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CHAPITRE I

Introduction
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1/ Généralités sur la déformation plastique des polycristaux
métalliques

Depuis plusieurs années , on assiste au développement et & I'évolution
de travaux portant sur la plasticité des métaux et de leurs alliages. Ces
études présentent un intérét a la fois scientifique , technologique et
économique dans la mesure ol ils visent la compréhension des
mécanismes en jeu et par suite la maitrise des procédés de mise en forme
des matériaux par déformation plastique.

Les métaux comme leurs alliages appartiennent & la classe de polycristaux
métalliques compte tenu de leur structure granulaire. La prise en compte en
plasticité de cette structure initialement hétérogéne et désordonnée se
heurte a des difficultés dues a la présence des joints de grains ou de
phases, des désorientations relatives entre les grains, des interactions a
caractére anisotrope entre mécanismes élémentaires de déformation
plastique a la fois & I'échelle du grain et de I'agrégat (anisotropie de
I'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 qu'a froid le glissement cristallographique est le mécanisme
prédominant (en I'absence de maclage). |l est di aux défauts linéaires dans
les cristaux (multiplication et déplacements des dislocations). Dans ce
travail, on se limitera a la plasticité a froid et par suite au seul glissement
cristallographique comme mécanisme de déformation plastique .

Un agregat polycristallin se déformant plastiquement , assiste a 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 révélent
I'existence d’hétérogénéités bien marquées a l'interieur d’'un méme grain



12/,/31.

-En effet, du fait de la désorientation relative des grains, la déformation
plastique est différente d'un grain a l'autre. Il se pose alors le probléme 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 'accommodation entraine une rotation du réseau cristallin par
rapport au repére lié a I'échantillon et donc la formation des textures de
déformation du polycristal /2/,/4/. Tandis que I'accommodation plastique se
fait par la formation & linterieur des grains du polycristal d’hétérogénéités
plastiques /5/,/6/. En effet, les joints de g'rains ou de phases constituent un
obstacle au mouvement des dislocations qui, de ce fait s’accumulent dans
certaines régions des grains formant des parois 4 hautes densités de
dislocations. Ainsi un champ de contraintes internes intergranulaire a
grandes distances en résulte /7/. La relaxation de ces contraintes internes
se fait par la formation dans les grains de plans d'habitat convenablement

-----------

Ces hétérogénéités se manifestent a I'échelle macroscopique (de I'agrégat)
sous forme de strictions localisées ou diffuses, de bandes de glissement, de
cisaillement ou de pliage /9/,/10/,/11/.

La structure en bandes de cisaillement, apparait lors des déformations
plastiques des polycristaux métalliques plus souvent aux grandes
déformations ou (et) aux basses températures /9/,/12/---/19/. Elles sont

essentiellement tres minces entre 0.1 et 1.0 um /17/, limitées par des
surfaces planes paralléles entres elles, non paralléles aux plans de
glissement des grains qu'elles traversent /9/,/12/,/14/. A l'intérieur de ces
bandes est localisé un cisaillement trés intense dont le plan est paralléle
aux surfaces planes limitant celles-ci /20/.

A une échelle a la fois microscopique et macroscopique, la formation des
bandes de cisaillement, est directement liée a la déformation
macroscopique imposée a I'échantillon polycristallin /9/,/21/,/22/. Des
résultats expérimentaux montrent que l'orientation de ces bandes dépend
de la nature du chargement imposé. En effet, pour une tole laminée elles
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sont inclinées d’environ 35° par rapport au plan de laminage /22/ et dans le

cas de la traction , I'angle entre les bandes et I'axe de traction est proche de
54° /23/.

A P'échelle du grain, on observe la formation de zones & modes de
glissement différents séparées par des frontiéres plus ou moins définies
/4/,/124/ . A une échelle plus fine (microscopique), aussi bien en chargement
monotone que cyclique, on assiste, & 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 /7/,/25/---/28/,
constituant une autre forme d’hétérogéné}té plastique dont la forme dépend
du mode de déformation imposée au polycristal /29/, (sauf dans le cas des

métaux & trés faible énergie de faute d’empilement (~20 mJ / m2 ) pour

lesduels on n'observe pratiquement jamais de cellules comme les aciers
inoxydables austénitiques). A cette méme échelle on observe également
une structure en microbandes de cisaillement mettant en oeuvre un
changement local considérable du phénomgéne d'accumulation des
dislocations /30/, elles sont répartient de fagon dense paralléles entre elles,

trés fines de l'ordre de 0.1 & 0.2 um. Ces différentes microstructures
s’'organisent spatialement au fur et & mesure que la déformation progresse,
traversent les joints de grains et forment des bandes macroscopiques dues
aux concentrations des contraintes locales /21/,/22/.

Dans l'ensemble des matériaux auxquels nous nous intéressons
(polycristaux métalliques) nous distingons deux classes. La premiére
regroupe les métaux a faible énergie de faute d'empilement, les solutions
solides contenant des éléments chimiques (métaux alliés) ou déformés &
basses températures. La deuxiéme les métaux a forte énergie de faute
d'empilement.

Pour les métaux de la premiére 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 deuxiéme 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 a

température ambiante /31/, fig.1.1. L'analyse des courbes de traction
expérimentales a permi dans le cas des métaux C.F.C. de distinguer trois
stades de déformation /2/:

-Un premier stade de glissement facile ol un seul systéme de
glissement est actif et ou le taux de durcissement est trés faible, de I'ordre

de 104 u (u étant le module de cisaillement du matériau).
-Un deuxieme stade linéaire ou le durcissement constant est important,

de l'ordre de n/250. Ce stade est lié a la rotation du cristal favorisant ainsi
F'activation d’'un second systéme de glissement.

-Un troisiéme stade a durcissement décroissant du fait de I'apparition
des glissements déviés.
Le stade 1 de glissement simple est beaucoup plus important pour les
meétaux de la premiére classe fig.1 . 2, d'ol I'existence d’un fort écrouissage
latent qui rend plus difficile le glissement sur les systémes secondaires /34/
et par suite ne favorise pas le glissement multiple homogéne susceptible de
relaxer les contraintes internes d'incompatibilité de la déformation plastique.

C’est plutdt-par l'intermédiaire d’'un glissement hétérogéne c'est a dire.--

déformation en zones compatibles de modes de glissements différents en
nombre et en nature, que les incompatibilités plastiques de grain & grain
pourront étre accomodées. ,

Pour les métaux de la seconde classe dont I'écrouissage latent est faible, la
relaxation des contraintes internes d’incompatibilité plastique se fait par le
glissement multiple homogéne, puisque la structure en bandes n’apparait 1a
que pour des déformations nettement plus grandes que dans le cas des
métaux de la premiére classe.

Plusieurs observations expérimentales montrent le réle important des
bandes de cisaillement dans I'évolution des propriétés globales des
métaux. Il a été observé notamment, suite a 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 ) /35/.

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
mécles alignées et des bandes

de cisaillement.

c¢) micrographie optique présentant
un large cisaillement et des
macrobandes de cisaillement.
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(A) microstructures des sections longitudinales du laiton 70/30 laminé &: a) 17%, b)
65%, ¢) 95% de réduction. Le segment marqué sur les figures est paralléle au plan

de laminage et mesure 10um dans(a,c) et 1um dans (b) /31/

a) section transversale: présence
de microbandes.

b) section longitudinale:présence *
de microbandes alignées.
c) section longitudinale: présence :;
d’'une bande de cisaillement. E

W el

(B) Micrographies électroniques en transmision du cuivre laming a; a) 17% , b) et ¢)
97%de réduction. Le segment marqué sur les figures est paralléle au plan de
laminage et mesure 1um /31/

fig.x.1
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Fig 1.2 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 /33/. © et y sont respectivement, la
contrainte de cisaillement critique et le cisaillement plastique.
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composantes /21/,/22/,/36/.

Dans la plupart des cas, les bandes de cisaillement se forment dans un
milieu ol le mode de déformation précédent est homogeéne, il en résulte la
rotation des grains vers la texture finale. |l est toutefois difficile d'attribuer la
disparition ou le renforcement de certaines composantes de texture au seul
phénomene d'apparition des bandes de cisaillement, puisque celles-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 /9/,/17/:

- Le premier regroupe les textures dites “type cuivre”, {211}<111> +
{110}<211>, elles sont typiques aux métaux C.F.C. purs.

- Le second regroupe les textures dites “type laiton”, {110}<112>, celles-ci
sont plutét communes aux alliages des métaux C.F.C.

Des travaux récents d'une part sur le cuivre /36/ et d'autre part sur les
alliages Al-Mg /21/, ont montré qu’en jouant sur deux parameétres: La
température et la direction de chargement, l'instabilité de la sous structure
du métal est favorisée. En effet, sur des échantillons prélaminés a 78°K, les
bandes de cisaillement peuvent surgir aprés seulement 2% de réduction a
température ambiante lors du laminage “secondaire” ( selon la direction
transversale: & 90° par rapport a 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 ou la température est gardée la méme 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 a la direction de laminage différente de celle qu’elles
auraient eu lors du laminage monotone. .

Les mesures de texture /36/ montrent que dés 2% de réduction lors de la
sollicitation secondaire, un changement notable de la texture peut étre

constaté. Aprés 10% de réduction les composantes “C" ( ¢4 = 90°, ¢ = 35°,
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0o =45°) et “S” ( ¢4 =57°, ¢ = 29°, ¢o = 63°), représentant la texture type

cuivre, disparaissent. Alors que la composante “B” ( ¢4 = 35°, ¢ = 45°, oo =
90° ), représentant la texture type laiton, est renforcée. (Les orientations
cristallographiques sont repérées par les angles d'Euler selon Bunge /37/).

Ces différentes observations expérimentales montrent le réle important que
jouent les bandes de cisaillement dans I'évolution de la texture et par suite
la nécessité de prendre en compte cette structure dans les modéles
proposeés.

I1x/ Les modéles de la littérature

Dans le but d’approcher et de décrire le comportement mécanique du
polycristal en tant qu'agrégat, différents modéles ont été proposés . Citons
parmi les premiers : le modéle de.Taylor /38/, de Lin /39/, le modéle statique
/40/ et le modele de Sachs /41/. Ces modéles, bien qu'ayant permi
d'aborder des problémes complexes, ils restent insuffisants du fait de
I'excessive simplicité de leurs hypothéses (uniformité des champs de
deformations ou de contraintes) ayant des répercutions sur les prévisions
du comportement : plastification simultanée de tous les grains, texture trop
marquée etc....... , dans l'approche de Taylor. Pour Sachs les grains sont
- considérés comme des monocristaux pouvant se déformer
indépendamment les uns des autres ce qui ne nécessite pas de prendre en
compte les problémes de compatibilité des déformations et par suite
n'explique pas la préservation de I'hypothése de continuité du matériau.

Viennent aprés les modéles de Kroner /42/,Hill /43/,Hutchinson /44/,Zaoui
/40/, Lipinski et Berveiller /45/, apportant une approche nouvelle au
probleme des interactions entre grains. Ces modéles prennent en compte
I'accommodation des incompatibilités plastiques par des déformations
élastiques ou élastoplastiques dans le cadre du schéma self-consistent . lls
considérent les interactions entre un grain particulier et 'ensemble des
autres grains constituant une matrice infinie continue et homogéne ou la
déformation plastique est uniforme. Seulement, toutes ces approches
restent dans I'hypothése d'uniformité de la déformation plastique
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intragranulaire et ne font aucune référence a son aspect hétérogéne.

Néanmoins, ces modéles peuvent décrire de fagon satisfaisante les textures
de déformation des métaux ou le glissement multiple homogéne est le
mécanisme de déformation prédominant, comme les métaux purs (Cu, Al,
Fe...). Par contre ces mémes modeéles ne peuvent pas prévoir certaines
composantes des textures de déformation (type laiton) des métaux a faible
energie de faute d’empilement, des solutions solides ou des métaux
déformés aux basses températures /31/.

Une approche intéressante consernant les interactions entre les systémes
de glissement et les joints de grains a été proposée par Rey et Zaoui /24/
pour le bicristal & joint plan et étendue au cas du tricristal par Mussot /46/.
L'extension de la méthode au cas du polycristal semble plutét ditficile.

Les tentatives de modélisations sortant de I'hypothése de I'uniformité de la
déformation plastique intragranulaire et prenant en compte son aspect
hétérogéne sont peu nombreuses. Arminjon /47/ propose un modéle
reposant sur la minimisation de la dissipation plastique . Il a pu simuler de
fagon 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 /48/ abordent le probléeme de la formation de
zones homogénes a lintérieur d'un grain en utilisant le modéle Self-
consistent a N-sites.

D'autres auteurs ont proposé pour la structure de bandes de cisaillement
des modeles géométriques discutés par Van Houtte, Sevillano et Aernoudt
/20/. Ces modeles contribuent a expliquer certains aspects de I'écoulement
plastique hétérogéne (apparition entre autres de deux familles de bandes ).
lls permettent de prévoir en se basant sur des calculs théoriques, le mode
de déformation plastique -homogéne ou hétérogéne- le plus probable.

Or, la compréhension du comportement mécanique macroscopique d'un
matériau nécessite plus de détails sur son comportement a I'échelle
microscopique.

Dans cette perspective, pour décrire la transition entre les textures type
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cuivre et type laiton, plusieurs micromécanismes comme le glissement dévié

153/, le glissement des dislocations partielles /54/ ou I'anisotropie des
interactions entre les dislocations des systémes de glissement /55/ ont été
proposés. Une revue détaillée sur cette transition & été faite par B. Bacroix
/56/.

Pour Wassermann, le développement des textures type laiton serait di au
méclage /57/, /58/, ce qui a été contesté par Leffers /59/ qui propose
d'expliquer la transition des textures a partir du modéle de Sachs /41/ en
s'appuyant sur l'idée d'un glissement primaire important induisant un
écrouissage latent considérable comme cela est le cas dans ce travail.

D’autre part, différentes tentatives de deécription des parois des cellules de
dislocations en termes de dislocations discrétes sans tenir compte du mode
de déformation ont été réalisées /49/,/50/,/51/. Seulement, I'une des
caractéristiques essentielles de cette sous-structure est qu'elle ne peut se
développer que si I'énergie élastique associée & I'incompatibilité de la
déformation plastique hétérogéne reste limitée voire nulle .D'ol la nécessité
dans la modélisation de tenir compte du mode de déformation.

