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I - INTRODUCTION

Au cours des vingt derni¢res années, les applications industrielles des
matériaux a structure hexagonale ont connu un développement trés
important en raison d’un ensemble de qualités spécifiques de ces métaux (ou
alliages) adaptées aux besoins de certains domaines techniques de pointe.

On retrouve ainsi le titane dans D’industrie aéronautique et spatiale pour ses

caractéristiques mécaniques élevées et sa masse volumique relativement

faible (4,5 g/cm3), le zirconium dans I’industrie nucléaire pour sa faible

section de capture des neutrons thermiques (0,18 barns), le zinc dans

P’industrie de 1’automobile et du batiment pour sa résistance 2 la corrosion.

Une bonne résistance mécanique 2 chaud ainsi qu’une tenue 2 I’oxydation

satisfaisante contribuent encore 2 augmenter 1'intérét de cette catégorie de

matériaux.

Cependant ces applications comportent un revers : pour exploiter ces

matériaux il faut en effet les mettre en forme au prix de déformations parfois

tres sévéres. Force est de reconnaitre que les matériaux hexagonaux en
e -général—s’adaptent —différemment——la—déformation—et—qu’ils—se déforment plus

difficilement comparativement aux matériaux cubiques.

Un probléme essentiel se pose alors : quels sont les paramétres qui régissent

la mise en forme des matériaux hexagonaux ?

Deux types de grandeurs sont en tout cas déterminants :

- les mécanismes élémentaires de déformation (dans le grain)

- D’arrangement des grains (texture cristallographique)

Les connaissances sur ces deux aspects sont loin d’étre complétes. D’une part

I'analyse des différents résultats obtenus sur les modes de glissement

montrent que chaque métal de structure hexagonale glisse sur un systéme

principal ou facile (en général bien connu) et sur divers systémes

secondaires (en général beaucoup moins bien connus) ; en outre le maclage

mécanique vient trés souvent contribuer 2 la déformation plastique. D’autre

part les informations concernant les textures sont, sauf dans quelques cas,

souvent trés partielles (1 ou 2 figures de pbles par exemple).



Notre but dans le présent travail est de faire une étude quelque peu
systématique sur les textures de déformation (et leur évolution) des matériaux
hexagonaux.

Pour cela il est primordial ‘tout d’abord de pouvoir déterminer la texture de la
fagon la plus précise possible.

La texture cristallographique, par définition, est la statistique d’orientation
des grains; elle est traditionnellement décrite par la fonction de densité des
orientations (F.D.O.) ou fonction de texture f(g).

Une des principales caractéristiques de la texture est que celle-ci n’est pas
directement mesurable: elle fait appel a un appareil mathématique
considérable pour sa détermination 2 partir des données expérimentales que
constituent les figures de péles. Cette complexité implique notamment
-I’obtention de figures de péles précises et leur normalisation

-I’exploitation optimale de ces données pour le calcul de la F.D.O. compléte.
Les principes‘de mesure des figures de péles et la théorie de 1’analyse des
textures sont maintenant bien établis. De nombreux travaux ont donné
naissance 2 plusieurs méthodes d’analyse. Parmi celles-ci, la méthode
tridimensionnelle qui représente la texture sous forme d’un développement
en série sur la base des fonctions harmoniques sphériques généralisées, due 2
Bunge (1] Roe [2] , jouit d'une grande faveur en raison de sa rigueur
mathématique.

Les spécificités de cette méthode font I’objet du chapitre II dans lequel nous
avons notamment rassemblé les formules analytiques relatives 2 la symétrie

hexagonale.

Tout récemment des techniques itératives de positivité ont été proposées [ 29]
Elles permettent de “guider” vers une solution correspondant 3 des figures de
pdles recalculées positives d’une part et d’obtenir une fonction de texture
compléte d’autre part.

Le chapitre III a pour but d’évaluer P'intérét de ces techniques pour les
matériaux hexagonaux grice notamment 3 une série de tests originaux.

Au chapitre IV nous avons tenté de faire une synthése des textures de
déformation rencontrées dans divers matériaux hexagonaux. En classifiant
ces textures, nous espérons rendre plus compréhensible la littérature.

La texture est considérée comme un moyen de comprendre les mécanismes de
déformation des matériaux polycristallins. En effet, une réorientation des
grains est usuellement observée au cours d’une déformation plastique,
conduisant généralement 2 une nouvelle orientation que 1'on peut tenter de



relier & la texture initiale en vue de préciser le mécanisme de passage de 1’état
non déformé a I'état déformé. Aprés une discussion sur 1’adaptation des
crittres et des modeles existants (notamment le modéle de TAYLOR) au
probléme de la mise en forme (principalement par laminage), le chapitre V
apporte une contribution a la compréhension de certains mécanismes de
déformation dans les matériaux de symétrie hexagonale A partir de 1’étude de
leurs textures cristallographiques en procédant par confrontation des
prévisions théoriques (modélisation) avec les résultats observés lors de
déformations réelles (expérience).

Notre étude est illustrée par des applications 3 quelques exemples concernant

les matériaux hexagonaux les plus utilisés : le zinc, le titane et le zirconium.




1T - SPECIFICITES DF I’ANALYSE DE TEXTURE
DES MATERIAUX HEXAGONAUX

La détermination de la fonction de texture f(g) a partir de fonctions de densité
de pdles Py (y), quelle que soit la méthode particulire employée, nécessite la
résolution de 1’équation intégrale fondamentale suivante

Phi(y)= hi//yf(g)dg (2-1)

Plusieurs méthodes ont été proposées au cours de ces dernieres années : H.J.
Bunge [1] et R.J. Roe [2] en 1965, R.O.Williams [3] en 1968, D.Ruer et R.Baro [4]
en 1976.

Bunge et Roe ont, indépendamment, 1’'un de 1’autre proposé un formalisme
bas¢ sur le développement des fonctions f(g) et Pp(y) en série
d’harmoniques sphériques. C’est dans le cadre de cette méthode d’analyse que
se situe le présent travail.

1 - RAPPELS SUR LA METHODE HARMONIOUE :
1-1- La_fonction de densité des orientations (F.D.0.):

Dans la méthode harmonique la texture cristallographique est représentée
par une fonction f(9q, ¢ ,p) appelée fonction de densité des orientations
(F.D.O.). Les paramitres @, ¢ et ¢ sont les angles d’Euler qui définissent
I’orientation d’un repere orthonormal Kpg associ€é au réseau cristallin d'un
grain par rapport au repére fixe Kp associé a 1’échantillon. Cette fonction est
généralement notée f(g) ol la variable g représente symboliquement le
triplet (91.9.¢5).

Les notations utilisées dans ce chapitre ainsi que dans les suivants sont
conformes A celles proposées par H.J. Bunge dans 1'édition allemande de son
livre *“Mathematische Methoden der Texturanalyse” [5].



La fonction de texture f(g), développée en série sur la base des harmoniques
sphériques, se présente sous la forme suivante :

o M() n=l pn M0
f(g)= X X C TI (3
=0 p=1 n=-1 (2-2)

1D
Les fonctions symétrisées T] (g) sont les combinaisons linéaires des

. mn
harmoniques sphériques généralisées T}  (g) (5,6,7] :

’1:‘1 (g)= ¥ Al T (»
m=-1 (2-3)

et leur nombre M(l) pour des indices 1 et n fixés est limité par la symétrie
cristalline considérée.

En pratique, la série (2-2) est calculée jusqu'a une valeur limite l=imax.

1-2- Les figures de plles

Le calcul de la fonction f(g) s’opére a partir de données expérimentales qui se
présentent généralement sous la forme de plusieurs figures de pbéles. A
chaque figure de péles notée Ij ;(y) est associée une fonction densité de pbles
Py i(y) telle que :

Phi® = NjI; (2-4)

avec y = (¢ ,8) : position angulaire d’un point sur la figure de péles.



N; est le facteur de normalisation donné par la relation :

B=2r ,o=n/2
1_1 f Ihi( ¢, B)sinododp
0=0

Ni 2m Jpg (2-5)

La fonction de densité de pdles Py i(y) se développe‘ en sériec sur la base des

n
harmoniques simples k] (y). Si hi dénote la normale a un plan (hkl); 1a

fonction de densité de pdles P, i(y) se présente sous la forme suivante [5,6,7] :

Imax n=1 n n
Phi(y)=Y Y F; (hi)kj (y)
1=0 n=-1 (2-6)

n N
ou les Fj (hi) sont les coefficients du développent en série.

La fonction Py i(Y) doit satisfaire les critéres ci-dessous :
- étre réelle,
- é&tre normée,

- €tre positive ou nulle.

La positivité est en principe assurée puisque Py i(y) est proportionnelle 2
I'intensité mesurée pour la figure de pdles I (y).

1-3- La relation fondamentale :

En utilisant la relation (2-1) ainsi que les expressions (2-2) et (2-6) on peut

n
alors déduire une relation entre les coefficients Clll du développement de f(g)

n
et les coefficients Fy (hi) du développement de Phi(y) qui se présentera sous

la forme suivante [5-6-7] :



n
21+1

M(1 *
Flni) =255 A% i)
p=1 | (2-7)

La relation (2-7) montre que pour un couple (In) fixé on a M() coefficients
un
1 3 déterminer. Pour résoudre un tel systéme d’équations il faut au moins

M() équations indépendantes ; cela signifie qu’il faudra réaliser au minimum
M(1) figures de pdles différentes. Ce nombre M(l) est étroitement li€ a la
symétrie cristalline. C’est ainsi que dans le cas de la symétrie cubique, pour
un développement jusqu’au rang Imax = 22, on utilise 2 f.p et dans le cas de la
symétric hexagonale, (dont on parlera en détail dans le prochain chapitre) ,
pour le méme rang de développement, il faut réaliser 4 f.p expérimentales. Il
faut également remarquer que, 2 cause de la centrosymétrie due au cristal ou

n
a la diffraction, seuls les coefficients Fj(hi) avec 1 pair sont connus, par

un
conséquent, seuls les coefficients C; avec 1 pair sont calculables directement.

Nous reviendrons, plus tard, sur ce probléme d’interminabilité quand nous
traiterons de la partie paire et partie impaire de la fonction de texture f(g).
—-—————Mais—nous—introduisons—d¢s -maintenant la nouvelle notation —avec le—signe

pour les coefficients de développement afin d’illustrer la limitation aux

rangs 1 pairs.

1-4- Cas de figures de péles incompltes :
Cp.n
1

nouvelles inconnues : les facteurs de normalisation Ni ; qui ne peuvent plus

Aux inconnues s’ajoutent, dans le cas des figures de péles incomplétes, de
étre déterminées par la relation (2.5).

Plusieurs méthodes ont été proposées pour le calcul de la fonction de texture 2
partir des figures de péles incomplétes en utilisant le formalisme du

développement en séric : Bunge [5], Pospiech et Jura [8], Morris [9], Kem et



Bergmann [10], Van Houtte [11-12-13], gympert et Bergmann [14], Liang et co-

auteurs [15-16], Dahms et Bunge [17-18]. Beaucoup de résultats ont été obtenus
pour le cas de la symétrie cubique contrairement au cas de la symétrie
hexagonale dont les résultats sont peu nombreux. Les deux dernidres
méthodes [17-18] sont applicables aux cas des basses symétries, par contre la
méthode itérative de Van Houtte [11] n’est pas trés bien adaptée & ce type de
symétries car, a4 la premiére approximation, on utilise une pseudo-norme

Cette approximation peut étre trés mauvaise dans le cas des figures de péles a
basses symétries. En outre, comme il n’y a aucun critére mathématique de
convergence, il est difficile d’arréter le nombre d’itérations nécessaire pour

cette procédure.

La méthode proposée par Liang, Xu et Wang [15], reprise et améliorée par
Wagner et Humbert [19], semble étre la plus convenable. Cette méthode
comporte deux étapes :

- lére étape : Détermination des facteurs de normalisation Ni

~pn
- 2¢me étape : Détermination des coefficients C; de la fonction de texture.

1-4-a- Facteur normalisation Ni:

En considérant que les mesures d’'une figure de péles correspondent aux
valeurs des intensités dans des petites cases le long d’une couronne, la somme
des densités de péles dans cette couronne s’écrit sous la formule suivante :

k
eXChLeENi Y Ini(j.k) (cosop-cosdp . AB
J (2-8)

ol j et k sont, respectivement, le numéro de la case et de la couronne
considérée, Iy ;(j.k) indique la valeur de l'intensité dans cette case, ¢ et dk+1
sont les angles qui délimitent la couronne en déclinaison et AR est la largeur
angulaire de la case en azimut.



La relation (2-8) peut étre abrégée sous la forme suivante :

k ~k
eXChi =Niexchi (2_9)

€X . . . ‘s
Les *Chi sont donc des quantités liées aux mesures expérimentales.

D’autre part, si on suppose donné une F.D.O. et les densités de pbles Py i(y)

k
correspondants  la quantité thChi gécrit [19] :

k Pk+1 B=2n ]
thChi=f f Phi(y)sin¢déodp
=0k 7p=0 (2-10)

Comme dans la méthode harmonique, la fonction de densité des poles Py i(y)
~un
peut é&tre exprimée en fonction des coefficients G on aboutit a une

. thGy . . .
expression de Chi qui se présente sous la forme suivante :

k Imax 1/2 _k M) _~po ¥
thCpi=2n (cos ¢ — COS Ok 4 1) + 125 8r) '~ G ) RC Ki(hi)
(2)

(2-11)



~H0 ~HO k
G

ot RC sont les parties réelles des coefficients Cl et sont des quantités
mathématiqucS
k Ok+1 -0 _
Gl=j Py (¢)sinedd¢
ok (2-12)
-0

ot Pr(®) gont des polyn6mes associés aux polynémes de Legendre.

Le facteur de normalisation Ni est finalement obtenu en utilisant la méthode
des moindres carrés :

i=I k=K k ~k
Y XY (thGhi- Nj exGhi)2 =min
i=1 k=1

(2-13)

ou I est le nombre de figures de péles mesurées et K le nombre de couronnes
dans chaque figure de péles.

Les dérivées partielles de 1’expression (2-13) par rapport aux inconnues qui
Nuo 3 -
sont, dans notre cas, les RC] et les Ni, nous permet d’aboutir 2 un systéme

d’équations qu’on peut facilement résoudre par inversion.
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1-4-b- Les coefficients C __de la fonction de texture f(g):

Une fois les facteurs de normalisation Ni déterminés, la fonction de densité
de pdles “expérimentale” peut s’exprimer sous la forme suivante :

ex .
Phi(y)=Nilhi(y) (2-14)

d’autre part, la fonction de densité de péles développée en série se présente
sous la forme [19, 20} :

th l=lmax n=1 , x —n M)
Phi(y)=1+ ¥ ¥ e(n)P; (9) Y
= 21+1

=2 p= p=l

(2)

] ~Hun

, ~hn
k1 (hi) (RQ cosnp- ICy sinnp) (2-15)

1 sin =0

Y2z
n
1)

(- 1/-2- sinz 0
T

avec g(n)=

11
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La détermination des coefficients Cl  seffectue en résolvant le systéme

d’équations obtenu 2 partir de la condition de minimisation :

=l pomax pB=2rn th ex .
)) f f (Phi(y)- Phi(y) )2 dy=min
=1 70 B

i
i=1 7¢=0 =0

(2-16)

ol ¢ .x représente 1’angle limite en déclinaison ( il est supposé le méme
pour toutes les figures de poéles).

2- CAS DES MATERIAUX HEXAGONAUX

De mani¢re générale, la symétric du cristal impose 2 la fonction de texture
f(g) les conditions d’invariance :

B ' B
f(gj.g)=f(g) Vg avec gj e Gp

(2-17)

ou Gg représente le sous groupe des rotations du groupe de symétrie ponctuel

B
O associé au cristal [21,22] et & le jI™€ ¢l¢ment de Gg.

L’existence de la symétrie cristalline a plusieurs conséquences :
- une orientation est représentée par plusieurs rotations équivalentes
dans 1’espace d’Euler ou il est alors possible de définir un domaine

12



fondamental ou une orientation est représentée par un seul point (sauf
cas de dégénérescence sur les bords de ce domaine).

