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Introduct ion



1
r I Généralités sur la déformation plastique des polycrlstaux

métal l iques

Depuis plusieurs années , on assiste au développement et à l'évolution
de travaux portant sur la plasticité des métaux et de leurs alliages. Ces
études présentent un intérêt à la fois scientifique , technologique et
économique dans la mesure où i ls visent la compréhension des
mécanismes en jeu et par suite la maîtrise des procédés de mise en forme
des matériaux par déformation plastique.

Les métaux comme leurs alliages appartiennent à la classe de polycristaux
métalliques compte tenu de leur structuré granulaire. La prise en compte en
plasticité de cette structure initialement hétérogène et désordonnée se
heurte à des difficultés dues à la présence des joints de grains ou de
phases, des désorientations relatives entre les grains, des interactions à
caractère anisotrope entre mècanismes élémentaires de défoimation
plastique à la fois à l'échelle du grain et de I'agrégat (anisotropie de
l'écrouissage etc.........)

La déformation plastique des polycristaux métalliques résulte de plusieurs
mécanismes dépendants de la température et des caractéristiques du
matériau: glissement cristallographique ou non (pencil glide,card glide),
maclage, transformation de phase, glissement aux joints des grains etc....
Notons bien quià froid le glissement cristallographique est le mécanisme
prédominant (en I'absence de maclage). ll est dû aux défauts linéaires dans
les cristaux (multiplication et déplacements des dislocations). Dans ce
travail, on se limitera à la plasticité à froid et par suite au seul glissement
cristallographique comme mécanisme de déformation plastique

Un agrégat polycristallin se déformant plastiquement , assiste à une
évolution de sa structure inter et intragranulaire, sa texture évolue avec la
déformation, la morphologie et la taille de ses grains changent. Souvent, la
déformation plastique des polycristaux métalliques s'accompagne
d'hétérogénéités sous différentes formes /1/. Plusieurs observations
microscopiques en métallographie optique ou électronique révèlent
l'existence d'hétérogénéités bien marquées à I'interieur d'un même grain



tafit.

En effet, du fait de la désorientation relative des grains, la déformation
plastique est différente d'un grain à I'autre. ll se pose alors Ie problème de
la compatibilité entre ces différentes déformations plastiques granulaires.
Afin de conserver sa compacité, le polycristal accommode cette
incompatibilité par des déformations élastoplastiques additionnelles. La part
élastique de I'accommodation entraine une rotation du réseau cristallin par
rapport au repère lié à l'échantillon et donc la formation des textures de
déformation du polycristal l2l,l4l. Tandis que I'accommodation plastique se
fait par la formation à I'interieur des grains du polycristal d'hétérogénéités
plastiques l5l,16l. En effet, les joints de grains ou de phases constituent un
obstacle au mouvement des dislocations qui, de ce fait s'accumulent dans
certaines régions des grains formant des parois à hautes densités de
dislocations. Ainsi un champ de contraintes internes intergranulaire à
grandes distances en résulte l7l. La relaxation de ces contraintes internes
se fait par la formation dans les grains de plans d'habitat convenablement
orjentés et séparant des régions de modes de déformation difféçq-nJg,,{e/.

Ces hétérogénéités se manifestent à l'échelle macroscopique (de l'agrégat)
sous forme de strictions localisées ou diffuses, de bandes de glissement, de
cisailfement ou de pliage l9l,l1ùl,l11l.
La structure en bandes de cisaillement, apparaît lors des déformations
plastiques des polycristaux métall iques plus souvent aux grandes
déformations ou (et) aux basses températures l9l,l12l---119l. Elles sont

essentieflement très minces entre 0.1 et 1.0 pm /171, limilées par des
surfaces planes parallèles entres elles, non parallèles aux plans de
glissement des grains qu'elles traversent l9l,l1U,l14l. A I'intérieur de ces
bandes est localisé un cisaillement très intense dont le plan est parallèle
aux surfaces planes limitant celles-ci/20/.

A une échelle à la fois microscopique et macroscopique, la formation des
bandes de cisail lement, est directement l iée à la déformation
macroscopique imposée à l'échantillon polycristallin lgl,l21l,l22l. Des
résultats expérimentaux montrent que I'orientation de ces bandes dépend
de la nature du chargement imposé. En etfet, pour une tôle laminée elles
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sont inclinées d'environ 35o par rapport au plan de laminage l22let dans le
cas de la traction , I'angle entre les bandes et I'axe de traction est proche de
54. 1231.

A l'échelle du grain, on observe la formation de zones à modes de
glissement différents séparées par des frontières plus ou moins définies
l4l,l24l . A une échelle plus fine (microscopique), aussi bien en chargement
monotone que cyclique, on assiste, à des déformations relativement faibles
au développement d'une microstructure de dislocations en forme de
cellules de densité de dislocations quasiment nulle limitées par des parois
plus ou moins définies de forte densité de dislocations nt,t25t---1281,
constituant une autre forme d'hétérogénéité ptastique dont ta forme dépend
du mode de déformation imposée au polycristal /29l, (sauf dans le cas des
métaux à très faible énergie de faute d'empilement (-20 mJ / m2 ) pour

lesquels on n'observe pratiquement jamais de cellutes comme les aciers
inoxydables austénitiqued). A cette même échelle on observe également
une structure en microbandes de cisaillement mettant en oeuvre un
changement local considérable du phénomÈne d'accumulation des
dislocations /30/, elles sont répartient de façon dense parallèles entre elles,

très fines de I'ordre de 0.1 à 0.2 pm. Ces différentes microstructures
s'organisent spatialement au fur et à mesure que la déformation progresse,
traversent les joints de grains et forment des bandes macroscopiques dues
aux concentrations des contraintes locales l2'll,l22l.

Dans l 'ensemble des matériaux auxquels nous nous intéressons
(polycristaux métalliques) nous distingons deux classes. La première
regroupe les métaux à faible énergie de faute d'empilement, les solutions
solides contenant des éléments chimiques (métaux alliés) ou déformés à
basses températures. La deuxième les métaux à forte énergie de faute
d'empilement.
Pour les métaux de la première classe ( fort écrouissage latent ), les bandes
de cisaillement sont observées aux basses températures de déformation
pour des déformations plastiques relativement faibles, de I'ordre de 50% de
réduction /15/. Quant aux métaux de la deuxième classe ( faible écrouissage
latent ) tels que le cuivre, les bandes n'apparaissent que pour des
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déformations beaucoup plus importantes lorsqu'ils sont déformés à
température ambiante /31/, fig.r.1. L'analyse des courbes de traction
expérimentales a permi dans le cas des métaux C.F.C. de distinguer trois
stades de déformation l2l:

-Un premier stade de glissement facile où un seul système de
glissement est actif et où le taux de durcissement est très faible, de I'ordre

de 10-a p (p étant le module de cisaillement du matériau).
-Un deuxième stade linéaire où le durcissement constant est important,

de I'ordre de p/250. Ce stade est lié à la rotation du cristal favorisant ainsi
I'activation d'un second système de glissement.

-Un troisième stade à durcissement décroissant du fait de I'apparition
des glissements déviés.
Le stade r de glissement simple est beaucoup plus important pour les
métaux de la première classe fig.r.2, d'où I'existence d'un fort écrouissage
fatent qui rend plus ditficile le glissement sur les systèmes secondaires l34l
et par suite ne favorise pas le glissement multiple homogène susceptible de
relaxer les contraintes internes d'incompatibilité de la déformation plastique.
C'est plutôt','par I'intermédiaire d'un glissement hétérogène c'est à dire.r'
déformation en zones compatibles de modes de glissements ditférents en
nombre et en nature, que les incompatibilités plastiques de grain à grain
pourront être accdfrodées.
Pour les métaux de la seconde classe dont l'écrouissage latent est faible, la
relaxation des contraintes internes d'incompatibilité plastique se fait par le
glissement multiple homogène, puisque la structure en bandes n'apparaît là
que pour des déformations nettement plus grandes que dans le cas des
métaux de la première classe.

Plusieurs observations expérimentales montrent le rôle important des
bandes de cisaillement dans l'évolution des propriétés globales des
métaux. ll a été observé notamment, suite à la formation de cette structure,
une diminution du taux de durcissement global du fait de la division du
matériau en zones actives ( bandes ) et zone passive ( matrice \ 1351.
Bien que le développement de la texture cristallographique semble faciliter
la formation des bandes de cisaillement, elles ne dépendent ni du
développement global de celle-ci, ni du renforcement de certaines de ses



a) micrographie optique présentant
des marques de déformation.
b) micrographie électronique
en transmission présentant des
mâcles alignées et des bandes
de cisaillement.
c) micrographie optique présentant
un large cisaillement et des
macrobandes de cisaillement.

(A) microstructures des sections longitudinales du laiton 70130laminé à: a) 17"/o, b)
65o/o, c) 95% de réduction. Le segment marqué sur les figures est parallèle au plan
de laminage et mesure 1Opm dans(a,c) et 1pm dans (b) /31/

a) seclion transversale: présence
de microbandes.
b) section longitudinale :présence
de microbandes alignées.
c) section longitudinale: présence
d'une bande de cisaillement.

(!) Ùlicrographies électroniques en transmision du cuivre laminé à: a) 17"/" , b) et c)
97%de réduction. Le segment marqué sur les figures est parallèle au plan de
laminage et mesure 1pm /31/

f ig . r .  r



a l ' / .Co

Fig  r  .2 Courbes de durcissement par écrouissage d'un monocristal de structure
C.F.C. (Nickel), a) influence d'un élément d'addition (Cobalt) /32,
b)influence de la temperature 1331. r et Tsont respectivement, la
contrainte de cisaillement critique et le cisaillement plastique.
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composanles 121 l,l2u,136l.
Dans la plupart des cas, les bandes de cisailtement se forment dans un
milieu où le mode de déformation précédent est homogène, il en résulte la
rotation des grains vers la texture finale. ll est toutefois ditficile d'attribuer ta
disparition ou le renforcement de certaines composantes de texture au seul
phénomène d'apparition des bandes de cisaillement, puisque cetles-ci ne
représentent en général pas le seul mode de déformation présent dans le
polycristal.

Par ailleurs, différentes études des textures de laminage des différents
métaux C.F.C. purs et alliés ont permi de classer ces textures en deux
groupes l9l,l17l:

- Le premier regroupe les textures dites'ïype cuivre", {211}<111> +
{11 0}<211>, elles sont typiques aux métaux C.F.C. purs.

- Le second regroupe les textures dites'Type laiton", {110}<112>, celles-ci
sont plutôt communes aux alliages des métaux C.F.C.

Des travaux récents d'une part sur le cuivre /36/ et d'autre part sur tes
afliages Al-Mg 1211, ont montré qu'en jouant sur deux paramètres: La
température et la direction de chargement, I'instabilité de la sous structure
du métal est favorisée. En etfet, sur des échantillons prélaminés à 78oK, les
bandes de cisaillement peuvent surgir après seulemenl 2% de réduction à
température ambiante lors du laminage "secondaire" ( selon la direction
transversale: à 90o par rapport à la direction de laminage "primaire" ), elles
représentent le seul mode de déformation et se forment dans une
orientation liée au chargement et constante durant celui-ci. Un effet similaire
est observé dans le cas où la température est gardée la même pour les
deux chargements, "primaire" et "secondaire". Par contre le changement
simultané de la température (augmentation ) et de la direction du
chargement provoque un cisaillement plus intense dans les bandes. Les
bandes de cisaillement naissant de ce type de chargement ont une
orientation par rapport à la direction de laminage différente de celle qu'elles
auraient eu lors du laminage monotone.
Les mesures ds texture /36/ montrent que dès 2% de réduction lors de la
sollicitation secondaire, un changement notable de la texture peut être
constaté. Après 10% de réduction les composantes "C" ( 01 = 90o , 0 = 3So ,
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02 =45o) etuS"(  01 =57o,0 =29o ,QZ= 63o),  représentant  late lduretype

cuivre, disparaissent. Alors que la composante "8" ( 01 = 35o, 0 = 45o, 02 =
90o ), représentant la texture type laiton, est renforcée. (Les orientations
cristallographiques sont repérées par les angles d'Euler selon Bunge tgTt).

Ces ditférentes observations expérimentales montrent le rôle important que
jouent les bandes de cisaillement dans l'évolution de la texture et par suite
la nécessité de prendre en compte cette structure dans les modètes
proposés.

r r / Les modèles de la littérature

Dans le but d'approcher et de décrire le comportement mécanique du
polycristal en tant qu'agrégat, ditférents modèles ont été proposés . Citons
parmi les premiers : le modèle de Taylor 1381, de Lin /39/, le modèle statique
l40l el le modèle de Sachs /41l. Ces modèles, bien qu'ayant permi
d'aborder des problèmes complexes, ils restent insuffisants du fait de
I'excessive simplicité de leurs hypothèses (uniformité des champs de
déformations ou de contraintes) ayant des répercutions sur les prévisions
du comportement : plastification simultanée de tous les grains, texture trop
marquée etc......., dans I'approche de Taylor. Pour Sachs les grains sont
considérés comme des monocr istaux pouvant se déformer
indépendamment les uns des autres ce qui ne nécessite pas de prendre en
compte les problèmes de compatibilité des déformations et par suite
n'explique pas la préservation de I'hypothèse de continuité du matériau.

Viennent après les modèles de Krôner t42t,Hill /43/,Hutchinson t44l,Zaoui
l4ol, Lipinski et Berveiller /45/, apportant une approche nouvelle au
problème des interactions entre grains. Ces modèles prennent en compte
I'accommodation des incompatibilités plastiques par des déformations
élastiques ou élastoplastiques dans le cadre du schéma self-consistent . lls
considèrent les interactions entre un grain particulier et l'ensemble des
autres grains constituant une matrice infinie continue et homogène où la
déformation plastique est uniforme. Seulement, toutes ces approches
restent dans I'hypothèse d'uniformité de la déformation plastique
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intragranulaire et ne font aucune référence à son aspect hétérogène.
Néanmoins, ces modèles peuvent décrire de façon satisfaisante les textures
de déformation des métaux où le glissement multiple homogène est le
mécanisme de déformation prédominant, comme les métaux purs (Cu, Al,
Fe...). Par contre ces mêmes modèles ne peuvent pas prévoir certaines
composantes des textures de déformation (type laiton) des métaux à faible
énergie de faute d'empilement, des solutions solides ou des métaux
déformés aux basses températures /31/.

Une approche intéressante consernant les interactions entre les systèmes
de glissement et les joints de grains a éJé proposée par Rey et Zaoui l24l
pour le bicristal à joint plan et étendue au cas du tricristal par Mussot /46/.
L'extension de la méthode au cas du polycristal semble plutôt ditficile.

Les tentatives de modélisations sortant de I'hypothèse de I'uniformité de la
déformation plastique intragranulaire et prenant en compte son aspect
hétérogène sont peu nombreuses. Arminion l47l propose un modèle
reposant sur la minimisation de la dissipation plastique . ll a pu simuler de
façon précise, du moins pour les orientations préférentielles, les textures de
déformation des aciers peu alliés sans faire intervenir de facteurs
morphologiques ni d'influences des corrélations d'orientations entre grains.
Wierzbanowski et Berveiller l48l abordent le problème de la formation de
zones homogènes à I ' intérieur d'un grain en uti l isant le modèle Self-
consistent à N-sites.

D'autres auteurs ont proposé pour la structure de bandes de cisaillement
des modèles géométriques discutés par Van Houtte, Sevillano et Aernoudt
l2Ol. Ces modèles contribuent à expliquer certains aspects de l'écoulement
plastique hétérogène (apparition entre autres de deux familles de bandes ).
lls permettent de prévoir en se basant sur des calculs théoriques, le mode
de déformation plastique -homogène ou hétérogène- le plus probable.

Oç la compréhension du comportement mécanique macroscopique d'un
matériau nécessite plus de détails sur son comportement à l'échelle
microscopique.
Dans cette perspective, pour décrire la transition entre les textures type



I
cuivre et type laiton, plusieurs micromécanismes comme le glissement dévié
/53/, le glissement des dislocations partielles /54/ ou I'anisotropie des
interactions entre les dislocations des systèmes de glissement /5S/ ont été
proposés. Une revue détaillée sur cette transition à été faite par B. Bacroix
t56t.
Pour Wassermann, le développement des textures type laiton serait dû au
mâcfage 1571, 1581, ce qui a été contesté par Leffers /s9/ qui propose
d'expliquer la transition des textures à partir du modèle de Sachs t41l en
s'appuyant sur I ' idée d'un gl issement primaire important induisant un
écrouissage latent considérable comme celà est le cas dans ce travail.

D'autre part, différentes tentatives de description des parois des cellules de
dislocations en termes de dislocations discrètes sans tenir compte du mode
de déformation ont été réalisées l4gl,ts}t,ts1l. seulement, I 'une des
caractéristiques essentielles de cette sous-structure est qu'elle ne peut se
développer que si l 'énergie élastique associée à I'incompatibilité de la
déformation plastique hétérogène reste limitée voire nulle .D'où la nécessité
dans la modélisation de tenir compte du mode de déformation.

Bouaouine l8l discute le mécanisme de formation des microbandes de
cisaillement à l'échelle du grain , partant du mécanisme de formation de la
structure cellulaire des dislocations . Pour se faire, il utilise la solution
d'Eshelby-Krôner du problème de I'inclusion plastique à frontière libre, dans
une matrice en écoulement plastique, où contrairement au problème
classique , la forme et le volume de I'inclusion sont inconnus. Le mode de
déformation dans ce type de problèmes est bien pris en compte. (on
rappelera les résultats de ce travail dans le chapitrer r r ).

Mughrabi l7l développe un modèle simple tenant compte du mode de
déformation et considérant Ie cristal comme un composite constitué de
parois dures à forte densité de dislocation séparées par des réglons molles
à faible densité locale de dislocations. ll montre ainsi que des contraintes
internes à longue portée importantes apparaissent dans les cristaux
présentant une répartition hétérogène des dislocations développée
aucours de la déformation comme conséquence naturelle des conditions de
compatibilité dans l'état de contrainte appliquée.
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Korbel l52l propose un modèle reposant essentiel lement sur les
observations de I'aspect morphologique des microbandes de cisaillement .
l l  analyse numériquement les propriétés dynamiques de groupes de
dislocations et donne une explication du mécanisme de la localisation de la
déformation dans les polycristaux métalliques.