Bouaouine /8/ discute le mécanisme de formation des microbandes de
cisaillement a I'échelle du grain , partant du mécanisme de formation de la
structure cellulaire des dislocations . Pour se faire, il utilise la solution
d’Eshelby-Kréner du probléme de l'inclusion plastique & frontiére libre, dans
une matrice en écoulement plastique, ou contrairement au probléme
classique , la forme et le volume de l'inclusion sont inconnus. Le mode de
déformation dans ce type de problémes est bien pris en compte. (on
rappelera les résultats de ce travail dans le chapitrezx 1 ).

Mughrabi /7/ développe un modéle simple tenant compte du mode de
déformation et considérant le cristal comme un composite constitué de
parois dures a forte densité de dislocation séparées par des régions molles
a faible densité locale de dislocations. Il montre ainsi que des contraintes
internes & longue portée importantes apparaissent dans les cristaux
présentant une répartition hétérogéne des dislocations développée
aucours de la déformation comme conséquence naturelle des conditions de
compatibilité dans I'état de contrainte appliquée.



Korbel /52/ propose un modéle reposant essentiellement sur les
observations de I'aspect morphologique des microbandes de cisaillement .
Il 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 a une forme particuliere des hétérogénéités
plastiques, d'une part a I'échelle du grain et d'autre part a I'échelle du
‘polycristal. A I'échelle granulaire ces hétérogénéités se magnifestent sous
forme de microbandes de cisaillement. Elles sont sous forme de bande de
cisaillement macroscopiques a I'échelle de I'agrégat polycristallin.

Nous commencerons donc dans le chapitre I 1, par rappeler les notions de
base de mecanique physique, dont, la condition de compatibilité du champ
de déformation d'un milieu déformable, le lien entre I'incompatibilité
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 problemes particuliers de
I'inclusion plastique homogéne apportées par Eshelby et Krdner et du
probleme d'une interface plane séparant deux milieux homogénes. 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 TI11 , nous rappellons certains résultats concernant les
mécanismes de formation de microhétérogénéités plastiques induites en
relation avec les contraintes internes d'incompatibilité a partir du probléme
de l'inclusion plastique homogéne de forme particuliére.

Dans le chapitre Tv, on aborde le probléme de I'hétérogénéité de la
déformation plastique a I'échelle granulaire, dans le cas des métaux C.F.C.
et C.C. a fort écrouissage latent, en considérant qu'elle résulte de la
variation spatiale du nombre et de la nature des systémes de glissement.
Nous considérons donc que les grains du polycristal se déforment selon
deux modes de glissement plastiques différents:

- Un glissement multiple homogéne aux voisinages des joints des
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grains, du fait des fortes contraintes internes d'incompatibilité plastique

intergranulaire qui facilitent 'activation des autres systémes de glissement
malgres le fort écrouissage latent.

- Un glissement simple dans les zones complémentaires des grains ou
I'écrouissage latent s'oppose a l'activation des autres systémes de
glissement.

Dans chaque grain, linterface entre ces deux zones est considérée plane,
c'est a dire, n'introduisant pas de contraintes & grandes distances.
L'orientation de celle-ci et I'évolution de la texture dans la zone a glissement
simple sont détérminées a partir de la condition de compatibilité des
déformation plastiques de part et d'autre de cette interface.

Nous constatons, d'aprés les résultats obtenus, d'une part, qu'il existe un
lien entre l'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. a fort
écrouissage latent, non décrites par les modéles considérant une
déformation homogeéne intragranulaire.

Dans le chapitre v, on se place a 'échelle du polycristal et I'on propose un
modéle tenant compte de la structure en bandes de cisaillement croisées et
symétriques apparaissant souvent sous des conditions particuliéres de
chargement et traversant I'échantillon polycristallin. Ce modéle repose sur
l'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 ponCristal sont obtenues
lorsqu’on considére que les bandes symétriques se comportent comme des
monocristaux subissant des cisaillements de signes opposés, et le reste du
polycristal comme le prévoit le modeéle self-consistent.
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CHAPITRE IIT

Méthodes théoriques en mécanique
physique
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1/ Introduction

Nous rappelons dans ce chapitre les notions de base de la mécanique
des solides nécessaires pour aborder les problémes d’hétérogénéités
plastiques. En particulier nous nous intéressons aux solutions des
problemes de l'inclusion plastique homogene apportée par Eshelby /1/ et
Eshelby-Kréner /2/ ainsi que le probléme d'interface plane séparant deux
milieux homogénes.

Il 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.

11/ Equations fondamentales de la mécanique des milieux
continus

Nous nous limitons dans tout ce qui suit aux transformations
infinitésimales (petites déformations et petites rotations), dans
I'approximation quasi-statique (forces d’inertie négligées). La loi
fondamentale de la d/y'n'a'\miq'ue impose au champ des contraintes d’obéir
aux equations d’'équilibre. L’hypothése de continuité des milieux.restrinct le
champ de déformation & un champ vérifiant les équations de compatibilité.
Nous travaillons dans un systéeme de coordonnées cartésiennes

rectangulaire, ol X1 ,Xo,X3 désignent les coordonnées d'un point T du milieu.

u, de coordonnées u{,us,ug désigne le champ du déplacement en un point

donné. On utilisera la relation suivante:
El]k elmk=8i18p'n'8m8]1 (II.l)
ol € est le tenseur permutation de Ricci:

€ =0  sideux indices au moins sont égaux
(S K= 1 si permutation paire (1,2,3)

€ix=-1 sipermutation impaire (1,3,2)
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et &;j symbole de Kréner tel que:

8ij =1 si |=j
Si,-= 0 si |=/-']

I1.1. Statique

Considérons un milieu continu , fini , non déformé , dans un état initial
naturel (contraintes nulles) . Sous l'effet de forces extérieures réparties en
volume (de densité volumique F;), & la surface (de densité superficielle TS)
et de deplacements imposés a la surface u®, le milieu sera le siége de
contraintes o; et d'un champ de déplacement u; défini en tout point afin de
garder sa compacité.

La loi fondamentale de la dynamique apphquee a ce milieu se traduit par
les relations d'équilibre des forces et des moments suivantes:

0'“ + FI = 0

j= 0j l'absence de couples
(11.2)

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

S ]
o;nj=Ti

s a la surface
U;=Uu;

(II.3)

n® étant la normale unitaire extérieure a la surface S
II.2. Cinématique

Le gradient de déplacement B; jest défini par :
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B =grad’l_j
Ou encore,
Bij = uj; (II.4)

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

antisymétrique @ le tenseur de rotation:

& =(112) (By +B5) = (1/2) (uy +uy) (II.5)
W =(1/2) (Bij '|3ji) = (1/2) (Uj,i'Ui,j) (II.6)

Au tenseur @ on associe souvent un vecteur adjoin o tel que:

Q)i=€uk(|)k (II.7)

(on utilise sauf indication contraire, la convention d’Einsten de sommation
sur les indices répétés).

En plasticité (inélasticité en général) , les quantités § , £ et w peuvent étre
décomposées en parties élastiques et plastiques (inélastiques) de la
maniére suivante:

B=6°+pP
E=£8+¢P (II1.8)
@=0%+aPf

I11.3. Conditions de compatibilité

Un milieu continu donné ne peut étre le siége de n'importe quel champ
de déformation et de rotation. En effet , afin de préserver sa compacité
(absence de trous ou de recouvrements de matiére ) dans l'espace
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euclidien, il faut qu'il y existe un champ de déplacement tel que

(ISij =g+ coii) en soit le gradient. Autrement dit, la différentielle du; = Bij dxj

doit étre totale exacte et par suite satisfaire aux conditions de Cauchy
d'intégrabilité des formes différentielles se traduisant par:

Rot p=0

ou EljkBki'i=0 (II.9)

Les équations (I11.9) sont les équations des conditions de compatibilité
auxquelles est soumis le tenseur §, elles supposent les déformations et les

rotations imposées séparément. Si seules les déformations g sont
imposées, les équations de compatibilité ne doivent porter que sur elies.
Les rotations doivent donc étre éliminées /3/, /7/. En utilisant les relations
(11.1) et en remplagant les rotations par leur vecteur adjoint (11.7)

nous obtenons donc:
€ ik Prij = € i (&ij+ i)
= € (& + € im Omj)
= el]k Eijt ( Sﬁsjm- 8|m5|—l) O j

= € 1 &, + @y O~ oy
=0

pour I=i et tenant compte de la symétrie de € :
€ lik Eku-l- 3 mi:i- (0|.|= 2 (Dj'i= 0
donc l'équation (II-9) devient:

€ Exij- @ =0 (I1.10)

Pour éliminer les rotations, il suffit de dériver (11.10) par rapport 3 m et
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prendre la partie antisymétrique du résultat par rapport & i et m:
€ nim (€ &ij- X)) m=0
soit:

€ nim € ik &i,jm =0

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

€EwE jmn Eimkn = 0

ou, selon la notation de Kréner:

Incg=0 (Ir.11)

III/ Incompatibilité plastique et distribution des dislocations

ITI.1. Tenseur densité de dislocations:

Considérons un champ de gradient de déplacement plastique

incompatible BP résuitant d'une distribution de déformations plastiques gP et
de rotations plastiques @P. Les équations de compatibilité (xxI.9) portant

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

s’annulant que pour §P compatible:

— P
a=-Rotp
ou encore, oy =-€ 49 BPyy (I1.12)

Ce tenseur satisfait par définition aux relations de divergence nulle
(div(Rot)=0):
diva=0

soit . ai” =0
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Il peut étre assimilé a une densité continue de dislocations /3/, /7/. En effet, si
I'on considére dans le milieu une surface (S) limitée par une courbe fermée

(C), le flux de o a travers cette surface sera:

P p

Cette intégrale n'est pas nulle, Bpij n‘étant pas compatible.Soient b le
vecteur résultant et duP un champ de déplacement différentiel et local tel

que dupj=Bpij dx;, on obtient alors:

P
fsai‘- n; ds = -iduj = bj

bj: composante du vecteur de Bufgers.

a est donc une densité de dislocations telle que le vecteur de Burgers
résultant dbj des dislocations pergant I'élément de surface ( n;ds ) est donné
par:

Si i=j la dislocation est vis (ligne paraliéle & b)
Si iz la dislocation est coin (ligne perpendiculaire a b)

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

I11.2.Tenseur d’incompatibilité

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

INCE=0
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or INnC €= 1nc(E®+EP)

= INCE® + IncgP =0

d'ol Inc £8=- 1IncégP

On définit alors un tenseur nn du second ordre symétrique tel que:
Nn=Inc € =- 1ncgP

ou encore,

=€ 1 € jmn 8plm,kn (II.14)
Ce tenseur est également de divergence nulle:

divn=0
Ou encore,

m;;j=0

Le tenseur n, nul quand la déformation plastique €P est compatible, mesure
bien 'incompatibilité plastique du milieu.

II1I.3. Relation entre les tenseurs d’incompatibilité et de
densité de dislocations:

Au champ des tenseurs de rotation a; ou des vecteurs de rotation il

sera utile d’associer un champ de tenseurs de courbure kﬁ défini par:

kj= 0y =(112) € g g (II.15)

Les conditions de compatibilité (x1.10) permettent d'écrire:

kij= € jk &, | (II.16)
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Soit € nim € jik &iim= € nim Kjm=" € nmi Kjm
ou encore:
RotK=- Ince (IIX.17)

Par analogie avec la relation (I1.16) on peut définir un tenseur de

courbure élastique Ke lorsque la déformation plastique imposée n'est pas
compatible par: ’

k,eij=ej|keeki,| (II.18)

La déformation élastique n'étant pas compatible, k*® ne peut étre un gradient
de rotation élastique. Il serait alors une contribution partielle au tenseur de

courbure éiastique ke que I'on peut définir & partir de la rotation élastique w®
par la relation suivante:

Keij = mei,i =(1/2) c ikl O)ekl,i (II.19)
On peut également définir un tenseur K"eij représentant la différence des

tenseurs k® et k'® par:

e _LC._ k€. — mC.
K “—ki k I‘—(D

i €k €% (II.20)

Le tenseur k"€ ainsi défini peut étre directement lié au tenseur densité de
dislocations g. En effet:

€ jia (B + BPyyd = O
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€ jua Bk = € ja BPrix = o

donc aij =€ ]kl ﬁeli,k
= € jq (E%x + %)
=€ g %k + € g € jim @k

= € j €8 - 0% + 0%

=- k"eij + k”ekk 5,1
pour i=j on obtient:
a; =2 k"®; (II.21)
d'ot
k"8 = -0t + (1/2) oy 8 SR (11.22)

La relation (11.22) signifie que le tenseur k"® représente la partie du
tenseur de courbure élastique directement liée a la présence des
dislocations et au désordre atomique qui leur est attaché. La partie

complémentaire k'® est alors attachée a la réponse élastique du milieu afin

de conserver sa compacité en dépit de la présence des dislocations.
D’aprés la relation (11.20):

. lle
RotK" =1 (11.23)

Ou encore

M= € inm k"emj,n

en tenant compte de (11.22):
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M5=€ imn %m,n + (1/2) € i Y n

n étant symétrique, nous ne garderons que la partie symétrique du second
membre par rapport aux indices i et j:

MNy=(1/2) {€ imn %jmn + € jmn @im,n + (1/2) Oy (€ inj ¥ € jni)}

Nj=12) {€ imn %mn + € jmn Limnt

que l'on peut écrire:

N = (€ imn %m,n)i) (II.24)

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

En définitif, la formule (11.24) signifie que l'incompatibilité de la
déformation plastique s’accompagne de la présence de dislocations
induisant des déformations et rotations élastiques (d’aprés (Ir.20) et
(I1.22)) qui elles assurent la compatibilité de la déformation totale.