- le nombre de coefficients du développement en série de I’O.D.F. est réduit
par rapport au cas d’une symétric de cristal triclinique, ce que 1’on prend

mn
en compte en é€tablissant des relations entre coefficients G ou en

définissant, comme nous 1’avons noté depuis le début, une nouvelle base

(Hn
de fonctions harmoniques sphériques généralisées T! (8) avec 1<p <M(1)

M() dépendant de la symétrie considérée.
Nous allons examiner ces différents points pour le cas de symétrie
hexagonale, ou plus exactement pour la classe de 6/m mm (Gg = 622) avec

comme ¢léments générateurs la rotation de 2r /6 autour de l’axe d’ordre 6 et
une rotationn autour de !'un des axes binaires orthogonaux. [23]

2-1- Choix du repere Kp et limitation du domaine fondamental de I'espace
d'Euler:

2-1-a- La__symétrie cristalline :

Dans ce travail le repére Kg =(Xg .Yg, Zg ) est choisi de telle sorte que Zg
coincide avec 1'axe d’ordre 6 et yg avec un axe d’ordre 2 (fig. II-1).

L’axe d’ordre 6 du cristal, impose 4 la fonction de texture une invariance aux

points :

(91, 9,92)=(01, ¢, <pz+k2—") avec ke Z
6 (2-18)

La variation de ¢ 5 peut donc étre limitée A I'intervalle [ 0, 2n/6 ]

13



L’axe binaire du cristal impose une invariance aux points :

(91, ¢,92)=(n+ @, ®—0, 27-9y) =(n+ @, Tl?—¢.1—t-—(p2)
3 (2-19)

ce qui permet de diviser le domaine en limitant ¢ a0, n]ou ¢ a0, n/2]
(fig II-2a).

Nous travaillerons par la suite dans le domaine fondamental :
0< M =< 2n
0<¢ < =n/2

0< pp <2n/6

2-1-b - La_symétrie d’échantillon

Le procédé d’élaboration ou de mise en forme d’un matériau peut induire une
symétrie dite symétrie d’échantillon. Il existe alors plusieurs possibilités de
choix pour le repere d’échantillon. Quel que soit ce choix, la fonction de
densité de pdles Py i(y) sera la méme et les repéres peuvent donc étre
considérés comme équivalents. Il faut cependant noter que la symétrie
d’échantillon a seulement un sens statistique et n’a pas la rigueur imposée
par la symétrie cristalline.

14
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X

Fig.Il-1-a : Choix des axes d’un cristallite de structure hexagonale.

y 4 Z_ [ooo1]

Ye [1210]

Xa X, 1010]

Fig. II-1-b :- Coordonnées polaires d’un vecteur y dans le repere d’échantillon
- Coordonnées polaires d’un vecteur h dans le repere du cristal Kp-
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En considérant le groupe de symétrie orthorhombique 222, symétrie induite
par une déformation plane approximativement réalisée lors du laminage, on
aura une invariance aux points :

(01,9, 0 =(x + 91,0, 02 =( 2% - ¢y, ®- ¢, @3)

=(n- 9. 7- 9, ¢3) (2-20)

La figure (II-2-b) illustre, en projection dans le plan ¢2 = 0 les points
équivalents pour les deux symétries (on ne considére ici que la partie
d’espace comprise entre 0 <@y <2n/6 car les autres points équivalents se
déduisent par des translations k 2x/6 le long de ).
Le domaine fondamental peut étre alors choisi tel que :
0 < (pl < =®/2

0< ¢ < =/2

0< ¢y <2n/6

2-2- Int€réts de Ja symétrie ;

Le nombre de figures de péles minimal nécessaire pour résoudre le systéme
d’équations (2-7) est donné, dans le cas de la symétrie hexagonale, par la
relation suivante
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Fig. II-3 : Nombre de figures de péles nécessaire, M(I) pour une analyse

de texture en fonction du rang du développement 1.
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(
[l—]+1 pour 1 pair
M()=
[l—] pour |l impair
6 (2-21)

( [ ] indique la partic entiére).

La figure (II-3) montre I’évolution du nombre de figures de péles M(l) en
fonction du rang du développe:ment en séries, pour la symétrie considérée.
Quatre figures de péles sont nécessaires pour effectuer 1’analyse jusqu'au
rang l= 22,

L’absence de symétrie d’échantillon (symétrie triclinique) ne modifie pas le
nombre de figures de pdles nécessaires pour résoudre le systéme d’équations
(2-7) car 2 1 et n fixés un tel systtme d’équations contient M(l) inconnues ol
M() est déterminé par la seule symétrie du cristal.

Une fonction harmonique sphérique généralisée s’écrit, dans le cas de la
symétrie hexagonale, sous la forme :

Ho m'n l+m' -m'n
T (g)=e (T (g)+(-1) T, (8)) (2-22)

. _ 1/2 si p=1
avec m'=6(u-1) et e(p)= Ilﬁ siopel

. hn

D’autre part, les fonctions harmoniques Tt (8) sont des fonctions 2 valeurs

complexes, elles peuvent donc é&tre scindées en parties réelles et parties

imaginaires qui se présenteront sous les formes respectives suivantes
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- sL.n est pair :

. m'n n m'n
RT1 (g)=e(u)|cos(ng +m'py) P; (¢)+(-1) cos(ng;-m'¢x)) P; (m-9¢)

(2-23)

4 . m'n n . m'n
ITt (g)=e(W)|sin(ng;+m’'@x) P (¢) +(-1) sin(ng;-m'9y)) Py (m-9¢)

(2-24)
o o
_un Pm'n( ) l:‘m'n
RTI (g)=-¢ (W [sin(ng;+m'9p ~L 4 (1) sin(ng; -mgp TL(*=¢)
1 1
(2-25)
b0 Pl " (o) Pl (x-9)
H n T -
ITI (g)=e(n)|cos (npj;+m’'@y l i +(-1) COS(n¢1-HV¢2)—J——7—————
(2-26)

ot les le’n(¢) sont les polynémes de Jacobi tels qu’ils sont définis par Bunge
[5-20].
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En tenant compte du fait que les coefficients

&

sont aussi

des valeurs

complexes, I’expression (2-2) de la fonction de texture se présentera alors

comme Suit :

n est pair

21

L=zlmax p=Mil) n=l f "
f(g) =1 + z zsf_nj la R({l LTS r_‘osn«p‘cosm’pz[
= =" =C 3 * s
t=1 H=1 2% <
o=
- ginn¢usinm pz[
s
<
=
- N , ,,
(2-27) 2 ICL £ [Slnngolcosm pz[ )
K3
S=
+ cosne sinm’g
shnye S
cosng, pz
]
<
— i n est impair
t=lmax p=MOL n=l . szt
fg) =1 + 2 £Cnd {—ZRC*‘.m.sq.n [sinnf,oicosm'pz[
= = = sS=a
L=t H=1 23 C2)
a=L
+ cosnxasinm'pz[ 2
s=1
12)
(2-28) cot
-2 ICTnsq.n [cosn'picosm'pz[
<
K3
s=1
- a3 *
Jlnnpisinm rpz[ 2
=51
12)
1 si =0 - _ J1r2 si p=t
avec en) = sen et eCp) = {}/
2 ai n*¥o .{z' si o1

NN
~0
W
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Les coefficients sont les coefficients de développement en somme

mn
de Fourier des polynémes associés aux polynémes de Jacobi Pp (9) qui

interviennent dans la définition des harmoniques sphériques généralisées

mn

Ty (g) [5-20]

Ce sont les formules (2-27) et (2-28) qui serviront de base au programme, dit
de synthése, qui calculera 1’ensemble des valeurs d’une fonction de texture

q

f(g) connaissant ses coefficients

2-3- Conditions_ d’'analyse:

Le signal recueilli lors de 1’enregistrement des intensités diffractées par un
échantillon placé dans un goniométre de texture est affecté par des
paramétres liés aux conditions expérimentales [24] .

- la portion de I’espace exploré,

- la défocalisation du faisceau diffracté,

- le fond continu

- la distance entre deux raies de diffraction voisine

- la porosité et la rugosité de surface de I'échantillon, sont, parmi tant d’autre,
des facteurs qui influent sur I’intensité du faisceau diffracté détecté en
réflexion. La réflexion 2 elle seule ne permet pas d’atteindre la périphérie des
figures de pbles en raison du phénoméne de défocalisation inhérent au
montage expérimental [25]). Les figures de péles complétes nécessitent donc
des mesures en transmission. Cependant, la préparation d’un échantillon
suffisamment mince se révéle trés délicate car le coefficient d’absorption de
certains matériaux étudiés par les rayons X est trés élevé. A cela s’ajoute le
probléme de raccordement des intensités diffractées recueillies par le
compteur quand on travaille successivement en réflexion puis en
transmission.

Toutes ces difficultés nous ont poussé 3 nous limiter 3 des mesures en
réflexion et 2 utiliser le formalisme exposé au paragraphe (II-1-4).
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Une chaine de programmes écrits en fortran a été congue pour exploiter les
figures de pdles incomplétes et effectuer des analyses de texture ainsi que le
tracé des figures de péles et des sections de la fonction de texture.

Les différents programmes qui interviennent dans 1’analyse des textures sont
¢laborés a partir des relations mathématiques citées précédemment avec le
souci d’effectuer les calculs avec une précision suffisante pour que les
erreurs numériques soient négligeables par rapport aux erreurs
expérimentales qui entachent les données.

Les figures de pdles expérimentales (00.2), (10.0), (10.1) et (10.2) scrvironi de
n
données aux programmes d’analyse pour la détermination des coefficients C;L

de la fonction de texture. Ces figures de pdles sont mesurées, en pratique,
jusqu’au voisinage de 80° en déclinaison. Pour les figures de pdles (10.0) les
corrections de bruit de fond et de défocalisation sont particulirement
importantes car beaucoup de textures sont telles que les pics d’intensité sont
situés a la périphérie de cette figure (10.0).

Pour la mesure, on utilise les tubes cathodiques de cuivre ou de molybdéne
suivant le matériau étudié en tenant compte de 1’effet de fluorescence et de la
distance angulaire entre les raies de diffraction. Pour notre cas ou les
matériaux étudiés sont surtout le titane et le zirconium, nous avons employé
un tube cathodique au cuivre qui permet une meilleure séparation angulaire
des raies de diffraction par rapport au cas du molybdéne.

L’ensemble des données nécessaires 3 une analyse de texture représente
environ 5000 valeurs, qui bien sdr, sont entachées d’erreurs plus ou moins
importantes selon les conditions expérimentales et aussi selon la texture elle-
méme. Il est donc trés important d’estimer la qualité d’une analyse de texture
avant de vouloir en exploiter les résultats.
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2-4- i ‘eI li

La qualité d’une analyse de texture est controlée par un certain nombre de
paramétres qu’on nomme ici, “coefficients d’erreur”. Ces coefficients
d’erreur sont basés sur la comparaison des figures de péles expérimentales

n
normées et des figures de pdles recalculées a partir des coefficients Cil

obtenus par I’analyse.

On voit que le terme erreur est quelque peu abusif puisque, faute de mieux, on
se référe aux données expérimentales entachées d’erreurs.

Ils se présentent comme suit :

k= N¢

. 1 exp rec
ERN1(hi)=— ¥ {Pp; (yp - Pp; (1)
Nt k=1
2
. 1 k=Nt exp rec
ERN2(hl)=N— Y 1Phi (YO - Phj (yK)
b k=1

k=N’ lPexp( Prec( )l

100 5= t{Pni (y¥) - Ppj (yk

RP(hi)="" 2‘ ]
(hi) N' P

t _ exp
k=1 Phi (y©)

exp
our Pp; (yp) > € (£=0,01)

t I 1 'l 1 y eXx

=N

RPl(hi):% 3
X

kel P;ip(yw
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ERN1(hi) représente 1'écart absolu moyen entre les valeurs expérimentales et
les valeurs recalculées pour une figure de péles hi. N; est le nombre total de
points mesurés dans une figure de péles.

ERN2(hi) : représente 1'écart absolu moyen au carré. Ce coefficient d’erreur
prend particuliérement en compte 1’ajustement des pics.

RP(hi) : représente 1’erreur relative moyenne pour la figure de plles hi.
Ce coefficient d’erreur est particuliérement sensible a la reproduction des
petites valeurs de la figure de pdles.

RP1(hi) : représente 1’erreur relative moyenne sur les valeurs supérieurs 3 1

de la figure de péles.

L’exploitation des valeurs numériques obtenues pour ces coefficients 2 I’issue
d’une analyse de texture nécessite une certaine expérience : des références
telles que valeurs obtenues pour des analyses effectuées 2 partir de mesures
aux neutrons, étude de cas théoriques, résultats obtenus pour d’autre
matériaux étudiés aux rayons X sont utilisés pour attribuer en définitive un
“label de qualit€” a 1’analyse effectuée.
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III - LA POSITIVITE DANS L’ANALYSE DE TEXTURE
1- INTRODUCTION

Les figures de pdles expérimentales I, i(y) sont, en réalité, la
superposition de Iy i(y) et I_4i(y) que le compteur ne peut séparer, soit en
raison de la centrosymétrie des cristaux [6], soit en raison de la loi de Friedel

(égalité des facteurs de structure IF ?TI =|F-;1.|)

De ce fait, les figures de pdles expérimentales ne rendent compte que d’une
partic de la fonction de texture. En effet, I'inversion de 1'équation intégrale
(2-1) ne détermine de fagon univoque qu’une partic de f(g) appelée partie

directement déterminable f(8) [26,27,28] La partie qui échappe 2 la

~

détermination univoque sera notée f(g8). La fonction de texture pourra donc se

présenter sous la forme suivante :

f(g)=f (g) + f(g) (3-1)

Dans le cas des cristaux centro-symétriques, la partic déterminable f (g) a

un développement en série qui ne contient que des termes d’indices | pairs,

~

alors que f (g) regroupe les termes d’indices 1 impairs [28].

Dans la méthode harmonique on calcule successivement f (8) puis f (8) .

Nous allons indiquer au paragraphe suivant la méthode développée pour
obtenir de fagon optimale, a partir de figures de pdles incomplétes, la partie

paire f (g) .

Nous montrerons a partir de tests originaux quelle est 1’amélioration apportée
dans I'analyse de texture. La fin de ce chapitre sera consacrée 2 la

~

détermination de f (g) par une technique de positivité généralisée.
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2-LMMADEIEBMMHM=

L’apparition des valeurs négatives dans les figures de poles
recalculées est due aux erreurs de mesures dans les figures de pdles

expérimentales.

Une analyse de texture nécessite environ 5000 points de mesures ; si
ces valeurs ne sont pas entachées d’erreurs, on aboutit 2 une solution
parfaitement compatible qui se traduit par des figures de péles recalculées
totalement positives ; mais en général ce n’est pas le cas, la compatibilité n’est
plus tout 2 fait assurée. Une solution moyenne au sens des moindres carrés

peut conduire & Ppi(y) < 0 en certains points. Ceci nous améne 2 rechercher

une solution avec la condition

Ppi(y)= 0 (3-2)

Dahms et Bunge [29,30] ont proposé une procédure itérative que nous avons
modifiée au niveau du calcul de la premidre approximation des coefficients de
normalisation Ni. '
Cette procédure se présente comme suit :

a- Calcul de la premiére approximation du facteur de normalisation Ni et des

~Hn
coefficients C , A partir des figures de péles incomplétes, ainsi que nous
I’avons décrit au précédent chapitre.

~HD _
b- Les coefficients €1 ainsi obtenus nous permettent de recalculer les

figures de pbles d’une fagon compléte et de calculer autant de figures de

pbles supplémentaires désirées (expression 2-15).

c- Application de la condition de positivité en mettant égales 2 zéro toutes les
valeurs négatives, ceci dans toute la figure de pbles dans le cas ol celle ci
est supplémentaire et seulement dans la partie périphérique dans le cas od
celle ci est recalculée tout en maintenant fixe la partie centrale mesurée.
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d- Recalculer le facteur de normalisation puis normalisation des figures de
pbles obtenues 2 1’étape précédente.

~Hn
e- Calculer une nouvelle approximation des coefficients G (expression 2-16)

a partir de ce nouvel ensemble de figures de pdles complétes. La boucle
itérative est ainsi obtenue.