Dans ce travail on s'interesse à une forme particulière des hétérogénéités
plastiques, d'une part à l'échelle du grain et d'autre part à l'échelte du
polycristal. A l'échelle granulaire ces hétérogénéités se magnifestent sous
forme de microbandes de cisaillement. Elles sont sous forme de bande de
cisaillement macroscopiques à l'échelle de I'agrégat polycristallin.

Nous commencerons donc dans le chapitre r r, par rappeler les notions de
base de mécanique physique, dont, la condition de compatibilité du champ
de déformation d'un mil ieu déformable, le l ien entre I ' incompatibi l i té
plastique, la densité de dislocations et les contraintes internes. Nous
rappelons aussi certaines méthodes de calcul des contraintes internes. En
application, nous évoquons les solutions des problèmes particuliers de
I'inclusion plastique homogène apportées par Eshelby et Krôner et du
problème d'une interface plane séparant deux milieux homogènes. A la fin
du chapitre nous rappelons les élément de base de la plasticité cristalline
dans le cas des métaux C.F.C. et C.C.

Dans le chapitre r r r , nous rappellons certains résultats concernant les
mécanismes de formation de microhétérogénéités plastiques induites en
relation avec les contraintes internes d'incompatibilité à partir du problème
de I'inclusion plastique homogène de forme particulière.

Dans le chapitre rv, on aborde le problème de l'hétérogénéité de la
déformation plastique à l'échelle granulaire, dans le cas des métaux C.F.C.
et C.C. à fort écrouissage latent, en considérant qu'elte résulte de la
variation spatiale du nombre et de la nature des systèmes de glissement.
Nous considérons donc que les grains du polycristal se déforment selon
deux modes de glissement plastiques ditférents:

- Un glissement multiple homogène aux voisinages des joints des
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grains, du fait des fortes contraintes internes d'incompatibilité plastique
intergranulaire qui facilitent I'activation des autres systèmes de glissement
malgrès le fort écrouissage latent.

- Un glissement simple dans les zones complémentaires des grains où
l'écrouissage latent s'oppose à I'activation des autres systèmes de
glissement.
Dans chaque grain, I'interface entre ces deux zones est considérée plane,
c'est à dire, n'introduisant pas de contraintes à grandes distances.
L'orientation de celle-ci et l'évolution de la texture dans la zone à glissement
simple sont détérminées à partir de la condition de compatibilité des
déformation plastiques de part et d'autre de cette interface.
Nous constatons, d'après les résultats obtenus, d'une part, qu'il existe un
lien entre I 'orientation de ces interfaces compatibles et celle des
microbandes de cisaillement, et d'autre part, la présence de certaines
composantes des textures de laminage des métaux C.F.C. et C.C. à fort
écrouissage latent, non décrites par les modèles considérant une
déformation homogène intragranulaire.

Dans le chapitre v, on se place à l'échelle du polycristal et I'on propose un
modèle tenant compte de la structure en bandes de cisaillement croisées et
symétriques apparaissant souvent sous des conditions particulières de
chargement et traversant l'échantillon polycristallin. Ce modèle repose sur
I'idée de superposer le compotrement de la structure en bandes de
cisaillement au comportement du reste du polycristal. De bonnes prévisions
de l'évolution de la texture de laminage du polycristal sont obtenues
lorsqu'on considère que les bandes symétriques se comportent comme des
monocristaux subissant des cisaillements de signes opposés, et le reste du
polycristal comme le prévoit le modèle self-consistent.
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Méthodes théoriques en mécanique
phys ique
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r/ Introduction

Nous rappelons dans ce chapitre les notions de base de la mécanique
des solides nécessaires pour aborder les problèmes d'hétérogénéités
plastiques. En particul ier nous nous intéressons aux solutions des
problèmes de I'inclusion plastique homogène apportée par Eshelby 11l et
Eshelby-Krôner l2l ainsi que le problème d'interface plane séparant deux
milieux homogènes.
ll sera nécessaire de rappeler également les éléments de base de la
plasticité cristalline dans les cas des métaux C.F.C et C.C sur lesquels
portera notre travail.

rtt Equations fondamentales de la mécanique des milieux
cont lnus

Nous nous l imitons dans tout ce qui suit aux transformations
infinitésimales (petites déformations et petites rotations), dans
I'approximation quasi-statique (forces d' inert ie négligées). La loi
fondamentale de la dynâmique impose au champ des contraintes d'obéir
aux équations d'équilibre. L'hypothèse de continuité des milieux restrinct le
champ de déformation à un champ vérifiant les équations de compatibilité.
Nous travail lons dans un système de coordonnées cartésiennes

rectangulaire, où x1,x2I3 désignent tes coordonnées d'un point 7 du milieu.

Û, de coordonnées u1,u2,u3 désigne le champ du déplacement en un point

donné. On utilisera la relation suivante:

€, i *  € tnk=ô i lôm-ôûnôf ,

où € est le tenseur permutation de Ricci:

=, j *=O

€',X.= 1

€ ;x. =-1

( r r .1)

si deux indices au moins sont égaux

si permutation paire (1,2,3)

si permutation impaire (1,3,2)



15

et ô;1 symbole de Krôner tel que:

ô,j= 1 si i=j

ô,j= 0 si i+j

r  r .1 .  Stat ique

Considérons un milieu continu , fini , non déformé , dans un état initial
naturel (contraintes nulles) . Sous I'etfet.de forces extérieures réparties en
volume (de densité volumique F'), à la surface (de densité superficielle T;s )
et de déplacements imposés à la surface u;s, le milieu sera le siège de
contraintes oi et d'un champ de déplacement u; défini en tout point afin de
garder sa compacité.

La loi fondamentate de la dynamique appliquée à ce milieu se traduit par
! i'i' ':iii les relations d'équilibre des forces et des moments suivantes:

( r r .2)

Le respect des conditions de frontière exige respectivement pour les efforts
et pour le déplacement:

( r r .3)

frs étant la normale unitaire extérieure à la surface S

r ! .2.  Clnémat lque

Le gradient de déplacement p;;est défini par :

[o , i , i *F i= o \

\oij 
= 01 I'absence de couPles 

I

[  
"  

- t \

{o,,n, ; , ,  }  urasurrace
tui= ui  )
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ou encore,

Ê=g'*âû

Fii = u;,i

( on utilise la notation f,; =âf/ôx; )
Sa partie symétrique g représente le tenseur de déformation et sa partie

antisymétrique g le tenseur de rotation:

qt=$t2) (F1+PO; = Utzl (u;,i+ui,/

ou =(1/2) (Fn -F;i) -- (tzl (u11-ui,1)

(  r r .4  )

(  r r .  s )
(  r r .6 )

(  r r .  8  )

Au tenseur (D on associe souvent un vecteur adjoin ôtet que:

o1=€i6ox ( r r .7)

(on utilise sauf indication contraire, la convention d'Einsten de sommation

sur les indices répétés).

En plasticité (inélasticité en général) , les quantités g , s et s! peuvent être
décomposées en parties élastiques et plastiques (inélastiques) de la
manière suivante:

[=pe+pP

g = ge+ gp

gl = gle+ aP

rr.3 . Condit ions de compatlbl l i té

Un milieu continu donné ne peut être le siège de n'importe quel champ
de déformation et de rotation. En etfet , afin de préserver sa compacité
(absence de trous ou de recouvrements de matière ) dans I'espace
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euclidien, i l  faut qu' i l  y existe un champ de déplacement tel que
(Fi = q; + cofl en soit le gradient. Autrement dit, la différentielte dui= Fi; dx,
doit être totale exacte et par suite satisfaire aux conditions de Cauchy
d'intégrabilité des formes ditférentielles se traduisant par:

Rot B=g

ou € ry Fri,l= o (  r r .9  )

Les équations ( r r . 9 ) sont les équations des conditions de compatibilité

auxquelles est soumis le tenseur p, ellessupposent les déformations et les

rotations imposées séparément. Si seules les déformations g sont
imposées, les équations de compatibilité ne doivent porter que sur elles.
Les rotations doivent donc être éliminées l3l,l7l. En utilisant les relations
(rr .1)  et  en remplaçant les rotat ions par leur vecteur adjo int  ( r r .z)

nous obtenons donc:

C tlr Fç;,1= € tfl. (%i,i+ oxi,l)

=€t i r (erc, i  +  €t i r<or i )

= € ljr tri,i* ( ôriôn - ôr,n ôû) rom,i

- € ft tri,j* g; ôn- e,i
=0

pour l=i et tenant compte de la symétrie de g :

C Ut 9o; * 3 ti,i- o1,l= 2 q,i= 0

donc l'équation ( rr-9 ) devient :

€lrer i ; -9, i  =o (  r r .10 )

Pour éliminer les rotations, il sutfit de dériver ( r r . 1o ) par rapport à m et
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prendre la partie antisymétrique du résultat par rapport à i et m:

C nim ( € rf €1i,1- o)t,i),m = 0

soit:

€nim€ryer i ,p=o

D'où la forme usuelle des équations de compatibilité de Saint-Venant:

€ tt € lmn 9m,kn = o

ou, selon la notation de Krôner:

I îc t=o ( r r .11)

Trtl Incompatiblllté plastique et dlstrlbution des dislocations

rrr. t .  Tenseur densité de dislocations:

Considérons un champ de gradient de déplacement plastique

incompatible pP résultant d'une distribution de déformations plastiques €P et

de rotations plastiques sP. Les équations de compatibilité ( r r . 9 ) portant

sur gp n'étant pas satisfaites, on définit en tout point un tenseur g, ne

s'annulant que pourSP compatible:

o=-no'tFo

ou encore, cû = - € iff gPfif (  r r .12 )

Ce tenseur satisfait par définition aux relations de divergence nulle

1Oiv1nî)=o):

diva=0

$il , oi,i= 0
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ll peut être assimilé à une densité continue de dislocations /3/, l7l. En effet, si
I'on considère dans le milieu une surface (S) limitée par une courbe fermée

(C), le flux de crg à travers cette surface sera:

f-o,; ni ds= - f =,*, 9[,*î;ds=-dUîo-'J s  
J s  J c

Cette intégrale n'est pas nulle, UPii n'étant pas compatible.Soient 6 le

vecteur résultant et du-P un champ de déplacement différentiel et local tel

gue duP,=FPq dxi, on obtient alors:

n i

Io'n,ds=-f ouf=o,
, g  . ,  

J ,

b1: composante du vecteur de Burgers.

g est donc une densité de dislocations telle que le vecteur de Burgers
résultant db; des dislocations perçant l'élément de surface ( nids ) est donné
par:

dbj = a '  n;ds

Si i=j la distocation est vis (ligne parallèle à 6)

Si i*j la dislocation est coin (ligne perpendiculaire à 6)

une dislocation discrète sera décrite à I'aide d'une distribution de Dirac.
Quant à la condition de divergence nulle, elle signifie que les dislocations
ne peuvent se terminer à I'interieur du milieu.

rr r .  z .Tenseur d ' lncompat ib i l i té

Lorsque la déformation totale est compatible, ses parties élastique et
plastique ne le sont pas nécessairement:

(  r r .13 )

I î C Q = Q
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or Inc g= rnc(ee+gP)

= lncee+ rncEP=9

d'où r îC Qe= - r nc gP

On définit alors un tenseurqdu second ordre symétrique tel que:

4= rnc  ge =-  rncgP

ou encore,

î1=-€  m € lmndt r ,kn  r r  '  14  )

Ce tenseur est également de divergence nulle:

d iv  q= I

ou encore,

î,i,i= 0

Le tenseur q, nul quand la déformation plastique gp est compatible, mesure

bien I'incompatibilité plastique du milieu.

rrr.s. Relation entre tes tenseurs d' incompatibi l i té et de
densité de dislocations:

Au champ des tenseurs de rotation ol ou des vecteurs de rotation co;, il

sera utile d'associer un champ de tenseurs de courbure kl défini par:

k l= 9, i  =U2l  €p aÙ;O,t  (  r r .1s )

Les conditions de compatibilité ( r r . 1o ) permettent d'écrire:

kn= €ikEi , l ( r r .16)
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Soi t  €n im€6 sx i , '=  €n imk, j , r=-  Gnmik i l ,m

ou encore:

RotK=- fnce ( r r .17)

Par analogie avec la re lat ion (r r .16) on peut  déf in i r  un tenseur de

courbure élastique k'e lorsque la déformation plastique imposée n'est pas

compatible par:

k't,i= C p< teri,l (  r r .18 )

La déformation élastique n'étant pas compatible, k€ ne peut être un gradient

de rotation élastique. ll serait alors une contribution partielle au tenseur de

courbure élàstique ke que I'on peut définir à partir de la rotation élastique gpe

par la relation suivante:

K"û = rti,i= ltny e6toekt,i (  r r .19 )

On peut également définir un tenseur K".ij représentant la différence des

tenseurs ke et K'e par:

K't,i= kti- k't[ = 
"i,i- 

€ |u< teri,t ( r r .20)

Le tenseur k"e ainsi défini peut être directement lié au tenseur densité de

dislocations g. En etfet:

d'où

€ p (9en,r + FPr,r)= o
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€ p Ptr,r - -€ 
ikt FFn,r = a,i

donc o i i=CKF"t , r

= € jn (etti,r + coel,p)

= € X,t t€ti,k + €;6 € lim Oêm,k

= C jm t"ki,l- coe;,;+ ol"k,k ô,j

- - k"êii + K'eg. ô;1

pour i=j on obtient:

oû = 2 k"êi ( r r .21)

d'où

k"tû = -aX + (1/2) o*x ô'i ( TT. .221

La relation (rr.22) signifie que le tenseur kle représente la partie du
tenseur de courbure élastique directement liée à la présence des
dislocations et au désordre atomique qui leur est attaché. La partie

complémentaire Ke est alors attachée à la réponse élastique du milieu afin
de conserver sa compacité en dépit de la présence des dislocations.
D'après la relation ( rr. 2o ) :

ilt K""=r'l

ou encore

t l ï=€6mk '€mi ,n

en tenant compte de ( r t .221:

( r r .23 )  i
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If =€ imn 01m,n + fl21e inlckk,n

4 étant symétrique, nous ne garderons que la partie symétrique du second

membre par rapport aux indices i et j:

î'lq = (1/2) {€ irn ojr,n + € lmn cim,n + (t2l okk,n (€ inj + €;nil}

1lg = (1/21 {€ irn 0jr,n + € pn oirn,n}

que I'on peut écrire:

în = (€ tmn clm,n)1in ( r t .24 )

où le symbole (ij) signifie que I'on symétrise le tenseur entre parenthèses
par rapport aux indices i et j.

En définit i f ,  la formule ( rr.24) signif ie que I ' incompatibi l i té de la

déformation plastique s'accompagne de la présence de dislocations
induisant des déformations et rotations élastiques (d'après (rr.20) et
( rr. 221') qui elles assurent la compatibilité de la déformation totale.

w t Incompatibilité plastlque et contraintes internes

rv. 1. Gontraintes Internes

Un milieu est le siège de contraintes internes si la déformation qui lui
est imposée est incompatible. En etfet, soit un milieu auquel est imposée

une déformation plastique gP incompatible, el le s'accompagne

nécessairement d'une déformation additionnelle telle que la déformation
totale soit compatible. D'où la présence d'un champ de contraintes internes

associé à cette déformation additionnelle et relié à celle-ci, dans le cas où

elle est purement élastique, par les lois de l'élasticité que I'on supposera
linéaire:
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ou alors,

o1= Cry4 tep

tt1= SiF on

( r r .2s)

( r r .26)

ou

Ce champ de contraintes doit satisfaire aux conditions d'équilibre qui
s'écrivent en I'absence des forces de volume et d'inertie:

diva- -0

o,i,i = o

La condition de compatibilité de la déformation totale devant être vérifiée,

on a:

rnc(ge+ 9P)=0

En somme, une distribution de déformations plastiques incompatibles, telle
que I'on rencontre généralement dans un agrégat polycristallin plastifié,
s'accompagne d'un champ de contraintes internes modifiant l'état de
contraintes local par rapport à celui dû aux contraintes appliquées.

rv.2. Méthodes de calcul des contralntes Internes

rv. 2 . r. Méthode du potentiel des contraintes (Krôner/3/)

Considérons un milieu infini, isotrope, à élasticité linéaire et soumis

à un champ Êp connu incompatible, dont on déduit les tenseurs g et I par:

o=-RîpP et  n=-InceP

Les champs de déformation élastique ge et de contraintes internes devrons

satisfaire aux équations fondamentales:

* Compatibilité de la déformation totale
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rnc(gP+ge)=0

!l = rhc €e

* Condition d'équilibre des contraintes

d ivg=9

Le compor tement  du mi l ieu est  donné-par  les équat ions ( r r .2s)  e t
( rr .26). Ainsi,  les équations fondamentales s'écrivent:

et

d ivg=9

r nc ($.s) = q

( T T  . 2 7  )

( r r .28)

La méthode du potentiel des contraintes consiste à prendre dans les

équations fondamentales g comme inconnue et à introduire un tenseur

auxiliaire 1 , symétrique, du second ordre, dit potentiel des contraintes tel
que:

9=  I I IC I ( r r .29)

Léquation (tr.27') est alors vérif iée (div(rnc) = 0 ) et l 'équation
(r r .eB) s 'écr i t :

rnc(9.rnc(d) =q ( r r .30)

dont la solution en Iconduit àgpar I'intermédiaire de ( rr.29 ) .

Dans le cas de l'élasticité homogène et isotrope la déformation élastique ge

s'écrit sous la forme:
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e l v

"=îu( 

oi i -  
t* ,  

o11ô1)

ou

où p est le module de cisaillement et v le coetficient de Poisson.

ll sera commode d'introduire un deuxième tenseur auxiliaire 1'détini par:

Xii=21t ( /X+lX ssô;1)

.  I  v  c  \  

( r r ' 31 )

t,i= 
i( 

xii- t* zvlpp 
ô;; )

Vérifiant:

d iv l '=g ( r r .32)

Les équations (rr.30) s'écrivent plus simplement:

?('i;'l*ll= în

ou
ÂÂr ( '= ! l  ( I I .33 )

où ÂÂ est I'opérateur bilaplacien.