1v/ Incompatibilité plastique et contraintes internes
Iv.1. Contraintes internes

Un milieu est le siége de contraintes internes si la déformation qui lui
est imposée est incompatible. En effet, soit un milieu auquel est imposée
une déformation plastique gP incompatible, elle s’accompagne
nécessairement d'une déformation additionnelle telle que la déformation
totale soit compatible. D'oli la présence d’'un champ de contraintes internes
associé a cette déformation additionnelle et relié a celle-ci, dans le cas ou
elle est purement élastique, par les lois de I'élasticité que I'on supposera
linéaire:
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Gij=ciik|8ekl (IT1.25)
ou alors,

€% = Sija o (II.26)

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

divg=0
ou

ojj =0

La condition de compatibilité de la déformation totale devant étre vérifiée,
on a:

Inc(e®+ €P)=0

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

Iv.2. Méthodes de calcul des contraintes internes
Iv.2.1. Méthode du potentiel des contraintes (Krdner/3/)
Considérons un milieu infini, isotrope, a élasticité linéaire et soumis

a un champ BP connu incompatible, dont on déduit les tenseurs ¢ et par:

oa=-Rotp et m=-Ince

Les champs de déformation élastique g° et de contraintes internes devrons
satisfaire aux équations fondamentales:

* Compatibilité de la déformation totale
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Inc(eP+€8)=0

ou

n=1Incgs
* Condition d’équilibre des contraintes
divg=0

Le comportement du milieu est donné par les équations (II1.25) et
(II.26). Ainsi, les équations fondamentales s'écrivent:

divg=0 (IT1.27)
et '

Iinc(So)=n (I1.28)

La méthode du potentiel des contraintes consiste a prendre dans les

équations fondamentales g comme inconnue et & introduire un tenseur

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

g= Incy (II.29)

L'équation (xx.27) est alors vérifiée (div(znc) = 0 ) et I'équation
(II.28) s'écrit:

Inc(S.inc(yx)) =n (I1.30)

dont la solution en x conduit a g par l'intermédiaire de (11.29).

Dans le cas de I'élasticité homogéne et isotrope la déformation élastique £
s'écrit sous la forme:
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e 1 A

sij=2_u(°ii‘1_+;°kk5ij)

oli pu est le module de cisaillement et v le coefficient de Poisson.
Il sera commode d'introduire un deuxieme tenseur auxiliaire i’ défini par:
CLv
Xij=21 (X ij+1__;'x kk Oij)

ou (I1.31)

Vérifiant:

div ' =0 ' (I1.32)

Les équations (11.30) s'écrivent plus simplement:

X'ij il =
ou
AAY =7 (Ir.33)

ou AA est I'opérateur bilaplacien.

Pour un milieu infini, la solution de ces équations aux dérivées partielles est:

v e 1 N3 A
Xij(r)="""fnij(r) |r-r| dv
8x v (II.34)

Connaissant %' on peut déduire g par l'intermédiaire de (Ir.31) et
(Ir.29).
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IV.2.2. Méthode du tenseur de Green

Considérons un milieu soumis & 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 I'élasticité peuvent s'écrire si I'on fait

apparaitre les déformations totale g et plastique gP:

§e
(e-£°) ﬂ
-C ¢ (II.35)

[0}

|qollg> o

ou C est le tenseur des constantes élastiques d'ordre 4 et g° un champ de
contraintes auxiliaire.

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

vérifier le champ de contraintes g s’écrivent:

div g = div g°- div (C €P ) =0 (II.36)

Ces équations peuvent étre considérées comme celles d'un probléme
purement élastique pour un milieu soumis a une distribution de forces de
volume connue:

-— . P
F=-div(C.g) (I1.37)

Si la réponse en déplacement de ce milieu, a I'application d'une force
ponctuelle T en un point I’ est connus, nous avons:

ui(n =Gy (rF) 1 (F) (II.38)

Et la réponse a toute distribution continue de forces F sera:
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u;(n =vaii(F,F) Fj(F) dv' 11.39)

ol Gj; (r,7) est le tenseur de Green du milieu.

Connaissant U, on en déduit € et g° puis g par (II.35). En élasticité
linéaire et pour un milieu homogene, isotrope et infini, on a:

> —> > —> 1
Gij(rr) = Gij(lrr'l) = ———(p,p;+ @M 35;)
! ! 16mp(l-v)p 7 i (11.10)

avec p=r-7 |

Dans ce cas, pour une deéformation plastique sans variation de volume
(I1.37) et (II1.39) s'expriment plus simplement par:

Fi=-2u ezi.k
ot
* 1 8£j,k .
O i | Tp PP

v (II.41)

Cette meéthode présente l'avantage de résoudre le probleme en
déplacements auxquels la méthode du potentiel des contraintes ne donne
pas directement acces.

v/ Problémes Particuliers
Dans ce paragraphe, nous nous intéresserons & deux problémes

particuliers par le biais desquels nous aborderons dans les chapitres
suivants les probléemes des hétérogénéités des déformations plastiques.
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v.1. Le probiéme de I'inclusion plastique homogéne

v.1l.1. Matrice élastique (Eshelby)

Considérons une inclusion homogéne, isotrope, ellipsoidale, de
volume V, plastifiée uniformément et située dans une matrice élastique
infinie non chargée. Eshelby /4/ formule une solution a ce probléme en
utilisant la méthode du tenseur de Green qui permet de ramener ce
probléme a celui de la réponse d’un milieu élastique infini & une distribution
superficielle de forces réparties a l'interface entre matrice et inclusion.La

déformation totale g de linclusion est donnée par Eshelby et s'exprime
par:

&%= Sy eP Ty (II.42)
ou gPT est la déformation plastique dans l'inclusion et S le tenseur

d'Eshelby dépendant des caractéristiques élastiques du milieu et de la
forme de l'inclusion.

Siga = (12 (T%jjmn * T jimn ) Comnkd (II.43)

C° mnkl Constantes élastiques du milieu homogéne et isotrope
Th () =-o f Gy i (1) dv Q"
pmn = V v,V nj,mi (IT.44)

G étant le tenseur de Green.
Si 'on considére la partie antisymétrique de T*jm,, on peut introduire le

tenseur A reliant la rotation totale w* , dans l'inclusion, & la déformation

plastique gP:
ol = Ay € Ty - (II.45)

Agga =(2) (Tjmn = ¥ jimn ) Comeka (II.46)
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* contraintes dans l’'inclusion
I _ el
(0} i-— C°ﬁk|8 Kl

€8I. déformation élastique additionnelle de l'inclusion assurant la
compatibilité de la déformation totale .

I__ I _coPI
Gﬁ-C°ijk|(8k' A kl)
en utilisant (11.42) ona: .

. gPI

%= C° (Skimn € Zmn - € i)

) P
GIr,=C°ijk|(SkImn' Iiumn) € Smn (II.47)

- Z:+étant le tenseur unité symetrique d'ordre 4, Ij5q=(1/2) ( &y S+ i O )-

ot est le tenseur des contraintes internes dans l'inclusion.

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

v.1.2. Matrice plastifiée et chargée (Eshelby-Krdéner)

Kréner /1/ considére un systéme (matrice-inclusion) soumis aux
contraintes uniformes a linfini Z et subissant une déformation plastique
macroscopique EP. Linclusion étant comme dans le cas précédent,

homogéne, isotrope, ellipsoidale et de volume VZI.
La matrice et l'inclusion sont plastifiées de fagons uniformes, leurs

déformations plastiques respectives sont gPMetePI,

Soient ET et QT la déformation et la rotation totales macroscopiques du

systéme. Ces quantités peuvent étre décomposées en parties élastiques et
plastiques:
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ET=E®+EP
(IX.48)
QT=Q°+ 0P

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

€5 = ETj + Sy (ePTy-EPy)  (II.49)
€9T;=ETy+ Sy (z-:F’Ik,-E"k,)‘-aPIIi (II.50)
ol = QTy+ Ay (€PT-EPy) (II.51)
08T = QT+ Ay ("% - EPy) - oPTy (II.52)

* Contraintes dans l’inclusion

En supposant l'accommodation de I'incompatibilité plastique

(ePIﬁ-EPi ) purement élastique, les contraintes dans l'inclusion s'expriment
par: '

GIij = Coijkl eeIkl
Compte tenu des relations (11.50) et (TI.48 ),ona:
0% = C%a E% + C°%¢ (Txamn™Siamn) (EPmn - €% )

Sachant que %; = Cjia E®q » on aboutit & la loi d'interaction suivante:

°'Ii=zi+coﬁkl(11dmn'sklmn)(EPmn'EPImn) (Ir.53)



32

pour une inclusion sphérique, cas formulé par Kréner:

GIi=E§+2lJ.(1'ﬁ)(EPu'GPI“) (II.54)
ou
_2(4-5v)
15(1-v)

K et v sont respectivement le module de cisaillement et le coefficient de
Poisson. -

* energie de déformation élastique

VT et VM sont respectivement les volumes de linclusion homogéne
de déformation plastique gP* et de la matrice de déformation gPM.

La déformation plastique macroscopique EP du systéme (matrice-inclusion)
est telle que:

Epﬁ=fsPIﬁ+(1-f)ePMi (II.55)

ou “f*“est la fraction volumique de linclusion égale & (VI/V).
L'énergie de déformation élastique du systéme s'exprime par:

w°= foedv

(II.56)

€. g .
avec €% =¢;-€P

d'ou :

p
W°=;—f0'ij(€ii—' €jj ) dv
v



33
La symétrie de g permet d'écrire :

1 P
w°=§foi,-(ui,,-—ei,-)dv
v

2fcsu jdv— foijei?dvv

1 1
2fo,‘u njds - 2]0,”u dv -

Gjjj =0

1 P
2f0'ij€ij dv

les équations d'équilibre imposent au champ de contraintes:

Le milieu étant soumis aux contraintes uniformes X & la frontigre (S), on a:

Cj-Nj= Zyn sur (S)

1 1 P
=—Zijfvui,jdv— Efvoijeij dv

d'ol

Par définition:
EI e dv
ou g =(1/2) ( U + uj,i)
Compte tenu de la symétrie de X, on a:

.
VE Ej=2;f ujav

(II1.57)

Les contraintes dans la matrice (oMi)et dans l'inclusion (oIi)étant uniformes:
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e 1 | T 1 I P 1 M pu

at, PT, oM et £”M étant uniformes respectivement dans lincluion et dans la
matrice, on a:

W = (1/2) VZET;- (1/2) VI oty ePT; - (1/2) VM oM; "M
d'aprés (II1.53):

ol = Z_,_go(;_é)(EP_gPI)
=Z+g"

d'ou of=C°(1-S)(EP-€PT) (II.58)

cTidésigne le tenseur des contraintes internes dans linclusion.
De méme pourgM:

gM=3 +gMi
ou gMidésigne le tenseur des contraintes internes dans la matrice.
La moyenne des contraintes internes du systéme étant nulle, on a:

VM gMi yI gIi_g (I1.59)
d'ou gMi=- (VI/yM) gTi

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

We = (1/2) V2, ET, - (1/2) WM ZyePM - (1/2) VT z;ePT,
- (112) VT o, ePTy - (1/2) WM oMi; ePM;

D'aprés (11.55):
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- (112) VM3 ePMy- (1/2) VI 2ieP= -(12)V Z;EP;
Entenant compte de (11.48) et (1I.59),W®e s'exprime par:
We = (1/2) VI E% + (1/2) VE ot (ePM; -ePT))  (11.60)

En substituant I'expression de EPij (I1.55) a (11.58) et insérant

I'expression obtenue de gXidans (I1.60), W® s'écrit :

W8 = (172) v 5 B9 + (1/2) (1-HVT (P - €PZy) Coipg (Tig mn - Siamn ) (EPMin - €P )
L'énergie élastique par unité de volume s’exprime donc par:

(WeHV)= (1/2) Z;E; + (172) (1-1) £ ( €PM;; - €PZy) Coig (T man = Skimn ) (€PMipn - €PT )
(II.61)

*Energie libre complémentaire

I'énergie libre complémentaire du systéme (matrice-inclusion)

soumis & l'action des forces de surface F; = Zj n; (0 étant la normale
extérieure a la surface), est par définition:

p—- e . .
W'=-W°+ [ Fiuds

S
ou u; est le champ de déplacement dans le milieu.

P o

Wp=-W°+VEi ETij
Wp=-W°+VZi E°i+VZi Epii
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En remplagant W€ et EP par leurs expressions respectives, nous obtenons
Fexpression de I'énergie libre:

- (172) (1-AVE(ePMy - ePE)C% (Tig mn = Siamn (€™M - €% 0
L'énergie libre par unité de volume notée y sera donc:

- (1/2) (1 'f) f ( EPMi - 8PIij)Coijk| (Ikl mn " Skl mn )( ePan - EPImn) (II.62)

v.2.Probéme d’une interface plane séparant deux milieux
homogénes /5/, /9/

Considérons deux milieux homogénes I et 11 déformés de fagon
uniforme respectivement par ﬁP1 et ﬁpz et séparés par une interface plane
(P) de normale unitaire n de composantes ny, Ny, Ny dans le repére ol sont
exprimés les champs 8P, et BP,.

BP est alors un champ de gradient de déformation constant par morceaux
pouvant s'écrire sous la forme:

B8P =8P, +ABP §,(n (II.63)

avec ABP =8P, - BP,

5\;(f)={1 si re milieu H}

0 si re milieul

L'incompatibilité plastique est purement superficielle et est localisée a
l'interface (P).
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v.2.1. Tenseur densité de dislocations

Le tenseur densité de dislocations exprimé par (11.12)
s'exprime en tenant compte de (11.63) par:

o = - €39 ABPy Ny 8(s) (IT.64)

ou §(s) est la distribution de Dirac nulle partout sauf sur l'interface.
oy; est donc une distribution de dislocations purement supeficielle, ce qui
nous ameéne a définir la densité superficielle par:

§=" € ABPy Ny (II.65)

v.2.2. Tenseur d’incompatibilité plastique

- En partant de la relation (11.24) liant le tenseur d'incompatibilité
plastique au tenseur densité de dislocations nous pouvons écrire:

MNjj = (1/2) (€ jmk % + € jmic Xim) Nk 3'(S) (I1.66)

o' étant la dérivée de la distribution de Dirac.