La figure (III-1 a et b) illustre les étapes de cette procédure itérative.

Le critére de qualité utilisé est la somme des valeurs négatives dans chaque
figure de pdles, la procédure itérative s’arréte quand la somme des valeurs
négatives est nulle ou réduite 2 un certain seuil faible arbitraire.

Pour tester la validit€¢ et I'efficacité de cette méthode, nous 1'avons appliquée
deux exemples de texture : le premier étant une texture théorique composée
d’une seule orientation idéale (composante gaussienne), le deuxidme est une
texture réelle d’un échantillon de titane de symétrie hexagonale.

Il s’agit notamment de répondre aux deux questions suivantes

- Tutilisation de la positivité et des figures de pdles supplémentaires
permet-elle d’améliorer la solution (augmentation du pouvoir de
résolution) ?

- face 2 des données entachées d’erreurs, la technique de positivité conduit-
elle 2 une solution plus correcte que 1’analyse traditionnelle ?
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Mise a zero

zones négatives

Positivité
satisfaite ?

Fig.Ill-1-a :

Schéma de la procédure itérative avec la condition de positivité
dans le calcul de f(g) a partir des F.P. incomplétes.
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Entrée des F.P.
Incomplétes

Calcul des Facteurs
de Normallsation N,

Premlére éstimation
des Coefficlents C,""

]
Recalcul des F.P. départ
+ F.P supplémentaires

DA N 4

AN N N Y

Somme des valeurs
négatives S(h)

Elimination des zones
négatives

( calculde N, )

Calcul des nouveaux
Coefficlents C'"

Fig. III-1-b : Organigramme de la procédure itérative avec la condition de

positivité dans le calcul de f(8)2 partir des figures de poles

incomplétes.

30



2-1- Exemple théorique :

Pour une gaussienne centrée en (¢1=10, ¢ =40, ¢y = 20) d’ouverture
¢o = 13° nous avonms calculé, a I’'aide d’un programme d’analyse, les

~hn th
coefficients Cl et 1a fonction de texture f (g) correspondante  (fig.III-2).

~Hn
D’autre part, les coefficients Ci  obtenus nous ont permis de calculer les

figures de péles complétes des plans (00.2) ; (10.0) ; (10.1), (10.2) et (20.1) sur
une grille de 4° en azimut et 3° en déclinaison ce qui fait 30 couronnes de 90
cases pour chaque figure de péles.

En omettant volontairement les cinq derniéres couronnes de chaque figure
de pbles, nous disposons d’un ensemble de figures de péles incomplétes qui
constitue donc les données “expérimentales” avec Omax =75

Pour répondre a la premiére question, nous avons procédé de la fagon
suivante

a- Nous avons effectué une analyse de texture sans appliquer la positivité en
utilisant un nombre suffisant de figures de péles incomplétes. En
effectuant le développement en série jusqu'au rang lmax = 22, nous avons
utilisé 5 figures de péles (fig.I1I-3).

Les résultats obtenus, tableau (3-1), serviront de référence pour les cas ou
la positivité sera appliquée.

b- Nous avons effectué une analyse de texture en utilisant, au départ, un
nombre réduit de figure de pdles.
Deux figures de pbles “expérimentales”, (00.2) et (10.0) incompltes, ont été
utilisées dans notre cas. Ainsi, le développement en série est limité, au
départ, avec ces deux figures de pdles, 2 Imax = 10 puis au passage 2 la

deuxiéme itération, on dispose de cinq figures de plles complétes, les deux
figures de péles “expérimentales” (00.2) et (10.0) et trois autres
supplémentaires, (10.1), (10.2) et (20.1), ce qui nous permet de passer a
Imax=22.

Les résultats obtenus au bout d’une quarantaine d’itérations, tableau (3-2)
sont trés satisfaisants comparativement au cas sans positivité.
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FIGURE DE POLES HKL=00.2 EXPERIMENTALE FIGURE DE POLES HKL=10.0 EXPERIMENTALE

0 40 20) PHIO1I LHAK=22 PWINANSTS 0.1.130 40 201 MUIO~13 LMAK=2R PHINAX=TS

FIGURE DE POLES HKL=10.1 EXPERIMENTALE

Fig. III-3 : Figures de péles de 1’orientation centrée en (91 =10, ¢ =40, ¢ = 20)
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Pour répondre a la deuxi®éme question, nous avons falsifié volontairement les
données de départ en induisant une erreur statistique et une erreur
systématique.

L’erreur statistique, représentative des fluctuations statistiques des mesures
est obtenue en perturbant aléatoirement toutes les données des figures de
péles dans un intervalle de 20%. L’'erreur systématique, représentative de
I’erreur de correction du fond continu, est obtenue en ajoutant une valeur

constante 2 chaque figure de péles.
Nous réalisons ainsi un “jeu de données expérimentales” entachées d’erreurs.

~fals ~ ~
Phi (y)=Ph{y)+(0,5-rdm) ¢ Ph{y) +Err.sys. (3-3)

rdm représente un nombre aléatoire compris entre 0 et 1. € est un paramétre
qui fixe le taux de falsification, nous I’avons mis & 2 x 20% dans notre cas.

Ainsi, si rdm = 0 ou rdm = 1 et sans erreur systématique, 1’erreur relative
s’écrit

APni_e

Pni 2 (3-4)

s

Le résultat obtenu au bout d’une vingtaine d’itérations a partir de ces données
falsifiées avec la méthode de positivité se révéle trés satisfaisant.
En effet, a partir de 3 figures de pdles incomplétes ; (00.2), (10.0) et (10.1) avec
un développement jusqu’d Imax = 16 pour la premiére itération et avec un
développement jusqu’a Imax = 22 A partir de la deuxi¢me itération avec 2
figures supplémentaires, (10.2) et (20.1), nous avons obtenu un résultat,
tableau (3-4), nettement amélioré par rapport au cas effectué dans les mémes
—conditions—mais—sans—positivité;, —tableau—(3-3).—(Les—coefficients —d erreur -se
référent évidemment aux données exactes qui sont connues dans le cas
actuel). Ce méme résultat est comparable au tout premier cas, tableau (3-1), 1a
ou il n’y a ni falsification ni positivité.
La technique de positivité conduit donc & wune solution plus correcte que
I'analyse traditionnelle.
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FP ERN1 RP(%) ERN2 RP1(%)
00.2 0.01 7 0.0007 0.8
10.0 0.01 9 0.0004 0.8
10.1 0.01 4 0.0002 0.6
10.2 0.01 5 0.0003 0.6
20.1 0.009 7 0.0002 0.6

Tableau 3-1 : Coefficients d'erreurs d'une analyse de texture sans
positivité a partir de 5 f.p incomplétes (¢max=75°)

“F.P ERN1 RP(%) ERN2 RP1(%)

AP |0.04 31 0.01 1

0.02 SP | 0.8 884 1.6 20

AP |0.07 52 0.03 5
10.0 SP | 04 560 0.4 30
AP | 0.1 74 0.04 10
10.1 SP | 05 436 0.4 23
AP | 0.1 56 0.05 9
10.2 SP | 06 391 0.5 24
AP | 0.1 68 0.03 8
20.1 SP| 04 439 0.3 25

Tableau 3-2 : Coefficients d'erreurs d'une analyse de texture
a partir de 2 f.p incomplétes avec positivité (AP)

et sans positivité (SP)
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FP ERN{ RP(%) ERN2 RP1(%)
00.2 0.21 123 0.2 7
10.0 0.14 196 0.05 7
10.1 0.07 49 0.02 4
10.2 0.20 139 0.07 8
20.1 0.24 262 0.09 12

Tableau 3-3 : Coefficients d'erreurs d'une analyse de texture
a partir de donnees falsifiéés sans positivité

FP ERN1 RP(%) ERN2 RP1(%)
00.2 0.14 78 0.12 7
10.0 0.13 127 0.05 7
10.1 0.08 52 0.02 4
10.2 0.16 66 0.05 7
20.1 0.12 63 0.03 7

Tableau 3-4 : Coefficients d'erreurs d'une analyse de texture
a partir de donnees falsifiéés avec positivité
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2-2- Exemple pratique:

Nous avons appliqué la technique de positivité 2 un cas réel qui est un
échantillon de titane nomme Ti 1.

Les données expérimentales sont constituées de quatre figures de pdles (00.2),
(10.0), (10.1) et (10.2) incomplétes (by, 515 = 75°).

Dans ce cas pratique on ne connait pas, évidemment, les valeurs exactes des
figures de pdles ; les “coefficients d’erreurs” reprennent donc leur sens
g p

traditionnel, c’est-a-dire une mesure de “l’écart” entre les figures de pdles
expérimentales et les figures de péles recalculées.

Les tableaux (3-5 et 3-6) montrent ces cocfficients pour deux analyses
effectuées dans des conditions distinctes :

- dans le premier cas, nous avons effectué une analyse traditionnelle (sans
positivité) en utilisant les trois figures de pbéles expérimentales [(00.2), (10.1)
et (10.2)]. Le développement a été effectué jusqu'a lmax = 16.

- dans le deuxiéme cas, nous avons utilisé les mémes figures de pdles
expérimentales et introduit la technique de positivité.

Nous n’avons pas utilisé la figure de pdles (10.0) car, comme nous l’avons déja
signalé au chapitre (II-2-3), les pics d’intensité de cette figure de péles sont
situés a la périphérie ; les corrections de bruit de fond effectuées sur cette
figure de péles sont alors déterminantes ; par conséquent, les données de cette
figure de pble peuvent é&tre fortement falsifiées, nous avons donc préféré
I’utiliser comme figure supplémentaire avec la figure de p6les (20.1). Le rang
du développement est passé de lmax = 16 3 Imax = 22 2 partir de la deuxiéme
itératign (moment d’introduction des figures de péles supplémentaires).

La premi¢re remarque est que les coefficients d’erreurs respectifs, sans et
avec positivité, sont trés voisins, avec une légdre baisse dans le deuxiéme cas.
Alors, nous avons considéré d’autres parameétres tels que I['évolution de la
somme des valeurs négatives dans chaque figure de pbles au cours des
itérations, ainsi que la reproduction des maxima et des minima.
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F.P

ERN1 RP(%) ERN2 RP1(%)
00.2 0.31 45 0.18 19
10.1 0.12 18 0.02 9
10.2 0.27 33 0.11 18

Tableau 3-5 : Coefficients d'erreurs d'une analyse de texture sans
positivité a partir de 3 f.p expérimentales (¢max=75°)

FP ERN1 RP(%) ERN2 RP1(%)
00.2 0.30 44 0.17 18
10.1 0.11 17 0.02 9
10.2 0.26 32 0.10 17

Tableau 3-6 : Coefficients d'erreurs d'une analyse de texture avec

positivité & partir de 3 f.p expérimentales (¢max=75°)
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L’évolution de la somme des valeurs négatives dans chaque figure de pdles
(exprimée dans les figures (III-4 a-b-c-d) en pourcentage par rapport a la
somme totale dans chaque figure de péles), montre une certaine convergence
au cours des itérations. On constate une brusque diminution au début, puis
une tendance vers une stabilisation ou I’évolution devient de moins en moins
importante. On s’est basé sur le taux de cette évolution pour stopper les
itérations.

En fonction de la qualité des données, la convergence conduit a2 une solution
plus ou moins proche d’une solution satisfaisante, c’est & dire d’une solution

by

correspondant a des figures de pdles recalculées entierement positives.

Le tableau 3-7 illustre les valeurs respectives des maxima et des minima
relatifs aux figures de pdles expérimentales et recalculées sans et avec
positivité. [Les maxima sont reproduits dans les mémes proportions] ; mais en
considérant les minima, on constate, effectivement, que la solution obtenue
avec la technique de positivité a plus de sens physique par rapport au cas sans
positivité ; en outre, ’exemple théorique a montré I'effet bénéfique vis a vis

des *“vraies” données.

MAXIMA MINIMA

F.P EXPERIM. | RECAL. SP | RECAL. AP| EXPERIM. RECAL SP| RECAL. AP

00.2 | 10.44 8.88 9.11 0. -2.16 ~ |-0.07
10.1 2.25 2.08 2.08 0.1 -0.01 0.

10.2 3.91 3.36 3.54 0.04 -0.52 -0.21

Tableau 3-7 : Maxima et minima des f.p expérimentales et f.p
recalculées sans et avec positivité
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Pour mieux illustrer les résultats, nous avons imaginé un schéma
interprétatif (fig. III-5) sur lequel on a indiqué les positions relatives des
figures de pdles expérimentales et recalculées sans et avec positivité, ainsi

que la position hypothétique des figures de pbles “exactes” c’est & dire celles
qui devaient, normalement, nous servir de références.

f
F.P recalculées
solution avec positivité

F.P "exactes” _.——

F.P expérimentales

F.P recalculées
solution sans positivité

Fig. III-5 : Erreurs en terme de distance entre figures de pdles expérimentales
et recalculées sans et avec positivité ainsi que la position des
solutions vis a vis des valeurs exactes.

Ces essais nous permettent de tirer une double conclusion

Y

- la positivité modifie peu la “distance” (c’est & dire les “erreurs”) vis & vis des
données expérimentales réelles ; par contre elle permet d’aboutir a une

solution beaucoup plus satisfaisante physiquement (disparition des valeurs
négatives).

- elle rapproche la solution calculée de la solution vraie ; si ceci reste

hypothétique pour le cas pratique ou les données exactes ne sont pas connues
nous 1’avons démontré avec I’exemple théorique précédent.
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Dans la méthode harmonique, le calcul de la fonction de texture, s’il se

limite 3 f(g), présente dans certains cas des pics secondaires qui ne doivent

pas leur existence au seul effet de la troncature. Ils étaient observés pour la
premiére fois par Matsuo [31] et Pospiech {32] qui, pour attirer 1’attention,
leur a attribué le nom de “fantémes”.

En 1979, reprenant le probléme de 1’équation intégrale qui relie figures de
pbles et fonction de texture, Matthies indiquait que, dans le formalisme de la
méthode harmonique, il fallait écrire le développement en série de f(g) en
incluant les termes d’indices 1 pairs et impairs quelle que soit la symétrie
cristalline [33], seul I'opérateur mathématique décrivant la “projection” c’est
A dire le passage de la fonction de texture 2 la figure de poles, était
responsable de la disparition des termes d’indices 1 impairs du développement

de la figure de pbles.

£(g)dg=0
fhi//y (8)dg (3-5)

donc :

f(g)dg=Ph{y)

f dg=
(g)dg fhi//y (3-6)

fhi//)'

Ainsi deux fonctions de texture fi(g) et fy (g) qui différent seulement par
leur partie impaire foumniront, par “projection”, les mémes figures de pbles.

~

f(g) n’apporte aucune contribution 3 la figure de pdles ou, en termes plus

mathématiques, f(8) appartient au noyau de !’application qui a f(g) associe

ns--du
noyau de cette application. La définition d’une “largeur de variation” du
spectre des solutions a été introduite pour décrire 1’ensemble des O.D.F.
correspondant 3 un ensemble donné de figures de poles, fig. (III-6).
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Fig. 1I1-6 : Spectre des solutions de I’O.D.F. correspondant au méme jeu de
figures de poles.

zone négative f__ (e)

Fig. III-7 : Les différentes fonctions utilisées dan,§ la procédure it érative
pour le calcul de la partie impaire de 'f(g).
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Le probléme de I'inversion des figures de pdles (la détermination de 1I’O.D.F.
compléte) n’a donc pas de solution unique. Des tentatives ont été effectuées
pour obtenir une valeur approchée de la partie non déterminable

directement, f(8), /34a, 34b, 35/. Toutes les propositions sont pratiquement

basées sur le fait que la fonction de texture totale f(g) est par définition
positive ou nulle :

f(g)=f (g) +f(g)>0 (3-7)

Dans le cadre de la méthode harmonique, quatre solutions ont été proposées
jusqu’a présent :

i) Modé€lisation de la fonction de texture {35] :

Les pics que présente la fonction f(g) sont assimilés 2 des gaussiennes dont les
hauteurs et largeurs sont ajustées par moindre carrés. Mais malheureusement
les textures ne sont pas toutes compatibles avec cette approximation.

ii) Méthode quadratique [36] :
La fonction de texture f(g) est supposée égale au carré d’une fonction h(g).
f(g) = h? () (3-8)

La fonction h(g) se développe ainsi sur la base des harmoniques sphériques
généralisées.