Pourunmi| ieuinf in i , |aso|ut iondeceséquat ionsauxdér ivéespart ie | |esest :

x'n (i) = -# l"n1ti) li-71 ou'
(  r r .34 )

Connaissant I 'on peut déduire g par I ' intermédiaire de (II.31) et

(  r r .29l  .
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lv.z. z. Méthode du tenseur de Green

Considérons un mil ieu soumis à un champ de déformation

plastique gP connu et incompatible. A ce dernier est associé un champ de
déformation élastique additionnel assurant la compatibilité du champ de
déformation totale. Les équations de l'élasticité peuvent s'écrire si I'on fait

apparaître les déformations totale e et plastique EP:

g=9 g '

=g (e'eP)
= f -g eP ( r r .35)

où g est le tenseur des constantês élastiques d'ordre 4 et go un champ de
contraintes auxiliaire

En I'absence de chargement extérieur, les équations d'équilibre que doit

vérifier le champ de contraintes q s'écrivent:

d ivs=divd-d iv(QeP)=0 ( r r .36)

Ces équations peuvent être considérées comme celles d'un problème
purement élastique pour un milieu soumis à une distribution de forces de
volume connue:

F=-div(c.eo) ( r r .37)

Si la réponse en déplacement de ce milieu, à l'application d'une force

ponctuelteï en un point / est connue, nous avons:

uiû) =e1;1i,il r;til

Et la réponse à toute distribution continue de forces F sera:

( r r .38)
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u iË) = [ e ,,tiit r,1i1 ou'
r u  ( I I . 3 9 )

où G;; (i , /) est le tenseur de Green du milieu.

Connaissant û, on en déduit e et g: puis g par (rr.3s). En élasticité

linéaire et pour un milieu homogène, isotrope et infini, on a:

c,i( i i)-Gij( l ;- i l)=*"fu(p,;p,l+(3-agô,,) 
(rr.40)

+ l

avec p = lr- r '  I

Dans ce cas, pour une déformation ptastique sans variation de volume
( rr .37 )  et  (  r r .39 )  s 'expr iment p lus s implement par:

Fi= - ep el;,r

( r r .41)

Cette méthode présente I'avantage de résoudre le problème en
déplacements auxquels la méthode du potentiel des contraintes ne donne
pas directement accès.

v / Problèmes Partlculiers

Dans ce paragraphe, nous nous intéresserons à deux problèmes
particuliers par le biais desquels nous aborderons dans les chapitres
suivants les problèmes des hétérogénéités des déformations plastiques.

et

I .P
urd) = 

di' I i 
(p,;p,1+(3-4v) ô;i) dv'

J"
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v. 1 . Le problème de I'inclusion plastique homogène

v. 1. r. Matrice élastique (Eshelby)

Considérons une inclusion homogène, isotrope, ellipsoidale, de
volume V, plastifiée uniformément et située dans une matrice élastique
infinie non chargée. Eshelby l4l formule une solution à ce problème en

utilisant la méthode du tenseur de Green qui permet de ramener ce
problème à celui de la réponse d'un milieu élastique infini à une distribution

superficielle de forces réparties à I'interface entre matrice et inclusion.La

déformation totale er de I'inclusion est donnée par Eshelby et s'exprime
par:

ttû = s,n, tt-o ( r t .42 )

où gPr est la déformation plastique dans I'inclusion et g le tenseur

d'Eshelby dépendant des caractéristigues élastiques du milieu et de la

forme de I'inclusion.

S1o = lttzy (Trqmn + Trymn ) ComnK

Co mnktr constantes élastiques du milieu homogène et isotrope

Gnj,mi(r-r') dv dv'
(  r r .44 )

$étant le tenseur de Green.

Si l'on considère la partie antisymétrique de Trpn, on peut introduire le

tenseur $ reliant la rotation totale er , dans I'inclusion, à la déformation

plastique gP:

t-i = Af,c ePtrc

r|;^ril=-#/u,u,

( r r .43)

( r r .4s)

( r r .46)
où

A,l t = 1tn| (Irç* - Trlmn ) Comnn
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* contraintes dans I' inclusion

o-i = GoN tt-o

ger: déformation élast ique addit ionnel le de I ' inclusion assurant la

compatibilité de la déformation totale .

otû = colN (ern - ePtn )

en ut i l isant  (  r r  .421 on a:

otii= coryc (snmn tPtrn - ttto)

o tû=Cory (Sg6n-  rk tmn)ePt r -  ( r r .47 )

,', ', -i étant le tenseur unité symétrique d'ordre 4, r iikt = (12) ( ôg ôn+ ôX ô;x ).

gr est le tenseur des contraintes internes dans I'inclusion.

La généralisation de ce résultat au cas d'une matrice plastifiée et chargée
conduit aux résultats d'Eshelby-Krôner.

. v .L.2. Matrlce plasti l lée et chargée (Eshelby-Krôner)

Krôner /1/ considère un système (matrice-inclusion) soumis aux

contraintes uniform"r â I'infini E;; et subissant une déformation plastique

macroscopique !P. Linclusion étant comme dans le cas précédent,

homogène, isotrope, ellipsoiUale et de volume Vr.
La matrice et I'inclusion sont plastifiées de façons uniformes, leurs

déformations plastiques respectives sont gP[l etePr.

Soient ET et l}T la déformation et la rotation totales macroscopiques du

système. Ges quantités peuvent être décomposées en parties élastiques et
plastiques:
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gT = Ee .,.9R

gr=Qe +S
( r r .48)

Les champs de déformation totale et élastique à I'interieure de I'inclusion
sont uniformes et s'expriment dans ce cas, (en gardant les notations du
paragraphe (v-1 - 1 ) )pâr:

t t l  = E û *  s i ru(et t* , -EPru) ( r r .49)

rttû = ETf * Sry (ePrru - EPLr)-eprû ( rr. so )

. t i  =  eTi*  A;n4(ePrm-EPN) r r r .s l )

,t t i  =QTû*A;;p (ePrn - EPn ) - rPti l  ( rr. s2 )

* Contraintes dans I ' inclusion

En supposant I 'accommodation de I ' incompatibi l i té plastique
(ePtl-EPi ) purement élastique, les contraintes dans l'inclusion s,expriment
par :

o-i = Go,lkltttkl

Compte tenu des re lat ions (r r .5o )  et  (  r r .4B ) ,  on a:

oti = Coin, Eto + Coryt (rrmn-Srrrnil (EP,* - rprrn)

sachant que Ei - co,xr' Eep, oo aboutit à ra loi d'interaction suivante:

ot i=2t+ Conrc(rnrn-  Stcrn)  (  EPn'n- tPtrn)  t r r .53 )



où

U_z 
(4_sv )

15( l+)

p et v sont respectivement le module de cisaillement et le coefficient de
Poisson.
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pour une inclusion sphérique, cas formulé par Krôner:

ot i  = Eç + 2p (1- p) (  EP1- rt t , i ) ( r r .s4)

* énergie de déformation élastique

Vr et VM sont respectivement les volumes de I'inclusion homogène
de déformation plastique gPr et de la matrice de déformation ePM.
La déformation plastique macroscopique !Pdu système (matrice-inclusion)
est telle que:

Et i= l r t r '+ (1  - t ) rPMi  ( r r .ss)

où " f " est la fraction volumique de I'inclusion égale à ( Vr/ V ).
L'énergie de déformation élastique du système s'exprime par:

w"= f,f,ouri,a,

avec r"i j=I-di

d'où :

( r r .s6)
i

w"= *1,'r( eû - efr I ov
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La symétrie de g permet d'écrire :

d'où

w"= LI'"'( ui'i- efil ov

= trl,o "u 
1'1 dV- I I "" 

r'fr ou

=t I 
"ouu; 

n; ds -! I 
"or,,u 

I dv i I,o' r[ ou

les équations d'équiribre imposent au champ de contraintes:

oij,j= o

Le milieu étant soumis aux contraintes uniformes E à la frontière (S), on a:

oû . nj= Eû nj sur (S)

*"=lru{u,,, o, -, I "o'rfr 
ou

( r r .57)

Par définition:

e[= / e., ov

og 8i = (12) ( ui,i * u,,t)

Compte tenu de la symétrie de EO, on a:

v >i; e[= x;;/ ui,;dv

Les contraintes dans la matrice {ot'pet dans I'inclusion (orr)étant uniformes:
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*'=lv ru Eil-l I,rïrf'ou -L 1,,"i,,f 
*ou

gr, gPr,d et gPM étant uniformes respectivement dans l'inctuion et dans la
matrice, on a:

wo = (112)v xi Etû - (t2) vt oti rPrl - (1t2)Vu oM1 ePMil

d 'après ( r r .s3) :

sr = E*9otr-g)EP-sPt)
=L+gr i

d'où sr i=EE-g)EP-ePt)  ( r r .s8)

gridésigne le tenseur des contraintes internes dans I'inclusion.

De même pourgM:

gM= I *gYi

où didésigne le tenseur des contraintes intemes dans la matrice.
La moyenne des contraintes internes du système étant nulle, on a:

VM gYi+ Vr di= 0

d'où di= - (  Vr 7YM1 Ori

L'expression de l'énergie de déformation élastique devient:

( r r .s9)

we = (1t2)v Ei E l 
- (1t2) Vurirt"û- Ftz)Vr Eirt- l

- (1t2) vt ot'û rtti - (tzlvu d,l rtu,i

D 'après (  r r .55 ) :
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- (1t2) V" E', rtM,j - 1'ttzyvt El rPti = -(tz) v >i Et,j

Entenantcompte de ( r r .48)  et  ( r r .59) ,wes 'expr ime par :

wê= (112)v X, j  E" , i  +( t2)yr  or , , j  ( r t " ;  - r t t , i )  ( r r .6o)

En subst i tuant  I 'expression de EP1 ( r r .ss)  à ( r r .sB)  et  insérant

I'expression obtenue de g-idans ( r r . 6 0 ), We s'écrit :

Wê= (I t2 lv>i jE", j  +(1t2)(1-t1vr1eru, j  -ePr; ; )  Cr i ; ru(rru.n-Sktrn)(erurn -€P-rn)

L'énergie élastique par unité de volume s'exprime donc par:

(we/v)= (1tz)>i iE", j*  (1t21( l - t l t (ePMij  - rer ; ; )Ci jn( tnrn-Sktrn)(rPMrn -sPrnln)

." ,  . i ' l r  .  61)

*Energie l ibre complémentaire

l'énergie libre complémentaire du système (matrice-inclusion)

soumis à I'action des forces de surface F; = Ei nj (il étant la normale
extérieure à la surface), est par définition:

wP=-w"+.[r t , r ,o,

=-wt*/" t , ,u;nids

où ulest le champ de déplacement dans le milieu.

WP=-W"*>, , /  u ; , ;dv

Wp=-We+V>iE, i

WF=-We+VElEei+VElEPU
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En remplaçant We et Ep par leurs expressions respectives, nous obtenons
I'expression de l'énergie libre:

wP = (1t2) v Eq Ee1+ V f Ei rtt,j * V (1 -0 Eij rt",i

- (112) (1-flVr( tt"i - ePrl)C'ryr (rru rn - Skt rn X ePMrn - tPtrn)

L'énergie libre par unité de volume notée \f sera donc:

v = (1 t2)>rEen+ f Xû rt-il + (1{) X,irt"i

-  (112)(1-0 f  ( rPMi -ePrg)c"1n (r rcrn-  skrrnXePMrn -rPtrn)  (  r r .  62 )

v.z.Probème d'une interface plane séparant deux mil ieux
homogènes l5l, l9l

Considérons deux milieux homogènes r et r r déformés de façon

uniforme respectivement par $Pt et ÊPz et séparés par une interface plane

(P) de normale unitaire Ë de composantes r1, lr2, n3 dans le repère où sont

exprimés les champs ÊPr et $Pz.

SP est alors un champ de gradient de déformation constant par morceaux

pouvant s'écrire sous la forme:

ÊP = gPr + ̂ 0P \(r) ( r r .63)

avec ÂÊP =ÊPe - 0Pr

f  t  . i  re  mi l ieuu\ôlD={;,
1-s i  remi l ieu l /

Lincompatibilité plastique est purement superficielle et est localisée à
I'interface (P).
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v.2.t. Tenseur densité de dislocations

Le tenseur densi té de dis locat ions expr imé par ( r r .12)
s'exprime en tenant compte de ( rr. 63 ) par:

oi = - e in ÂFPl nl ô(s) ( r r .64)

où ô(s) est la distribution de Dirac nulle partout sauf sur I'interface.

ag est donc une distribution de dislocations purement supeficielle, ce qui

nous amène à définir la densité superficielle par:

%=-esÂpP6nç (rr .6s)

v.2.  z.  Tenseur d ' incompat ib i l i té p last ique

' En partant de la relation (rr.za) l iant le tenseur d' incompatibi l i té
plastique au tenseur densité de dislocations nous pouvons écrlre:

r l i ;=(1/2)(e inxc in *ep*adn6ô' (s)  1rr .66)

ô' étant la dérivée de la distribution de Dirac.

On définit le tenseur d'incompatibilité superficielle rl par:

i1i= (12) (eimr 5 + e;6 arJ nr

v. 2. 3 . Contraintes Internes

( r r .67)

La méthode du potentiel des contraintes utilisée par Berueiller /5/ et
Rey 16l, permet de calculer les contraintes internes d'incompatibilité qui

s'expriment dans un repère (ir ,Ïe,Ïa1 ti0 à I'interface tel que (t = Ïz) par:

oi =[r {  . izre;meîrn-(v/1-v)r11oq(ôi-ôie ô;2 )} sgn(x2) ( rr .68 )



sgn(x2)=/ ts i  
x2>o\

\- t  si  , t .o I

( rr . 68 ) s'exprime explicitement par:

[*l= *

P P
Âe.,, +v &gg

0
p

(  1 -  v )  Âe1s

0

0

0

(1-vrOrîrJ
0 lssn(x2)

arl* rori'J
(tr-6e)

( r r .70)

v.2.4. Energie de déformation élastique

L'énergie de déformation élastique par unité de volume associée
aux contraintes internes est:

Wê = (1/2) o;;ee1

où eei est lié à oq selon les lois de l'élasticité linéaire par:

e l+vv
t , i= 

" 

oU-Eorrô,j

En utilisant les expressions des contraintes ( rr. 69 ) , we s'exprime dans
le repère lié à I'interface (ïz = t ) par:

w"=-=k, .,.orl, +2vlef,ae!r+ 2(1-v) orirl
4(1-v) r  - - r  

( r r .?1)

Et dans un repère quelc-onque, par:



w" = # [,r. v) o;; o;;- , r;Jt
( r r  .7  2 l

vrl Déformailon plastique des polycristaux métalliques

Pour les métaux , nous admettons que le mécanisme de déformation
plastique à froid est essentieltement le glissement cristallographique.
Dans le cas des métaux c.F.c., les plans de glissement sont du type {111} et
fes directions du type <1 10> lgl ; ce qui correspond à douze systèmes de
glissement (tableau rr. r). Pour les C.C. ,les directions de glissement sont
du type <111>, les p lans de g l issement  peuvent  êt re du type {110}
(tableau tr-z), {112} ou {1291 tgl, correspondant à 4g systèmes de
glissement possibles.

si ô'k et ma sont respectivement la normale au plan de glissement et la
direction de glissement du système actif k et f I'amplitude du glissement sur
ce système, on a:

( r r .73)

( r r .74)

Avec (rr .7s)

dit tenseur d'orientation du système k

R*,j= (112) (nkirki+ nk, mk,1

Êf =,f,=L nl'rj'r*

,f =;nf r*

.f =2,s1!r*
( r r .76)

( r . r .7?,Avec s*i= w2) (nkl rki- nklmkl)
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Notation des systèmes
de glissement

systèmes de glissement

directionplan

M (11 1) IoT1]

A3 (1 1  1) [101]

A6 ( î1  1) [1  10 ]

82 (11 1) l0T1l

84 (11 1) [101]

85 (111) [1T0]

c1 (11î ) [01 1  ]

c3 (11î ) [101]

cs (11T) l l  Tol

D1 (1T1) [01  1  ]

D4 (1 î1) lTol l

D6 (111) [1  10]

Tableau r r . r : Notation de schmit et Boas pour les douze syslèmes de
glissement des métaux C.F.C.
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Notation des systèmes
de glissement

systèmes de glissement

directionplan

3A (101) lT1 1l

3C (101) [11T]

48 ( î01 ) [1  11]

4D ( î01 ) [1 î1 ]

6A (110) [ î1  1 ]

6D (1  10) [1T1]

5B (110) [111]

5C (1îo) [11 î ]

1D (01 1  ) [1 î11

1C (011) [1  1 î ]

28 (oî1) [1  1  1 ]

2A (0 î1) lT1 1l

Tableau r r . 2 . Notation des douze systèmes de glissement des
métaux C.C.
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r / Introduction

Dans ce chapitre nous rappellons certains résultats concernant les
microhétérogénéités plastiques compatibles /1/ en guise d'introduction au
chapitre suivant où la prise en compte de I'hétérogénéité de la déformation
plastique est réalisée par I'intermédiaire d'un modèle tiré de ces résultats.

L'analyse de la formation d'hétérogénéités plastiques compatibles a été
étfectuée à partir du problème de I'inclusion plastique homogène à frontière
libre, en considérant un domaine uD" dont la forme et I'orientation sont à
priori inconnues, se déformant différemment du milieu homogène dans
lequel il est situé.
Les contraintes internes dans un tel domaine sont importantes sauf si la
forme et I'orientation de celui-ci sont telles que ces contraintes se relaxent.