On définit le tenseur d'incompatibilité superficielle n par:

Mj = (1/2) (€ i Fym + € jmic %) Nk (II.67)
v.2.3. Contraintes internes

La méthode du potentiel des contraintes utilisée par Berveiller /5/ et
Rey /6/, permet de calculer les contraintes internes d'incompatibilité qui

s'expriment dans un repére (X;, %,, X3) ié a l'interface tel que (fi =X,) par:

O'ii =H { €| Eimz ﬁm '(V/1 'V)T_]kk( 8i - 8i2 812 ) } Sgn(Xz) (II.68)
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1si x,>0
sgn(xz) ={-1 si x§<0}

(IT.68) s'exprime explicitement par:

P P p
Ag, +V Agg, 0 (1-v)Ae,,

[o]=- -+ 0 0 0 sgn(xs)  (-69)
1-v p p p
(1"V)A£13 0 A£33+VA611

Vv.2.4. Energie de déformation élastique

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

We=(1/2)°'ij£eij (Ix.70)
ol eeﬁ estlié a Oj selon les lois de I'élasticité linéaire par:

® 1+v \Y s
&jj = F Gij —E Ok Ojj

En utilisant les expressions des contraintes (II1.69), W® s'exprime dans
le repére lié a I'interface (X, =1 ) par:

2 2 2
P P P P P
we=_—t [Ae“+Ae33+2vAe“Ae33+2(1—v)Ael3]

4(1-v) (I1.71)

Et dans un repére quelconque, par:
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we=_1 (1+v) o505 voik
2E (Ix.72)

vI/ Déformation plastique des polycristaux métalliques

Pour les métaux , nous admettons que le mécanisme de déformation
plastique a froid est essentiellement le glissement cristallographique.
Dans le cas des métaux C.F.C., les plans de glissement sont du type {111} et
les directions du type <110> /8/ ; ce qui correspond a douze systémes de
glissement (tableau 1. 1). Pour les C.C. , les directions de glissement sont
du type <111> , les plans de glissement peuvent étre du typé {110}
(tableau 11-2), {112} ou {123} /8/, correspondant a 48 systdmes de
glissement possibles.

Si nk et mK sont respectivement la normale au plan de glissement et la

direction de glissement du systéme actif k et ¥ I'amplitude du glissement sur
ce systéme, on a:

P k k k
Bij=uj,i=§nimj7

(11.73)
k k
=Y Ry
k (II.74)
Avec RYj = (172) (nk; mK, + nk mk;) (II.75)
dit tenseur d'orientation du systéme k
P k k
@;=2.8;7
k (II.76)

Avec Ky= (1/2) (nK mk--nk]mki) (11.77)



Notation des systémes systémes de glissement

de glissement plan direction

A2 (111) [0T1]
A3 (T11) [101]
A6 (T11) [110]
B2 (111) J [01—‘1]
B4 (111) [T01]
B5 (111) [110]
C1 (117) [011]
C3 (117) [101]
C5 (1171) [110]
D1 (171) [011]
D4 (111) [101]
D6 (1171) [110]

Tableau 1.1 : Notation de Schmit et Boas pour les douze systdmes de
glissement des métaux C.F.C.



Notation des systémes systémes de glissement

de glissement plan direction

3A (101) [T11]
3C (101) [117)
4B (101) [111]
4D (701) » [1T1]
6A (110) [T11]
6D (110) [111]
58 (110) [111]
5C | (110) [1171]
1D (011) [111)
1C (011) [1171]
2B (071) [111]
2A (071) [T11]

Jableau 11.2.Notation des douze systémes de glissement des
métaux C.C.
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CHAPITRE III

Microhétérogénéités induites en
relation avec les contraintes
internes
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I/ Introduction

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

L'analyse de la formation d’hétérogénéités plastiques compatibles a été
éffectuée a partir du probléme de l'inclusion plastique homogéne a frontiére
libre, en considérant un domaine “D” dont la forme et I'orientation sont 2
priori inconnues, se déformant différemment du milieu homogéne dans
lequel il est situé.

Les contraintes internes dans un tel domaine sont importantes sauf si la
forme et l'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.

I1x/ Analyse des champs de contraintes et de la densité de
dislocations

I1.1.Forme générale des hétérogénéités plastiques
compatibles

Considérons un milieu infini & élasticité homogéne et isotrope, dans
lequel s’est développée une déformation plastique constante par morceaux:

- €Pj;dans un domaine “D” inconnu

- EP; dans le reste du milieu ou “matrice”
En principe, cette hétérogénéité plastique devrait entrainer des contraintes
internes importantes sauf si elle posséde une forme et une orientation telles
que le champ de déformation plastique reste compatible.
Pour un domaine “D" quelconque, ce probléeme d'inclusion a frontiére libre
est trés difficile a analyser. En se limitant & un domaine “D” de forme
ellipsoidale, la solution d’Eshelby /2/ Kréner /3/ du problédme de linclusion

plastique a pu étre utilisée. Les contraintes Gj dans linclusion et I'énergie
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élastique W dans tout le milieu associées & ce probléme s’écrivent /2/:

oii=0°ijk,(:k,m,,-sk,mn)(EPmn-ern) (III.1)
W=(1/2)cﬁ(EPi-8Pij)V (III.2)

S est le tenseur d’Eshelby dépendant de la forme de “D” et du rapport de

Poisson v du milieu.

I désigne le tenseur unité d'ordre4.
V est le volume du domaine “D”
C°ﬁk, sont les constantes élastiques d’un milieu isotrope tel que:

Coijkl =A 8“ 8|'d + U ( Sik 8“ + 8" Slk)
ou A=2u(v/1-2v) estle coefficient de Lamé

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

Afin de minimiser (voire annuler) I'énergie interne du matériau due aux
contraintes internes, il suffit de rechercher les conditions sur I'nétérogénéité

plastique AeP = EP - ¢P et sur la microstructure (forme et orientation de “D”)
qui annulent oj et donc W.

D'aptés (T11.1), o; est nulle dans deux cas extrémes:

*AePi=o (III.3)

Cette solution n'impose pas de conditions sur la microstructure et
correspond a I'hypothése de Taylor-Von Misés qui nécessite cinq systémes
de glissement actifs dans “D” pour accommoder I'incompatibilité due a la
déformation plastique dans la matrice c'est-a-dire un glissement multiple
homogeéne.

* Co%a (Tkimn - Skimn) A mn=0 (III.4)

L'étude de cette seconde possibilité de relaxation des contraintes internes
/1/ a montré que pour un champ de déformation plastique de trace nulle
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(AePkk= 0), seuls l'ellipsoide de révolution d'épaisseur nulle ( a=b et c=0 )
ou un plan (a=0, b quelconque et ¢ infini ) autorisent une hétérogénéité
plastique.

Les conditions de compatibilité d'une telle hétérogénéité plastique sont
donc les mémes que celles du probléme d'une interface plane séparant
deux milieux semi-infinis de déformations plastiques homogénes et
différentes de part et d'autre de cette interface. Nous avons montré dans le
chapitre v que pour une déformation plastique constante par morceaux, la
~compatibilité a travers l'interface plane n’est possible que si:

Det AgP =0 - (III.5)

Donc, pour un ellipsoide lenticulaires (a=b >> c) si le rapport de forme c/a
tend vers 0, les deux problémes ; de l'inclusion lenticulaire et de l'interface
plane (voir chapitre I 1 ) sont équivalents.

Des hétérogénéités plastiques compatibles sont dans ce cas la permises si
la condition (III.5) 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 probléme de linclusion plastique de forme ellipsoidale
lenticulaire et 'on donne dans ce cas la forme explicite des contraintes
internes.

11.2. Champs de contraintes pour une hétérogénéité
plastique lenticulaire

L'ellipsoide lenticulaire a pour axes a, b et ¢ tels que: a= b >> ¢. Son repere
principal est tel qu'il est représenté dans la fig.111. 1:

X1

X3

Fig.I111. 1: repérage d'un ellipsoide de forme lenticulaire.



46
Le champ de contraintes associé aux incompatibilités plastiques exprime

dans le repére principal de l'ellipsoide, est la somme de deux champs
distincts c'; et o2; tels que:

el 2.
csi_cs,,+c52ll (III.6)

Les termes o'; s'expriment par /2/:

1

—=—-——(Ag;;+Agy,) —Agy,
21 1-v
1
2u 1-v
1
—==-A¢
2

1 1 1
°33=°13_°23=0

2u 2pu 2p

(ITII.7)

On peut remarquer qu’au facteur 2 preés, les termes o jsont les mémes que
ceux obtenus pour le probléme du bicristal a joint plan évoqué dans le
chapitret 1, la normale & linterface étant dans ce cas X5 au lieu de X, (voir

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

et ne dépend que de I'orientation de celui-Ci par rapport au tenseur AgP.

Tandis que les termes ozi dépendent 2 la fois de AePii et du rapport de
forme (c/a) de l'ellipsoide et I'on a:
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2

c 1 P - P
i: _3.L_QA811+.]'6_V_LTCEA€QZ _lil_n E.A£33
2p 32@1-v)a R2(1-v) a g§(1-v) 4

2

Oy B3 ¢, P 16v-1 ¢, P 2v+1 ¢, P
P Ept N A&~ —Ags;
2p 2(1-v) 32(1-v) g§(1-v) @

2

O33 2v+1l ¢ P P 4 c. P

D= 12 (At + Aey) - ————Z Aty

2p  8(-v) a 4(1-v)a

2
G2 T-8v c., P

2p 16(1-v) @

2
C13__v-2 _c,P

2p 4(-v) 2

2
0'23_ v-2 c p

(ITI.8)

Pour annuler le champ o/, il suffit pour un champ AgP vérifiant (111.5),
que l'ellipsoide soit convenablement orienté. C'est le mécanisme de
formation des plans d'habitat /4/, /5/, /6/.

Tandis que le champ 62 ne peut étre annulé que par un ou plusieurs
mécanismes particuliers agissant sur la forme (c/a) du domaine lenticulaire
“D".

Deux mécanismes différents de relaxation des champs de contraintes o' et
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o2 faisant intervenir la densité de dislocations sont possibles.

I1.3. Densité de dislocations associée a I’hétérogénéité
plastique

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

densité de dislocations ¢ est liée au gradient de déplacement plastique par
la relation (11.12) du chapitrer 1:

0 = - € jg PPk
BP est un champ constant par morceaux, tel que:

BPy= BF% + (B T;-BPY) 0 (1) (III.9)

ou BPo et BPT sont respectivement les gradients de ‘déplacement plastiques

dans la matrice et dans l'inclusion. 8 (r) est la fonction indicatrice définie par:

o(r) = 1 Sf reD
O siregD

(III.10)

Le tenseur densité de dislocations o s'exprime en tenant compte de
(1I.9) par:

o =" € g (B® ;- BP% ) ny (6) (III.11)

ou ny est une composante de la normale unitaire extérieure au domaine “D”.
Et 3(s) la distribution de Dirac, nulle partout sauf sur la surface de l'inclusion.
La densité de dislocations g est donc purement superficielle et correspond
a une distribution continue dipolaire de dislocations.
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En effet, les deux surfaces latérales de linclusion lenticulaire ont pour
normales extérieures n = (0, 0, + 1) exprimées dans le repére (X, Xo, X3)
principal de l'inclusion et pour coordonneées (x4, X, et X3 =+ c).
On définit donc la densité superficielle par:

- pour la surface x3=+¢ {N=(001)}
&(+)ij=€i3l (BPIlj'BPOIj) (II1.12)
- pour la surface x3=-¢  {N=(00T1)}

aly=-€y (B® ;- B7%) (III.13)

En désignant par ABF la différence (B? Iij - ﬁP"ij) ,ona:

p p p
—ABy — APy, ARy,
—(#) —) p p p
a; =-oj =] AB;; ARy, ABys
0 0 0
| i (III.14)

Lorsque les contraintes g' sont nulles, les composantes AePy; , AePy, ot

AePy, de la partie symétrique du tenseur ABP; sont nulles et (II1.14)

devient:
p P
P P

0 0 0

ol AgP est la partie antisymétrique de ABP, représentant les rotations
plastiques. Cette structure dipolaire de dislocations conduit en général a
des contraintes internes du fait de la présence des composantes Ae"13 et
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AeP dans les termes ABFp5 et AR, 5. Ces contraintes correspondent au

champ g2 décrit précédemment.

En fait la répartition réelle des dislocations dans les parois de dislocations
est continue selon son épaisseur. Néanmoins, pour les effets globaux et a
grande distance auxquels on s'intéresse, la répartition dipolaire
superficielle précédente est une approche admissible.

I11/ Applications

Les résultats du paragraphe précédent pourront étre utilisés pour analyser
certains aspects de la formation des structures cellulaires de dislocations et
des microbandes de cisaillement.

III.1. Formation des cellules de dislocations

La formation de jonctions de Lomer Cottrell ou d’autres réactions
entres dislocations crée des zones dans lesquelles, en plus de
I'accumulation des dislocations, le mouvement des mobiles d'entres elles
est rendu tres difficile par rapport aux autres régions du cristal. Celui-Ci
initialement homogéne, se transforme progressivement en un matériau
“biphasé” constitué d'une “matrice” ductile a faible densité de dislocations et
de zones de taille et & densité de dislocations croissantes.

Ces zones d’hétérogénéités induites au cours de la déformation plastique
doivent avoir les caractéristiques microstructurales correspondant a une
énergie élastique interne minimale.

La forme générale lenticulaire favorisant la minimisation des contraintes
internes explique I'organisation des dislocations en parois a fortes densité
de dislocations. En effet, ces parois ont a priori une forme lenticulaire dont
les caractéristiques (orientation et forme) évolueraient avec la déformation

plastique pour minimiser le champ de contraintes internes ¢. Elles doivent
tout d'abord étre convenablement orientées par rapport au champ de
déformation plastique afin d'annuler les contraintes o'.

Pour les métaux CFC, les normales aux parois de dislocations ont été

calculées /4/ pour différentes combinaisons de systémes de glissement
actifs. Certaines parois correspondent a des plans de glissement (111) ou a
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des plans perpandiculaires & la direction de glissement [110 ] mais dans

d'autres cas, les normales aux parois sont plus complexes { (112), (13 1),

(100) } et peuvent dépendre de I'amplitude du glissement plastique.
L'analyse théorique a également permi de retrouver les résultats
expérimentaux de Caillard /7/ sur des éprouvettes d’Aluminium.