L’inconvénient est dans la programmation de cette méthode car elle nécessite
un espace mémoire et un temps de calcul important.

iii) Méthode du domaine zéro [37.38] :

Le domaine zéro dans I’espace des orientations, qui se déduit de ceux observés
dans les figures de poéles, est justement le domaine pour lequel I’inégalité (3-
7) devient une é&galité. Si ce domaine est suffisamment étendu il est donc

possible de déduire f(8) connaissant f(8).
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f(g) =- f(g) pour g €2 (3-9)

avec Zo={g/ f(g)=0}

L’existence de larges domaines zéro réduit considérablement la “largeur de
variation” du spectre des solutions et ouvre alors la possibilité d’obtenir une

~

bonne approximation pour f(8). Les problémes rencontrés dans cette méthode

résident dans la détermination des domaines zéro relatifs aux figures de poles.
En effet, pour beaucoup de matériaux, seulement une fraction des cristallites
s’oriente dans les pics, le complément constituant une composante isotrope si
bien qu’il n’existe pas du tout de domaine nul.

Cependant, il est possible de généraliser la méthode du domaine zéro en
soustrayant une fraction croissante de la composante isotrope dans des
itérations successives. Les criteres de qualité et de compatibilité des résultats
déterminent la valeur optimale du seuil & fixer pour le domaine nul [39].

iv) Méthode de positivité [40]:

Elle est basée sur la condition de positivité de la fonction de texture :
flg) 20 (3-10)

Elle est, i présent, la méthode la plus facile 2 programmer et le moyen le plus
rapide pour calculer la partie impaire de la fonction de texture.
C’est dans le cadre de cette méthode que s'effectuera, dans notre cas, le calcul

de f(g).
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3-1- Technique de positivité généralisée pour la déterminationde 'f.:(g)[41]

La partic paire de la fonction de texture, f(8), calculée a partir des

figures de pdles incomplétes est supposée connue avec une précision
satisfaisante.

-~

Le calcul de f(8)s’effectue en se basant sur la relation (3-10) tout en utilisant

une procédure itérative qui se présente de la fagon suivante :

a- 2 la premicre itération la fonction de texture totale qu’on note fy(g)
s’écrit sous la forme suivante :

~
~

f1(g)=F(g)+f1(g) (3-11)

oi f(8)est la partic paire de la fonction de texture calculée auparavant et

~

f1(g8)est 1a premiére approximation de la partie impaire obtenue & partir

de la condition de minimisation suivante :

- 2
§ [ﬁ(g)-h(g)] dg=min
(3-12)

ou F1(8) est définie comme suit :

?1(g)= -f(g) si t:sg)<0
0 si f(g)zO
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b- a2 la niéme itération la fonction de texture aura la forme suivante :

~
~

fr(g)=fn.1(g) +fn(g) (3-13)

Dans cette procédure itérative, la partie paire f(g) n’a subit aucune

modification, seules les parties impaires de fa(8) sont additionnées aux

solutions précédentes au cours des itérations. La figure (III-7) schématise les
différentes fonctions utilisées dans cette procédure.

3-2- Exemple pratique:

Le résultat de I’application de cette technique de positivité sur 1’échantillon
Til s’est révélé trés satisfaisant. En -effet, aprés avoir exploité la positivité
dans les figures de péles (paragraphe III-2-2) nous avons calculé a partir du

résultat obtenu la contribution de f(g) dans la détermination de la fonction

totale f(g).
La comparaison de la partic paire a la fonction totale montre effectivement

une trés bonne amélioration. Le maxima de la partic paire f(8) qui était 2

12,56 (fig. III-8) est passé a 14,93 dans la fonction totale f(g) et le minima qui
était 2 - 4,40 dans f(8) est passé a -1 dans f(g) (fig. III-9).

Contrairement aux exemples théoriques on constate que l'addition de la partie
impaire n’assure pas totalement la positivité de f(g). Ceci est lié aux erreurs
sur les mesures de figures de pdles qui générent des incompatibilités. La
technique itérative de positivité pour f(g) est donc largement tributaire de la
qualité des données corrigées et du traitement de la premiére phase (calcul
des coefficients pairs).
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IV-  CLASSIFICATION DES TEXTURES DE DEFORMATION DES

RIA H
1- MATERIAUX HEXAGONAUX - PROPRIETES ET APPLICATIONS

Parmi la vingtaine d’éléments métalliques présentant a
température ambiante une structure hexagonale compacte, six d’entre eux
seculement font 1'objet d’une étude relativement détaillée : le zinc, le
magnésium, le zirconium, le titane, le hafnium et le beryllium.

le titane présente une excellente résistance a la corrosion,
associée 2 une bonne aptitude 4 la mise en forme ; ces propriétés entrainent
son utilisation croissante, par exemple, dans I’industrie chimique [1]. Les
alliages de titane présentent des caractéristiques mécaniques élevées pour

une masse volumique relativement faible (=~ 4,5 g/cm3), cela explique le

dévelopement de leurs applications dans le domaine aéronautique et
aérospatial [2].

le zirconium est essentiellement wutilisé dans 1’industrie
nucléaire, son intérét pratique découle de sa faible section de capture des
neutrons thermiques (0,18 barns). Plus de 80 % de zirconium est utilisé pour
le gainage des combustibles nucléaires, ses alliages constituent un compromis
acceptable entre les caractéristiques suivantes : perméabilité aux neutrons,
tenue 2 la corrosion par I’eau et la vapeur aux environs de 300°C (condition
opérative des réacteurs nucléaires), ductilité a froid, tenue mécanique a
chaud, comportement sous irradiation ([3]. D’une fagon générale, ce
compromis n’a été obtenu qu’avec des alliages peu chargés en éléments
d’additions (< 3%).

le zinc trouve 2a terre comme a bord, diverses applications
essenticllement fondées sur ses propriétés a 1’égard de la corrosion [4] :

- corrosion atmosphérique, a laquelle le zinc résiste en se recouvrant d’une
couche de carbonate basique 3 Zn(OH),, 2 ZnCO4

- corrosion dans les électrolytes, contre laquelle, par effet dérivant, le zinc
tend 2 protéger les autres métaux avec lesquels il est en contatc comme,

par exemple, les t6les minces d’acier destinées a la fabrication de la

carrosseriec automobile. L’industrie de la construction est aussi un domaines
d’application du zinc ; pour cet usage, on utilisevplutﬁt les alliages, zinc-
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cuivre-titane qui présentent, en plus de la résistance a la corrosion, une
résistance au fluage plus élevée.

le hafnium est utilisé dans les réacteurs nucléaires ou 1’on
exploite, contrairement au zirconium, sa forte capacité d’absorption des
neutrons pour la fabrication des barres de contrble [3].

le beryllium trouve aussi son application dans le nucléaire et
I’aéronautique (5], quant au magnésium, il est plutét utilis€é dans le domaine
de la photographie et de la pyrotechnie [6].

Du point de vue métallurgique : le titane, le zirconium et le hafnium
présentent deux variétés allotropiques : 1'une de structure hexagonale
compacte a basse température est appelée phase o, 1’autre de structure
cubique centrée stable a haute température est appelée phase B. Les rapports

c/a (de la phase a) de ces différents matériaux sont données au tableau (4-1).

Matériaux Zinc Magnésium Zirconium| Titane { Hafnium | Béryllium

c/a 1,857 | 1,623 1,592 1,587 | 1,569 1,568

Tableau (4-1) : Rapport c/a de quelques métaux hexagonaux.
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2- FORMABILITE ET MISE EN OEUVRE

Les travaux portant sur les problémes de formabilité de ces différents
éléments ont mis en évidence une anisotropiec de déformation. Cette
anisotropie est principalement due 2a 1’anisotropie du monocristal et a la
présence d’une texture cristallographique qui entraine, 3 des degrés divers,
une anisotropie des propriétés physiques et mécaniques du solide
polycristallin ; a ceci s’ajoute d’autres paramétres tels que
- les précipitations et inclusions (nature, forme, répartition, densité),

- les défauts cristallins : lacunes, dislocations (types, densité, etc).

L’anisotropie des propriétés mécaniques d’une tdle est matérialisée par la
variation des caractéristiques mécaniques : module d’élasticité, coefficient
d’écrouissage, grandissement sous irradiation, dureté, etc. Pour des conditions
d’utilisation données (température et contrainte principalement) il semble
que les phénoménes li€s & la structure et surtout a la texture soient les plus
importants.

Un schéma trés classique, tiré de I’étude de Pecklesimer [7] sur les propriétés
mécaniques des tdles, illustre 1’'influence de la texture sur la forme de la
striction dans le cas des essais de traction 3 température ambiante (fig. IV-1).

Fig. IV-1 : Effet de
I’orientation
cristalline
sur la forme de la

striction
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Une autre conséquence majeure de la présence d’une texture est
certainement, pour les emboutisseurs, 1’anisotropie d’écoulement plastique.
Plus la texture sera marquée, plus les différences dans les modes
d’écoulement selon le sens de la contrainte seront notables. L’un des
désagréments bien connu de ce phénoméne est la formation de cornes
d’emboutissage : le métal s’écoule mieux suivant certaines directions que
d’autres et on voit apparaitre des cornes faisant entre eclles des angles précis.

L’intérét pour les textures cristallographiques des matériaux hexagonaux est
donc ancien. Toutefois, la description de ces textures est trés différente selon

les auteurs. Une ou deux figures de pdles chez les uns, f(8) (partic paire de la

fonction de texture) et plus rarement f(g) (fonction de texture totale) chez
quelques autres.

Parmi les éléments cités précédemment, les plus étudiés du point de vue
texture sont : le titane, le zirconium et dans une moindre mesure le zinc. Pour
les autres, les études de textures sont trés peu développées.

Le but de ce chapitre est de tenter de classifier les différents types de texture
de déformation, de discuter les paramétres importants qui influencent ces
textures (tels ¢éléments d’alliage, mode de déformation) ceci doit permettre
selon nous de modéliser au mieux 1’évolution de texture (chapitre suivant) et
de faciliter les comparaisons. Comme nous donnerons des exemples complets

de texture avec simultanément f(g), f(8) et des figures de pdles, cela devrait

également permettre de mieux interpréter la littérature en se référant aux

exemples complets présentés ci-aprés.

En observant globalement les texture de déformation a froid avec ou

sans recristallisation des matériaux hexagonaux sans changement de phase,

-

on constate, en tenant compte tout d’abord de la position des axes €, qu’elles se

présentent généralement sous trois principaux types

-

- type I : les axes € présentent deux maxima dans le plan (DN-DL)

—

- type II : les axes C présentent deux maxima dans le plan (DN-DT)
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- type III : les axes € présentent un pic central paralléle 3 (DN).

-

En considérant les positions des directions <1010>en plus de celles des axes €,

chaque type cité ci-dessus pourra contenir un ou plusieurs sous-types
suivant la déformation et le matériaux considéré.

Dans le cas des déformations axysymétriques (tréfilage, étirage) il se
développe une texture de fibre qu’on désignera ici par le type IV

(tableau 4-2).

Un exemple tiré de I'étude de Lee [27] illustre le type II sur une téle de titane
type commercial dont la composition chimique est donnée au tableau (4-3).

Ni Mn Fe C N 0 Ti

0,015 0,004 0,038 0,0075 <0,01 0,05 balance

Tableau 4-3 : Composition chimique de la téle de titane.

Cette texture de laminage (80% de réduction) présente deux orientations
(0001} <1010> =+ 40° (g; = 0°; ¢ = 40°; g, = 0°) et (0001} <1120> 4+ 40° (¢, =0°; ¢ =
40° ; @5 = 30°) (fig. IV-3), ce qui se traduit par une inclinaison suivant (DT) de
la direction [0001] d’un angle d’environ 40° avec une grande dispersion

autour de cet axe (fig. 1V-2).
L’O.D.F. complete (fig. IV.3.b) présente, par rapport 3 sa partic paire (fig. IV-

3-a), des pics plus intenses, (fmax=6.9 ftnax=7'4) sans apparition de
nouvelles composantes, 1'allure de I’O.D.F. reste inchangé.

Un é&chantillon prélevé sur une tble de zircaloy 4, provenant de la société
FRAGEMA, présente une texture de type (I-1) (fig. IV-4). Les axes :sont

inclinés d’environ 20° suivant (DL), de méme les directions <I010> sont

paralleles 3 (DL) avec une dispersion considérable autour de cette direction et
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Type I : v Type 11
axes ¢ dans le plan (DN, DL) axes ¢ dans le plan
inclinés de 20 a 25° suivant DL (DN, DT) inclinés
de 20 A 40° suivant DT
sous-type -1 : -t 1-2 :|sous-type -3 : sous-type II-1
<1010> /f DL | <1010> / DT } <1010> réparti tout <1010> // DL
au long de la ou tourné d'environ 30°
périphérie autour de DN
Zn, cd Zn, mg . Zircaloys + Be, Hf, Zr, Ti, Ti-Al,
Zr fort. chargé | Ti-Ta, Ti-Zr, Zircaloys
en- 02
laminage a laminage a laminage a laminage 3 froid
froid froid froid recristallisation
(8, 9, [10}, [11] [12] (13), [14], (15), [16],
. (171, [27}, (18]

Type III : Type 1V :

axes ¢ // DN Texture de Fibre
sous-type III-1 : ous- II- sous-type IV-1 : | sous-type V-2 :
<1010> // DL ou présente <1010> réparti tout <1010> //axe <2110> // axe
6 pics tout au long de la au long de la péri- du fil du fil
périphérie phérie
Ti-Al (>2% Al) Zircaloy Ti, Zircaloys, Zr Mg, Be, Hf Mg, Ti, Zr
Mg Ti 2502 4Fe, Ti, Zr >450°C

Zr 2502 3Fe Be
laminage 3 froid, | recristal. recristallisation Tréfilage | recrist | tréfila recrist.
traction 10% aprés la- aprés laminage a apres ge apres
sens travers minage a froid tréfilagel tréfilage
froid
(18], (19}, [20] (12] (21], (18], [12] (22, [23], [24] [25] {26]

Tableau (4-2) : Classification des différents types de texture de déformation
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une légére répartition tout au long de la périphérie. Ceci se traduit par une
texture de fibre définie par [0001]//y(a =90, B=20) (fig. IV-4-c).

-

Le zinc, quand a lui, est un exemple de type (I-2) avec les axes ® inclinés

d’environ 22° et les directions <1010> dans (DT) (fig. IV-5). Cet échantillon

présente aussi une texture de fibre définie par [0001] //y(e =90, B = 20) (fig.
IV-5-c). La fonction de texture compléte (fig. IV-5-d) ne présente aucun
changement d’allure par rapport a4 la partie paire (fig.IV-5-c), seul un Iléger
renforcement de la fibre a été constaté.
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Fig. IV-4 : Figures de pdles (0002) et (1010) (a,b) d’une tdle de zircaloy 4,

ainsi que la partie paire de la fonction de texture (c). Les sections
sont suivant ¢l de 0° 3 90° avec un pas de 5°. (sous type I-1)
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Fig. IV-5 :  Texture (sous-type 1-2) dans une tble de zinc.
Les sections des O.D.F. paire (c) et totale (d) sont de O° & 360° avec
un pas de 15°.
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Au cours de la déformation plastique d’un matériau polycristallin, la

déformation des divers grains est accompagnée d’une rotation de leur réseau
cristallin vers un certain nombre de positions stables. Ces positions stables
sont les orientations préférentielles de la texture de déformation. Pour un
matériau donné, elles dépendent :

- de la composition chimique

- du type de déformation (laminage, traction, cisaillement, etc).

- des mécanismes de déformation plastique (nature des systémes de glissement
et de maclage).

Généralement pour une déformation d’amplitude donnée, tous les grains
n'ont pas atteint une position stable. Il y a donc une certaine dispersion
autour des orientations préférentielles. La texture de déformation d’un
matériau polycristallin dépend aussi de l’amplitude de la déformation, et aussi
des positions initiales des grains (texture avant la déformation).