Une discution concernant la formation des microbandes de cisaillement,
des cellules et parois de dislocations a été proposée en relation avec les
mécanismes de relaxation des contraintes internes.

rt I  Analyse des champs de contraintes et de la densité de
dis locat ions

rr. l .Forme générale des hétérogénéités plastiques
compatlbles

Considérons un milieu infini à élasticité homogène et isotrope, dans
lequel s'est développée une déformation plastique constante par morceaux:

- tP* dans un domaine nD' inconnu
T

- Et,idans le reste du milieu ou "matrice"
En principe, cette hétérogénéité plastique devrait entraîner des contraintes
internes importantes sauf si elle possède une forme et une orientation telles
que le champ de déformation plastique reste compatible.
Pour un domaine "D" quelconque, ce problème d'inclusion à frontière libre
est très difficile à analyser. En se limitant à un domaine "D" de forme
eflipsoidale, la solution d'Eshelby l2l Krïner l3l du problème de I'inclusion

plastique a pu être utilisée. Les contraintes o1 dans I'inclusion et l'énergie
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élastique w dans tout le milieu associées à ce problème s'écrivent t2ti

o,i= Coijrc (rnrn - Sr.rrn ) ( EP,nn - sPrn )

w = (1/2) on ( EPl - ePij ) V

L'étude de cette seconde possibilité de relaxation
l1l a montré que pour un champ de déformation

I est le tenseur d'Eshelby dépendant de la forme de "D"

Poisson v du milieu.

I désigne le tenseur unité d'ordre4.
V est le volume du domaine "D"
Co44 sont les constantes élastiques d'un isotrope tel que:

Coilkt= À ôiiôK + p ( ôir ô1+ ô1ô;r )

où 1, = ztt (v I 1-2v ) est le coetficient de Lamé

p et v sont respectivement le module de cisaillement et le coefficient de
Poisson du milieu.

Afin de minimiser (voire annuler) l'énergie interne du matériau due aux
contraintes internes, il suffit de rechercher les conditions sur I'hétérogénéité
plastique ÂgP = EP - eP et sur la microstructure (forme et orientation de "D")

qui annulent o6 et donc W.

D'aptès ( rrr.1), oi est nulle dans deux cas extrêmes:

*ÂePi=0 ( r r r .3)

Cette solution n'impose pas de conditions sur la microstructure et
correspond à I'hypothèse de Taylor-Von Misès qui nécessite cinq systèmes
de glissement actifs dans "D" pour accommoder I'incompatibilité due à la
déformation plastique dans la matrice c'est-à-dire un glissement multiple
homogène.

* Co,ikt (rn rn - Sktrn ) ÂePrn = 0

milieu

( r r r .1)

( r r r .2)

et du rapport de

(  I I I . 4  )

des contraintes internes
plastique de trace nulle



45
(ÂeP**= 0), seuls I'ellipsoide de révolution d'épaisseur nulle ( a=b et c=O )

ou un plan (a=0, b quelconque et c infini ) autorisent une hétérogénéité

plastique.

Les conditions de compatibilité d'une telle hétérogénéité plastique sont

donc les mêmes que celles du problème d'une interface plane séparant

deux mil ieux semi- inf inis de déformations plast iques homogènes et

différentes de part et d'autre de cette interface. Nous avons montré dans le

chapitre rv que pour une déformation plastique constante par morceaux, la

compatibilité à travers I'interface plane n'est possible que si:

Det ̂gP = o (r r r .5)

Donc, pour un ellipsoide lenticulaires (a=b >> c) si le rapport de forme c/a
tend vers 0, les deux problèmes ; de I'inclusion lenticulaire et de I'interface
plane (voir chapitre r r ) sont équivalents.
Des hétérogénéités plastiques compatibles sont dans ce cas là permises si
la condition ( rrr. s ) est satisfaite.

Afin d'étudier certains processus de relaxation des contraintes internes

associées aux incompatibilités dues aux hétérogénéités plastiques, on se
place dans le cas du problème de l'inclusion plastique de forme ellipsoidale
lenticulaire et I'on donne dans ce cas la forme explicite des contraintes
internes.

rr.2. Champs de contraintes pour une hétérogénéité
plastique lenticulaire

Lellipsoide lenticulaire a pour a)(es a, b et c tels que: â= b >> c. Son repère
principal est tel qu'il est représenté dans la fig.r r r . 1:

Fig.r r r . 1: repérage d'un ellipsoide de forme lenticulaire.
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Le champ de contraintes associé aux incompatibilités plastiques exprimé
dans le repère principal de I'ellipsoide, est la somme de deux champs

distincts o1q et o2g tels que:

o i=ol i *d i

Les termet o1[ s'exprimentpar l2t;

( I I I . 5 )

1
O < r v P P P
_-_= (Âerr + Lgz) -Âerr
21t  l - v

1

Y=- v (ael,+rclr;-t 'zz
21t  l - v

1
O < o  P
: =  -  Â e , o
21t

1 1 1
o*=o ta=o23=0

21t 21t 21t ( r r r .7)

On peut remarquer qu'au facteur 2 près, les termes ol qsont tes mêmes que

ceux obtenus pour le problème du bicristal à ioint plan évoqué dans le

chapitrer l, la normale à I'interface étant dans ce cas Ïa au lieu de ir (voir

r r .69) .
Ces termes sont indépendants de la forme de I'ellipsoide ( c'est-à-dire c/a )

et ne dépend que de I'orientation de celui-ci par rapport au tenseur ÂgP.

Tandis que les termes dg Oépendent à la fois de ÀePq et du rapport de

forme (c/a) de I'ellipsoide et I'on a:
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2
o,,  = 13 r %rf,  *9 

"?o{,  
_ .2v+r ngorl ,

21 t  32 (1 -v1a  
r r  

32 (1 - v )  a  8 ( l - v )  a

2
crr- 13æ 

9o.j"* 
16v- I ,rf lrf, _.rn*t n9orl,

2 1 t  3 2 ( 1 - v ) a  "  3 2 ( 1 - v )  a  8 ( l - v )  a

2

+= - ̂ '.!,* 
t 
, n*r orl, * t[rt- -. .-n -.*ori,

21 t  8 ( l - v ;  a  4 (1 - v ;a

2
orz_ 7-8v  n !æon
21 t  16 (1 -v )  a

2
ot._ v-2 

"$arf ,2p 4 ( l  - v )  a

2
czg- Y-2 nfar ! ,
2p  4 ( l  - v )  a

( I I I . 8 )

Pour annuler le champ o1, i t  sutf i t  pour un champ ÂeP vérif iant (II I .5),

que I'ellipsoide soit convenablement orienté. C'est le mécanisme de

formation des plans d'habitat l4l,l5l,16l.

Tandis que le champ d ne peut être annulé que par un ou plusieurs

mécanismes particuliers agissant sur la forme (c/a) du domaine lenticulaire
nD".

Deux mécanismes différents de rela:<ation des champs de contraintes o1 et
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dfaisant intervenir la densité de dislocations sont possibtes.

rr.3. Densité de dislocations associée à I 'hétérogénéité
plast lque

Au champ de contraintes précédent est associée une distribution de
dislocations due aux incompatibilités plastiques. Dans ce cas, le tenseur

densité de dislocations g est liée au gradient de déplacement plastique par
la relation ( rr. 12 ) du chapitrer r:

0û=-€ i rcPPt j , r

ÊP est un champ constant par morceaux, tel que:

pPi= FPoû + ( pP ti - Ftoi ) e (r) (  r r r .9  )

où $Po et ÊP r sont respectivement les gradients de'déplacement plastiques

dans la matrice et dans I'inclusion. 0 (r) est la fonction indicatrice définie par:

',n = {l
s i  re  D 

\
si  re Df ( r r r .10)

Le tenseur densité de dislocations o11 s'exprime en tenant compte de
(  r r .9  )  par :

ci = - c *r ( gttr- Ftoû ) nx ô(s) ( r r r .11)

où np est une composante de la normale unitaire extérieure au domaine "D".

Et ô(s) la distribution de Dirac, nulle partout sauf sur la surface de I'inclusion.

La densité de dislocations g est donc purement superficielle et correspond

à une distribution continue dipolaire de dislocations.
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En effet, les deux surfaces latérales de I'inclusion lenticulaire ont pour

normales extérieures i'= (0,0, + 1) exprimées dans le repère (x-1,x-2,Ïg)

principal de I'inclusion et pour coordonnées (x1, x2 êt x, = + ç1.

On définit donc la densité superficielle par:

- pour la surface Xo = +c {i= (O O 1)}

*(+) l=cs(Fpr [ -Fro, j )

- pour ta surface Xs = -c { t = (O 0 T) }

c(-)ii= _ € igr (Fr t[ _ Fro[ )

En désignant par A1pP la différence (9"',i - p"Ul , on a:

( r r r .L2)

( r r r .13)

-(+) -(-)
cr l  - -a11 =

- tl'rr- tlo*

aFL apl,
_ rrl,
AFI,

0
(  r r r .14 )

Lorsque fes contraintes gl sont nuttes, les composantes ÂePr, , LeP22el

L"P..,de la part ie symétrique du tenseur ÂpP.; sont nulles et (rrr.14)

devient:

-(+)
a1 =

p
Âorz 0

p
0 À(ùrz

00

- aFl,
ael,

0

où ÂOP est la partie antisymétrique de ÂSP, représentant les rotations

plastiques. Cette structure dipolaire de dislocations conduit en général à

des contraintes internes du fait de la présence des composantes ÂeP13 et
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ÂrPzg dans les termes ÂpPzg et ÂpPra. Ces contraintes correspondent au

champ d décrlt précédemment.

En fait la répartition réelle des dislocations dans les parois de dislocations
est continue selon son épaisseur. Néanmoins, pour les effets globaux et à
grande distance auxquels on s' intéresse, la réparti t ion dipolaire
superficielle précédente est une approche admissible.

rr.t I  Applicatlons

Les résultats du paragraphe précédent pourront être utilisés'pour analyser
certains aspects de la formation des structures cellulaires de dislocations et

des microbandes de cisaillement.

r r r . t .  Format ion des cel lu les de dis locat ions

La formation de jonctions de Lomer Cottrell ou d'autres réactions
entres dislocations crée des zones dans lesquelles, êî plus de
I'accumulation des dislocations, le mouvement des mobiles d'entres elles
est rendu très difficile par rapport aux autres régions du cristal. Celui-ci
initialement homogène, se transforme progressivement en un matériau
"biphasé" constitué d'une "matrice" ductile à faible densité de dislocations et
de zones de taille et à densité de dislocations croissantes.
Ces zones d'hétérogénéités induites au cours de la déformation plastique

doivent avoir les caractéristiques microstructurales correspondant à une
énergie élastique interne minimale.
La forme générale lenticulaire favorisant la minimisation des contraintês
internes explique I'organisation des dislocations en parois à fortes densité
de dislocations. En etfet, ces parois ont à priori une forme lenticulaire dont
les caractéristiques (orientation et forme) évolueraient avec la déformation

plastique pour minimiser le champ de contraintes internes g. Elles doivent

tout d'abord être convenablement orientées par rapport au champ de

déformation plastique afin d'annuler les contraintes o1.
Pour les métaux CFC, les normales aux parois de dislocations ont été
calcufées l4l pour différentes combinaisons de systèmes de glissement

actifs. Certaines parois correspondent à des plans de glissement (111) ou à
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des plans perpandiculaires à la direction de glissement [110 ] mais dans

d'autres cas, les normales aux parois sont plus complexes { (112) , (î 3 1) ,

(100) ) et peuvent dépendre de I'amplitude du glissement plastique.

Lanalyse théorique a également permi de retrouver les résultats

expérimentaux de Caillard l7l sur des éprouvettes d'Aluminium.

Le processus d'interactions entre dislocations mobiles et obstacles, et celui

du blocage des dislocations de façon à rendre minimale l'énergie élastique

associée aux contraintes internes o1, contribue à la fOrmation d'une

structure cellulaire orientée de dislocations.
En particulier, dans le cas des métaux à faible énergie de faute

d'empilement pour lesquels les dislocations sont dissociées et les

mécanismes de glissement dévié difficiles, il existe des interactions locales

entre dislocations et de ce fait, les parois sont d'épaisseur finie (c + 0) qui

augmente avec la déformation plastique.

Lorsque les contraintes o1 sont nultes, il subsiste les contraintes d qui

s'écrivent dans ce cas:

2
ott = '-2 niorl,
2yt  4(1-v)  a

2
oo= v-2 

"f,æ!,21t  4(1-v)  e

2 2 2 2
011= Ç22= Ogg= OtZ= 0

(  r r r .15 )

drr, êr"d6 et d12 sont nultes du fait que ÂeP11 = LeP22= ÂeP12 = 0

suite à la cond1ion oli = 0 et ÂrPgg = 0 découlant de la cond16n 'Trace ÀgP

=0" .

Les composantes o3r3 et ê2gne peuvent en général s'annuler que lorsque
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le rapport de forme c/a est nul, dans le cas où ÀeP13 et ÂeP23 sont non nuls

c'est-à-dire dans le cas d'une déformation hétérogène.
Les contraintes résiduelles dans les parois d'épaisseur finie 'c' de longueur
'a' et convenablement orientées pour annuler les contraintes 91,

correspondent à des cissions dans les plans des parois. De telles cissions

ont été mesurées par Mughrabi l8l à partir de I'analyse des courbures de

dislocations dans une cellule. Pour une déformation plastique de 2.25 10-3

dans la cellule (les déformations plastiques des parois sont négligeables

devant celles des cellules), une épaisseur 'c' des parois de I'ordre de 0.1

pm et une taille moyenne 'a' des cellules égale à 1.2 pm, dans le cas du

Cuivre (p = 75700 MPa), la cission 013 êst de I'ordre de 85MPa.

D'après (rrr.1s) et dans les mêmes condit ions du calcul effectué par

Mughrabi, d13 vaut 83 MPa.

Laccord entre le modèle et les mesures expérimentales peut donc être

considéré comme satisfaisant.

La minimisation des contraintes d1 g , &zget l'énergie élastique associée,

est possible par le biais de deux mécanismes . Le premier étant lié à

l'évolution du rapport de torme ( c/a ) et concerne la propagation des parois

de dislocations. Le second fait intervenir un cisaillement localisé et très

intense appelé microbandes de cisail lement, que I 'on évoquera au

paragraphe suivant.
Lorsqu'une parOi de longueur'a' et d'épaisseur'C' s'eSt formée de manière

à relaxer les contraintes o1 par une orientation convenable, il subsiste les

contraintes du type o3 et une densité de dislocations dans la paroi. Du fait

des interactions locales entre dislocations dues à la dissociation de celles-

ci, l 'épaisseur 'c' ne peut diminuer. Seulement, tes contraintes d étant

équilibrées sur tout le volume, il existe en tête de paroi des gradients de

contraintes élevés constituant des 'puits' de dislocations mobiles.

L'accumulation de celles-ci dans ces régions a pour effet d'augmenter la

longueur'a' au fur et à mesure que la déformation progresse et le rapport

de forme (c/a) diminue. Ce mécanisme contribue à la diminution du

diamètre moyen des cellules de dislocations par propagation des parois.
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rrr.2. Formation des microbandes de cisail lement

Une autre forme de relaxation des contraintes g3 peut se faire par

cisaillement très intense et localisé dans les domaines lenticulaires.Ce

mécanisme est très ditficile pour deux raisons:
- La forte densité de dislocations dans les parois et son augmentation

avec la déformation plastique.
- Le plan des parois n'est pas forcément un plan de glissement facile.

Ce pendant, les contraintes internes augmentent également avec Ia

déformation plastique et peuvent pour quelques dizaines de o/o de

déformation, atteindre localement la limite élastique théorique d'un cristal

sans défauts. En etfet, si on admet que la déformation dans les parois est

nuf le ,  que v =1lget  c /a= 0.1,  on a d 'après ( r r r .15) :

drr=o.4pEP13

Ainsi, malgrès la forte densité de dislocations dans les parois, on peut

s'attendre à I'apparition d'un cisaillement plastique (par glissement simple

ou multiple) très intense et très localisé correspondant aux microbandes de

cisaillement.

rv l  Conclus ion

ll est très important pour aborder les problèmes des hétérogénéités

plastiques souvent présentes, lorS des déformations plastiques des

polycristaux métalliques, de connaître teurs propriétés:

forme, évolution avec la déformation plastique etc....

En effet, d'après les résultats précédents, nous constatons que des

hétérogénéités plastiques totalement compatibles sont des ellipsoides

lenticulaires ou des plans d'épaisseurs nulles.

Une manière d'aborder ce problème afin de pouvoir analyser la formation

de ces hétérogénéités, est de considérer que I'hétérogénéité plastique est

de forme lenticulaire et d'orientation quelconque.

Cette configuration induit un champ de contraintes internes très importantes

composé lui même de deux champs de contraintes dont le premier peut être
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facilement relaxé par une orientation convenable de I'hétérogénéité. Le

second champ de contraintes est totalement ou partiellement relexé par la

propagation des parois de dislocations d'une part, et la formation des

microbandes de cisaillement d'autre part.

Ces deux mécanismes de relaxation des contraintes d aboutissent à la

formation d'interfaces planes d'épaisseurs nulles ou quasiment nulles

appelées plans d'habitat où la densité de dislocations est purement

superficielle. Ces plans d'habitat séparent des régions à modes de

déformation (par glissement ou autres) différents.

Une modélisation d'un tel comportement plastique fera I'objet du chapitre

suivant dans le but d'une part de vérifier la correlation entre I'orientation des

ptans d'habitat compatibles et celle des microbandes de cisaillement et

parois de dislocations. Et d'autre part évaluer les conséquences de ces

microhétérogénéités sur l'évolution de la texture.
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r / Introduction

Dans ce chapitre, on s'intéresse aux métaux à fort écrouissage latent pour

lesquets la déformation plastique est essentiellement hétérogène (voir

chapitrer ). ll s'agit de décrire à l'échelle des grains certains aspects de la

microstructure et des textures de déformation associés à une forme

particulière des hétérogénéités plastiques moyennant un modèle supposant

que les grains du polycristal se déforment selon deux modes de déformation

plastique différents:
- Un glissement multiple homogène intervenant de préférence aux

voisinages des joints des grains où se localise en général une forte

concentration des contraintes internes d'incompatibilité intergranulaire qui

active d'autres systèmes de glissement malgrès le fort écrouissage latent.
- Un glissement simple dans les parties complémentaires des grains. Ce

mode est favorisé par l'écrouissgge Iatent qui s'oppose à I'activation des

autres systèmes de glissement.
En somme, nous cherchons un champ de déformation plastique hétérogène

et compatible présentant deux zones de modes de déformation différents où

I'une des zones se déforme par glissement simple et I'autre par glissement

multiple homogène. L'interface entre ces deux zones est considérée plane,

donc n'introduisant pas de contraintes à grandes distances /1/. l-orientation

de celle-ci ainsi que I'amplitude du glissement dans la zone à glissement

simple sont déterminées à partir des relations générales de compatibilité de

Kroner l2l.
Une application de ce modèle aux cas des métaux C.F.C. et C.C. déformés

en laminage, aboutit à la détermination dans le repère macroscopique de

laminage, d'une part des orientations des plans d'habitat (interfaces) et

d'autre part des champs de rotation du réseau cristallin dans les zones à

glissement simple. Ces résultats sont comparés respectivement aux

orientations des microbandes de cisaillement et aux textures de laminage

observées dans le cas des métaux et alliages à fort écrouissage latent.

r I / Théorie relative à une déformation plastique hétérogène et
compatlble

Nous supposons que le polycristal macrohomogène de volume " V " est
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constitué de " N " familles de grains r de fraction volumique Fr chacune

(les grains d'une même famille ont une même orientation).