Le processus d'interactions entre dislocations mobiles et obstacles, et celui
du blocage des dislocations de fagon a rendre minimale I'énergie élastique
associée aux contraintes internes o!, contribue 4 la formation d'une
structure cellulaire orientée de dislocations.

En particulier, dans le cas des métaux & faible énergie de faute
d’empilement pour lesquels les dislocations sont dissociees 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 o! sont nulles, il subsiste les contraintes o° qui
s'écrivent dans ce cas:

2 2 2 2
G11=0pp=033=01p=0

(I1II.15)

0244, 625, 0243 €t 024, sont nulles du fait que Aeyy = AePpy = AP, =0
suite & la condition o'y =0 et AeP35 = 0 découlant de la condition “trace A€P
=0"

Les composantes 0213 et 0223 ne peuvent en général s'annuler que lorsque



52
le rapport de forme c/a est nul, dans le cas o AeP; 5 et AP, 5 sont non nuls
c'est-a-dire dans le cas d'une déformation hétérogéne.
Les contraintes résiduelles dans les parois d’épaisseur finie ‘c' de longueur
‘a’ et convenablement orientées pour annuler les contraintes ol,
correspondent & des cissions dans les plans des parois. De telles cissions
ont 6té mesurées par Mughrabi /8/ a partir de l'analyse des courbures de

dislocations dans une cellule. Pour une déformation plastique de 2.25 103
dans la cellule (les déformations plastiques des parois sont négligeables
devant celles des cellules), une épaisseur ‘c' des parois de l'ordre de 0.1

pum et une taille moyenne ‘a‘ des cellules égale & 1.2 um, dans le cas du

Cuivre (1 = 75700 MPa), la cission 6,5 est de I'ordre de 85MPa.
- D'aprés (III.15) et dans les mémes conditions du calcul effectué par

Mughrabi, 6245 vaut 83 MPa.

L'accord entre le modéle et les- mesures expérimentales peut donc étre
considéré comme satisfaisant.

La minimisation des contraintes 6245 , 62,5 et I'énergie élastique associée,
est possible par le biais de deux mécanismes . Le premier étant lié a
I'évolution du rapport de forme ( c/a ) et concerne la propagation des parois
de dislocations. Le second fait intervenir un cisaillement localisé et trés
intense appelé microbandes de cisaillement, que l'on évoquera au
paragraphe suivant.

Lorsqu’une paroi de longueur ‘a’ et d'épaisseur ‘c’ s'est formée de maniere

A relaxer les contraintes o' par une orientation convenable, il subsiste les

contraintes du type o2 et une densité de dislocations dans la paroi. Du fait
des interactions locales entre dislocations dues a la dissociation de celles-
ci, I'épaisseur ‘c’ ne peut diminuer. Seulement, les contraintes o% étant
équilibrées sur tout le volume, il existe en téte 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 & mesure que la déformation progresse et le rapport
de forme (c/a) diminue. Ce mécanisme contribue & la diminution du
diamétre moyen des cellules de dislocations par propagation des parois.
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I11I.2. Formation des microbandes de cisaillement

Une autre forme de relaxation des contraintes g peut se faire par
cisaillement trés intense et localisé dans les domaines lenticulaires.Ce
mécanisme est trés difficile 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 la
déformation plastique et peuvent pour quelques dizaines de % de
déformation, atteindre localement la limite élastique théorique d'un cristal
sans défauts. En effet, si on admet que la déformation dans les parois est

nulle, que v=1/3 et c¢/a~0.1,onadaprés (III1.15):
0'213=0.4H.EP13

Ainsi, malgrés la forte densité de dislocations dans les parois, on peut
s'attendre & I'apparition d'un cisaillement plastique (par glissement simple
ou multiple) trés intense et trés localisé correspondant aux microbandes de
cisaillement.

1v/ Conclusion

Il est trds important pour aborder les problémes des hétérogénéités
plastiques souvent brésentes, lors des déformations plastiques des
polycristaux métalliques, de connaitre leurs propriétés:

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

En effet, d'aprés les résultats précédents, nous constatons que des
hétérogénéités plastiques totalement compatibles sont des ellipsoides
lenticulaires ou des plans d'épaisseurs nulies.

Une maniére d'aborder ce probldme afin de pouvoir analyser la formation
de ces hétérogénéités, est de considérer que I'hétérogéneité plastique est
de forme lenticulaire et d'orientation quelconque.

Cette configuration induit un champ de contraintes internes trés importantes
composé lui méme de deux champs de contraintes dont le premier peut étre
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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 g? aboutissent a la
formation d'interfaces planes d'épaisseurs nulles ou quasiment nulles
appelées plans d'habitat ou la densité de dislocations est purement
superficielle. Ces plans d’habitat séparent des régions & 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
plans d’'habitat compatibles et celle des microbandes de cisaillement et
parois de dislocations. Et d'autre part évaluer les conséquences de ces
microhétérogénéités sur I'évolution de la texture.
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CHAPITRE IV

Hétérogénéités plastiques compatibles
intragranulaires et lien avec la
formation des microbandes de
cisaillement et la transition de
texture des métaux CFC et CC
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I / Introduction

Dans ce chapitre, on s'intéresse aux métaux & fort écrouissage latent pour
lesquels la déformation plastique est essentiellement hétérogéne (voir
chapitrex ). Il s'agit de décrire & I'échelie des grains certains aspects de la
microstructure et des textures de déformation associés a une forme
particuliére des hétérogénéités plastiques moyennant un modele supposant
que les grains du polycristal se déforment selon deux modes de déformation
plastique différents:

- Un glissement multiple homogéne intervenant de préférence aux
voisinages des joints des grains ol se localise en général une forte
concentration des contraintes internes d’incompatibilité intergranulaire qui
active d'autres systémes de glissement malgrés le fort écrouissage latent.

- Un glissement simple dans les parties complémentaires des grains. Ce
mode est favorisé par I'écrouissage latent qui s'oppose & l'activation des
autres systémes de glissement.

En somme, nous cherchons un champ de déformation plastique hétérogene
et compatible présentant deux zones de modes de déformation différents ou
I'une des zones se déforme par glissement simple et I'autre par glissement
multiple homogeéne. L'interface entre ces deux zones est considérée plane,
donc n'introduisant pas de contraintes a grandes distances /1/. L'orientation
de celle-ci ainsi que 'amplitude du glissement dans la zone a glissement
simple sont déterminées & partir des relations générales de compatibilité de
Kréner /2/.

Une application de ce modéle aux cas des métaux C.F.C. et C.C. déformés
en laminage, aboutit & la détermination dans le repére 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 a
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 a fort écrouissage latent.

| 11/ Théorie relative & une déformation plastique hétérogéne et
compatible

Nous supposons que le polycristal macrohomogéne de volume " V * est
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constitué de “ N " familles de grains 1 de fraction volumique FI chacune
(les grains d'une méme famille ont une méme orientation).
Dans ce qui suit, on représentera une famille de grains I par un grain I de
cette famille. Cela ne change en rien la nature du probléme a étudier, mais
le réduit & un probldme de polycristal & “ N ” grains 1. Nous le formulons en
vitesses (les mémes formules sont valables en petites déformations).

11.1. Forme générale du champ de déformation hétérogéne

Un champ de déformation plastique hétérogéne est généralement
variable d'un grain & P'autre et a I'intérieur. d'un méme grain (fig.Iv. 1).

On désigne par £P(f) un tel champ de vitesse de déformation plastique ou T

est la position dans le polycristal.
L'élasticité du milieu étant supposée homogéne et isotrope, la vitesse de

déformation plastique macroscopique EP s'exprime en fonction du champ

de vitesse de déformation locale £P(f) par:

P9 Py
Eij =V eij (f) dv
v

Soit, en discrétisant par rapport aux grains:

(IV.1l)

,P ITPI
Eij=zF Eij (I=1,...N)
I (IV.2)

ou

_n
]
<|<.

vI étant le volume du grain 1 et £2 T la moyenne sur le volume d'un grain
des vitesses de déformations des différentes zones du grain.

En utilisant la méme démarche cette fois dans chaque grain I en supposant
que nz modes de déformation y sont présents avec chacun une fraction

volumique fX¥ = (vIK/VI), on obtient:
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gjj = ;f &jj (k= 1,...,n1)

(IV.3)
En substituant (1v.3) a (Iv.2)ona:
.P Io ke Pk
&FZFEf%
Ik (IV.4)

La vitesse de déformation plastique locale décrite par le tenseur gPTk ggt
liée au mode de déformation particulier ‘7k”, associé a l'activation de un ou
plusieurs systémes de glissement de vitesses de glissement ¥h et de

tenseurs d'orientation B"'(11.75), par:

. PIk kh kb
&j =2 Rij ¥
h (IV.5)
ol “h” est le nombre de systémes actifs pour le mode “k”.
En substituant (1v.s5) & (1v. 4) on obtient:
P In Jko _kh <KD
Eij=z F Zf z R” Y
I k h (IV.6)

L'expression (1v.6) décrit simultanément les hétérogénéités inter. et
intragranulaires de la déformation plastique. Il est toutefois difficile
d'exploiter cette expression dans le cas général d'un agrégat polycristallin
vue la complexité de la forme des relations décrivant son comportement
plastique. On se limitera alors dans ce qui suit aux métaux & fort
écrouissage latent pour lesquels il est convenu que souvent un seul
systeme de glissement (ou un nombre réduit) est (sont) actif(s) dans une
partie d'un méme grain (fig.Iv. 2). L'autre partie du grain est supposée
subir une déformation par glissement multiple homogane.
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Fig.Iv.1 Représentation schématique de la deformatlon hétérogéne
dans un grain du polycristal

plans
d'habitat

grain 1

joint de grains zone Z

Fig.Iv.2 champ de déformation hétérogéne considéré dans ce travail
zone Z: zone & glissement simple
Matrice: zone & glissement muttiple homogéne
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I1.2. Cas particulier du champ de déformation hétérogéne
a glissement simple et glissement multiple homogéne

IT.2.1. Champ de déformation plastique hétérogeéne a
interface plane

Comme Taylor, nous Supposons que la vitesse de déformation
dans la zone & glissement multiple homogéne est égale a la vitesse de

déformation macroscopique imposée EP, indépendemment des orientations
des grains. )
Les relation (1v.6) deviennent dans ce cas:

. P .P I _Ih .Ih
Eij=fEij+zf R” Y
I ) (IV.7)

avec

3 fafst
I (IV.8)

“t" étant la fraction volumique de la partie du polycristal & glissement

multiple homogéne ol la vitesse de déformation est EP et“fI” la fraction
volumique (par rapport au polycristal) de la partie‘ a glissement simple dans
le grain 1.

Apartirde (Iv.3),(1Iv.4), (1V. 7) et (1v.8), nous pouvons déduire
dans ce cas l'expression de la vitesse de déformation moyenne dans un
grain donné:

‘—PI -Ih ,P
€| =1_I{fIRi‘}‘y +(F-1) E”}
F (IV.9)

elle est différente de la vitesse de déformation macroscopique EP sauf dans

le cas ol T est nulle (pas de zone a glissement simple). Le probléme que
nous traitons donc est bien celui d’un champ de déformation plastique non

homogéne & linterieur d'un méme grain, il est égal 4 RIM; " dans les

zones a glissement simple et EP i dans les zones & glissement multiple.
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En négligeant les interactions entre les différentes zones a glissement

simple, le probléme revient a chercher pour chaque grain une zone a
glissement simple de vitesse de déformation RTh, ¥Ih située dans une

matrice de vitesse de déformation plastique homogéne épi. La frontiere de
cette zone étant & 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 probléme, discutée par Bouaouine en petites déformations
/1/, montre qu’il est possible de trouver un tel champ (constant par
morceaux) pour une frontiére en forme d'ellipsoide aplati orienté
convenablement de maniére & assurer la compatibilité.

En définitif, le probléme se réduit & I'étude des conditions de compatibilité a
travers une interface plane séparant deux régions ol la déformation se fait
par glissement simple dans I'une et glissement multiple homogéne dans
l'autre.

Les relations qui expriment Ia compatibilité d’un tel champ de vitesse de

déformation peuvent étre déduites des relations (1x.11) par:

P
€ k1€ jmnEimkn=0

Le champ épij s'écrit sous la forme:
PP P

eij=8ij +A€ij 5v (l')
0 ASPE_EP._2PI.
ou Ag ij_E i £ i
et

5. (1) = 1 sire matrice
VY7 ) 0sire matrice

la condition de compatibilité s'exprime enfin par:
. P . P[
€ 11 € jmn Eim-&m) NcN,=0 (IV.10)

ol N est la normale 2 Vinterface entre les deux régions. En substituant la
relation (Iv.5) & (1v.10), on obtient:
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L
elklejmn(Eh'Rh‘ Y )Nan=0

(IV.11)
Les relations (1v.11) s'écrivent explicitement:
g JPL o P Pl
N2Ae33+N3Aep — 2N, NyAeyg =0
2 .PI 2 .PI .PI
NyAez3+N3Ae 1 —2NyN3Ae 3= 0
s P, .M Pl
N1yAgzp+N3Ae 1 ~2NyNyAe o= 0
5 oBI Pl Pl JPI
N3A812+N1N2A£33‘N1N3A523-N2N3A513=0
o P Pl Pl PI
N2A813+N1N3A822‘N2N3A312‘N1N2A€23=0
5 <P Pl Pl P
N1A823+N2N3A£11‘N1N3A£12—N1N2A~‘313=0
: (IV.12)
Et les composantes de la normale vérifient:
2 2 .2
Ni+Ny+N3=1 (IV.13)

Si AgPT est exprimé dans son repére principal, le systéme (Iv.12)
devient: '
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2 .PI > Pl
n2Ae33+ n3A£22 =0
Pl 2 « PI
n1A£33+n3A£11 =0

. PI 2 <Pl
n1A£22+ n2A£11=0

Pl
NyNyAgg3=0
Pl
n1 n3A822=0

. PI
n2n3A£11 =0
(IV.14)

On peut vérifier aisément que ce systeme n'a de solution non triviale , en n,

que si au moins l'une des composantes principales du tenseur AgPT est

nulle. Cette condition est équivalente 3 :

PI ,PI ,PI

Agq1AepyAega=0 (IV.15)

En appliquant les propriétés du troisiéme invariant scalaire associé au
tenseur symétrique du second ordre AEPI, 1a condition (IV.15) est
équivalente a:

det (AgPT)=0 (IV.16)

Cette derniére condition est nécessaire pour la compatibilité du champ de
vitesse de déformation en question. Cependant, pour une famille de grains

I d'orientation donnée, lorsque cette condition est satisfaite, c'est a dire
lorsqu'il existe un systeme de glissement qui vérifie cette condition, il est

possible de trouver une interface plane de normale n, telle que ses
composantes vérifient (1v.14) .