Quand la déformation est conduite 3 une température suffisamment élevée,
celle-ci peut s’accompagner de phénoménes de recristallisation. C’est le cas,
par exemple pour le zinc dont la température de fusion est relativement
faible (418°C). Ceci peut provoquer des confusions quant 2 I'interprétation
des textures provoquées par ce genre de déformation.

Dans le triedre des directions principales, la déformation dE peut étre
caractérisée par le parameétre q défini par la relation suivante :

&
I
&
—
b
o ©
oo

avec ¢ =42
dE
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Ey,Ey Ej déformations suivant les directions principales, Ej3= -(E; +E,).

Le tableau (4-4) résume les principaux modes de déformations suivant les
valeurs respectives de q.

q Relations entre défor- Modes de déformation
mations principales

0.5 dE2 = dE3 = -dE1/2 Déformations axysymétriques (tréfilage,

étirement, traction uniaxiale d'un maté-
riau isotropique (dE1>0) et compression
((dE1<0) etc.)

0 dE2 =0, dE3 = - dE1 Déformation plane (laminage)
-1 dE] = dE2 , dE3 = 2dE] Expansion biaxiale symétrique
# 0,5 dE1 # dE2 # dE3 Traction uniaxiale d'un matériau

anisotrope ou déformation quelconque

Tableau (4-4) : Principaux mode de déformation suivant les
valeurs respectives de q.
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4-1. Déformation axysymétrique

Dans le cas des déformations axysymétriques, il se développe une
texture de fibre. Dans les métaux de structure hexagonale, la texture de la
fibre dépend surtout du rapport c/a. Pour les métaux tels que c/a < 1,633, I'axe

de fibre est <10T0> (tableau 4-2). Pour les métaux tels que c/a > 1,633, il n'y a
pas de fibre bien définie [22, 23, 24, 25, 26].

4-2. Traction

Dans le’ cas d’une traction uniaxiale, deux cas sont i considérer :
- une traction dans le sens de laminage qui modifie peu la texture de départ,

-

les axes C restent inchangés et la direction <l0I®> 3 tendance 2 s’aligner

parallélement a la direction de traction. Quantitativement, la composante
majeure s’intensific en fonction du taux de laminage [20, 28, 36)
fig.(IV-6.a-b).

- une traction dans le sens travers qui se traduit par une modification de la

-

texture de départ. Les axes © se regroupent tout d’abord au centre de la figure
de pdles (0002), puis s’en écartent légerement dans la direction de laminage.
La direction <10T0>, originellement paralléle 2 la direction de laminage,

apparait sous forme de six pics sur la périphérie [20, 28, 36] fig. (IV-6-c-d).

4-3. _Expansion biaxiale

Pour les déformations autres que les déformations axysymétriques ou
planes, il n’y a pas eu d’études systématiques, la rupture apparait 3 des taux de
déformation peu élevé, par conséquent les changements de texture sont
limités.

Lors d’une déformation en expansion biaxiale symétrique d’une tble de titane
et de zirconium, on constate une légere diminution de I’angle d'inclinaison

des axes € par rapport A la normale (fig. IV-7). Pour le titane, on observe en

-

outre une dispersion d’une partie des axes € dans tout I’espace des

orientations (fig. IV-7-b). La direction <1010> quant 23 elle, se trouve

distribuée de fagon aléatoire dans 1'espace [28].
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N

Fig. IV-6 : Déformation par traction dans le sens de laminage (a, b) [36]
et dans le sens transverse (c,d) [20]

(b)

figune de pdles 100.2) dvzinconism deformt Figute de ples (00.1) du Litane defoamd en
en expandion biaxiale. expansion biaviale

Fig. IV-7: Déformation en expansion biaxiale d’une téle de zirconium et de
titane [28]
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4-4. Laminage

Dans le cas du laminage, la texture subit généralement peu de
changement du point de vue qualitatif. A ’exception du zircaloy, 1’allure de la
texture (existant déjad a chaud) reste inchangée quelque soit le taux de
déformation mais par contre, [’acuité de la densité de pdles a tendance 2
croitre avec le taux de réduction (17, 27, 29, 30, 31], fig. (IV-8).

Dans le cas du zircaloy ou du zirconium, avec une teneur élevée en oxygéne,

-

la texture 4 chaud présente des axes C dans le plan (DN, DT) et au laminage 2

froid apparaissent deux composantes dans le plan (DN, DL)

RD (0002} LN
"“” hot by
rolled |z

i) H' n

ko (0002) W

TN

Z/ﬁmﬁ_

Fig. IV-8 : Influence (qualitative) du laminage sur la texture [27]
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Du point de vue quantitatif, le laminage conduit au renforcement des

composantes majeures ( (2115} <1010> correspondant 2 (91 =0, =40, ¢y =0)

dans le cas du titane et {1073}<1120>correspohdant 2 (91 =0¢ =35 ¢,=0)
dans le cas du zirconium), {17, 21, 32, 33, 34, 35). Le rapport par exemple, des
valeurs de la F.D.O. de la composante {2115} <1010> pour les différents taux de

laminage, par rapport a 1’état initial varie linéairement jusqu’a 80% de
réduction [17] fig. (IV-9). D’autres composantes se développent mais de fagon
moins importante et plus complexe que dans le cas de la composante majeure
[27, 35] fig. (IV-10).

F (5115) Ly
F(3115) Lo

A

v

0 30 60 _ 90 % Laminage

® d“aprés NAKA (réunion RCP Titane Rennes
1976)

Fig. IV-9 : Rapport des valeurs de la F.D.O. de la composante {5115} <1010>par

rapport A 1'état initial, en fonction du taux de laminage [17].
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Fig. IV-10 : Développement et évolution des composantes principales dans
le titane en fonction du taux de laminage [27, 35].

5- INFLUENCE DES ELEMENTS D"ADDITION SUR LA TEXTURE

Les éléments d’addition, principalement les éléments
métalliques (Al, Cu, V... etc) induisent indirectement des modifications de
texture considérables. En effet, Sparks et al. [37] ont montré dans le cas du
titane que 1’addition de I’aluminium (au deld de 1%) fait basculer la texture du

-

type II au type III et accentue la concentration des axes ¢ dans DN en

fonction du taux d’addition fig. (IV-11).

posd
cod_ A

- 0.27%a Ti-10%% M

no

Ti-1.43% A Ti-3.8%A1

Fig. 1V-11 : Effet de I’addition dc I’aluminium sur la texture du titane.
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LARSON [38] a montré que 1’addition du vanadium conduit, dans le titane, 2
une transition des pdles (0002) de la position caractéristique du titane, situés
dans le plan (DN-DT) pour les faibles pourcentages & la position finale (plan
(DN-DL)) pour 5,7% d’addition fig. (IV-12-a-b) et I’addition du cuivre i faible
pourcentage conduit i une texture proche du type III, par contre, lorsque le
pourcentage de cuivre augmente, la texture revient au type II fig.(IV-12-c-d).
Ces modifications de texture sont étroitement liées A la compétition des
systétmes . de déformation, c’est-a-dire aux rapports des cissions critiques
qu’influencent les tencurs en éléments d’alliage. La prédiction de ces
systémes de déformation ainsi que leur fréquence d’apparition est un
probléme trés ardu, d’ailleurs non encore résolu A I'heure actuelle. I1 n’y a
pas de critere a4 la fois simple et universel permettant de comprendre la
préférence des métaux hexagonaux pour tel ou tel systtme de glissement ou
de maclage. Ce probléme a été abordé théoriquement de différentes maniéres.
Pour notre part, nous utiliserons plut6t les résultats expérimentaux obtenus
notamment par microscopie électronique a transmission. Ceux-ci sont en
général assez  peu précis pour ce qui concerne les contraintes critiques
associées aux systémes de glissement ou de maclage et conduisent donc pour la
modélisation, comme on le verra au chapitre suivant, 2 opérer par “essai et

erreur”.

6- EFFET DE LA RECRISTALISATION SUR LA TEXTURE

Bien que la recristallisation ne soit pas l’objet du présent travail, on
peut cependant noter qu’elle n’affecte pas de fagon sensible les positions des
péles (0002) de la texture de laminage, quand il s’agit du type II. Par contre, la
direction [1010], initiallement paraliéle 3 DL, subit une rotation d’environ 30°
autour de DN (12, 17, 39, 40] (fig. 1V-13-a-b).

Quand il s’agit de la texture de laminage de type I la recristallisation
concentre les plles (0002) au centre de la figure de péle et répartit la

direction [10?0] tout au long de la périphérie (type III) [12, 40] (fig. IV-
13-c-d).
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Fig. IV-12 : Effet de I'addition du Vanadium (a,b) et du cuivre (c,d) sur la

texture du titane.

a) Texture de laminage type Il b) Texture de recristallisation

s

(10TO)

. (0002) lmax=2 (1070) (0002)
Imax=6
Imax=6
¢) Texture de laminage type [ d) Texture de recristallisation
1.5¢1<2.5
LD LD LD LD
. 1 . -~
‘ X
-
sz o I \:"" T0
(0002) (1070) (voo2) (t0T0)
! 1.5<1<2.5
Imax=7 Imax=5.6 .

Fig. IV-13 : Effet de la recristallisation sur la texture type II (a,b) et type I
(c,d) dans les zircaloys [12]
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7- QONCLUSION

La combinaison du laminage et de la recristallisation permet, i partir

-

de la texture de type II (axes € dans (DN, DT) ), d’aboutir aux textures de type I

(axes € dans (DN, DL) ) et de type III (axes € suivant DN) mais le chemin

inverse n’a jamais été observé [12].

Il n’y a pas de régles simples permettant de prédire la texture dans un
mode de déformation donné. Un moyen particulierement intéressant de mieux
comprendre ces textures de déformation est fourni par la modélisation. La
texture est, comme on l’a vu, un paramétre complexe mais sensible aux
conditions métallurgiques et de déformation. L’analyse critique des résultats
de modélisation devrait donc permettre de cerner le comportement de tels

matériaux.
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V- MODELISATION DU LAMINAGE A FROID DES
HEXAGONAUX

1- INTERET DE L A MODELISATION

Les mécanismes €élémentaires intra cristallins et les interactions
entre grains lors de la déformation plastique conduisent A une évolution de
texture. Comprendre cette évolution conduit donc a formuler des lois
concernant ces mécanismes et ces intéractions. Bien entendu ces lois doivent
intégrer au mieux les résultats expérimentaux disponibles. Or les mécanismes
élémentaires (glissements, maclages et contraintes cristiques associées) sont
encore mal connus dans les métaux et alliages hexagonaux. Ils peuvent en
outre varier sensiblement avec la composition de ces alliages ou les
conditions de température. Avec la microscopie électronique 2 transmission,
il est possible d’obtenir quelques résultats concernant les mécanismes de
déformation et de définir leurs taux de présence relative en fonction du taux
de déformation. Par contre, il est impossible de suivre expérimentalement
tous les paramétres mis en jeu lors de la déformation plastique et I'utilisation
d’un modele est donc indispensable.

C’est I’aptitude du modele a4 prédire correctement 1’évolution de texture qui
permettra de le valider. Un modéle comporte deux aspects :

- d’une part des régles générales (nature et nombre des mécanismes
élémentaires et déformation et rotation associées, etc...)

- d’autre part des conditions particuli¢res de mise en oeuvre (contraintes

critiques, texture initiale par exemple).

Nous allons tout d’abord examiner les modéles utilisés afin d’effectuer un
choix qui correspondrait le mieux au comportement du matériau pendant la
déformation i froid.

2- CHOIX DUMODELE
2-1- MODELE DE SACHS [41] :

Le modele de SACHS suppose que chaque grain se déforme
indépendemment de ses voisins et que la scission résolue dans le systtme de

glissement principal est la méme pour tous les grains et égale 2 la scission
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critique T.. Cette hypothése implique que le tenseur des contraintes dans

chaque grain est proportionnel au tenseur des contraintes macroscopiques.
Ceci signifie que les équations d’équilibres sont vérifiées et qu’il n’y a pas de
contraintes internes. Par contre les relations de compatibilité sont totalement
négligées, on peut s’attendre donc 2 ne pas trouver une bonne prévision du
comportement plastique.

2-2- MODELES AUTOCOHERENTS (OU SELF-CONSISTANTS)

Cette méthode repose sur 1’assimilation des interactions
mécaniques entre un grain particulier et ’ensemble de tous les autres 2 celle
entre ce grain et un milien homogeéne équivalent (MHE) dont le
comportement est celui du polycristal.

La mise en oeuvre de ce schéma nécessite la résolution du probléme
d’interaction entre une inclusion et la matrice, puis un traitement statistique
sur ’ensemble des grains tout en respectant les conditions de compatibilité et
d’équilibre des contraintes et des déformations [42, 43, 44]. Le modele
autocohérent mis en oeuvre sur des métaux de symétrie cubique [45, 46, 47,
48] tient compte de [I'interaction entre les différents systémes de
glissementintroduisant dans la modélisation du comportement du monocristal,
une matrice H qui traduit 1’écrouissage du monocristal.

Dans le cas des matériaux hexagonaux, les mécanismes de déformation sont le
glissement et le maclage. Les phénoménes a prendre en compte sont
beaucoup plus complexes que dans les métaux cubiques ol seul intervient le
glissement.

2-3. MODELE DE TAYLOR [49] :

Le mod¢le de TAYLOR suppose que chaque grain se déforme de la méme fagon
que l’échantillon. 11 s’agit en fait de Il'uniformité de la déformation plastique

la déformation plastique microscopique €P est égale a la déformation

plastique macroscopique EP.

p__Pp
€ij= Eij (5-1)

Le comportement du monocristal dans le cadre de ce modile est régit par les
hypoth&ses suivantes
- la déformation est homogéne i 1'échelle du grain,
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- la déformation a lieu par glissement cristallographique,
- le glissement sur un systtme suit une loi de scission résolue critique (loi de

Schmid), c’est a dire qu’il ne peut se déclencher que si la scission résolue T

sur ce systéme atteint une valeur critique T

- possibilité de prendre en compte la déformation par maclage.

L’hypothé¢se de I'uniformité des déformations ou de déformation totalement
imposée (DTI) suppose implicitement que les grains ont une forme
pratiquement équiaxe, Honnef et Mecking [50] ont observé, lorsque les grains
sont plats (grains laminés), que certaines composantes de cisaillement
peuvent étre trés différentes de celles imposées i la matrice. Les contraintes
internes induites par ces différences de déformation seront négligeables.
Honnef et Mecking ont modifié 1'approche de TAYLOR en imposant des
contraintes de réactions nulles correspondants 3 ces composantes de
déformation. Ce demnier type de modéle est dit “théorie de déformation
particllement imposée (DPI)” ou “TAYLOR relaxé”. II a pour conséquence de
réduire le nombre de systémes de déformation indépendants nécessaires pour
accomoder une déformation donnée en laissant une (lath) ou deux (pancake)
composantes de cisaillement librement ajustables, alors que, dans le modéle de
TAYLOR original, toutes les composantes de la déformation sont fixées.

Parmi ces modeles, nous avons choisi de mettre en oeuvre celui de TAYLOR
pour les raisons suivantes :

- le modele de SACHS néglige les relations de compatibilité,

- le modele autocohérent n’est pas tout a fait adapté car il ne prend pas en
compte les déformations par maclage.

- le modele de TAYLOR, mailgré ses limites -négligence des relations
d’équilibre -, a donné des résultats assez satisfaisants pour les matériaux
cubiques surtout en déformation particllement imposé (DPI). On peut donc
espérer avec une bonne connaissance des mécanismes élémentaires,
d’aboutir 2 des résultats aussi satisfaisants pour les matériaux hexagonaux. De
plus, le mod¢le de TAYLOR permet, 2 partir d’hypothéses simplificatrices de
prendre en compte le maclage.

Malgré ses nombreuses insuffisances, le modele d¢e TAYLOR nous permet une
bonne prévision, au moins qualitative, des textures de déformation des
polycristaux (texture de laminage en particulier). I1 permet d’analyser la
formation de ces textures, il peut donc étre utilisé pour étudier 1’influence
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d’une texture initiale sur la texture aprés déformation, ou pour analyser
I'importance du mode et de I’amplitude de la déformation sur la texture.