Dans ce qui suit, on représentera une famille de grains I par un grain r de

cette famille. Celà ne change en rien la nature du problème à étudieG mais

le réduit à un problème de polycristal à' N " grains r. Nous le formulons en

vitesses (les mêmes formules sont valables en petites déformations).

I I . 1. Forme générale du champ de délormatlon hétérogène

Un champ de déformation plastique hétérogène est généralement

variable d'un grain à I'autre et à I'intérieur- d'un même grain (fig.rv . r).

On désigne par lnfi) un tel champ de vitesse de déformation plastique où ?

est la position dans le polycristal.

L'élasticité du milieu étant supposée homogène et isotrope, la vitesse de

déformation plastique macroscopique Èt t't*ptime en fonction du champ

de vitesse de déformation locale !P(ï) par:

(  rv .  1 )

Soit, en discrétisant par rapport aux grains:

,;=+,[ËiËr ov

h -PI

Ëi,=!rt i , ,  G=1,...N)
( rv .2)

ou

Vr étant le volume du grain r et EP r la moyenne sur le volume d'un grain

des vitesses de déformations des ditférentes zones du grain.

En utilisant la même démarche cette fois dans chaque grain r en supposant

que nr modes de déformation y sont présents avec chacun une fraction

volumique frk = (Vrk/Vr), on obtient:

-I VIt=v
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r P I  _ . 1 1  . p l k
ei j  = ) f - 'e i i  (k= 1, . . . ,nr)

k

En substituant (rv. 3 ) à (rv. 2 ) on a:

( rv .3)

( rv .4)

La vitesse de déformation plastique tocale décrite par le tenseur êprk est
liée au mode de déformation particurier;k,,, associé à r,activation de un ou
plusieurs systèmes de grissement de vitesses de grissement ikh et de
tenseurs d'orientation Bkh( rr. z 5 ), par:

( rv.s)

où "h" est le nombre de systèmes agtifs pour re mode ,,k,,.
En substituant (rv. s) à (rv. 4 ) on obtient:

Ë;= ? r'?r'*+ rll i*n
( rv .6)

L'expression (rv.6) décrit simultanément les hétérogénéités inter. et
intragranulaires de la déformation plastique. ll est toutefois difficile
d'exploiter cette expression dans le cas général d'un agrégat polycristaltin
vue la complexité de la forme des relations décrivant son comportement
plastique. on se rimitera arors dans ce qui suit aux métaux à fort
écrouissage latent pour resquers ir est convenu que souvent un seur
système de grissement (ou un nombre réduit) est (sont) actif(s) dans une
partie d'un même grain (fig.rv. 2). L'autre partie du grain est supposée
subir une déformation par grissement murtipre homogène.

Ë;= + ,';r*r.l'n

;;'*= * rl'i i*'



Fig.rv. 1 Représentation.schématique de la déformation hétérogène
dans un grain du polycristal

Jotnr oe grans zoneZ

Fig - rv- z champ de déformation hétérogène considéré dans ce
zone Z:zone à glissement simple
Matrice: zone à glissement muitiple homogène
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rr -2. cas particurier du champ de déformation hétérogène
à gfissement srmpre et grissement murilpre homogène

rr-2.r. champ de déformafion prastique hétérogène à
Interface plane

comme Tayror, nous supposons que ra vitesse de déformation
dans la zone à grissement murtipre homogène est égare à ra vitesse de
déformation macroscopique imposée Êr, inOépendemment des orientations
des grains
Les relation ( rv. 5 ) deviennent dans ce cas:

. P  - P  ,  , . . I hei= r Ë;.? /nlii
( rv .7)

avec

) ,  f I+ f  =  1
t  

, r v .8 )

"f" étant la fraction vorumique de la partie du polycristar à glissement
multiple homogène où la vitesse de déformation est Êr ,t " f r, la fraction
volumique (par rapport au polycristal) de la partie à glissement simple dans
le grain r.
Apart i rde ( rv .3) ,  ( rv .4) ,  ( rv .?)  et  ( rv .B) ,  nous pouvons déduire
dans ce cas I'expression de ra vitesse de déformation moyenne dans un
grain donné:

( rv .9)

elle est ditférente de ra vitesse de déformation macroscopique Ép sauf dans
le cas où fr est nuile (pas de zone à glissement simpre). Le probrème que
nous traitons donc est bien celui d'un champ de déformation plastique non
homogène à I'interieur d'un même grain, il est égal à prhii ,!rh dans les
zones à glissement simple et Êe, dans les zones à glissement multiple.

,l'= 
Ë {,' 

riii" * (FI- rl ei}
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En négligeant les interactions entre les différentes zones à glissement
simple, le problème revient à chercher pour chaque grain une zone à
glissement simple de vitesse de déformation prhu ,irh située dans une
matrice de vitesse de déformation plastique homogène Énn. u frontière de
cette zone étant à priori non définie, sa forme et son orientation sont telles
que la compatibilité du champ de vitesse de déformation est assurée. La
solution de ce problème, discutée par Bouaouine en petites déformations
l1l, montre qu'il est possible de trouver un tel champ (constant par
morceaux) pour une frontière en forme d'el l ipsoide aplati orienté
convenabrement de manière à assurer ra compatibirité.
En définitif, le problème se réduit à l'étude des conditions de compatibilité à
travers une interface plane séparant deux régions où la déformation se fait
par glissement simpre dans rune et grissement murtipre homogène dans
I'autre.
Les relations qui expriment la compatibilité d'un tel champ de vitesse de
déformation peuvent être déduites des rerations ( r r . 11 ) par:

. P
€ im € jmn trm,kn = 0

Le champ êP1s'écrit sous la forme:
. P  . P I  . P J
s i j=  e, j  +  ̂ e i jôv ( r )

, l  =[1 si r e matrice 
\'  

l0s i  rematr ice/

la condition de compatibilité s'exprime enfin par:

€ in€ nnGl-i l i  **Nn=o

où NI est la normare à r'interface entre tes deux régions.
re lat ion (rv.  5)  à ( rv.  10),  on obt ient :

( rv .10)

En substituant la

où aêPfi - Ètu - Ë"'r
et
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€ im € i," Gl- Rt* iti N1 Nn= Q

Les relatioîs ( rv . 11 ) s'écrivent explicitement:

( rv .11)

- - 2  . P I  c  . P l  . p I
Ni Âes + Nâ^eze - 2N2 Ns ̂e2g = 0
- . 2  . P I  e  . P I  . p I
N jÂe33+Nâ^err  -2Nr  N3Ae1r= 9
- - 2 . P I  c  . P r  . P I
NiÂe22+ Nâ^er r -  2Nr N2Âe12 = e

-  .2 . .Pr .  PI . .PI .  pI
NtÂe12+ N I N2&æ - N 1 Ns^Ëzg_ Nz f,r.dl, = o
. . 2  . P I  . P I  . P I  . P INiÂe1s+ N 1 NsÂÊ22- N2 Ns^srz- N., frf rÂeii = O

c  . P I
N;^Ê."

.PI . P I .P I
tMzs+NzNs^etl-Nt Ng My-_ru.1 rurÂerr= O

Et les composantes de la normale vérifient:

ruf + rrr!+ ru!= r

est exprimé dans son repère principal,Si aler
devient:

le

( rv .12)

( rv .13)

système ( rv .  12 )
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2 .Pr  2  .P l
neÂEsg+ ntÂe22 = 0

2 . .P r  c  ,P r
I rAsæ+nâ^e11  =0

2  . . P r  t  . P l
î tMæ+ nt^e11= 0

.P I
D1 I l2Â€33= 0

.PI
f l 1  D 3 Â Ê 2 2 = Q

.PI
D 2 l l s Â s 1 1  =  0

( rv .14)

on peut vérifier aisément que ce système n'a de solution non triviale , en ni,
que si au moins rune des composantes principares du tenseur Âlpr 

".,nulle. Cette condition est équivalente à :
'  PI 'PI 'PI

M.y Lt22aÊ.sg= o 
( rv. 15 )

En appliquant les propriétés du troisième
tenseur symétrique du second ordre Âlpr
équivalente à:

det(a!Pr ;=9 ( rv .16)

cette dernière condition est nécessaire pour la compatibilité du champ de
vitesse de déformation en question. cependant, pour une famiile de grains
r d'orientation donnée, lorsque cette condition est satisfaite, c,est à direlorsqu'il existe un système de glissement qui vérifie cette condition, il est
possible de trouver une interface plane de normale n-, telle que ses
composantes vérifient ( rv. 14 ) .
Nous obtenons deux sorutions orthogonares n-1 et i2 (si |on choisi
&'."r=o) telles que:

invariant scalaire associé au
, ta condit ion ( rv. 15 ) est
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(rv .17)

o,=#li
( rv .18)

Le choix Lè"zz = 0, n'a pas d'infruence sur res normafes compatibres
transformées dans le repère initial (macroscopique).
on s'intéressera dans ce qui suit toirt particurièrement à ra zone àglissement simpre. Générarement, re grissement prastique dans cette zone
est accompagné d'une rotation plastique OF r qui s,accompagne à son tour
d'une rotation élastique (0" r du réseau cristallin.

rr-2 -2. champ de rotation du réseau cristai l in dans ra. zone à glissement slmple

Le champ de vitesse de déformation érastique est par hypothèse
nul, puisqu'ir s'agit d'un champ de vitesse de déformation prastique
compatible n'introduisant pas de contraintes internes d,i ncompatibilité.
Le champ de vitesse de rotation élastique dans ra zone à glissement simplepeut être determiné à partir de la condition de compatibilité du premier ordre( rr.9 ) exprimée dans re repère macroscopique (formurée en vitesses):

o'=#l?l

Ea r;i(ô. d(i) ) = o
ôT oesigne te tenseur de vitesse de rotation totare, soit:

' T  'P
C , j *o ) k i , i =  - ç  

r i k  8k i , j

L'interface entre la zone à glissement simple et
multiple étant plane de normate N ldans le repère
ditférentes grandeurs constantes par morceaux, on a:

( rv .19)

( rv .20)

la zone à glissement

macroscopique) et les
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. P
€ ' i * la l r . iN i  =  -Ç 

t ; r ^er . iN ; ( rv .21)

Avec ^ôT =llT - ôr- ( rv . zz )
où gr et 5!Tr sont respectivement les tenseurs de vitesse de rotation totale
dans la matrice et dans la zone à glissement simple.
La rotation dans la matrice étant nulte pour une déformation plane telle que
le laminage, ÂglT s'écrit:

. T

^ôr = - ôrt
L'expression ( rv. 21) devient alors:

. T I

( rv .23)

. P
€' i *o l r iNj  -  er j rasr iNj  

( rv .z4)
Les refations (rv.24) constituent un système de neuf équations non
indépendantes où les inconnues sont les ôTr1.
ll sera plus commode de résoudre ce système dans re repère principar de
^Ëp r qui s'écrit, compte tenu de la condition ( rv. 15 ) , sous la forme:

(rv .2s)"[l'l
où

I=

Nous rappelons que le choix de ÂËPrz2= 0 n'influence pas les normales
compatibles exprimées dans le repère macroscopique.
Le système d'équations ( rv. 2 4 ) s'écrit expricitement dans ce repère
principal, pour chacune des normales nt1 êt i'2, compte tenu des relations
( IV.L7) ,  ( rv .1B) et  ( Iv .25r :

z Ê

.P I -  .P I  .P I  .P I  .P I  .P I  .P I+ Mzs - Âerr LE22- ÂeeeÂsgg- Âerr Âeæ
.Pr2 .prz

Âs12 + Â€1g
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l l suffit maintenant de transformer ces expressions dans le repère

macroscopique en uti l isant les cossinus directeurs des directions

principales du tenseur ÂêP r , notés:

-11 (ur, V1, w1) , tl2 (u2, v2,w2\, il3 (u3, v3, w3).

Nous obtenons donc dans le repère macroscopique:

( rv .26)

- pour la normale n1:

l:r=:\
Ui;/

- pour la normate t2:

l:r='\
\ffi='Ll

- pour la normale l\11:

l:r=:o-{,
\ir=:;'""1

- pour la normale 1{2:
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(Tv .27  |

On peut remarquer que:
. f l *  . r_
o i j (N l )= -o i i (N t

Sachant que :
. T I  . € I  . P l
o i j =o ) i ; + tD ; ;

où gl" r et ôtt sont respectivement les tenseurs de vitesse de rotation

élastique et plastique dans la zone à glissement simple, avec:
. P I

, ' l i  -=,s 
' ,T (s; définit Par ( tr .7 7 l)

Les vitesses de rotations élastiques s'expriment alors par:

- pour la normale 1{1 :

( rv .28)

l:r= i-'\
\  

r t r=-Lv2 
|

\;ï -i', )

l:i'r=.0-'.*,i\
\ir= li."iii:l

- pour la normate N2 :
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(rv .29)

En somme, connaissant la vitesse de déformation macroscopique Êt .t
pour un grain r donné le système de glissement actif,dans !a zone à

glissement simple, les deux normales ffi peuvent être déterminées à partir

de ( rv. 14 ) puis transformées dans le repère macroscopique et les

composantes de ô" peuuent enfin être déduites de (rv.28 ) et ( rv.29 )

définissant les deux champs de vitesse de rotation du réseau cristallin dans

la zone à glissement simple correspondant aux deux normales lrll et t{2.

Les orientations cristallographiques des grains sont repérées par rapport au

repère macroscopique par I'intermédiaire des angles d'Euler Qt, 0, 0z
introduits par Bunge l3l,tig.Iv.3, et le champ de vitesse de rotation du

réseau cristallin est dans ce cas décrit par les taux $1, ô, ô, tels que:

.  . € I  .

ù. ,=-co12-cosq $2
.  . € I  . e I

Q = sin Qr org- cos Q1co2s
.ê I  s inQr .e I

0z=-+
cos  01  .  e l  s in  01  .  e l

t)rg- -0)Zg
sin Q sin q ( rv .30)

Les vitesses des rotations élastiques étant
macroscopique.

exprimées dans le repère

l:îr=o:''tl?,\
Ui =ol'i ^i'l



> (x1, x2, DN)
rot. 01 autour de DN

(x1, x2, DN ) - > ( x1, x'2, x'3 )
rot. Q autour de x1

(xl, x'2, x'3 ) ------- -> (x"1, x"2, x'3 )
rot. Q2 autour de x'3

Fig.rv. a: Les angles d'Euler
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l r .2 .3 .  Condi t lon de compat ib i l i té  expr imée en

fonction des paramètres de la déformation

Dans ce travail, nous avons choisi de nous placer dans le cas
particulier d'un champ de déformation en deux modes: un glissement simple

d'une part et un glissement multiple homogène d'autre part. De cette façon

nous avons tenu compte de l'écrouissage sans pour autant faire apparaître
ses paramètres dans les équations.

Dans ce cas, si I'on désigne par i la vitesse de glissement sur le système

actif considéré. Gompte tenu des relations ( rr.75 ) et (Tt.77't du

chapitre I l, les tenseurs de vitesse de- déformation êP r et de vitesse de

rotation ôP r dans la zone où ce système est actif s'expriment par:

( rv .31)

où fr et m- sont respectivement la normale au plan de glissement et le

vecteur directeur de la direction de glissement.

Pour une vitesse de déformation macroscopique ÉP Oonnée, la condition de

compatibi l i té (rv.16) s'ecrit sous la forme d'une équation du troisième

degrès en i:
. 3  . 2  .

A1 -BT +C1-D=g

avec:

| 
;ii =L( n i mj + n, rT,; l i= r,,i\

\ t i=l 
( nimi- nimi l î=",, î  

|

( rv .32)
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A=det( f t1)
. P  . P  . P  . P

B = Rrr Rz Eæ + R11 R33 F-22+R4Ræ E rr +2R12Ræ E rg
. P  . P  . P  . P

+2R1pRrg Ezg + 2 R1s Ræ Erz - 2Rrg Rzz Erg - 2Rzs Rrr Ezg

- 2RrzR* Ëï - nî, eir - nL ei - nL eI
. P  , P  . P . P  . P  . P  . P  . P

C = Rrr Ezz Ess +RpErr Egg + Rs E22 E.i,+2 Ri2 Els Ezs

. P . P  . P . P  . p '  , e 2  . e '
+2R6Etz Ers +2 R13 EpEzs- Rrr Eæ - Rzz Ets - R33 Erz

, P  . P  . P  . P  . P  . P- 2 Rrg EBEzz- 2fus Ezs Er r- 2qrzEre Esg
. P

D=det (E1)

La normab d au plan de glissement étant orthogonale à la direction rfr Oe

glissement, le coetficient A est nul.
Le coetficient D est également nul dans le cas du laminage. Tandis que pour

des modes de déformation tels que la traction, il ne I'est pas et agit

certainement sur la nature et la morphologie des hétérogénéités associées

à de tels modes de déformation.
Le problème tel que nous I 'avons posé se heurte à une double
indétermination associée à la symétrie cristalline et à la forme des équations
(rv.14). En effet, dans le cas des métaux cubiques, plusieurs systèmes
de glissement sont succeptibles d'être actifs et sont équivalents du point de
vu cristallographique. Les équations (rv.32) pourront êtres satisfaites
pour ces différents systèmes de glissement, il en résulte donc plusieurs

champs de rotation du réseau cristallin, d'où une première indétermination

car par hypothèse nous supposons que dans la zone en question un seul

système est actif. Néanmoins cette indétermination peut être levée en

utilisant un critère énërgétique comme dans le cas du modèle de Taylor: Le
système de glissement à retenir (réet) est celui qui minimise le travail
plastique (voir annexe.A. dans /1/ ). Autrement dit, celui pour lequel la valeur

absolue de la vitesse de glissement lil est minimale. Quant à la deuxième

(rv.33)
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indétermination, elle provient de la double solution tilt et t{, du système

( rv. 12 ) pour une seule valeur de i, donc de lêp r, vérifiant la condition de

compatibilité et dont le système de glissement à été déterminé en utilisant

le critère énérgétique cité auparavant. Gette double solution décrit deux
plans d'habitat distincts et orthogonaux correspondant à deux champs de

rotation du réseau cristallin distincts. Afin de lever cette indétermination un

critère de stabilité relative a été appliqué pour séparer les deux solutions.