Nous obtenons deux solutions orthogonales ny et fi, (si I'on choisi

AEPT,,=0) telles que:
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a1=1_’3
2|4 (IV.17)
- 1
No=—|0
Tz -1 (IV.18)

Le choix A&®T,, = 0, n'a pas diinfluence sur les normales compatibles
transtormées dans le repére initial (macroscopique). _

On s'intéressera dans ce qui suit tout particuliérement a la zone 3
glissement simple. Geénéralement, le glissement plastique dans cette zone

est accompagné d'une rotation plastique @® I qui s'accompagne & son tour

d’une rotation élastique ¢° I du réseau cristallin.

II.2.2. Champ de rotation du réseau cristallin dans la
- Zone a glissement simple

Le champ de vitesse de déformation élastique est par hypothése
nul, puisqu'il s'agit d'un champ de vitesse de déformation plastique
compatible n'introduisant pas de contraintes internes d'incompatibilité.

Le champ de vitesse de rotation élastique dans la zone 2 glissement simple
peut étre determiné a partir de la condition de compatibilité du premier ordre
(II.9) exprimée dans le repére macroscopique (formulée en vitesses):

— P, T,
ROt(Eij(f)+(Dij(r))=0

(Iv.19)
oy désigne le tenseur de vitesse de rotation totale, soit:
. T .P
Eljkmki-i=-eljkeki-i (IV.20)

L'interface entre la zone a glissement simple et la zone a glissement
multiple étant plane de normale N (dans le repare macroscopique) et les
différentes grandeurs constantes par morceaux, on a:
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T .P
€ jkhagiN; = - € ;) AN, (IV.21)
Avec AQT =0T - Tz (Iv.22)

ol QTet @T* sont respectivement les tenseurs de vitesse de rotation totale
dans la matrice et dans la zone 2 glissement simple.

La rotation dans la matrice etant nulle pour une déformation plane telle que
le laminage, A@T s’écrit:

AQT=-@T* : (IV.23)
L'expression (1v.21) devient alors:

LTI .P
€ ik %kiNj = € |, AegiN; (IV.24)

Les relations (1v.24) constituent un systéme de neuf équations non
indépendantes ol les inconnues sont les ©TZ; i
Il sera plus commode de résoudre ce systéme dans le repére pnncnpal de

AER T qui s'écrit, compte tenu de la condition (1v.15), sous la forme:

A
Aeji=] 0
0

(IV.25)

. o Pl 2 Pl 2 « PI 2 Pl P ,PI ,PI ,PI .PI

A="V Aeyp +Aeq3 +Asn, A£11/3‘522 A‘°—22A33:a A‘51113‘533

Nous rappelons que le choix de A&P %22 = 0 n'influence pas les normales
compatibles exprimées dans le repére macroscopique.

Le systéme d'équations (IV.24) s’écrit explicitement dans ce repére
principal, pour chacune des normales it 1 et ﬁ'z, compte tenu des relations
(IV.17),(1v.18) et (Iv.25):
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- pour la normale ny:
.
0)12=0
LT
w3=0
LI,

(013=7\.

- pour la normale ny:

. TI
0)12=0
. TI
0)23:0
. T .
Wy3=-A

Il suffit maintenant de transformer ces expressions dans le repéere
macroscopique en utilisant les cossinus directeurs des directions

principales du tenseur Ag® T, notés:

a1 (U1 , V1 y W1) , az (Uz, V2, W2) ’ a3 (U3, Va, W3)
Nous obtenons donc dans le repére macroscopique:

- pour la normale Nj:

. 11 .
(D12='A.W2
LT,
W13=AV;
A .
(.023='XU2

(IV.26)

- pour la normale Ny:
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% S
W12= AW;
.1 .
Wi3=-AVy
A Y S
Wog = )\.U2

(IV.27)

On peut remarquer que:

oI, PV
®;j(N4) =- o;;(N2)

Sachant que :

LI ,el Pl
0)ij=0)ij+0.)ij

ol @®T et @PT sont respectivement les tenseurs de vitesse de rotation

élastique et plastique dans la zone a glissement simple, avec:
. Pl .
i =S it (Sj définit par (11.77))

Les vitesses de rotations élastiques s’expriment alors par:

- pour la normale N :

. el o < Pl
Wyp=-AW3- 04
.l . PI
Wy3= AVa- 43
.l . . PI

Wog=-AUy-Wp3 (IV.28)

- pour la normale N, :
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. el . < PI
Wip=AW3- 04
.l . . PI
Wy3=- AVa- 043
.l . PI

0)23=}\,U2'0)23 (IV.29)

En somme, connaissant la vitesse de déformation macroscopique EF et
pour un grain I donné le systéme de glissement actif dans la zone a

glissement simple, les deux normales Ni peuvent étre détermihées a partir
de (Iv.14) puis transformées dans le repére macroscopique et les
composantes de @° T peuvent enfin étre déduites de (1v.28) et (IV.29)
définissant les deux champs de vitesse de rotation du réseau cristallin dans
la zone & glissement simple correspondant aux deux normales N1 et Nz.

Les orientations cristallographiques des grains sont repérées par rapport au
repére macroscopique par l'intermédiaire- des angles d'Euler ¢4, ¢, ¢
introduits par Bunge /3/, fig.Iv. 3, et le champ de vitesse de rotation du

réseau cristallin est dans ce cas décrit par les taux ¢4, ¢, ¢, tels que:

o)

$1=-w42-C0S ¢ ¢
. .eI .eI
¢ =sin ¢, w43- COS b4 W23

. cos ¢ » 1 sin¢, - ¢l
¢2=- 13- ®

sin ¢ sin ¢ 23}

(Iv.30)

Les vitesses des rotations élastiques étant exprimées dans le repére
macroscopique.



‘DN =x3

(DL, DT, DN) - > (x1, x2, DN)
rot. $1 autour de DN

(x1,x2, DN) > (x1,x2,x'3)
rot. ¢ autour de x1

(x1,x'2,x3) > (x"1,x"2, x'3)

rot. $2 autour de x'3

Fig.Iv.3: Les angles d'Euler
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I1.2.3. Condition de compatibilité exprimée en
fonction des paramétres de la déformation

Dans ce travail, nous avons choisi de nous placer dans |é cas
particulier d'un champ de déformation en deux modes: un glissement simple
d’une part et un glissement multiple homogéne d'autre part. De cette fagon
nous avons tenu compte de 'écrouissage sans pour autant faire apparaitre
ses parameétres dans les équations.

Dans ce cas, si I'on désigne par ¥ la vitesse de glissement sur le systéme
actif considéré. Compte tenu des relations (11.75) et (I1.77) du
chapitre 1 1, les tenseurs de vitesse de” déformation eP T ot de vitesse de

rotation @F T dans la zone ol ce systéme est actif s'expriment par:

oPI 1 N . .
gij =5 (Nim;+ njm;) v=Ry;Y

P . .
®jj =5 (nimj-njm;) y=S;;7
(IV.31)

ol n 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 EP ddnnée, la condition de
compatibilité (1v.16) s'ecrit sous la forme d'une équation du troisieme
degrés en v: |

3 .2,
Ay -By +Cy-D=0 (IV.32)

avec:
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A=det(R|])
P P P P
B=Ryi Rn Ea3+ Ry Rya Epo + R Rys E 41 +2R12R3 Eyg
P P P P
+2R2Ri3Ex3+2 Ri3 Ry Ey2-2R 3 Rn E13- 2 Rg Ry Epg
P2 P 2 .P 2 .P
-2R12Rs3 E12- RigE22- R Eq1-RizEx
P P P P P .P P .P
C=RyjExEag+ Ry Eyy Egg +RygExp B4 +2 R B3 B
2 2 2
P

.P P .P P .P . .P
+2Rx;3E2E13+2Ri3E12E23-Ry1E2s - R2Eq3 -RazEq2

P _P .P P .P .P

-2 Fi13 E13 E22 -2 F123 E23 E11 -2 l:‘12 E12 E33

. P
D=det(Eu)

(Iv.33)

La normale n au plan de glissement étant orthogonale a la direction m de

glissement, le coefficient A est nul.

Le coefficient 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 associees
a de tels modes de déformation.

Le probleme tel que nous l'avons posé se heurte & une double
indétermination associée & la symétrie cristalline et a la forme des équations

(IVv.14). En effet, dans le cas des métaux cubiques, plusieurs systéemes
de glissement sont succeptibles d'étre actifs et sont équivalents du point de

vu cristallographique. Les équations (Iv.32) pourront étres satisfaites
pour ces différents systémes de glissement, il en résulte donc plusieurs
champs de rotation du réseau cristallin, d’ou une premiére indétermination
car par hypothése nous supposons que dans la zone en question un seul
systdme est actif. Néanmoins cette indétermination peut étre levée en
utilisant un critére énérgétique comme dans le cas du modéle de Taylor: Le
systdme de glissement a retenir (réel) 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 |y| est minimale. Quant & la deuxiéme
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indétermination, elle provient de la double solution N et N, du systéme

(IV.12) pour une seule valeur de ¥, donc de AP I, vérifiant la condition de
compatibilité et dont le systéme de glissement & été détermineé en utilisant
le critére énérgétique cité auparavant. Cette double solution décrit deux
plans d’habitat distincts et orthogonaux correspondant & deux champs de
rotation du réseau cristallin distincts. Afin de lever cette indétermination un
critére de stabilité relative a été appliqué pour séparer les deux solutions.
Ce critére définit comme normale la plus stable celle qui correspond a
énérgie de déformation élastique (I1.72) la plus faible (voir annexe.B.
dans /1/).

I11/ Application au cas du laminage de métaux

Nous appliquons dans ce paragraphe I'approche précédente dans le cas du
laminage des métaux C.F.C. et C.C. et nous comparons par la suite nos
résultats aux résultats expérimentaux de références bibliographiques.

11I.1. Expression de la condition de compatibilité

Nous travaillons dans le repére macroscopique (DL, DT, DN ) ou:
DL = direction de laminage.
DT = direction transversale.
DN = direction normale au plan de laminage.
Le tenseur de vitesse de déformation macroscopique EP dans ce repére est
sous la forme:

L -l (IV.34)

Dans ce cas, I'équation (IV.32) s’écrit sous la forme:

y(By-C)=0 (IV.35)
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Cette derniére équation a deux solutions. La premiére triviale (y = 0),

correspondant & une zone sans glissement dans le grain dont les normales
aux interfaces solutions sont (Iv.17) et (Iv.18) dans le repére

macroscopique (le repere macroscopique et le repére principal de E.P sont
équivalents), elles sont inclinées de 45° par rapport au plan de laminage. La

deuxidéme solution non triviale (y= 0 ), que nous garderons, s’exprime par:

.< .
n
W O

En remplagant C et B par leurs valeurs déduites des relations (1v.33) et

(IV.34) nous obtenons I'expression explicite de y

. . P R22

‘Y:E 2 2
(Ry1R22-Ry2) - (RagRa2- Rog) (IV.36)

ou les Ry sont les composantes du tenseur d'orientation du systéme actif
considéré, calculées a partir de la relation (11.75). Les composantes de

n (normale au plan de glissement) et m (vecteur directeur de la direction de
glissement), sont déduites des tableaux 11 .1 pour les métaux C.F.C. et
II. 2 pourles métaux C.C.

Remargue: Pour le calcul des composantes Ri’ les vecteurs n et m sont
transformés en vecteurs unitaires.

ITI.2. Cas des métaux C.F.C.

L'application du modéle pour ce type de métaux nécessite la
connaissance de leurs différents systomes de glissement.
Or, il est bien connu que ces métaux possedent douze systemes de
glissement du type {111}<110> (voir tableau.x 1. 1).
Pour effectuer 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 EP (0.1)

et effectue les calculs pour différentes orientations cristallines en balayant
'espace d’Euler de la fagon suivante:
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Pour une valeur donnée et constante de ¢, le calcul des différentes
grandeurs est réalisé pour différentes valeurs du couple (¢, ¢4) allant de
(-20°, -20°) a (110°, 110°) avec des pas de (5°, 5°). A la fin de ce traitement
le méme procédé de calcul est répété pour d’autres valeurs constantes de
o, afin d'avoir une représentation quasi entiére du champ de rotation du
réseau cristallin.

III.2.1. Normales aux plans d’habitat

Les normales n;(Iv.17) et n, (Iv.18) sont d'abord
transformées dans le repére macroscopique connaissant les cossinus

directeurs dy (uy ,Vy,Wq),dp (up, vy , W), ds (Uz , vy, W3) des directions
principales du tenseur Ag®T correspondant au systéme actif déterminé

auparavant. Ces normales sont ensuite transformées dans la configuration
actuelle par les relations classiques de transformation:

' oT
Ni= N'+B|INJ

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

[§T--: tenseur gradient de vitesses de déformation
j

[.3Tij = EP j du fait que S.ITE = 0 et E.Eeij = 0. N; se transforme donc dans la
configuration actuelle de la fagon suivante:

: P
Ni=Ni+EijNi

Pour chaque orientation cristalline nous avons donc deux normales, l'une
vérifiant le critére de stabilité relative et I'autre ne le vérifiant pas.
Les fig.Iv . 4 représentent les projections stéréographiques des différentes

normales correspondant aux différentes orientations cristallines (a ¢, =30°)
pour les deux types de normales (le résultat est le méme pour les autres
sections ¢,= cte).
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Sur la fig.xv . 4b les pdles sont plus dispersés que sur la fig.1v. 4a, mais

les deux figures montrent bien que la répartition des normales n’est pas
aléatoire et correspond a deux composantes symétriques par rapport au
plan (DN, DT) situées a environ 38° de la direction de laminage. Cet angle
est de 45° pour les normales dans la configuration initiale.