2-3-a- RAPPELS SUR LE MODELE DE TAYLOR :

Dans le cas d’une déformation totalement imposée (DTI), cing
systtmes de glissement indépendants sont nécessaires pour accomoder une
déformation quelconque tout en assurant la compatibilité. Les combinaisons
de cinq systtmes de glissement permettant de réaliser une déformation
imposée pouvant étre trés nombreuses, celle qui est effectivement réalisée est

celle qui minimise 1'énergiec interne de déformation. Si Tc est la scission

critique nécessaire pour produire un cisaillement dyk sur le systeme de
glissement actif numéro k, cette condition s’écrit :

dw=y tcgldyyl=minimum
X (5-2)

Chin, Hosford et Mendorf [53] ont proposé de traiter le maclage comme un
pseudo-glissement. On constate en effet que dans le cas des micro-macles le
cisaillement est approximativement homogéne a I'échelle du grain ce qui
permet de traiter le maclage formellement comme un glissement, avec cette
fois un seul sens de glissement possible.

L’équation (5-2) peut alors étre généralisée i :

dw=y topldyyl +Y TcpdSp=minimum
« P (5-3)

T p

(dsp = tg (podfp) le produit du cisaillement correspondant par la fraction

p st la scission critique de maclage du systtme de maclage numéro p et ds

volumique maclée (dfp).

2-3-b- SELECTION DES SYSTEMES DE GLISSEMENT PAR LE MODELE DE
TAYLOR

Soit dE le tenseur gradient de déformation imposé au polycristal,

celui-ci se traduit au niveau du monocristal par un tenseur dEC tel que :
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-1
E’=TdET =TdE T

avec T matrice de passage du repére d’échantillon au repére de grain ; elle
nous indique I’orientation initiale du grain (avant la déformation).
Le grain en question subit des glissement sur k systdmes actifs et une rotation

dQC® due 2 la déformation imposée, I’expression précédente devient :

dEc=d Qs ZdYkSkinkj _
« (5-4)

Sk et my sont respectivement les cosinus directeurs de la direction et du plan
de glissement du syst¢tme numéro k et dyy I’amplitude de cisaillement de ce
systéme.

En identifiant les parties symétriques et antisymétriques de I’expression (5-
4), on aura :

c c
%( dej;+ deji=;—2(skin kj+skjnkp dyg
k (5-5)

C C [
%( dejj- dejj=dW;;+ ;—Z(Skiﬂ kj- Skjnkd dyy
k (5-6)

L’équation (5-5) permet de déterminer les combinaisons de k systémes de
glissement permettant de réaliser la déformation et les cisaillements dyy
correspondants.

S’il y a plus de cinq systtmes de glissement possibles (DTI), 1’application de la
condition de minimisation de 1’énergie de déformation, (expression (5-2)),
nous détermine la combinaison qui est réellement active.

2-3-c- ’ Tl ’

La connaissance des systtmes de glissement actifs et la détermination des
inconnues dyy & partir de I’expression (5-5) nous permet, avec 1’expression

c
dw

(5-6) de calculer les 3 inconnues ij exprimées dans le repére du grain.
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Pour déterminer 1la nouvelle orientation du grain dans le repére
macroscopique de 1’échantillon, il suffit d’appliquer la formule de passage
suivante

. c
T=(1-dQ) T (5-7)
avec T : matrice de rotation décrivant la position initiale du grain

dQC : matrice de rotation due i la déformation imposée

I : matrice unité
T* : matrice de rotation décrivant la position finale du grain.

3 - CONDITIONS DE SIMULATION :

Une déformation finie sera considére (notamment pour la
programmation) comme une succession de P petites déformations). Une
déformation macroscopique finie est réalisée au cours d’une simulation en
fixant comme données, d’une part un tenseur gradient de déformation dE
(dans le repére d’échantillon) et d’autre part le nombre P de pas de
déformations.

En faisant abstraction d’un éventuel (trés faible) élargissement, 1la
déformation par laminage peut étre considére comme une déformation plane.
Dans notre cas, le tenseur de déformation est le suivant :

0,05 0 0
dE= ( 0 0 0
0 0 -0,05

La déformation équivalente dg est définie par :

e — A2

3
Un pas de déformation correspond donc 2 :
de =~ 0.058
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Le taux de réduction en épaisseur se calcule comme suit :

ah _B-ho_, (. 4g)
hg hg (5-9)

Le choix du taux de déformation nous fixe le nombre de pas A effectuer pour
réaliser la déformation en question.

Du point de vue texture, les simulations sont réalisées soit 2 partir d’une
texture isotrope soit A partir d’une texture anisotrope suivant la situation.

La texture .isotrope est décrite par un ensemble de 1008 orientations de méme
poids P réparties de fagon aléatoire dans 1’espace d'Euler. On utilise cette
‘texture pour observer, dans un premier temps, les tendances de son évolution
en fonction des systtmes de déformation activés ou dans le cas d’absence
d’informations sur les textures initiales généralement trés peu marquées.
Pour une meilleures adéquation au probléme, on utilise une texture initiale
réelle (généralement anisotrope) qui est aussi sous forme d’un ensemble
d’orientations idéales provenant de la discrétisation de la fonction continue
de la texture en question. Cette opération de discrétisation s’effectue dans
I'espace d’Euler que nous subdivisons en un ensemble de petites “boites”
suivant des pas angulaires (A@q, Adet Agy) bien fixés. Nous calculons ensuite
la somme de f(g) pour chaque “boite” ; la valeur ainsi obtenue est assimilée
au poids de D’orientation décrite par le triplet (91, &, 9p) relative a la “boite”
en question.

Seules les valeurs supérieures 3 un certain seuil, fixé au préalable, sont
prises en considération. Ainsi le nombre d’orientations id€ales, avec leurs
poids respectifs, obtenues dans notre cas est de I'ordre de 350 i 550.

Aprés D'opération de déformation “simulée”, nous obtenons de nouvelles
orientations provenant de I'évolution des précédentes. A partir de ces
demniéres nous calculons la fonction continue f(g) de la texture finale.

4 - MECANISMES DE DEFORMATION :
Les métaux de  structure hexagonale compacte constituent, du
point de vue de la déformation plastique, une catégorie trés particuliére. On
observe, dans le cas de ces métaux, une riche variété de modes de déformation
ils peuvent, en effet, glisser sur des plans de base, prismatiques ou
pyramidaux et macler mécaniquement sur de nombreux systémes.

79



4-1 -LE GLISSEMENT :

On observe généralement dans les métaux de structure hexagonale
cing modes de glissement (Tableau 5-1 et fig. V-1). Cependant la fréquence de
ces modes de glissement n’est pas la méme pour un métal particulier. Chaque
métal a un mode de glissement principal ou facile (soit basal soit prismatique)
et quelques modes secondaires ([54] (Tableau 5-2). Ce probléme de facilité
relative des différents modes de glissement a été abordé théoriquement de
différentes maniéres. Deux théories trés différentes ont été proposées pour
expliquer ce fait. Certains pensent que le glissement ne s’observe que sur le
plan de bas indices parce que ces plans plus espacés que les autres
correspondent 3 une force de Peierls-Nabarro plus faible. La force de Peirls-
Nabarro [55 a-b] qui est celle nécessaire pour déplacer une dislocation contre
la résistance du résecau varie exponentiellement avec la distance
interréticulaire du plan de glissement :

21‘d)

-2u ,
T===exp(-
K Kb (5-10)

ot K est 1 ou 1- v selon que la dislocation est vis ou coin. Le glissement est
facile quand la distance d est grande. La facilité de glissement se joue donc
entre basal et prismatique : si c/a > 1,633, le glissement basal est facile, tandis
que si c/a < 1,633 le glissement prismatique est facile.

Ce critére est cependant trop simpliste et laisse beaucoup d’exceptions : le
magnésium, le cobalt, le rhénium et surtout le beryllium.

D’autres pensent que ces plans de bas indices sont des plans de faute de basse
énergie sur lesquels les dislocations se dissocient.

Ni la force de Peierls-Nabarro [55 a-b] ni les dissociations sur le plan de base
[56,57] ni les théories de 1’anisotropie élastique [58 ,59, 60, 61 62] ne
permettent de rendre compte de la facilité relative des divers modes observés.
D’aprés Poirier et Le Hazif [63], la lumiére ne pourra venir que de progrés
dans les calculs de la structure électronique et de la poursuite des
observations en microscopie électronique sur des monocristaux déformés.

Dans la suite, nous ne considérerons que les cas du titane, du zirconium et du

zinc ou de leurs alliages pour lesquels nous disposons de diverses données
expérimentales.
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Plans de glissement Directions de glissement
Nom Indice Indice Symbolc
basal (©Loo1) <1120> —
i
prismatique [1019] <1120> -
a
pyramidal [10i1] <1t30> -
de I espice a
pyramidal loii| <H23> - >
de 1" espéce v ¢ +a
pyramidal 1122 <1123> - -
de 2¢ espece c+a
Tableau 5-1
(1011) (0001) (1o}

{1120]

(1091}

D é///.l/;//{/ ///

47

(1070)

i

i
il

/.

\
A\

1201}

\

Z

<

(122)

Fig. V-1
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Mode principal |Modes secondaires c/a
Cd B ™, W, P 1,886
Zn B m, P 1,856
Mg B M, P 1,624
Co B sy 1,624
Re B, 1,615
TI P, B 1,598
Zr P m, B, m 1,593
Gd P 1,590
Ti P ™, B, m 1,588
Ru P 1,582
Tb P B 1,581
Hf P B, m 1,581
Dy P B 1,578
Er P B 1,572
Y P B 1,571
Be B P, m; 1,568

B : basal - P: prismatique - m, : pyramidal de 1" espece
7, : pyramidal de 2° espéce - ’

Tableau 5-2 : Modes de glissement principaux et secondaires dans les métaux
hexagonaux
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4-1-a- OB ATION TITA

Dans le titane, il est bien établi que le mode le plus facile est le
glissement ' prismatique, mais les connaissances sur les autres modes
secondaires sont beaucoup plus incertaines. ROSSI et ses Collaborateurs [64]
ont rapporté l'existance du glissement pyramidal de premiére espéce dans le
titane en signalant que le glissement prismatique était bien prédominant
mais qu’ils n’ont pas observé le glissement basal contre leur attente.
ANDERSON et ses Collaborateurs [65] ont, en revanche, indiqué I’absence du
glissement pyramidal de premiére espéce et la présence du glissement basal.
CHURCHMAN [66] a observé les trois modes de glissement (prismatique,
pyramidal premiére espéce et basal) pour le titane presque monocristallin
renfermant 3000 ppm at. d’interstitiels et donné les valeurs des scissions
critiques résolues

type de glissement scission critique résolue
prismatique 90 MN / m2
pyramidal 1lére espéce 97 MN / m2

basal 107 MN / m2

D’aprés ces valeurs, le glissement pyramidal de premiére espéce est le
premier mode secondaire avant le glissement basal. Ce qui est intéressant 2
noter dans son étude est l’absence du glissement pyramidal de premiére
espéce lorsque la teneur en oxygéne est plus faible (300 ppm d’interstitiels).
D’aprés CHURCHMAN, le glissement pyramidal de 1&re espéce serait, en fait,
plus difficile que les glissements prismatique et basal dans le titane pur ; il
serait par contre moins sensible au durcissement par les interstitiels, si bien
qu’il deviendrait plus facile que le glissement basal au deld d’une certaine
teneur en oxygeéne. On voit donc ici qu'une faible modification d’un “élément
d’alliage” peut avoir des conséquences trés importantes.

Un point important a été signalé par SHECHTMAN et BRANDON [67] durant
leur €tude sur les modes de glissement dans le titane polycrisytallin. Iis

-

indiquent que le glissement pyramidal de 1&re espice de type 2 peut se

produire seulement comme mode de glissement dévié des plans prismatiques.
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Selon eux, le glissement pyramidal de Iére espéce de type @ serait assez

difficile 4 déclencher seul, le glissement dévié serait assez facile A cause de la
forte énergie de faute d’empilement.

4-1-b- ERVATI N

Toutes les études sur les mécanismes de déformation du zirconium
et ses alliages ont mis en évidence la prépondérance du glissement

prismatique {1010} <1120> 3 (empérature ambiante [68 ,69, 70, 71]. Le
glissement dans les directions <1120> a aussi été observé sur le plan basal

(0001) 2 des températures élevées [72] et sur le plan pyramidal {1011} dans
des régions de forte concentration de contraintes [68]

H a €éié montré que Dl’activation des systémes de glissement dans le zirconium
était également fonction de la pureté du matériau ; par exemple, la quantité
globale de glissement basal est fonction de la teneur en oxygéne et en azote
[72].

4-1-c- OBSERVATIONS DANS LE ZINC :

Les études sur les mécanismes de déformation dans le zinc [(73- 74-

75] rapportent que le glissement basal {0001} <1120>¢g [e plus fréquemment
rencontré. Les autres modes de déformation dits secondaires, exigent, pour
étre activés, des scissions plus importantes. Les types de glissement
secondaires observés sont le glissement pyramidal de seconde espéce [76, 77,
78] et dans le cas des monocristaux, le glissement prismatique [79].

4-2- LEMACLAGE

Le maclage est un phénomene trés complexe qui proceéde par
nucléation et croissance en créant un nouveau réarangement d’atomes au
sein du cristal pour adapter la déformation 12 ou le glissement ne suffit pas.
C’est un mécanisme de déformation rapide et brusque dans son intervention,
contrairement au glissement qui s'effectue progressivement par
cisaillement.

La notion de contrainte critique résolue n’est pas adaptée au maclage mais
nous adoptons pour celui-ci cette image simplificatrice pour pouvoir le
modéliser.

Le systtme le plus couramment observé dans les matériaux hexagonaux est
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{1012 } <1011> [63, 71, 80]. Dans le zinc ou le cadnium oa c/a > V3, ce systéme

e

est activé par une compression suivant 1’axe € ou par tension

perpendiculairement 2 cet axe. Dans les autres métaux ou c/a < ﬁ (entre

autres : le titane et le zirconium), c’est une tension suivant 1’axe € ou une

compression perpendiculaire 2 cet axe qui peuvent activer le maclage. Ce
systéme est le seul rencontré pour Zn, Cd, Be et Co, c’est le premier mécanisme
de maclage pour Ti, Zr et Mg ; les systémes secondaires sont :

(1122 } <1123>, {1121} <1126>, {1011 } <1012> [81, 82, 83].

Si les auteurs sont 4 peu prés d’accord sur les mécanismes principaux, la
question sur les mécanismes secondaires ainsi que les valeurs de leurs
contraintes critiques résolues restent encore ambigiies. Pour notre part,
comme nous l’avons signalé au paragraphe (IV-5), nous opérons par “essai et
erreur” c’est a4 dire, une fois repéré par M.E.T. les systémes actifs, on leur
accorde respectivement une valeur relative de contrainte critique résolue
(CCR) suivant leur fréquence d’apparition.

La comparaison entre les textures simulées et les textures expérimentales
nous permet d’évaluer la pertinence de notre choix. Si le résultat n’est pas
trés satisfaisant, on effectue un nouveau choix de valeurs relatives de
contraintes critiques résolues et modifier si doute il y a, les mécanismes de
déformation.

Nous pouvons schématiser ce fait par I’écriture tout A fait symbolique
suivante

[TF] = [MD] [TI]

ou [Ti] et [TF] indiquent respectivement la texture initiale et la texture finale
du matériau et [MD] les mécanismes impliqués dans la déformation
considérée.