Ce critère définit comme normale la plus stable celle qui correspond à

f'énérgie de déformation élastique ( rr.72l la plus faible (voir annexe.B.

dans /1/ ).

rrr I Application au cas du laminage de métaux

Nous appliquons dans ce paragraphe I'approche précédente dans le cas du

laminage des métaux G.F.C. et C.C. et nous comparons par la suite nos

résultats aux résultats expéri mentaux de références bibliographiques.

rrr.t.  Expression de la condit ion de compatibi l i té

Nous travaillons dans le repère macroscopique (DL, DT, DN )où:
DL = direction de laminage.
DT = direction transversale.
DN = direstion normale au plan de laminage.

Le tenseur de vitesse de déformation macroscopique ÊP dans ce repère est

sous la forme:

. P
Ei i=

. P
EO

00

00 l,]
Dans ce cas, l'équation ( rv . 3 z ) s'écrit sous la forme:

a a

Y(Br-C)=0

( rv .34)

( rv.3s)
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Cette dernière équation a deux solutions. La première triviale (i = O),

correspondant à une zone sans glissement dans le grain dont les normales
aux interfaces solutions sont ( rv. 1? ) et ( rv . 18 ) dans le repère

macroscopique (le repère macroscopique et le repère principal de ÊP sont

équivalents), elles sont inclinées de 45o par rapport au plan de laminage. La

deuxième solution non triviale (i* 0 ), que nous garderons, s'exprime par:

En remplaçant C et B par leurs valeurs déduites des relations ( rv. 3 3 )
( rv . 3 4 ) nous obtenons I'expression explicite de y:

.  . P
T= E

( Rrr Rz- nlrl - ( Rgg Rrr- n!r) ( rv .36)

où les R;; sont les composantes du tenseur d'orientation du système actif
considéré, calculées à pail ir de la relation (rr.7s).Les composantes de

t (normale au plan de glissement) et rfr (vecteur directeur de la direction de

glissement), sont déduites des tableaux rr.l pour les métaux C.F.C. et
rr.2 pour les métaux C.C.
Remarque: Pour le calcul des composantes RU, les vecteurs n- et m'sont

transformés en vecteurs unitaires.

rrr. z . Cas des métaux G.F.C.

Lapplication du modèle pour ce type de métaux nécessite la
connaissance de leurs ditférents systèmes de glissement.

Or, il est bien connu que ces métaux possèdent douze systèmes de
glissement du type {111}<110> (voir tableau.r r . 1).
Pour etfectuer les différents calculs: taux de glissement, normales aux plans
d'habitat, champs de rotation du réseau cristallin, nous utilisons un

programme informatique qui part d'une valeur donnée du scalaire Êe 10.t1
et effectue les calculs pour différentes orientations cristallines en balayant
I'espace d'Euler de la façon suivante:

'c
ï=B

Rzz



Pour une valeur donné" ., .onrlïte de 0z le calcul des différentes

grandeurs est réalisé pour différentes valeurs du couple (0 , 0r) allant de

(-20o, -20') à (110o, 110o) avec des pas de (5o,5"). 4la fin de ce traitement

le même procédé de calcul est répété pour d'autres valeurs constantes de

02 afin d'avoir une représentation quasi entière du champ de rotation du

réseau cristallin.

r r r .2 . t .  Normales aux p lans d 'habi tat

Les normales t1 t rv . t7 ) eJ iz ( rv. 18 ) sont d'abord

transformées dans le repère macroscopique connaissant les cossinus

directeurs clr (ur , V1 , w1) ,dz (u2,vz, w2) , d3 (ug , v3 , w3) des directions

principales du tenseur Âirr correspondant au système actif déterminé

auparavant. Ces normales sont ensuite transformées dans la configuration

actuelle par les relations classiques de transformation:

tt i= tl,* plr,ri

avec:
N; : normale dans la configuration initiale (avant déformation)

N'il îortnâle dans la configuration actuelle (après déformation)
! -

Fr.6: tenseur gradient de vitesses de déformation

Ft,;= Êe., o, fait que ôtU = o et Ëe.' = 0. Ni se transforme donc dans la

configuration actuelle de la façon suivante:

tl i= tt,* ef r.r;

Pour chaque orientation cristalline nous avons donc deux normales, l'une

vérifiant le critère de stabilité relative et I'autre ne le vérifiant pas.

Les fig.rv. I représentent les projections stéréographiques des ditférentes

normales correspondant aux ditférentes orientations cristallines (à 02 =30o)

pour les deux types de normales (le résultat est le même pour les autres

sections 02= cte).
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Sur la f ig.rv.au les pôles sont plus dispersés que sur la f ig.rv.4a, mais
les deux figures montrent bien que la répartition des normales n'est pas

aléatoire et correspond à deux composantes symétriques par rapport au
plan (DN, DT) situées à environ 38o de la direction de laminage. Cet angle
est de 45o pour les normales dans la configuration initiale.
Nous constatons donc, que I'orientation de ces plans d'habitat est très
proche de celle des microbandes de cisaillement (35") souvent observées
lors du laminage des métaux C.F.C. (ou autres)/4/.
Nous pouvons conclure donc qu'il existe un lien étroit entre le mode de
glissement hétérogène tel que nous I'avons décrit et pris en compte dans ce

travail et la formation des microbandes de cisaillement.

rr r .  z .z . Champs de rotation du réseau cristal l in

Pour une orientation cristal lographique donnée (0r, 0, 0z),
connaissant le système de glissement actif et les deux normales aux plans

d'habitat, i l  est possible de déterminer les champs de rotations

cristallographiques correspondant à ses, deux normales à partir des
refat ions ( rv .2gl ,  ( rv .29)  et  ( rv .30) .  Le calcul  est  ef fectué pour
plusieurs orientations cristallographiques et aboutit à deux champs de
rotation du réseau cristallin.
Cependant, il est utile de préciser que dans une famille de grains de même
orientation, la formation de I'une ou I'autre interface est possible. Par
conséquent, nous prendrons compte de la double rotation du réseau
cristallin en séparant les deux solutions selon le critère de stabilité relative,
précisé à la fin du paragraphe r r, sans pour autant éliminer I'une ou I'autre
solution.
Aussi est-il clair que les solutions que nous proposons ne sont pas

complètes du fait qu'elles ne contiennent pas d'information sur les champs
de rotation dus au glissement multiple homogène dans les autres régions
des grains (régions où I'on a imposé une vitesse de déformation

macroscopique É1
les figures rv. s, 6 et ? représentent les deux champs de rotation du

réseau cristallin dans trois sections de I'espace d'Euler: 02 = 0o, 45o et 54o.

Les petits segments représentés sur ces figures désignent les variations
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angulaires dues à la déformation (glissement sur le système actif). Le bout
du segment marqué d'un point désigne I'orientation après déformation d'un
cristallite d'orientation initiale désignée par les coordonnées de I'autre bout
de ce segment (non marqué d'un point).
Nous constatons que ces champs de rotation présentent des sources et des
puits. Ces derniers correspondent à des orientations cristallographiques
initiales pour lesquelles la rotation est pratiquement nulle. Quant aux
sources, elles sont formées d'orientations voisines convergeant vers une
orientation stable. Pour l'évaluation de la validité de nos résultats, nous
comparons ces orientations stables aux composantes des textures
expérimentales. Le tableau.rv. t. résume les composantes de texture
observées lors du laminage des métaux C.F.C. par Van Houtte l5l el Hirsh,
Virnich et Lûke /6/. Nous retrouvons donc sur les figures.rv. 5, 6 et z la
majorité des composantes expérimentales. En plus, on constate I'existence
de nombreuses composantes majeures "G" et "Bs" caractéristiques des
textures type laiton. Par contre, les composantes {1121<111> (Cu) et

{123}<634t (S) sont inéxistentes. En effet, ces composantes sont souvent

".,;.,o,bservées dans le cas des métaux tels que le Cuivre ou I'Aluminium pour
lesquels le mode de glissement multiple homogène est prédominant et sont
bien décrites par le modèle de Taylor et les modèles self-consistents. ll n'est
donc pas surprenant de constater I'absence de ces composantes puisque le
modèle considère les métaux présentant une déformation hétérogène dans
les grains et ne décrit que la partie du champ de rotation associée à la
déformation dans la zone à glissement simple.

rr r .  g.  Cas des métaux C.C.

Dans ce cas, il existe trois types de systèmes de glissement possibles:

{110}<111> ,  t l12}<111> et  {123}<111> (voir  chapi t re r r ) .  On se l imi tera
dans ce travail aux douze systèmes de glissement du type {110}<111> (voir
tabfeau.r!.2) en tenant compte du fait que le glissement se produit
essentiellement sur les plans et dans les directions les plus denses.
Une fois le système de glissement actit déterminé, comme il est indiqué
dans le paragraphe rr.2.3, les normales aux plans d'habitat et les
champs de rotation du réseau cristallin peuvent être déterminés par la
même procédure que dans le cas des méteaux C.F.C. La seule différence
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est que I'on calcule dans ce cas les champs de rotation du réseau cristallin

dans des sections à Q1 constant pour I'unique raison de pouvoir comparer

nos résultats aux résultats expérimentaux.

r r r .3 .1 .  Normales  aux p lans d 'hab i ta t

La distribution des orientations des plans d'habitat par rapport au
repère macroscopique (DL, DT, DN) est exactement la même que dans le
cas des métaux C.F.C. (fig. rv . n). En etfet, les normales aux plans d'habitat

dépendent du tenseur d'orientation Eet du taux de glissement 7dépendant
lui même de R qui est identique pour les deux types de métaux C.F.C. et

c.c.
Ce dernier résultat est tout à fait cohérent avec les résultats expérimentaux
puisque dans les deux types de métaux (C.F.C. et C.C.) lors du laminage, il
se forme des microbandes de cisaillement inclinées de 35o environ par
rapport au plan de laminage. Nous pouvons là aussi adopter la même
conclusion que dans le cas des métaux C.F.C. en ce qui conserne le lien
entre le mode de glissement hétérogène pris en compte dans ce travail et la
présence des microbandes de cisaillement résultant de la déformation de
ces métaux.

rr r .3.2.  Champs de rotat ion du réseau cr is ta l l in

Les f igures rv.B,9 et 10 représentent les champs de rotation

pour 0r= 0o, 50o et 90o calculés par le modèle en question et

expérimentales déterminés par Bunge l7l el correspondant à des barres
d'acier laminées à 70% de réduction. Nous constatons tout d'abord, en
comparant les résultats expérimentaux aux résultats du modèle, que le
critère de stabilité évoqué auparavant et correspondant au choix de la
normale au plan d'habitat, est bien un critère de séparation de la solution

double en deux solutions distinctes. En etfet, suivant la section Q1 choisie,
c'est I'un ou I'autre champ de rotation correspondant à I'un ou I'autre type
de normale qui coincide avec les résultats expérimenlaux. Ensuite, sur ces
figures (déduites du calcul par le modèle) on constate la présence de
certaines compoéantes de texture détectées expérimentalement mais non
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prédites par les modèles classiques. Par conséquent nous pouvons

conclure que ces composantes correspondent à un mode de glissement

hétérogène à l'échelle granulaire. ll faut cependant bien noter, que dans ce

cas aussi I'approche utilisée dans ce travail ne décrit pas les textures

associées au mode de glissement multiple homogène présent dans les
grains du polycristal.

rv l  Conclus ion

Dans ce travail, la notion de modes de déformation a été introduite afin

d'aborder le problème des hétérogénéités intragranulaires résultant de la

variation spatiale du nombre et de la nature des systèmes de glissement.

Par ailleur, le glissement multiple homogène est généralement favorisé par

le faible écrouissage latent, bien qu'il peut toutefois intervenir même quand

celui-ci est important dans les zones à forte concentration des contraintes

telles que celles des joints de grains ou des noeuds triples. En etfet, dans

ces zones le gl issement primaire introduit des contraintes internes

d'incompatibilité intergranulaire activant d'autres systèmes de glissement

aboutissant ainsi à un glissement multiple homogène. Tandis que en dehors

de ces zones, si l 'écrouissage latent est important, le glissement simple
prédomine.
Nous avons donc tenu compte de ce phénomène en considérant un champ

de déformation plastique constant par morceaux où coexistent un
glissement multiple homogène et un glissement simple séparés par une
interface plane. ll se pose alors le problème de compatibilité entre ces deux

zones de part et d'autre de I'interface. Ce problème a été abordé en

imposant cette compatibilité au départ et en recherchant ensuite le champ

constant par morceaux qui la vérifie. Cependant, cette séparation du champ

de déformation en deux modes de déformation distincts, fonction de

l'écrOuiSSage latent, a deS conséquences entre autres, Sur la texture du
polycristal en question et sa structure.
En effet, à chacun des modes de glissement est associée une texture
particulière:

- La texture type cuivre au glissement multiple homogène
- La texture type laiton au glissement simple.

Les parts plus ou moins importantes des différentes composantes de texture
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dépendent des fractions vorumiques associées à chaque mode, eiles
mêmes liées à l'écrouissage latent (la fraction volumique de la zone à
glissement simple augmente certainement avec cet écrouissage) mais aussi
à la taille des grains. Pour des grains de petites tailles, le glissement
muttiple homogène peut s'étendre à I'ensembte des grains et favoriser ainsi
la texture type cuivre malgrès le fort écrouissage latent. Une observation
similaire à été faite par Lin et Ahlers /8/ soulignant le fait qu'une taille de
grain importante conduit à une augmentation de la contribution de la
composante type laiton dans le cas des textures de transition. La seconde
conséquence de ce modèle est liée à la formation non aléatoire des ptans
d'habitat pendant l'écoulement plastique.du polycristal qui attribue à celui-ci
une microstructure particulière se superposant à la structure granulaire
initiale et induisant ainsi un "ordre" à grande distance résultant des
corrélations d'orientations entre ces ptans d'habitat.
Ces résultats nous amènent à penser qu'it existe sans doute un lien très
étroit entre la formation de ces plans et le développement des microbandes
de cisaillement compte tenu de la similitude de leur orientation.

La prise en compte du mode de déformation hétérogène résultant de
I'existence de microstructures particulières s'avère difficile vue la variété des
effets à prendre en compte (taille des grains, fractions votumiques des
différentes zones fonctions de l'écrouissage latent, microstructures
s'ajoutant à la structure granulaire, etc.....). Les modèles usuels tels que de
Taylor ou le modèle Self-consistent sont insuffisants, il convient en effet de
leur superposer la prise en compte de la structure particulière en bandes de
cisaillement. celà fera I'objet du chapitre suivant où t'on se propose de
superposer le comportement de cette structure à celui du reste du polycristal
parfaitement décrit par le modèle Self-consistent.
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section 02 = 0o, correspondant aux normales vérifiant le critère de

stabilité. n tes composantes de textures experimentales selon
Van Houtte /5/.
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rv.6 Champ de iotation du réseau cristallin pour les métaux CFC dans la

section 02 = 45o, correspondant aux normales a) vérifiant le critère de

stabilité, b) ne le vérifiant pas. Et les composantes de textures
experimentales selon: Van Houtte tit (notées A) et Hirsch et all. 16l
(notées f,).
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stabilité. Et les composantes de textures experimentales selon
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ïableau Iv. 1 Composantes de textures exng{qreltales de laminage des métaux

cÊc; aj à:apres l. riiri"l, k.'H. Virnich, K. LÛcke t6l,b) d'après
P. Van Houtte /5/.