Nous constatons donc, que l'orientation de ces plans d’habitat est trés
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 hétérogéne tel que nous I'avons décrit et pris en compte dans ce
travail et la formation des microbandes de cisaillement.

III.2.2. Champs de rotation du réseau cristallin

Pour une orientation cristallographique donnée (¢4, ¢, ¢o),
connaissant le systeme de glissement actif et les deux normales aux plans
d'habitat, il est possible de déterminer les champs de rotations
cristallographiques correspondant a ses deux normales a partir des
relations (Iv.28), (Iv.29) et (Iv.30). Le calcul est effectué pour
plusieurs orientations cristallographiques et aboutit & deux champs de
rotation du réseau cristallin.

Cependant, il est utile de préciser que dans une famille de grains de méme
orientation, la formation de l'une ou l'autre interface est possible. Par
conséquent, nous prendrons compte de la double rotation du réseau
cristallin en séparant les deux solutions selon le critére de stabilité relative,
précisé a la fin du paragraphe I 1, sans pour autant éliminer I'une ou l'autre
solution.

Aussi est-il clair que les solutions que nous proposons ne sont pas
complétes du fait qu'elles ne contiennent pas d'information sur les champs
de rotation dus au glissement multiple homogéne dans les autres régions
des grains (régions ou l'on a imposé une vitesse de déformation
macroscopique EP)

les figures 1v.5, 6 et 7 représentent les deux champs de rotation = du

réseau cristallin dans trois sections de I'espace d’Euler: ¢, = 0°, 45° et 54°.
Les petits segments représentés sur ces figures désignent les variations
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angulaires dues a la déformation (glissement sur le systéme actif). Le bout

du segment marqué d'un point désigne 'orientation aprés 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 a 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 I'évaluation de la validité de nos résultats, nous
comparons ces orientations stables aux compbsantes des textures
expérimentales. Le tableau.Iv. 1. résume les composantes de texture
observées lors du laminage des métaux C.F.C. par Van Houtte /5/ et Hirsh,
Virnich et Like /6/. Nous retrouvons donc sur les figures.xv.5, 6 et 7 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 {112}<111> (Cu) et
{123}<634> (S) sont inéxistentes. En effet, ces composantes sont souvent

....-observées dans le cas des métaux tels que le Cuivre ou I'Aluminium pour

lesquels le mode de glissement multiple homogéne est prédominant et sont
bien décrites par le modéle de Taylor et les modéles self-consistents. Il n'est
donc pas surprenant de constater I'absence de ces composantes puisque le
modéle considére les métaux présentant une déformation hétérogéne dans
les grains et ne décrit que la partie du champ de rotation associée a la
deformation dans la zone a glissement simple.

ITr.3. Cas des métaux C.C.

Dans ce cas, il existe trois types de systéemes de glissement possibles:
{110}<111> , {112}<111> et {123}<111> (voir chapitre 1I). On se limitera
dans ce travail aux douze systémes de glissement du type {110}<111> (voir
tableau.11.2) en tenant compte du fait que le glissement se produit
essentiellement sur les plans et dans les directions les plus denses.

Une fois le systéme de glissement actif déterminé, comme il est indiqué
dans le paragraphe 11.2.3, les normales aux plans d'habitat et les
champs de rotation du réseau cristallin peuvent étre déterminés par la
méme procédure que dans le cas des méteaux C.F.C. La seule différence
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est que 'on calcule dans ce cas les champs de rotation du réseau cristallin

dans des sections a ¢4 constant pour I'unique raison de pouvoir comparer
nos résultats aux résultats expérimentaux.

ITI.3.1. Normales aux plans d’habitat

La distribution des orientations des plans d’habitat par rapport au
repére macroscopique (DL, DT, DN) est exactement la méme que dans le
cas des métaux C.F.C. (fig.xv. 4). En effet, les normales aux plans d’habitat

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

Ce dernier résultat est tout & 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 35° environ par
rapport au plan de laminage. Nous pouvons la aussi adopter la méme
conclusion que dans le cas des métaux C.F.C. en ce qui conserne le lien
entre le mode de glissement hétérogéne pris en compte dans ce travail et la
présence des microbandes de cisaillement résultant de la déformation de
ces métaux.

III.3.2. Champs de rotation du réseau cristallin

Les figures 1Iv. 8,9 et 10 représentent les champs de rotation
pour ¢= 0° 50° et 90° calculés par le modéle en question et
expérimentales déterminés par Bunge /7/ et correspondant a des barres
d’'acier laminées a 70% de réduction. Nous constatons tout d'abord, en
comparant les résultats expérimentaux aux résultats du modéle, que le
critére de stabilité évoqué auparavant et correspondant au choix de la
normale au plan d'habitat, est bien un critére de séparation de la solution

double en deux solutions distinctes. En effet, suivant la section ¢, choisie,
c'est I'un ou l'autre champ de rotation correspondant a I'un ou l'autre type
de normale qui coincide avec les résultats expérimentaux. Ensuite, sur ces
figures (déduites du calcul par le modéle) on constate la présence de
certaines composantes de texture détectées expérimentalement mais non
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prédites par les modeéles classiques. Par conséquent nous pouvons

conclure que ces composantes correspondent & un mode de glissement
hétérogéne a I'échelle granulaire. Il faut cependant bien noter, que dans ce
cas aussi I'approche utilisée dans ce travail ne decrit pas les textures
associées au mode de glissement multiple homogéne présent dans les
grains du polycristal.

1v/ Conclusion

Dans ce travail, la notion de modes de déformation a été introduite afin
d'aborder le probléme des hétérogénéités intragranulaires résultant de la
variation spatiale du nombre et de la nature des systémes de glissement.
Par ailleur, le glissement multiple homogéne est généralement favorisé par
le faible écrouissage latent, bien qu'il peut toutefois intervenir méme quand
celui-ci est important dans les zones a forte concentration des contraintes
telles que celles des joints de grains ou des noeuds triples. En effet, dans
ces zones le glissement primaire introduit des contraintes internes
d'incompatibilité intergranulaire activant d’autres systemes de glissement
aboutissant ainsi a un glissement multiple homogéne. Tandis que en dehors
de ces zones, si I'écrouissage latent est important, le glissement simple
prédomine.
Nous avons donc tenu compte de ce phénoméne en considérant un champ
de déformation plastique constant par morceaux ou coexistent un
glissement multiple homogéne et un glissement simple séparés par une
interface plane. Il se pose alors le probléeme de compatibilité entre ces deux
zones de part et d'autre de l'interface. Ce probléeme 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
I'écrouissage latent, a des conséquences entre autres, sur la texture du
polycristal en question et sa structure.
En effet, & chacun des modes de glissement est associée une texture
particuliére:

- La texture type cuivre au glissement multiple homogéne

- 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 volumiques assocides a chaque mode, elles

mémes liées a I'écrouissage latent (la fraction volumique de la zone a
glissement simple augmente certainement avec cet écrouissage) mais aussi
a la taille des grains. Pour des grains de petites tailles, le glissement
multiple homogéne peut s’étendre a 'ensemble des grains et favoriser ainsi
la texture type cuivre malgrés le fort écrouissage latent. Une observation
similaire & été faite par Lin et Ahlers /8/ soulignant le fait qu’'une taille de
grain importante conduit & une augmentation de la contribution de la
composante type laiton dans le cas des textures de transition. La seconde
conséquence de ce modéle est lide & la formation non aléatoire des plans
d'habitat pendant I'écoulement plastique du polycristal qui attribue & celui-ci
une microstructure particuliére se superposant & la structure granulaire
initiale et induisant ainsi un “ordre” a grande distance résultant des
corrélations d'orientations entre ces plans d’habitat.

Ces résultats nous aménent a penser qu'il existe sans doute un lien trés
étroit entre Ia 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 hétérogéne résultant de
Pexistence de microstructures particuligres s'avére difficile vue la variété des
effets a prendre en compte (taille des grains, fractions volumiques des
différentes zones fonctions de I'écrouissage latent, microstructures
s'ajoutant a la structure granulaire, etc.....). Les modéles usuels tels que de
Taylor ou le modéle Self-consistent sont insuffisants, il convient en effet de
leur superposer la prise en compte de la structure particuliére en bandes de
cisaillement. Cela fera I'objet du chapitre suivant ol I'on se propose de
superposer le comportement de cette structure a celui du reste du polycristal
parfaitement décrit par le modéle Self-consistent.
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(@)

(b)

Figzv.4 Projections stéréographiques des normales aux plans d’habitat pour
différentes orientations cristallographiques a (¢ = 30°) dans le cas des
métaux CEC et CC, a) vérifiant le critére de stabilité b) ne le vérifiant pas.
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section ¢, = 0°, correspondant aux normales vérifiant le critere de

stabilité. Et les composantes de textures experimentales selon
Van Houtte /5/. "
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Fig v.7 Champ de rotation du réseau cristaliin pour les métaux CFC dans la
section ¢, = 54°, correspondant aux normales vérifiant le critére de

stabilité. Et les composantes de textures experimentales selon
Van Houtte /5/.

Cu {112}(111& ¢ =35
Cu {111} (112)| ¢ =55°
Cu {332}(113) o @, =90°, ¢ =65
(a) cu'- - {552)(115 =15 @, =45
G {110}(001 ¢ =90°
BS {112}(110) @, =55 ¢ =90
BS (111}(110) " @, = 60°, ¢ =55°
(1, @, ®2) (h K, 1) fu, v, w]
C=(0°, 0°, 90 (0,0, 1) . (1,0,0]
C=(90°, 0°,0°) - (0,0,1) . [1,0,0]_
T = (90°, 27°, 45°) 4,411y  [11,1L,8]
Cu = (90°, 35°, 45°) (1,1,2) 1,1, 1]
S, = (57°, 29°, 63°) (1,2, 4) 2,1, 1]
S, = (47°, 37°, 63°) (1,2,3) 4,1,2]
8§y =(59°, 37, 63°) . (1L,2,3) 16,3, 4
B =(35° 45°,0°) (0,1,1) 2,1,1
C G =(0r, 45, 0°) (0,1,1) 1,0,0
(b) T*=(25°,51°54)  (11,8,11) 4,11, 4]
~ E=(0°, 55°, 45°) (1,1,1) 1, L0y
F = (30°, 55°, 45°) (11,1 1,2,1]
H = (90°, 0°, 45°) (0,0,1) 1,1,0
_ (0°, 0°, 45°) .
H' =(90°, 0°, 45°) (0,0,1) i, 10
. I1=(0°, 35% 45°) (1,1,2) 1,1,0
J=(0°,20°, 45°) (11,4 1,10
K =(0°0°,34° (0,0, 1) 3,2,0°
K’ =(0°, 0°, 56°) (0,0,1) (2,3,0

Tableau 1v .1 Composantes de texiures experimentales de laminage des métaux
CFC, a) d'aprés J. Hirsch, K. H. Virnich, K. Liicke /6/, b) d'aprés
P. Van Houtte /5/. '
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Fig Iv.8 Champ de rotation du réseau cristallin pour les métaux CC dans la

section ¢, = 0°, correspondant aux normales a) vérifiant le critere de

stabilité, b) ne le vérifiant pas et c) textures experimentales selon
Bunge /7/.
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Fig xv.9 Champ de rotation du réseau cristallin pour les métaux CC dans la
section ¢4 = 50°, correspondant aux normales a) vérifiant le critére de

stabilité, b) ne le vérifiant pas et c) textures experimentales selon
Bunge /7/.
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Fig zv.10 Champ de rotation du réseau cristallin pour les métaux CC dans la

section ¢4 = 90°, correspondant aux normales a) vérifiant le critere de
stabilité, b) ne le vérifiant pas et c) textures experimentales selon

Bunge /7/.



78
REFERENCES BIBLIOGRAPHIQUES
/1/- H. Bouaouine, Thése d'Etat, Université de Metz, (1988).
/2/-E. Kréner, Kontinuums Theorie der Versetzungen und Eigenspannungen,
Berlin, Springer Verlag, (1958).
/3/- H. J. Bunge, “Mathematishe Methododen der texturanalyse”, Akademie
Verlag, Berlin, (1969).
/4/- A. Korbel, P. Martin, Acta Metall., 34, n° 10, p. 1905, (1986).
/5/- P. Van Houtte, ICOTOM 7, pp. 7-23, (1984).
/6/- J. Hirsch, K. Vimich and K. Liicke, ICOTOM 6, (1), pp. 375-384, (1981).

[7/- H. J. Bunge, Phys. Stat. Sol., 26, pp. 167-172, (1968).
/8/- Y. C. Lin and G. A. Ahlers, Met. Trans., 4, pp. 1491-1497, (1973).



CHAPITRE V

Formation des bandes de cisaillement
et texture associée lors d’un
laminage croisé du cuivre
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1 / 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 a l'échelle du
polycristal.

Les résultats expérimentaux auxquels nous comparons nos résultats des
calculs selon les modéles que nous proposons par la suite, sont obtenus
par Korbel /1/ sur du cuivre polycristallin dont la taille des grains est de
l'ordre de 50um. Des échantillons de 100 mm de largeur et 2 mm
d'épaisseur sont refroidis dans un bain d'azote liquide puis laminés a 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 & 60% de réduction ) . lls sont
laminés a 2, 5, et 10% de réduction & température ambiante comme ie
montre la fig.v. 1. ‘

L'analyse de la texture a été faite sur les plans {111}, {200} et {220} par

diffraction des rayons CuKa. Les conclusions concernant les changements
de la texture sont déduites des analyses des O.D.F. selon la procédure de
Pawlik /2/.