La détermination de [MD] se fait d’une maniére indirecte. La procédure
utilisée consiste 2 comparer la texture finale ainsi prévue [TF calc.] avec celle
récllement déterminée de manidre expérimentale [TF exp]. Compte tenu de
I’étude intensive en microscopie et des conditions strictes sur 1'utilisation du
modele, nous montrerons les résultats obtenus dans le cas des alliages de zinc,
de zirconium et de titane.
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5- ALLIAGES DE ZINC :

Nous avons travaillé sur un alliage zinc-cuivre-titane contenant
0,16 % de cuivre et 0,076 % de titane. Aprés la coulée I’alliage a subi une
séquence de laminage a chaud -recuit- et un ultime laminage a chaud jusqu’a
I’épaisseur de 1 mm. Les tdles brutes de livraison sont, en fait, compte tenu du
schéma de transformation, totalement recristallisées. L’alliage zinc-cuivre-
titane est biphasé. La seconde phase TiZn; 5 qui est une phase plus dure que la
matrice se trouve sous forme de filets assez réguliérement espacés. Les grains
de la matrice (zinc contenant du cuivre) ont une taille et une forme
homogéne de diamétre moyen 10 um (fig. V-2). La texture de cet alliage est
d’autant plus marquée que les filets sont réguliers. On note, sur les figures de

e

plles, deux composantes symétriques dont les axes € sont a 20° de DN dans le

plan (DN-DL) et la direction <1010> dans DT (texture de type I-2) (fig. V-3a). La
figure (V-3b) représente I’'ODF de cet échantillon.

5-1 LAMINAGE A FROID :

La laminage 2 froid réalisé en laboratoire a été effectué de 0 a 80°

de réduction sous refroidissement permanent dans de 1’azote liquide. Cette
précaution a été prise afin d’éviter toute recristallisation probable. En effet,
pour les alliages de zinc-cuivre-titane, la recristallisation débute 2 des
températures trés peu élevées de l'ordre de 60 2 80°, températures facilement
atteintes lors d’un laminage si aucune précaution n’est prise, ainsi pour 10
mn seulement sous une température de 80°C un alliage de zinc-cuivre-titane
présente un début de recristallisation (fig. V-4).
La texture & 80° de déformation est de type (I-2) avec une forte dispersion
(fig. V-5-a). Pour I'essentiel, il y a eu renforcement de texture préexistante. Il
existe une composante secondaire 2 91 =90,6¢ =90 et ¢y = 30 qui disparait si la
recristallisation intervient (fig. V-5-b).

5-2 EVOLUTION DE LA MICROSTRUCTURE ET MECANISMES DE DEFORMATION

Les grains de I’alliage zinc-cuivre-titane se déforment de fagon
homogéne et uniforme. Ceci est di 2 la présence de filets de seconde phase

TiZny5 plus dure que la matrice et qui ne déforme pas. Le maclage (1012)

intervient peu pendant la déformation. Celle-ci est essentiellement assurée
par glissement,
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Les principaux systémes de glissement mis en évidence sont :

- le glissement basal {0002} <1120>

- le glissement pyramidal de deuxi®me espéce (1122} <1123>

- le glissement dévié sur le plan prismatigsue ou pyramidal suivant la
direction <1120>

Le glissement basal est le glissement facile. Le glissement dévié (prismatique

-

ou pyramidal 2) intervient avec un rapport moindre mais est présent comme

dans de nombreux alliages de symétric hexagonale [84].

Le glissement pyramidal < +a> est le scul mécanisme qui permette

—

I’adaptation de la déformation le long de l'axe €.

L'évolution de la microstructure pendant la déformation rend valide
I’hypothé¢se du modeéle de TAYLOR définissant la déformation du grain comme
étant similaire 3 celle de 1’échantillon, ceci justifie 1’ utilisation de la version
(DTI) pour décrire la déformation de 0 & 80% de réduction.

Fig. V-2 : Alliage de zinc-cuivre-titane (diamétre des grains de I’ordre de
10 um )
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Fig. V-3-a :Figures de péles (00.2) et (10.0) de l’alliage Zn-Cu-Ti avant
déformation i froid
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Fig. V-3-b : ODF Zn-Cu-Ti avant déformation 3 froid
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Fig. V-4 :

a 80°C.

Début de recristallisation dans 1'échantillon Zn-Cu-Ti aprés 10 mn
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A 80% de réduction
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Fig. V-5-a : figures de péles expérimentales (00.2) et (10.0) de Zn-Cu-Ti laminé
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Fig. V-5-b : O.D.F. expérimental de Zn-Cu-Ti laminé 3 froid 2 80% de réduction
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L’EVOL LORSDUL

L’évolution de texture dépend seulement des rapports des scissions

critiques résolues (T.) et non pas de leur valeur absolue. Nous fixons donc a 1

la valeur de T, pour le systtme le plus facile et exprimer les autres Tc par

a

rapport a cette référence. Nous allons tout d’abord évoquer quelques
simulations peu satisfaisantes du point de vue des textures générées mais
instructives quand a 1’effet des mécanismes. Ces cas sont illustrés seulement
par la figure de pdles (0002).

Nous avons 2 notre disposition le glissement basal comme glissement facile
auquel nous affectons la valeur de 1 et des ’glissrements secondaires a scissions

critiques plus élevées : glissement dévié prismatique {1010} <1120>

glissement  pyramidal (1122} <1123> ¢ maclage {1012} <1011>, Ce dernier n’est
que peu présent dans le cas expérimental que nous avons choisi mais nous
regarderons théoriquement son effet.

Les glissements basal et prismatique adaptent la déformation dans le plan de
base. Le glissement pyramidal {1122} <1123>¢t le maclage {1012} <I011> qui est

un maclage de compression (le long de I’axe € ), adaptent la déformation le

-

long de I'axe €. Il est donc nécessaire d’avoir au moins un des deux demiers

mécanismes.
En utilisant sculement du glissement basal et du glissement pyramidal

(1122} <1123> | on obtient sur la figure (0002) quatre composantes : deux
composantes dont les axes € sont 2 20° de DN dans le plan (DN-DL) et deux

-

composantes dont les axes € sont paralléles 2 DL. Cette derniére composante
existe quelques soient les rapports des scissions critiques.

TPyr2 _30 TPyr2_7 TPyr2_3
l *

Pour tous les rapports suivants :Tpasal 1’ Thasal Thasal |

la composante existe et est d’autant plus importante que le rapport des
scissions critiques diminue (simu Zn 80-1) (fig V-6). Le maclage

(1012} <1011> 4 pour effet d’augmenter davantage cette composante (simu Zn
80-2) (fig. V-7) ; son intensité ne peut étre diminuée que par I’intervention

du glissement dévié (prismatique ou pyramidal de direction <1120> Nous

n'avons pas déterminé le plan de déviation mais bien que dans la littérature
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on ne fasse référence qu’a du glissement prismatique, nous testerons 1’effet
des deux plans (prismatique et pyramidal) comme glissement dévié.
Que I'on utilise pour “simuler le glissement dévié” dans les mémes rapports le

-

glissement pyramidal de type <a>ou le glissement prismatique ou les deux i

la fois, les évolutions des textures sont proches. Mais une participation trop
grande du glissement dévié (prismatique ou pyramidal) entraine ’apparition

-

d’une composante inexistante sur les figures de pbles expérimentales : axes €

dans DT (si mu Zn 80-3) (fig. V-8).

La meilleure simulation 3 80% de déformation ainsi obtenue (simu Zn 80-4)
(fig. V-9) est celle qui correspond aux rapports de scissions critiques
suivantes

- e

Tprim =15 - ‘rgzram<a>=30; Tpyram<c+a> _;q

T basal ’ T basal 7 basal

Si l'allure générale des figures de pdles est correcte, I’'ODF présente des pics a
(91 =0,0=90,09 =0)eta(p=45,¢ =40 » @ = 40 ) qui n’existent pas de
fagon aussi intense dans le cas expérimental (fig. V-5-b). La premiere

composante correspond aux axes ¢ dans DL et la deuxieéme composante

-

correspond a I’étalement des axes € qui se trouvent 3 25° de DN dans le plan

(DN-DL) de la figure de péles (0002).
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FIGURE DE POLES HKL=00.2

—

MAX.> 8.01 MIN.= 0.00

Fig. V-6 : simu Zn 80-1

FIGURE DE POLES HKL=00.2

Fig. V-7 : simu Zn 80-2

FIGURE DE FO_ES =K_=030.2

AX.= 15.77 MIN.=» -0_22

Fig. V-8 : simu Zn 80-3

Noter D’existence d’une composante ¢/ /DT
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FIGURE DE POLES HKL=10.0

FIGURE DE POLES HKL=00.2

Fig. V-9 : simulation ZN 80-4

94



Nous avons jusqu’d présent utilisé une texture de départ isotrope, toutes les
zones de 1I’ODF présente donc une méme densité d’orientations. Si on se
référence ‘2 la notion de champ de rotation associé a la déformation plastique
on pourra lier 1’apparition de composantes a I’existance d’attracteurs. En
effet, la présence d’orientations 2 proximité d’un attracteur donne
automatiquement naissance a une composante ; ceci est trés probable, partout
1a ou les attracteurs existent, dans le cas d’une texture isotrope.Par contre,
dans le cas d’une texture initiale anisotrope, seuls agissent les attracteurs
existant dans les zénes non vides. Nous avons donc repris les simulations en
partant cette fois ci d'une texture initiale anisotrope (fig. V-3-b) discrétisée
en 352 orientations idéales.

Le résultat obtenu dans le meilleur des cas est celui effectué avec les rapports
de contraintes critiques suivants (simu Anis 80-5) (fig. V-10 a-b) :

Tprim =15 . tpyram<a> _g4,. Tpyram<c+a> _qg
T basal ’ T basal ’ T basal

On constate en effet que les composantes (@) =0,¢6 =90,9p=0) et (9 =45, ¢=
40 , ¢ = 40) précédemment intenses se¢ sont beaucoup atténuées et la
comparaison avec les résultats expérimentaux est trés satisfaisante au niveau
de toutes les composantes aussi bien en position qu’en intensité.

On voit donc que la non prise en considération de la texture initiale peut
amener injustement i mettre en cause le modéle. On note aussi que dans le cas
particulier du zinc et ses alliages il existe un risque énorme de confusion
entre la texture de laminage et la texture de recristallisation. Le seul moyen
d’éviter ce risque est de préter une attention particulier aux températures de
déformation.
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Fig. V-10 a : Figures de plles - simu Anis 80-5

96



......

") LD
R \YJ ) — . \4 @ \Y4
. —=——
7 A/ﬁv Nv II.In\.H"\.\an A/
v mr @ N (@ N DRy
idérd338:91
u\(\lg ).\ -----------
B0 =S mmmmwmm
. [V Y IV \ _
—(\.. —




6 - I D T IRCONI

L’étude porte sur du titane (T35) et du zirconium de qualité dite
nucléaire (QN) dont les teneurs en oxygéne sont similaires. Les alliages ont
été laminés 2 chaud jusqu’a 6 mm d’épaisseur puis ils ont subi une
recristallisation et un laminage a froid jusqu’da 4 mm d’épaisseur. Aprés
recristallisation les microstructures des alliages sont homogenes. Les tailles
de grains sont de 30 2 35 pm pour I’alliage T35 et de 20 2 25 um pour [’alliage

de zirconium (QN)

6-1 LAMINAGE A FROID

b

Le laminage a froid a été effeciué, pour les deux alliages, jusqu’a
93% de réduction sans recristallisation intermédiaire. Des échantillons ont
été prélevés a 30, 40, 50, 70% de déformation pour déterminer 1’évolution de
texture et de microstructure durant la déformation.
Aprés 50 % de réduction, les grains ont une forme trés anisotrope. Dans le cas
du titane T35, le maclage a été trés actif jusqu’d 50% de déformation, la
fraction volumique maclée a ce stade est d’environ 50% (fig. V-11), au dela de
ce taux de déformation, le maclage n’intervient plus que trés faiblement.
Pour I’alliage de zirconium, on note la méme évolution avec une fraction
volumique maclée moindre. A 50% de déformation la fraction volumique
maclée pour cet alliage n’est que de 30% (fig. V-12).
Du point de vue texture, l'alliage T35 présente, & 50% de déformation, des axes

C A environ 40° de DN dans le plan (DN-DT) et des directions <1010>paralleles 2

DL (fig. V-13), I’ODF de cet alliage présente une composante principale a (=
0,0=40 etg, = 0) avec une importante dispersion (fig. V-14).
A ce niveau de déformation, on note pour 1’alliage de zirconium a peu prés la

-

méme allure de texture ; la seule différence est 1’inclinaison des axes € qui est
ici d’environ 25° de DN (fig. V-15). L’ODF de cet alliage est a l’image de celle
de T35 avec une composante principale a2 (pj=0,¢ =25 et gy = 0) et une plus
forte dispersion selon @) (Fig. V-16).

A 93% de déformation, 1'évolution de texture se traduit par la diminution de

I’angle d’inclinaison des axes € (fig. V-17) et par le renforcement des

composantes dans les ODF (fig. V-18). La texture devient trés marquée.
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Fig. V-11 : Titane T35 aprés 50% de déformation (la fraction volumique
maclée est de I'ordre de 50%

Fig. V-12 : Zirconium QN aprés 50% de déformation (la fraction volumique
maclée est de ’ordre de 30%).
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ECH. T35 (50% DEF.) HKL = 00.2

ECH. T35 (50% DEF.) HKL = 10.0

Fig. V-13 : figure de pdles (0002) ct(10f0) du titane T35 aprés 50% de

déformation.
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Fig. V-14 : OD.F. du titane T35 aprés 50% de déformation.
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ECH. ZRQN (50% DEF.)

HKL = 00.2

" ECH. ZRON (50% DEF)

HKL = 10.0

Fig. V-15 : Figures de péles (0002) et (1010) du zirconium QN aprés 50% de

déformation

Fig. V-16 : O.D.F. du zirconium QN aprés 50% de déformation

101




ECH. T35 (93% DEF) HKL = 00.2

ECH.ZRON (93% DEF)  HKL=00.2

= "IN=8.23

Fig. V-17 : figures de poles (0002) et (1010) dy titane T35 et du

ECH. T35 (93% DEF))

HKL = 10.0

ECH. ZRQN (93% DEF.)

=

< N

HKL = 10.0

39

MiN=-

atb

zirconium QN aprés 93% de déformation
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Fig. V-18 : ODF du titane T35 et du zirconium QN aprés 93% de

déformation
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DELA Ml TR MECANI. DE DEF!

La encore, si les systtmes de glissement ou de maclage principaux
sont connus, les glissements ou maclages secondaires sont différents selon le
type d’alliage et les scissions critiques de glissement et de maclage varient
beaucoup avec la teneur en élément d’addition. ‘

L’étude en microscopie électronique, a différents stades de la déformation des
deux alliages en question (T35 et Zr QN) révéle deux étapes principales :

- une étape de 0 & 50% de déformation ol les grains sont 3 peu prés équiaxes
du moins tout au début de la déformation, durant laquelle la déformation

s’effectue par glissement prismatique {1010} <1120>  par maclage

(1012} Q011> ¢t par glissement dévié dans la direction <1120>sur le plan basal

ou pyramidal. On observe aussi quelques macles {1122 }<1123>.

- une étape de 50 & 93% de déformation ol les grains sont pratiquement plats,
(pancake) ; durant cette étape la déformation s’effectue sans maclage mais
avec un glissement. supplémentaire qui est le glissement pyramidal de

- -

direction <C +a >

L’évolution de la microstructure pendant la déformation nous conduit donc,
dans le cadre des simulations, a appliquer le modéle de TAYLOR dans ses deux
versions

- déformation totalement imposée (DTI) durant la premiére étape (0 a 50 % de
déformation),

- déformation partiellement imposée (DPI ou relaxée “pancake”) durant la
deuxi¢me étape (50 3 93% de déformation).

6-3- ’ LUTION D AGE :

Durant la premiére étape (0 & 50% de déformation), la texture
initiale utilisée est isotrope car nous ne disposons pas d'une texture
expérimentale de départ. Ceci n’a sans doute pas une trop grande influence
étant donné que la texture avant la déformation est peu marquée pour les
alliages considérés.

Les mécanismes de déformation utilisés sont :

le glissement prismatique (1010} <1120>
le maclage (1012} <1011 >

le glissement pyramidal {1011} <1120 > comme “glissement dévié”

le maclage {1122} <1123
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Les valeurs de scissions critiques relatives accordées & ces mécanismes sont
respectivement : 1 ; 4.5 ; 4.5 et 10.