Qz= 45"

Q:35"
0=55 '
0 :65"
Q:75"
Ô =9f
0=90"
0=55"

:9ff,

: 55o ,
= 6(P,

cu t112)(111n
Cu {111}(112) l
Cu {332}(113)}e'
Cu' {ssz}(11s)l
G {110}(001)J
Bs {112}(110) e1
BS (rrr)(tto) ç,

4

(h,  k, l ) lu, u, wl(9 t ,  tD ,9J

fi it, [i'lil'
*rii fliiia
[3:l ii [?:l''r

fifï" iiïi
Hiï

C = (0", 0', 90)
C: (90", ff, ff)
1": (9f, n',45')

6a = (9ff,35o,45")
5, = (57", 2Y,63")
Sr= (47",37o,63")
.i = (59o, 37',63o)
É = (35",45', ff)
G = (f,45', C)

T* = (25".,51o, 54o)
E = (f, 55o, 45o)
P = (30", 55o, 45")
g= (9ff, f,45")

(f, f,45')
;1" = (9ff, 0o, 45o)

. I = (f, 35o, 45o) .
J- ( f ,ZCr,45)
K = (f, f, 34o)
K'= ((f, f,56)

(b)



\ \ v  a a - .  - - - -

\ \ v  t a 2 ' 7 -  ; + -

- - - - ? - 4 ê '  
-

- - -  . . \ \ \ v - a -
' - i -  

- /  s \ \ v / - t

J - r ' a A -

\ \ v  /  - . -

r@ lv

- - ^ \  - - )  -  - - - -  - - - - - - - - ^ \ - É
- / À \ - a - - -  - - ' * . ' -  - - - -  /  \ - - -

\ - . r ^ \ - i  i  t / 2 a - - \ * \ \  \  / . / \ \  /  /
\ " f  ' r r  I  l , t  z - - - i - r - : \ \  |  / \  |  I  /_i i 7 7_))::--- -----:-\ )

: '_i .i -:=:=='- -- - - -- - - * -\
/ /->

' - - : - :a - - - : : : : - - -_ ' : . r : :_
|  ;  - . - : :  - -  =  :  -  - ' - . , - t  

" ,  
t

, i . i  t \ \ \ - - - é - z /  / ' l  i ' i
| i  r  . r \ \ - - - - F - - t  /  t  \  

/ . t
I

\

(a) (b)
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Bunge l7l.
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Fig rv.s Champ de rotation du réseau cristallin pour les métaux CC dans la
section 01 = 50o, correspondant aux normales a) vérifiant le critère de
stabilité, b) ne le vérifiant pas et c) textures experimentales selon
Bunge l7l.
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Champ de rotation du réseau cristallin pour les métaux CC dans la
section 0i = 90o, correspondant aux normales a) vérifiant le critère de
stabilité, b) ne le vérifiant pas et c) textures experimentales selon
Bunge l7/.
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Formation des bandes de eisaiLLement,
et texture associée Tots d'un

Taminage eroisé du cuivte
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r /  Introduction

Dans cette partie, on analyse les effets d'un changement de trajet de

déformation sur la formation de bandes de cisaillement et les changements

de textures qui en résultent. On se place donc naturellement à l'échelle du

polycristal.
Les résultats expérimentaux auxquels nous comparons nos résultats des

calculs selon les modèles que nous proposons par la suite, sont obtenus

par Korbel /1/ sur du cuivre polycristallin dont la taille des grains est de

f'ordre de 50pm. Des échanti l lons de 100 mm de largeur et 2 mm

d'épaisseur sont refroidis dans un bain d'azote liquide puis laminés à 60%

de réduction . La déformation est imposée par incréments successifs entre

lesquels les échantillons sont plongés dans le bain d'azote' Le sens du

laminage est gardé durant tout ce premier chargement. Des échantillons
,,secondaires" de 20 mm de largeur sont ensuite découpés en largeur dans

les échantillons "primaires" (prélaminés à 60% de réduction ) ' lls sont

faminés à2,5, et 1O% de réduction à température ambiante comme le

montre la f ig.v. r.
Lanalyse de la texture a été faite sur les plans {111}, t200} et {220} par

ditfraction des rayons CuKa. Les conclusions concernant les changements

de la texture sont déduites des analyses des o.D.F. selon la procédure de

Pawlik l2l.
La fig.v. z représente les figures de pôles dans le plan de laminage d'un

échantillon "primaire" laminé à 60% de réduction, tandis que la fig.v. r

représente celles des échantillons "secondaires" laminés respectivement à

2,5 el10o/o de réduction (aprés un prélaminage de 60%)'La comparaison

des figures de pôles v. 2 et v . 3 montre que la déformation "secondaire"

tend à disperser les pôles autour de la direction de laminage, à diminuer les

intensités des composantes "C" et "S" de la texture et à laire apparaître dès

10% de réduction une nouvelle composante "8" '

Parallèlement, des observations au microscope optique des faces latérales

des échantillons "secondaires" ont été réalisées /1/ afin de contrôler le

mode de déformation et d'évaluer -si possible- la lraction volumique des

bandes de cisaillement. En etfet, dès 2% de réduction "secondaire" nous

pouvons constater une localisation en bandes de cisaillement comme le
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montre la figure v. 4 . La présence du mode de déformation homogène est

controlée par I'observation des retiefs de surface par la technique du

contraste de Nomarski. Cependant, I'augmentation de la déformation

produit I'augmentation du nombre et l'élargissement des bandes de

cisaitement fig.v. 4b à 4 . e. La contribution de la déformation homogène

est trés faible et ne semble pas augmenter de façon significative avec la

déformation. En effet, les faces latérales des échantillons restent planes et

les reliefs de surface dans les zones occupées par la matrice ne sont pas

observés, fig.v . 4 e et .4 d.

Nous sommes donc amené à penser que le changement que subit la

texture, est une conséquence de I'apparition des bandes de cisaillement.

TTt Modèles ProPosés et résultats

r r . l . ln t roduct ion

Le modèle self-consistent, sur lequel reposent en partie nos tentatives

de modélisation, prend en compte I'accommodation des incompatibilités

plastiques par des déformations élastoplastiques en apportant une

approche nouvelle au problème des interactions entre les grains. Ces

interactions sont assimilées à celles entre chaque grain et le milieu

homogène constitué d'un "matériau équivalent", dont le comportement est

celui du polycristal pris globalement. ce dernier n'étant pas connu à

l'avance et de façon précise, il est introduit de façon formelle en fonction des

paramètres qui le caractérisent et obtenu par identification après avoir

considéré tour à tour I'interaction entre chaque grain et le "matériau

équivalent" et exprimé que les caractéristiques mécaniques de ce dernier

sont les moyennes de celles de chaque grain. Ce traitement conduit à une

relation implicite en comportement pouvant être résolue numériquement en

partant de I'approximation de Voigt t3t el en itérant plusieurs fois j'usqu'à

une c€nvergence satisfaisante de la méthode.

De récents travaux sur les propriétés plastiques et élastoplastiques des

matériaux microhétérogènes et macrohomogènes conduit à la formulation

d'une équation intégrale dont ta résolution prévoit le comportement

mécanique et le dévelopement de la texture des matériaux contenant des
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microhétérogénéités l4l, l5l, 16l.

La résolution de cette équation proposée par Lipinski et Berveiller l5l, utilise

la méthode autocohérente à un site (modèle self-consistent), elle développe

un calcul numérique qui suit entre autres l'évolution des orientations des

différents grains d'un échantillon polycristallin auquel est imposé un champ

de déformation ou de contraintes macroscopiques'

on se servira dans ce travail de ce calcul numérique pour la prévision de

l'évolution de la texture d'échantillons auxquels nous imposons différents

champs de déformation macroscopique. Tout d'abord on se propose de

calculer les orientations après déformation de 1000 grains initialement

orientés de façon isotrope ayant subi un laminage à 60% de réduction (cas

A du tableau.v. r). Les résultats sont donnés sous forme de figures de

pôles t111), t2oo) et {2201, dans le plan de laminage (DL'DT). La

comparaison de ces résultats avec tes résultats obtenus par Korbel, montre

un bon accord entre les textures expérimentale et calculée (fig'v ' s)' Cette

dernière (texture calculée) nous servira par la suite de texture initiale.

Dans ce travail, il s'agira dans un premier ùemps, de calculer la texture

après déformation d'un polycristal (à forte énergie de faute d'empilement)

en considérant un glissement multiple homogène dans le milieu, sans tenir

compte du phénomène de localisation de la déformation plastique. Dans un

deuxième temps, la localisation sera prise en compte de deux façons

différentes: gl issement mult iple homogène localisé puis cisail lement

transgranulaire dans un pseudo-monocristal orienté pour qu'un seul

système de glissement soit activé (voir tableauv. r). On travaillera dans tout

ce qui suit dans le repère macroscopique (DL,DT'DN) lié à l'échantillon.

Le but de ces différentes façons de prendre en compte le phénomène

d'apparition des bandes de cisaillement est, d'une part d'approcher le plus

possible le comportement de ces bandes dans le polycristal et comprendre

les mécanismes mis en jeu par (et dans) celles-ci, et d'autre part souligner

I'importance de cette structure dans l'évolution de la texture du polycristal.

r.!.2. Champ de déformation à aspect homogène

Ce premier
localisation de

modèle, consiste à ne pas tenir compte du phénomène de

la déformation plastique. En effet, nous calculons par le
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modèle self-consistent t1t la texture d'un échantillon de 1000 grains,

prélaminé à 60% de réduction, ayant donc la texture calculée de la figure

v. 5b, laminé une seconde fois à2,5 et 10% de réduction selon la direction

transversale du repère macroscopique de laminage (cas B1 du

tabfeau.v.r). Les f igures de pôles {111}, {200} el {2201 dans le plan

(DL,DT) obtenues, sont représentées sur la figure v.e où à 2 et 5% de

réduction on ne distingue pas de changements remarquables de la texture,

tandis qu'à 10%, il existe une très faible évolution de celle-ci. or, ces

changements de la texture sont très faibles comparés aux changements

observés expérimentalement (f ig.v. r). De plus, le caractère du

changement n'est pas exactement le même .

L'hypothèse d'un mode de déformation en glissement multiple homogène

n'est donc pas suffisante. Le phénomène de localisation de la déformation

plastique s'avère donc d'une grande importance dans le comportement du

polycristal, notamment dans l'évolution de sa texture'

Dans ce qui suit, nous en tiendrons compte de trois manières ditférentes .

rr.3. Ghamp de déformation à aspect hétérogène

rr .3.  r .  Gl issement mul t ip le homogène local isé

rr .  3.  1.  1.  Déformat ion plane local lsée

Lidée principale sur laquelle repose ce deuxième modèle,

est que les bandes de cisaillement sont considérées comme une lorme de

localisation de la déformation plastique, sans pour autant tenir compte de

leur aspect morphologique. Le mode de déformation local considéré est

cependant le glissement muttiple homogène. De plus, il sera nécessaire de

connaître la fraction volumique des bandes de cisaillement ce qui est

possible, au moins à 10% de réduction par déformation secondaire. En

etfet, l'élargissement des bandes de cisaillement observé au fur et à mesure

que la déformation augmente , permet d'évaluer ce paramètre. En comptant

le nombre d'intersections entre les bandes de cisaillement et une grille

posée sur la face observée de l'échantillon fig.v.4e, il a été établi par

Ko6el t1t que la fraction volumique des bandes de cisaillement à ce stade
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de la déformation secondaire (10% de réduction), est sensiblement proche

de 4O% du volume total de l'échantillon. Nous retiendrons donc, qu'une

déformation macroscopique de I'ordre de 0.1 est entièrement accomodée

par un volume de bandes de cisaillement occupant 40lo du volume total de

l'échantillon, la déformation homogène locale dans ce cas étant de I'ordre

de 0.25. En effet, le tenseur de déformation macroscopique EP s'écrit, en

fonction de la fraction volumique 'f' des bandes de cisaillement et des

tenseurs de déformations homogènes respectifs dans la matrice et dans les

bandes, gPM et gPB , de la manière suivante (voir tableau.v - 1):

EPû =f . ttt, i+ ( 1- f ) tPMii (v .  1 )

ou

r{1 (I
Et tt"1=O pour i et j =1,3

d'où

(v .2)

pur E=0.1 et f= 0.4 , eB = 0.25

En partant de t'hypothèse d'un glissement multiple homogène dans les

grains constituant les bandes de cisaillement, l'évaluation de l'évolution de

la texture par te calcul a été réalisée en appliquant la méthode

r=fl=(i ; i)

ïiJ

,;'=+
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autocohérente à un site/S/.
partant d'un échantillon de 1000 grains de texture à 60% de réduction celle

obtenue précédemment par le calcul (f ig.v.5b), nous simulons un

faminage secondaire (DT = direction de laminage) à 20% de réduction (cas

82 du tableauv. r) . Les figures de pôles {111}, t200} et {220} dans le plan

(DL,DT) obtenues (f ig.v.za) représentent t 'effet d'une déformation

secondaire de 0.2 sur l'évolution de la texture dans les zones de

localisation de la déformation (bandes de cisaillement). La comparaison à

ce taux de déformation de ce résultat avec les figures de pôles

expérimentales (10% de déformation secondaire globale fig'v'3"), montre

un désaccord entre les deux. En eff.et, les pôles {111} des f igures

expérimentales subissent une cission et tendent à se répartir autour de la

direction de laminage primaire, tandis que sur tes figures de pôles calculées

on observe plutôt une tendance de répartition de ces maxlmas autour de la

normale au plan de laminage (DN). En effet, ceci est bien le cas si I'on

avance plus loin dans la réduction (40%) fig . v. 7b. ll sera utile, afin de bien

montrer le désaccord, de superposer à la texture dans les bandes (40% des

grains de l'échantillon) , la texture dans la matrice (60% des grains de

l'échantillon) qui elle n'a pas bougé lors du laminage secondaire (texture

initiale). On se propose alors de superposer la texture de 1000 grains

représentant la matrice ( texture initiale, calculée, obtenue à 60% de

réduction primaire) et de 1000 autres grains représentant les bandes de

cisaiflement (texture calculée à 20"/o de réduction secondaire). Le choix

d'une même fraction volumique pour la matrice et les bandes n'affecte en

rien les résultats finaux. La comparaison des textures calculée (fig.v. z c) et

expérimentale (fig.v. 3 c) montre bien le désaccord entre les résultats

expérimentaux et calculés.
Lhypothèse d'une déformation plane localisée (laminage localisé plus

intense) est donc insutfisante et ne décrit pas le comportement de la totalité

de la bande de cisaillement. En effet, I'observation de la fig.v.4e révèle

I'existence de régions où se croisent deux bandes de cisaillements

opposés, symétriques par rapport au plan normal au plan de laminage.

Théoriquement, lors d'une déformation plane macroscopique, I'apparition

de deux bandes de cisaillements opposés donnerait lieu, dans la région de

leur croisement, à une déformation plane plus intense que la déformation

plane appliqée à l'échantillon ( expression v. 2). Ge modèle à notre avis'



85
traiterait le problème uniquement dans une région donnée des bandes de

cisaillement.
Néanmois, nous pouvons considérer que cette approche décrit bien ce qui

se passe dans ce type de zones. ll serait question dans ces zones de

glissements multiples homogènes donnant lieu à des rotations locales et

par suite à une part de l'évolution de la texture.

r r .  3  .L .2.  Cisai l lement  local isé

Le présent modèle repose également sur I ' idée d'un

glissement mult iple localisé lors de la déformation secondaire d'un

échantillon polycristallin. La morphologie des bandes de cisaillement est de

nouveau non prise en compte. Par contre, et à la différence du modèle

précédent, on distingue les deux types de bandes, symétriques par rapport

au plan normal au plan de laminage, présentes dans l'échantillon. on

considère que les bandes de typer subissent un cisaillement r et celles de

typer r (symétriques aux premières) subissent un autre cisaillement r r

opposé au premier. Les fractions volumiques des deux types de bandes

sont considérées égales.

a)- Forme des tenseurs de déformatlon plastique des

bandes r et rr

Nous considérons deux bandes r et r r inclinées respectivement

des angles +cr et -c par rapport à la direction de laminage secondaire (DT)'

Soit Rr(xt , xZ, xg) un repère lié aux deux bandes. Et le repère

RM(DL,DT,DN) lié à l'échantillon (fig.v - e).

Soient ûr, exprimé dans le repère Rm et y les déplacement et glissement

dans la bande r (fig.v . 8 a):

tl r'
Le gradient de déplacement exprimé dans le repère Rr s',écrit:

(v .3)
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"(iiî)
Le tenseur de déformation plastique exprimé dans le repère Rrs'écrit :

00

0_ï
2

_T o
2 (v.s)

Lexpression de gPr dans le repère macroscopique RM nécessite la

connaissance de la matrice de passage de Rm à RM. Cette matrice s'écrit:

''(l
(v .4  )

(v.o)

l t o o \
t"q]=l o cosc-slncrl

\  o  s inacosa/

Lexpression finale de gar dans le repère RMlié à l'échantillon est alors:
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'r'(
0

I sin zg
2

-Icos 2o
2

0

-Icos 2g
2

-Is in zg
2 (v .7  )

Pour la bande du typer r, le calcul est analogue . En remplaçant -T par

dans I'expression de pI, on aboutit à I'expression de gPI r suivante:

0

ls in 2o
2

I cos 2a
2

- Is in 2g
2

lcos 2a
2

(v .8  )

pour pouvoir appliquer ce modèle, il nous sera nécessaire de connaître la

valeur de I'angle cr. D'après les observations expérimentales nt,il est voisin

det37o .
pour effectuer nos calculs, nous considérons un échantillon polycristallin

auquel nous imposons une déformation macroscopique fP . Par hypothèse,

il existe au sein du polycristal deux types de bandes symétriques. Par

conséquent, Ep s'écrit en fonction de la lraction volumique "f", des

déformations plastiques gPr sl grrr des deux bandes et de la déformation

gPMde lamatrice (voir tableau.v. 1):

'EPi 
= gtz) eE ri+ $t2l r" t ti + (1-f) ePMi (v.e)
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nous considérons que la matrice ne se déforme pas (gPM= 0), t v - g ) s'écrit

alors:

eir!,f'*,fol

qui s'écrit explicitement dans le repère macroscopique Rv:

La déformation macroscopique E s'exprime donc en fonction de f, 1et a par:

E=frsin2cr

d'où

^r-  2E
'  fs in2a (v .10)

En remplaçant lpar son expression (v.10) dans (v.7)  et  (v.8) , les

tenseurs de cisaillement dans les bandes r et rr s'expriment en fonstion

de la déformation macroscopique E et de I'angle a d'inclinaison des bandes

par:

{

* ( :

(l Ët)

ffi Ëi)

ooô

o |enzo 
- tcoszc

o -|"o"2o. -fsinzo'

o  0 \
lsin 2cr o 

I
0 - 1sin2a/

lo o o
I

. l  o |snzalæszu

\ 
o fcoszu 

-lsinzu
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, î [

t ;"=(

0

E

0

E
2
E

2tg2u

2lgâo
E-2

et

( v .  11 )

(v .12)

0

E
z
E

0

E
2tgâu

E-2
2lg2a

b)- aPPlication et résultats

comme nous t'avons précisé dans le paragraphe a), on se donne

un échantillon présentant deux types de bandes r et r r symétriques de

même fraction volumique lors du laminage secondaire appliqué à tout

l'échantillon. Ges deux bandes subissent des cisaillements de signes

opposés, le reste de l'échantillon " matrice" ne se déforme pas.

pour effectuer nos calculs on considère deux échantillons de 1000 grains

chacun ayant la texture obtenue par laminage primaire (selon DL) à 600/o de

réduction (f ig . v. sb). A chacun des échanti l lons on applique

respectivement les cisaillements gPr et gPrr à ditférents taux de réduction:

10, 20, 40 et 50%(cas 83 du tableauv . t). La fig.v . s représente les figures

de pôles (111), {2OO}, {2201dans le plan (DL,DT) obtenues en superposant

les orientations après cisaillement des 2000 grains des deux échantillons .

