initiale (sens
laminage ou transverse). Le maclage ne semble ici jouer qu’un réle secondaire. Une hypothese de
sensibilité a la vitesse de déformation différente entre glissement prismatique et pyramidal a alors été
proposée pour expliquer nos observations. Enfin, cette hypothése a été confrontée a I’estimation des
systemes de glissement actifs par des mesures de traces de glissement a différents taux de déformation.

Mots clés :plasticité cristalline, dislocations, maclage, multi-échelles, extensométrie locale, émission

acoustique

Multiscale study of heterogeneity and anisotropy of plastic deformation: case of TWIP steels and
Ti-a.

Abstract

Dislocation glide and twinning mechanisms occur and interact during plastic deformation of many
materials, often leading to diverse behaviors. The role of both mechanisms on heterogeneity and
anisotropy of plastic deformation is discussed in this thesis through a multiscale study of two materials
with strong industrial potential: an austenitic steel displaying the TWIP (TWinning Induced Plasticity)
effect, and commercially pure a-titanium. If in both cases, dislocation glide remains the dominating
mechanism to accommodate plastic deformation, the role of each mechanism is still not well
understood. Materials characterization consists of tensile tests at room temperature (macroscopic
scale) associated with high resolution local extensometry and acoustic emission measurements
(mesoscopic scales), as well as microstructure analyses. It is shown that plastic instability which takes
place in the studied TWIP steel appears progressively, long before the critical strain for the onset of
stress serrations on deformation curves. Moreover the role of twinning seems to be essential for the
mechanism of plastic instability. Concerning o-titanium, a three-stage character of strain hardening in
tension conditions is highlighted with an inverse effect of strain-rate regarding the tensile direction in
relation with the initial texture (rolling or transverse direction). Twinning seems to play here only a
secondary role. To explain these observations it is conjectured that the strain-rate sensitivity of stress
is different for prismatic and pyramidal glide. Finally, this hypothesis is compared to the estimation of
active slip systems based on the slip lines analysis at different strain levels.

Keywords :crystal plasticity, dislocations, twinning, multi-scale, local extensometry, acoustic emission
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