-

Le résultat de cet essai présente les axes © de la figure de péles (0002) a

environ 80° de DN dans le plan (DN-DT) (fig. V-19). Cette inclinaison

-

excessive ne correspond pas a la réalité. Il a été prouvé par la suite avec

d’autres essai que ceci est 1’effet du maclage (1122} <1123 >qui a tendance 2

“vider” le centre de la figure de péles (0002).
Nous avons alors effectué un nouvel essai durant lequel nous avons négligé
le maclage {1122} <1123 > oyt en introduisant un glissement susceptible de

- - -

rapprocher les axes € de DN a savoir le glissement pyramidal <€ +2a > (malgré

I’absence d’évidence expérimentale durant cette phase de déformation). La
aussi le résultat n’est pas satisfaisant. En favorisant davantage le pyramidal

- - —

<C +a >les axes € basculent carrément dans le plan (DN-DL) fig. (V-20).

Tous les essais effectués durant la premi¢re étape avec la version (DTI) se sont
avérés assez décevants. Deux questions se posent alors a ce niveau :

- le modéle de TAYLOR est-il applicable dans sa version (DTI) a toute cette
phase de déformation ?

Car bien que les grains soient approximativement équiaxes tout au début de la
déformation, leur forme évolue rapidement avec la déformation. En effet,
comme le montre la micrographie (fig. V-21), les grains présentent déja un
aplatissement considérable a 50% de déformation.

- la deuxiéme question concerne le nombre de systemes de glissement qui
“sont réellement activés, il en faut peut-étre moins que 1’on pensait. Ceci a
déja é1é constaté dans le cas des aciers [85] ; tout laisse 4 supposer que ¢a
pourrait étre la méme chose pour les matériaux hexagonaux.

Ces deux questions nous ont conduit 2 appliquer le modéle de TAYLOR dans sa
version relaxée “pancake”. Les mécanismes utilisés sont ceux qui ont été
observés durant cette étape de déformation auxquels nous avons ajouté le

- -

glissement pyramidal <C +2 >pour pondérer l'effet du maclage {1122} <l 123>

En effet, comme on le constate dans le Zircaloy 4 ol le maclage est trés peu
actif, ce glissement est nécessaire pour adapter la déformation.
Les valeurs relatives de scission critique utilisées sont respectivement :

1 pour le prismatique (1010} <1120 >
2 pour le pyramidal {1011} <1120
4.5 pour le maclage (1012} <1011>
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FIGURE DE POLES HK.=00.2 EXPEAIMENTAL
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Fig. V-19 : Effet du maclage {1122}

FIGURE DE POLES HKL=00.2 EXPERIMENTALE
SIMUTITA ISO 1008 0.I. 12NSL BNTW NO: 13

NIVEAY o= 1wy
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NIVEAU tu= Tlge

10-MOV-D1 MAX .= §.67 MIN.= -0.07

Fig. V-20 : Effet du pyramidal<c+a>

Fig.V-21 : Forme des grains dans TI35 aprés 50% de déformation
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10 pour le pyramidal <¢ +a >

25 pour le maclage (1122) <1123 >

Les résultats obtenus avec cet essai sont satisfaisants pour 1’alliage (Zr QN)
mais moins satisfaisants pour lalliage (T35). En comparant, en effet, la
texture expérimentale (fig. V-14) a la texture simulée (simu - isoTi)
(Fig. V-22-d) dans le titane, on constate que la texture expérimentale présente
plut6t des composantes plus intenses avec beaucoup de dispersion et de
fluctuation qu’on ne retrouve pas dans la texture simulée. Par contre dans le
cas du zirconium, la texture expérimentale (fig. V-16) a été bien reconstituée
théoriquement (simu -’isoZr) (fig. V-23-d) avec peut-étre des fibres un peu
moins intenses. Mais la comparaison du point de vue positions est trés
correcte. Cette différence entre le résultat expérimental et le résultat
théorique, surtout dans le cas du titane, est due pour 1’essentiel selon nous a la
non prise en compte de la texture initiale. On constate en effet, contrairement
a I’habitude, que la texture simulée est moins intense que la texture
expérimentale ce qui est trés probablement 1li€é a I1’hypothése d’une texture
initiale isotrope.

A un moindre degré, la technique de prise en compte du maclage et les
incertitudes concernant les rapports des contraintes critiques expliquent les
différences observées.

Néanmoins 1’accord observé est du méme ordre que celui obtenu dans les
matériaux cubiques avec le modéle de TAYLOR.

Durant la deuxi¢me étape (50 2 93% de déformation) le maclage n’intervient
pratiquement plus et les grains sont tellement aplatis que la version du
mode¢le de TAYLOR utilis€é est a fortiori la version relaxée “Pancake”. La
texture de départ est cette fois connue (fig. V-14) pour le titane et (fig. V-16)
pour le zirconium. La texture est discrétiséc dans les deux cas en environ 550
orientations.

Les mécanismes utilisés pour cette phase de déformation sont, conformément
aux observations, seulement des glissements

- pﬁsmatiquc { 101-0} <1 150 >
- pyramidal {1011} <1120
- pyrmidal <c+a:>

En utilisant des valeurs relatives de scissions critiques de 1. , 1.5 et 30. le

résultat obtenu pour le zirconium est relativement satisfaisant (simu-anisZr)
(fig.vV-24-d)
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Fig. V-22 : Simu -
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Fig. V-23 : Simu - isoZr
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FIGURE DE POLES HKL=00.2 ! FIGURE DE POLES HKL=10.0 ]

ANIS ZR IBNSL ONTW SIMU : 7ANIRLXCP S0--->83% RED ANIS ZR 15NSL ONTW SIMU : 7ANIALXCP S0--->93% RED

Sy

MAX.= 10,18 MIN.= 0.00 MAX.= 4.38 MIN.= 0.00

FIGURE DE POLES HKL=10.1
ANIS ZR 1SNSL ONTW SIMU : JANIRLXCP 80--->@3% RED

B E e

=)
o/

MAX.= {.88 MIN.= 0.37

Fig. V-24-a-b-c : Figures de p6les Simu - anisZr
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FIGURE DE POLES HKL=00.2 FIGUAE DE POLES HKL=10.0
AMIS TI 18MSL ONTW SIMU : GRLXCP B8 0.I. PHIO=S 80—->03% ANIS TI 1ONSL ONTW SIM : SALXCP 553 0.I. PHIO=S S0-—>Uaf%

il

MAX.= §.45 MIN.~ -0.04 © MAX.= 7.83 MNIN.= 0.00

FIGURE DE POLES HKL=10.1% .
ANIS TZ 16NOL ONTW SIMU : GALXCP 883 0.I. PHIO=8 80--->§3K

MRS B e

HAX .= 1.87 MIN.= 0.04

Fig. V-25-a-b-c : Figures de plles Simu - anisTi
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On constate en effet que les zones de concentration dans les deux cas avec des
niveaux sensiblement identiques avec toutefois un peu plus de dispersion
selon ¢ dans la F. D. O. expérimentale. A l'intérieur de ces “bandes denses *“ la
structure de la F. D. O. est quelque peu différente dans la section ¢; = 60° .
L’accord global est tout 2 fait comparable 4 celui qu’on peut observer dans les
matériaux cubiques.

Dans le cas du titane ce méme jeu de mécanismes et de scissions critiques

conduit a4 une texture quelque peu différente de la texture expérimentale. On
obtient une légére amélioration en considérant que le glissement dévié peut

se faire également sur le systtme pyramidal {1011} <1120>¢t sur le systéme

basal {0001} <11203 L, figure (V-25-d) (simu - anis Ti) présente la F. D. O.

obtenue avec les scission critiques relatives : 1. pour le prismatique, 10. et 10.

- -

(pour les deux systtmes de déviation) et 30. pour le pyramidal <C+a> Les

différences les plus notables avec la texture expérimentale de la figure
(V-18-a) résident d’une part dans le fait que le pic autour de ( ¢; =0,¢ =40,
@y = 0) est séparé en deux dans la texture calculée et d’autre part dans le fait

que les niveaux de la F. D. O. calculée sont sensiblement plus faibles. Une part
de cette différence est trés certainement due & la technique
d’échantillonnage de la texture initiale puis a4 1’opération inverse (fonctions
gaussiennes) aprés simulation qui tend a  “affaiblir’” la texture calculée.

L’accord global nous semble toutefois suffisant pour valider les mécanismes
mis en jeu dans cette simulation. Néanmoins on est forcé de reconnaitre
qu’on est mieux satisfait des resultats du zinc est du zirconium que de ceux du
titane. Vu I’inhomogénéité de la déformation spécifique au alliages de titane,

on peut toutefois se poser la question sur 1’adaptation du modele de TAYLOR a
ce type de matériaux.
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LUSI ENERA

Les mesures expérimentales des figures de péles sont
généralement entachées d’erreurs plus ou moins importantes selon les
conditions expérimentales. La correction de ces mesures présente, dans le cas
des matériaux hexagonaux certaines difficultées spécifiques ; en particulier
pour les figures de pdles (10.0) qui, pour beaucoup de textures ne présentent
pas de pics dans la partiec mesurée en réflexion. Les corrections du bruit de
fond et de la défocalisation s’avérent donc trés délicates. Ceci peut conduire 2
des imprécisions et i des incompatibilités dans les figures de péles

expérimentales qui provoquent a leur tour I’apparition de valeurs négatives
dans les figures de péles recalculées.

L’introduction de la condition de positivité dans les figures de poles
(“positivité ler étage”) engendre une solution beaucoup plus satisfaisante
physiquement 2 savoir la disparition des valeurs négatives dans les figures de
pbles recalculées. Ceci conduit 3 1’amélioration des valeurs des coefficients
~HDN

C de 1a partic pairc de la fonction de texture. Cet effet “correcteur” de la

positivité a éié trés clairement mis en évidence sur des exemples théoriques
En effet, en générant & partir d’une texture synthétique des figures de péles
correspondantes “exactes” et des figures de pbles falsifiées, nous avons crée
un excellent modéle pour étudier les conditions d’analyse. La comparaison
entre les figures de pdles “exactes” et les figures de podles recalculées conduit
aux constatations suivantes

- la solution avec positivité est beaucoup plus proche de la réalité. Les
coefficients d’erreur “vraies” montrent par leurs faibles valeurs que la
positivité  rend les figures de pdles plus compatibles entres elles et corrige
par ce fait les valeurs “falsifiées” et incompatibles de départ,

- la positivité permet I’augmentation du pouvoir de résolution. Il est
effectivement possible de calculer 2 partir de deux figures de pdles des
figures de péles supplémentaires et augmenter par la suite le rang du
développement en série pour un calcul plus précis de la fonction de texture.

Le crittre de qualité bas€ sur les valeurs des coefficients d’erreurs n'a  pas
dans le cas pratique tout 2 fait le méme sens que dans le cas théorique car les
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valeurs “exactes” des figures de pdles ne sont pas connues. Mais les
coefficients d’erreur entre les figures de pdles de départ et les figures de
pOles recalculées montrent une certaine incompatibilité. Néanmoins, 1’effet
de la positivité est bien visible quand on considére 1’évolution de la somme
des valeurs négatives dans les figures de pdles recalculées ainsi que les
maxima et les minima relatifs a4 chaque figure.

~

La détermination de la partie impaire f(g) est 3 son tour basée sur la

condition de positivité , mais cette fois ci de f(g), ( “positivité 2&me étage”).

L’addition de la partie impaire f(8) ainsi calculée n’assure pas

systématiquement la positivité de f(g). Le résultat de cette deuxiéme phase de

~Hn
calcul est basé sur les coefficients Cl qui proviennent de la premiére phase.

Notre expérience montre que la qualité de la détermination de f(g) est

largement tributaire de la qualité de la détermination de la partic paire f(g).

La classification des textures au chapitre IV nous permet d’élaborer un lien
entre les informations souvent partielles recueillies dans la littérature. Nous
pouvons désormais dire que tel et tel type de figures de péles correspondent 2
tel type d’O.D.F.

D’autre part nous constatons que la texture dans les matériaux hexagonaux se
résume en fait 3 quatre principaux types

-type I : axes € dans le plan (DN-DL) (pdles longs)
-type Il : axes € dans le plan (DN-DT) (p6les travers)

- type IIl : axes € // DN (pdles centraux)
- type IV : textures de fibre.

La modélisation de la texture de déformation est 1’'un des moyens de
comprendre la déformation. Nous avons visé par ce moyen 2 mieux
comprendre les mécanismes mis en jeu lors de déformations dans les
matériaux hexagonaux . Cette étude est conduite en trois étapes :

- détermination de la texture initiale (si celle-ci est connue),

- modélisation de la déformation,

- comparaison. des textures réelles (expérimentales) et calculées (simulées).

a

L’application de cette étude 2 trois exemples d’alliages (zinc, titane et
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zirconium) conduit a plusieurs conclusions

- le choix du modéle et son application doit étre adapté le mieux possible aux
réalités expérimentales. Etant donné que les matériaux hexagonaux se
déforment par glissement et maclage, le modéle choisi doit tenir compte de
ces deux types de déformation,

- adapter le modé¢le aux différentes phases de la déformation. En effet,
I’évolution de la microstructure observée en microscopie électronique
montrent que les grains, principalement dans le cas des alliages de titane et
de zirconium, ne sont équiaxes qu'au début de la déformation. Ils présentent
“vite” une forme aplatic pour un taux de déformation pas trop élevé. Le
modele de TAYLOR ne peut donc étre utilisé dans sa version (DTI) que durant
la toute premi¢re phase de déformation (< 30% de réduction). au-deld de ce
taux de déformation, la version (DPI) s’avére la mieux adaptée. Vu la forme
des grains, la déformation ne nécessite plus cinq mécanismes pour se
réaliser. Ceci nous a permi durant les simulations d’utiliser les mécanismes
élémentaires appropriés a chaque phase de déformation. Nous avons ainsi
défini (conformément aux observation en MET) une phase de déformation
avec maclage et une phase de déformation sans maclage suivant les cas. Par
contre dans le cas du zinc la version (DTI) ést maintenue pour toute les phase
de déformations car la présence des filets durs de TiZn;g fait que les grains se
déforment de fagon assez homogeéne ce qui n’est pas le cas pour les matériaux
monophasés. '

Nous avons également mis en évidence 1'mportance de la texture intiale
I’exemple du zinc nous a parfaitement révélé combien il est important de
prendre en considération la texture initiale car une texture de départ isotrope
donne !’occasion aux *“attracteurs” de faire apparaitre des composantes 12 ou
elles n’ont pas lieu d’étre dans une réalité expérimentale.

Il est aussi important, pour éviter un risque de confusion entre la texture de
déformation et 1la texture de recristallisation, d’étre trés attentif a la
température de déformation surtout dans le cas des matériaux qui possédent
une température de recristallisation relativement basse comme c’est le cas
pour les alliages de zinc. Sauf en cas de prise de précautions particuliéres
nous constatons effectivement, 1’apparition de composantes liées 23 la
recristallisation et non a la déformation.

Il est donc trés nécessaire de prendre en compte le maximum d’aspects
microstructuraux pour se rapprocher le mieux possible de la réalité
expérimentale. C’est ce que nous avons tenté de faire en allant dans le sens de
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LEFFERS (ICOTOMY9) qui préconise cette initiative.

Les résultats des simulations obtenus sont souvent assez satisfaisants et
I’accord avec I’expérience est pratiquement du méme ordre de qualité que les
matériaux cubiques surtout dans le cas du zinc et du zirconium. En effet,
les O. D. F. simulées présentent dans le cas du zinc et du zirconium un accord
avec les O. D. F. expérimentales aussi bien en position qu’en intensité. Pour le
titane, le résultat est un petit peu moins satisfaisant. La texture expérimentale
présente des composantes plus marquées et dispersées mais I’allure  reste
tout de méme comparable au resultat de la simulation.

Les résultas du titane, zirconium et zinc, confirment que [I’évolution de la
texture de déformation est é&troitement corrélée a 1’évolution de la
microstructure qui a4 son tour peut étre influencé par des traitements
thermiques. Par conséquent, la conjugaison de la déformation et du
traitement thermique devrait permettre de “fabriquer” des textures plus
favorables pour la formabilité. Nous espérons que notre travail contribuera a

avancer dans cette voie.
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