La comparaison des fig.v. 9 et fig.v. 3 montre un désaccord entre les

textures calculée et expérimentale. En etfet, les pôles {111} des figures
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expérimentales tendent à se répartir autour de la direction de laminage

(DL), tandis que sur la fig.v. 9 ces pôles se répartissent plutôt autour de la

direction normale (DN) au fur et à mesure que le taux de cisaillement

augmente, comme dans le modèle précédent mais de manière plus

accentuée.
De ces résultats, nous pouvons déduire que les bandes de cisaillement ne

se comportent pas comme une zone de cisaillement localisé activant un

glissement multiple. Nous sommes amené à penser que la rotation du

réseau cristallin dans les bandes ne serait pas le résultat des rotations des

grains les uns par rapport aux autres comme I'oblige le glissement multiple.

r r .  3.  z .  Cisai l tement t ransiranulai re

Dans ce paragraphe, nous proposons un modèle où les

caractéristiques morphologiques des bandes de cisaillement sont prises en

compte. Nous considérons alors que les bandes de cisail lement

macroscopiques sont  composées d 'une sér ie de c isai l lements

transgranulaires régulièrement distr ibués, faisant référence aux

microbandes de cisaillement. Cette série de cisaillements est considérée

équivalente à un "g l issement  Simple" ,  non nécessai rement

cristallographique, dans un pseudo-monocristal. La formation d'une famille

de microbandes de cisaillement conduit à une rotation rigide des grains par

rapport à la direction transversale secondaire (c.à.d DL: direction de

faminage primaire) lVt. Laformation d'une seconde famille de microbandes

symétrique à la première par rapport au plan normal au plan de laminage,

conduit à une rotation des grains opposée à la première de telle manière

que la rotation globale dans le milieu soit nulle. Les cisaillements dans I'une

et I'autre famille de bandes sont pris égaux au signe près et les fractions

volumiques des familles de microbandes égales.

euant à la rotation locale, elte ne peut être nulle que si le cisaillement est le

même dans chaque bande et la distribution des bandes dans l'échantillon

régulière. L'examination des photographies fig.v. a montre clairement que

c-elà n'est pas le cas: La densité, ainsi que l'épaisseur des bandes varient

en fonstion de la position dans l'échantillon. Autrement dit, quand la rotation

globale est nulle, les blocs locaux ( bandes et matrice ) du matériau

subissent des rotations I'un par rapport à I'autre autour de la direction
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transversale secondaire (c.à.d. DL). D'ailleurs, les traces d'une seule famille

de bandes (fig.v . 4 a) , indique que la famille des bandes symétriques ne se

forme pas en même temps que la première (modèle dynamique l8l ). Le

matériau est alors scindé en "blocs rigides" avant la formation de la seconde

famille de bandes symétriques. Le "bloc bande" subit une rotation rigide, il

entraine le "bloc matrice" qui subit la même rotation rigide afin que le plan

de laminage reste plat. Ce n'est qu'après I'apparition de la seconde famille

de bandes symétriques aux premières que le "bloc matrice" subit une

seconde rotation rigide opposée à la première due à la rotation du "bloc

bandes symétriques". De ce fait le "bloc matrice" revient à sa position initiale

et n'aura en définitif pas tourné. Par conséquent, on se doit de considérer

les rotations dues à chaque famille de bandes indépendemment I'une de

I'autre et tenir compte de leurs etfects en les superposant. D'autre part,

tenant compte du fait qu'il y ait une tendance au regroupement des

microbandes de clsailement aU fur et à mesure que la déformation

progresse /9/, nous admettons que t'augmentation de la fraction volumique

des bandes de cisaillement correspond à un cisaillement local plus intense.

Dans nos calculs, nous considérons deux bandes de cisaillement inclinées

respectivement de +37o et -37o par rapport à la direction de laminage (DT)

tTl.Une première bander appartenant à la première série de bandes et une

deuxième bander r appartenant à la deuxième série symétrique à la

première. Le calcul des rotations dans ces bandes nécessite là encore,

I'introduction d'un deuxième repère Rr(xtÀ2,x3) lié aux deux bandes. Le

repère macroscopique RM (DL,D],DN) étant lié à l'échantillon.

Soient Û1, exprimé dans le repère Rm, et y les taux de déplacement et de

cisaillement dans la bander (fig.v. I 
"), 

nous avons alors :

( v .13)

ol i'.1
Le taux du gradient de déplacement exprimé dans le repère Rr s'écrit :



92

u' (llï)
et par Suite, le tenseur du taux de rotation plastique de la bande r exprimé

dans ce même rePère s'écrit:

0 0  0 l

. P I
o,i = 0 0-T

2

o + o ( v .14)

Lexpression de ô"t,j dans le repère macroscopique Ry nécessite la

connaissance de la matrice de passage de Rr à Ry:

(t  o o \
[" ' t=l o cosc-sincl

\  0  s inacosct l  tv .15)

Enfin, la conversion du tenseur 
- 
"riidans le repère macroscopique Ry

donne le tableau suivant:
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,''(rlf
( v .  16  )

Lexpression du taux de rotation plastique de la bande ne dépend donc pas

de la position de celle-ci par rapport au repère macroscopique.

Le calcut est identique pour la banderr, symétrique à la première

(fig.v. gU), il aboutit à un taux de rotation opposé exprimé dans le repère

&,1Pan

d(
000

;
0 '

2

- '  0
2 ( v .  17  )

En etfet, le taux de rotation global (QP r *Ôttr) devant être nul, gn r--grr r '

Par aitteurs, nous partons de I'hypothèse des taux des rotations totales

(élastiques + plastiques) des bandes nuls ce qui s'exprime par:

( . r r .P I  .€ I  \
/  O ' i  =Oi i  *O1 =0 \
\ . r r r .P [  .e [  (
\O1 

-Oi i  +o; ;  =07
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d'où

( v .  18  )

Tandis que les taux des rotations locales ciJ (rotation 6u ième grain) dans ce

cas sont par hypothèse égaux aux taux des rotations macroscopiques des

bandes pour tous les grains:

(v .  20 )

Ainsi, les orientations cristallographiques des grains étant repérées par

rapport au repère macroscopique ( lié à l'échantillon) par I'intermédiaire

des angles d'Euler 0r, 0 et q, introduits par Bunge /10/ (voir fig.rv- s). Le

champ des rotations du réseau cristallin par rapport au repère

macroscopique RM est cependant décrit par les taux fr.,, $ 
"t 

irt"ls que:

( . r ,  . " I  \
1 Oû =-Qi i  

\
\ . P I I  . e I I f

|.n,, =-o' ,|

des rotations élastiques des bandes r et

( '  o'\

et ill=l o o +l' 
I :, 

2 
|

\t i t 
J (v.le)

taux
par:

I

{[iJr:il {l;illil

D'après (v. r e) les tenseurs
r r s'expriment exPlicitement

1,0
.€I Inu=l o

\'-i
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Tenant compte des retations (v. rS), les relations (v.21) s'écrivent

respectivement pour les deux champs des taux des rotations Ô" t tt qe rr;

[ ;  . r \

I o'=-coso t'lI

{ ô'=-.oro, } }\  
t t  sinq, î  It;

\or='r*z) w.221

(. .:u
|  0 t=-cosQ 0z-  Qrz

I .  .e  'e
(  0=s inOr Qrg-cosqt  Qrg
I

I ôr= -"'o' ô;.-Hô:'
\  

$nQ ( v .21)

les taux des rotations élastiques étant exprimés dans le repère

macroscopique Ry.

. I I

0r=-cosQ
. I I

0=

. I I

Qz=
(v .  23 )

Sur les figures v.1o on représente les figures de pôles {111}' t200}, l22$l

dans le plan (DL,DT) obtenues pour quatre valeurs du taux de cisaillement

I\
tl

cosQ.'

sin0.,

sinq
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i, 
"n 

superposant les textures obtenues, de deux échantillons de 1000

grains prélaminés à 60% de réduction (ayant la texture de la fig'v' 5b),

auxquels on a imposé les taux de rotations dus aux champs respectils

(v. 2 e) et (v . z l) de façon incrémentale pour des valeurs de 'i allant de 0'2

à 1.0 (cas 84 du tableauv. 1).

Lobservation des figures de pôles expérimentales à 10% de réduction

secondaire (fig.v. 3 c) et des fig.v. 10 montre que le meilleur accord entre

les figures expérimentales et catculées , est obtenu pour la valeur 0.5 du

taux de cisaillement. En effet, le taux de cisaillement transgranulaire local

est lié au taux de déformation macroscopique Ét p"1. une relation analogue

à (v. s). La déformation de la matrice étant nulle on a:

' P  ç  ' P I  ' P I I

Eii= i 
(e;; + e;i )

aboutissant à la relation :

( v .24 ] ,

pourÈ=0.1,  f  =0.4 et  s= 37.5o + 'y= o.St

Cette valeur du taux de glissement correspond à la diminution partielle des

rotations des blocs du matériau par les bandes symétriques.

De ce modèle, nous pouvons tirer la conclusion que les bandes de

cisaillement se comportent au sein du polycristal comme des monocristaux

subissant des cisaillements transgranulaires. Les grains d'une même région

( bande ou matrice ) subissent des rotations rigides ( en blocs ). Les taux

des rotations locales dans les deux types de bandes sont respectivement

égaux aux taux des rotations macroscopiques des deux bandes ( relations

v.20) .

r . t r  t  concluslon

Afin d'apporter une explication au phénomène de l'évolution de la texture
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observée sous des conditions de cisaillement intense localisé en bandes

de cisaillement, dont on ne connaît pas à priori le mécanisme de

comportement, nous avons proposé quatre modèles, ne tenant pas compte

du phénomène de localisation de la déformation plastique pour le premier'

et en tenant compte pour les trois suivants.

Les modèles considérant un glissement multiple homogène ou localisé,

n'aboutissent pas à un accord satisfaisant entre les résultats expérimentaux

et calculés. Le mécanisme mis en jeu dans les bandes n'est donc pas

équivalent à un glissement multiple localisé dans la totalité des bandes.

Néanmois, il peut l'être dans les régions de croisement de deux bandes

symétriques où la déformation est localenent équivalente à la déformation

macroscopique imposée mais plus intense qu'elle'

un meilteur accord est obtenu quand la déformation secondaire est

considérée comme une localisation d'un cisaillement transgranulaire sur

"un système" pour chacune de deux familles de bandeS symétriques, non

régulièrement distribuées, induisant des rotations opposées que I'on a

superposé.
Ces résultats montrent donc la part très importante des bandes de

cisaillement dans l'évolution de la texture. En effet, nous avons pu vérifier

que I'apparition des bandes de cisaillement est à I'origine de la transition de

texture c'est à dire, passage d'une texture type cuivre à une texture type

laiton. Aussi ces même résultats rendent-ils compte du comportement des

bandes de cisaillement au sein du polycristal. Ce dernier résultat est d'une

grande importance dans la mesure où il nous apporte une nouvelle

approche aux phénomènes mis en ieu dans et par les bandes de

cisaillement.



a) Echantillon Primaire avant le
laminage

ffi
b) Echantillon Primaire aPrès.

laminage à 60% suivant DL
auquelon Prélève un échan-
tillon de 20 mm de largeur

c) Echantillon secondaire prélevé de
l'échantillon primaire (b) , tourné de
90o autour O-e Oru et hminé ensuite (selon
à 2,5 et 10%.

Fig.v.t
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fig.v. z figures de pôles expérimentales obtenues après 60% de réduction par

laminage monotone.



/'-i-\
/ l \

/ - l  \

i.\\ I -'X',
\  ( ô - .  |  è ^ 7 1

r l(\ It€Z1-/ f /

\ i /

t t9

RD

r i /
\ 1 . / \-=l^--,

Lv. r pf

\gjz

fig.v. s figures de pôles expérimentales obtenues après 60% de réduction par
laminage primaire puis laminage secondaire à: a)zo/o, b) s%, c) 10% de
rédustion.



--> DT (direction de laminage secondaire)

fig.v. e micrographies optiques des sections latérales d'échantillons de cuivre
prélaminés à 60% de réduction selon (DL) puis laminés selon (DT) à:
a) 2/", b) et c) 5%, d) et e) 10% de réduction.
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el
It l

I

l l0

L

tbl

1= DL

Poles 200 Poles 111 Poles 110

fig.v. s figures de pôles a) expérimentales b) calculées selon le cas "A" du
tabteauv. 1 à 60% de réduction par laminage.



Poles 111

I

[C] Pdes2no

1= DL

Polcs 111 Poles 110

fig.v. e figures de pôles carcurll.selon le cas "81" du tableauv ' 1 pourdes

tauxderéduct ionsSecondairesdea\zvo,b)5%etc)10%aprèsun
laminage primaire de 60% de réduction'



Pol6 l I0

I

figures de pôles calculées selon le cas "82" du tableaw ' r à: al2Q /",

Ëi+0.7. àà?eOuction par laminage secondaire après laminage primaire

àâ eOZ" de réduction. c) superposition des figures du a) aux figures
calculées de la fig.v. su

Pol6 200

I

lcl

1= DL

fig.v. z



( DL, DT, DN ) : RePère macroscoPique

( x1, x2, x3 ) : RePÈre lié à la bande

i t 
"t 

tt : vecteurs déPlacement

(b) : bande rr cisaillée
suivant (x2)

(a): bande r cisaillée
suivant G x2)

Oou

Fig.v.8



[a]

lbl

/-.; ',+r,Èi:i#È+

Ic]

tdl

Polà toll lc&r lll Pol€ ll0

1= DL

fig.v. s figures de pôles superposées de deux échantillons laminés à 60% de
réduction puis subissant un cisaillement r pour le premier et un
cisaillement r r pour le second (cas 83 du tableau.v . 1) à: a) 10%, b)
20Vq c\ 4O/o et d) 50% de rédustion.



lal

tbI

lcl

ldl

1= DL

fig.v - r o figures de pôles superposées de deux échantillons laminés à 60% de
réduction puis subissant une rotation r pour le premier et une rotation
r r pour le second (cas 84 du tableau.v. 1) à des taux de cisailtement
de: a) 0.2, b) 0.4, c) 0.S et d) 0.6.
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Dans ce travail, nous nous sommes intéressé aux hétérogénéités de

déformations plastiques des polycristaux métalliques à deux échelles

différentes:
- Les microbandes de cisaillement à l'échelle granulaire.
-Les bandes de cisaillement macroscopiques à l'échelle du polycristal.

A l 'échelle granulaire, nous avons tenu compte des hétérogénéités

plastiques en considérant qu'il se forme dans les grains du polycristal, deux

zones à modes de glissement ditférents:
- Un glissement multiPle homogène
- Un glissement simPle

Ces deux zones sont séparées par une interface plane ou plan d'habitat

(n'introduisant pas de contraintes à grandes distances).

Les relations de compatibilité devant être satisfaites par un tel champ de

déformation permettent de confirmer le lien très étroit entre la formation des

plans d'habitat et des microbandes de cisaillement dans des orientations

non aléatoires et similaires. De plus, la corrélation des orientations des
,diTférents ptans d'habitat des différents grains, induit un "ordrdr'àl$rande

distance au sein du polycristal. On est donc amené à penser que la

formation des bandes de cisail lement macroscopiques résulte d'un

phénomène de coalescence des microbandes de cisaillement présentes

dans les grains, facilitée par la corrélation d'orientations de celles-ci.

D'autre part, I 'hétérogénéité de la déformation plastique a des

conséquences sur la transition des textures du type cuivre au type laiton. En

etfet, dans le cas des métaux à fort écrouissage latent pour lesquels la

déformation plastique est essentiellement hétérogène, on constate

I'apparition de composantes de textures type laiton.

A l'échelle du polycristal, nous avons tenu compte de la structure de bandes

de cisaillement macroscopiques traversant la totalité de l'échantillon

polycristallin.
Afin de bien souligner le rôle très important de cette structure dans

l'évolution de la texture, nous avons dans un premier temps proposé'un

modèle considérant un glissement multiple homogène, autrement dit sans

hétérogénéités plastiques. Les textures de déformation obtenues par un tel

modèle ne coincident pas avec les textures de déformation expérimentales.



100
Par conséquent, il est nécessaire de tenir compte de la localisation de la

déformation plastique dans les calculs afin d'approcher le plus possible le

comportement réel du polycristal.

D'après les résultats obtenus il s'avère que les bandes de cisaillement

macroscopiques représentent une forme particulière de localisation de la

déformation plastique. Le mode de déformation de ces bandes n'est pas un

glissement multiple homogène dans les grains mais plutôt un cisaillement

transgranulaire sur un seul système de glissement. En etfet, chaque bande

de cisait lement se comporte comme un monocristal subissant un

cisaillement dans son plan. Ce comp&ement particulier conduit à la division

de l'échantillon en blocs (matrice et bandes). Ces blocs subissent des

rotations rigides afin de conserver la géométrie extérieure de l'échantillon

(la surface libre du plan de laminage reste plane), et par conséquent

participent à l'évolution de la texture .

Ce travail,  se veut une contribution à la modélisation des

hétérogénéités plastiques lors des déformations plastiques de polycristaux

métalliques.
Nous avons tenter de tenir compte de ces hétérogénéités à la fois à

l'échelle du grain et du polycristal. De même, nous avons pu souligner le

rôle très important que jouent ces structures hétérogènes, aux deux

échelles, dans l'évolution de la texture de laminage des métaux.

De nombreux problèmes concernant les hétérogénéités plastiques

restent à résoudre parmi lesquels nous. citons un qui découle

immédiatement de la présente étude:

ll est important d'établir le lien entre les hétérogénéités intragranulaires

(microbandes de cisaillement) et transgranulaires (bandes de cisaillement

macroscopiques).
Ce problème à notre sens pourra être abordé dans le cadre du modèle de

I'inclusion plastique homogène dans une matrice plastiliée uniformément.

Lénergie libre d'un tel système devrait augmenter au fur et à mesure que le

chargement imposé au système augmente, iusqu'à une valeur critique de

celle-ci et des contraintes internes dans l'inclusion. A partir de cette valeur

critique, il y a rela:<ation de ces contraintes et restitution d'énergie.

L'inclusion ( ou microbande ) se propagerait et traverserait toute la matrice
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(ou échantillon polycristallin) pour former une bande de cisaillement

macroscopique.