La fig.v. 2 représente les figures de ples dans le plan de laminage d'un
échantillon “primaire” laminé a 60% de réduction, tandis que la fig.v.3
représente celles des échantilions “secondaires” laminés respectivement &
2, 5 et 10% de réduction (aprés un prélaminage de 60%).La comparaison
des figures de péles v.2 et v.3 montre que la déformation “secondaire”
tend a disperser les pdles autour de la direction de laminage, a diminuer les
intensités des composantes “C” et “S” de la texture et & faire apparaitre dés
10% de réduction une nouvelle composante “B”.

Paralldlement, des observations au microscope optique des faces latérales
des échantillons “secondaires” ont été réalisées /1/ afin de contréler le
mode de déformation et d’évaluer -si possible- la fraction volumique des
bandes de cisaillement. En effet, dés 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 homogeéne est

controlée par I'observation des reliefs de surface par la technique du
contraste de Nomarski. Cependant, l'augmentation de la déformation
produit 'augmentation du nombre et I'élargissement des bandes de
cisailement fig.v.4b 4 4. e. La contribution de la déformation homogéne
est trés faible et ne semble pas augmenter de fagon 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.4eet.44. '

Nous sommes donc amené a penser que le changement que subit la
texture, est une conséquence de I'apparition des bandes de cisaillement.

11/ Modéles proposés et résultats
'11.1. Introduction

Le modeéle 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 probleme des interactions entre les grains. Ces
interactions sont assimilées a celles entre chaque grain et le milieu
homogéne constitué d'un “matériau équivalent”, dont le comportement est
celui du polycristal pris globalement. Ce dernier n'étant pas connu a
I'avance et de fagon précise, il est introduit de fagon formelle en fonction des
paramétres qui le caractérisent et obtenu par identification aprés avoir
considéré tour a tour linteraction 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 a une
relation implicite en comportement pouvant étre résolue numériquement en
partant de |'approximation de Voigt /3/ et en itérant plusieurs fois j'usqu'a
une convergence satisfaisante de la méthode.

De récents travaux sur les propriétés plastiques et élastoplastiques des
matériaux microhétérogénes et macrohomogénes conduit a la formulation
d'une équation intégrale dont la résolution prévoit le comportement
mécanique et le dévelopement de la texture des matériaux contenant des
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microhétérogénéités /4/, /5/, 16/.

La résolution de cette équation proposée par Lipinski et Berveiller /5/, utilise
la méthode autocohérente & un site (modgle self-consistent), elle développe
un calcul numérique qui suit entre autres I'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
I'évolution de la texture d'échantillons auxquels nous imposons différents
champs de déformation macroscopique. Tout d'abord on se propose de
calculer les orientations aprés déformation de 1000 grains initialement -
orientés de fagon isotrope ayant subi un laminage a 60% de réduction (cas
A du tableau.v.1). Les résultats sont donnés sous forme de figures de
poles {111}, {200} et {220}, dans le plan de laminage (DL,DT). La
comparaison de ces résultats avec les résultats obtenus par Korbel, montre
un bon accord entre les textures expérimentale et calculée (fig.v . 5). Cette
derniére (texture calculée) nous servira par la suite de texture initiale.

Dans ce travail, il s'agira dans un premier temps, de calculer la texture
aprés déformation d'un polycristal (a forte énergie de faute d'empilement)
en considérant un glissement multiple homogéne dans le milieu, sans tenir
compte du phénomeéne de localisation de la déformation plastique. Dans un
deuxidme temps, la localisation sera prise en compte de deux fagons
différentes: glissement multiple homogéne localisé puis cisaillement
transgranulaire dans un pseudo-monocristal orienté pour qu’un seul
systéme de glissement soit activé (voir tableauv . 1). On travaillera dans tout
ce qui suit dans le repére macroscopique (DL,DT,DN) lié & I'échantillon.

Le but de ces différentes fagons de prendre en compte le phénoméne
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 par souligner
I'importance de cette structure dans I'évolution de la texture du polycristal.

11.2. Champ de déformation a aspect homogeéne

Ce premier modéle, consiste & ne pas tenir compte du phénoméne de
localisation de la déformation plastique. En effet, nous calculons par le
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modale self-consistent /5/ la texture d'un échantillon de 1000 grains,
prélaminé & 60% de réduction, ayant donc la texture calculée de la figure

v . 5b, laminé une seconde fois & 2, 5 et 10% de réduction selon la direction
transversale du repére macroscopique de laminage (cas B1 du

tableau.v . 1). Les figures de pdles {111}, {200} et {220} dans le plan
(DL,DT) obtenues, sont représentées sur la figure v.6 ol a2et5%de
réduction on ne distingue pas de changements remarquables de la texture,
tandis qu'a 10%, il existe une trés faible évolution de celle-ci. Or, ces
changements de la texture sont tres faibles comparés aux changements
observés expérimentalement (fig.v.3).De plus, le caractére du
changement n’est pas exactement le méme .

L'hypothése d’un mode de déformation en glissement multiple homogéne
n‘est donc pas suffisante. Le phénoméne de localisation de la déformation
plastique s'avére donc d’une grande importance dans le comportement du
polycristal, notamment dans I'évolution de sa texture.

Dans ce qui suit, nous en tiendrons compte de trois maniéres différentes .

11.3. Champ de déformation a aspect hétérogéene

IT.3.1. Glissement multiple homogéne localisé
11.3.1.1. Déformation plane localisée

Lidée principale sur laquelle repose ce deuxiéme modéle,
est que les bandes de cisaillement sont considérées comme une forme 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 multiple homogéne. De plus, il sera nécessaire de
connaitre la fraction volumique des bandes de cisaillement ce qui est
possible, au moins & 10% de réduction par déformation secondaire. En
effet, I'élargissement des bandes de cisaillement observé au fur et a mesure
que la déformation augmente , permet d'évaluer ce paramétre. En comptant
le nombre d'intersections entre les bandes de cisaillement et une grille
posée sur la face observée de I'échantillon fig.v.4e, il a été établi par
Korbel /1/ que la fraction volumique des bandes de cisaillement a ce stade
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de la déformation secondaire (10% de réduction), est sensiblement proche

de 40% du volume total de I'échantillon. Nous retiendrons donc, qu‘une
déformation macroscopique de l'ordre de 0.1 est entiérement accomodée
par un volume de bandes de cisaillement occupant 40% du volume total de
I'échantillon, la déformation homogéne 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 homogénes respectifs dans la matrice et dans les

bandes, ePM et ¢PB | de la maniére suivante (voir tableau.v . 1):

EPy=1.ePBya (1-1) W (v
ou
00
[E 0 E
00- E,
0 0 O
PB B
B
0 0 -e¢

Et e™M;=0 pour ietj=1,3

d'ou
PB Eili:
LA
(V.2)

pour E=0.1 et f=0.4,¢B=0.25

En partant de Ihypothése d'un glissement muitiple homogéne dans les
grains constituant les bandes de cisaillement, I'évaluation de I'évolution de
la texture par le calcul a été réalisée en appliquant la méthode
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autocohérente a un site/5/.

Partant d’'un échantilion de 1000 grains de texture a 60% de réduction celle
obtenue précédemment par le calcul (fig.v. 5b), nous simulons un
laminage secondaire (DT = direction de laminage) & 20% de réduction (cas
B2 du tableauv. 1) . Les figures de poles {111}, {200} et {220} dans le plan
(DL,DT) obtenues (fig.v.7a) représentent I'effet d'une déformation
secondaire de 0.2 sur I'évolution de la texture dans les zones de
localisation de la déformation (bandes de cisaillement). La comparaison a
ce taux de déformation de ce résultat avec les figures de pbles
expérimentales (10% de déformation secondaire globale fig.v. 3c), montre
un désaccord entre les deux. En effet, les péles {111} des figures
expérimentales subissent une cission et tendent & se répartir autour de la
direction de laminage primaire, tandis que sur les figures de pbles calculées
on observe plutét une tendance de répartition de ces maximas autour de la
normale au plan de laminage (DN). En effet, ceci est bien le cas si l'on
avance plus loin dans la réduction (40%) fig.v . 7b. Il sera utile, afin de bien
montrer le désaccord, de superposer a la texture dans les bandes (40% des
grains de P'échantillon) , la texture dans la matrice (60% des grains de
I'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 a 60% de
réduction primaire) et de 1000 autres grains représentant les bandes de
cisaillement (texture calculée & 20% de réduction secondaire). Le choix
d'une méme fraction volumique pour la matrice et les bandes n'affecte en
rien les résultats finaux. La comparaison des textures calculée (fig.v.7 c) et
expérimentale (fig.v.3c) montre bien le désaccord entre les résultats
expérimentaux et calculés. |

L'hypothdse d'une déformation plane localisée (laminage localisé plus
intense) est donc insuffisante et ne décrit pas le comportement de la totalité
de la bande de cisaillement. En effet, 'observation de la fig.v. 4e révele
I'existence de régions ol 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, a une déformation plane plus intense que la déformation
plane appliqée a I'échantillon ( expression V. 2). Ce modéle & notre avis,
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traiterait le probléme uniqguement 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. Il serait question dans ces zones de
glissements multiples homogénes donnant lieu & des rotations locales et
par suite & une part de I'évolution de la texture.

I1.3.1.2. Cisaillement localisé

Le présent modéle repose également sur I'idée d'un
glissement multiple 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 & la différence du modele
précédent, on distingue les deux types de bandes, symétriques par rapport
au plan normal au plan de laminage, présentes dans I'échantillon. On
considére que les bandes de typéI subissent un cisaillement 1 et celles de
typeI I (symétriques aux premiéres) subissent un autre cisaillement 11

opposé au premier. Les fractions volumiques des deux types de bandes
~ sont considérées égales. '

a)- Forme des tenseurs de déformation plastique des
bandes T et II

Nous considérons deux bandes I et I1 inclinées respectivement
des angles +o et -a par rapport a la direction de laminage secondaire (DT).
Soit R,(X{, Xp, Xg) un repere lié aux deux bandes. Et le repere
Ry(DL,DT,DN) lié & I'échantillon (fig.v . 8).

Soient uI, exprimé dans le repére R, et y les déplacement et glissement
dans la bande 1 (fig.v. 8a):

| 0
u' -YX3
0

(Vv.3)

Le gradient de déplacement exprimé dans le repére R, s'écrit:
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0 (Vv.4)

Le tenseur de déformation plastique exprimé dans le repére Rp,s'écrit :

(000

20
2 (Vv.5)

L'expression de gF® dans le repére macroscopique Ry, nécessite la
connaissance de la matrice de passage de R, a Ry Cette matrice s'écrit:

1 0 0
[ag=| O cosa-sina
0 sina cosa (V.6)

L'expression finale de €F* dans le repére Ry, lié & I'échantillon est alors:
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( 0 0 0 \

e = 0 Ysin2o. -Ycos2a
L 2 2
0 -lcos 20, —lsin 200
82 s
(V.7)

Pour la bande du typeI 1, le calcul est gnalogue . En remplagant -y par y

dans P'expression de X, on aboutit & I'expression de gF T T suivante:

[0 0 o

£. = 0 Ysin20 Ycos2a
2 2

\ 0 xcos 20 —lsin 2a)
2 2
(V.8)

Pour pouvoir appliquer ce modéle, il nous sera necessaire de connaitre la
valeur de I'angle a. D'aprés les observations expe'rimentales 17/, il est voisin

de £ 37°.
Pour effectuer nos calculs, nous considérons un échantillon polycristallin

auquel nous imposons une déformation macroscopique EP . Par hypothése,
il existe au sein du polycristal deux types de bandes symétriques. Par
conséquent, EP s'écrit en fonction de la fraction volumique “f’, des

déformations plastiques g7 T et €T T des deux bandes et de la déformation
€PMda lamatrice (voir tableau.v . 1):

EPy=(112) €7 T+ (2) €27+ (1) ePM; (V.9)
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nous considérons que la matrice ne se deforme pas €PM=0), (v.9) s'écrit
alors:

PI Pl

,j 7 (eIj +€;

qui s'écrit explicitement dans le repére macroscopique Rm:

0 0 0 0 0 0
000} oy ¥ Y Y
OEO =3 0 -2-sm2a --2—cosza + 0 Esnza -2-oosza
00-E Y Y Y Y

0 -Ecos2a -Esm2a 0 -2—c052a -Esm2a
000 0 0 0
0EO0|=t| 0 «ysn2a O

2

00-E 0 0 -ysin2a

La déformation macroscopique E s'exprime donc en fonction de f, yet o par:

E=%ysin 20
d'ol
2E
Y=
fsin 2o (V.10)

En remplagant y par son expression (v.10) dans (v.7) et (V.8), les
tenseurs de cisaillement dans les bandes I et 1T s'expriment en fonction
de la déformation macroscopique E et de I'angle o d'inclinaison des bandes
par:
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0
PI
Eij_' 0 ‘E— - E
2 2 tg2o.
__E _E
\ 2 tg2o 2 ) v.11)
et T
( 0 0 0 \
PII E E
€. = 0 —
' 2 2tg2a
E _E
\ 2 tg2o 2 } (v.12)

b)- application et résultats

Comme nous l'avons précisé dans le paragraphe a), on se donne
un échantillon présentant deux types de bandes I et II symétriques de
méme fraction volumique lors du laminage secondaire appliqué a tout
I'échantillon. Ces deux bandes subissent des cisaillements de signes
opposés, le reste de I'échantillon “ matrice” ne se déforme pas.

Pour effectuer nos calculs on considére deux échantillons de 1000 grains
chacun ayant la texture obtenue par laminage primaire (selon DL) & 60% de
réduction (fig.v.5b). A chacun des échantillons on applique
respectivement les cisaillements g® * et ePIT 3 différents taux de réduction:
10, 20, 40 et 50%(cas B3 du tableauv . 1). Lafig.v.9 représente les figures
de péles {111}, {200}, {220} dans le plan (DL,DT) obtenues en superposant
les orientations aprés 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 effet, les pdles {111} des figures
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expérimentales tendent & se répartir autour de la direction de laminage

(DL), tandis que sur la fig.v . 9 ces pdles se répartissent plutét autour de la
direction normale (DN) au fur et & mesure que le taux de cisaillement
augmente, comme dans le modéle précedent mais de maniére 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 a 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.

11.3.2. Cisaillement transgranulaire

Dans ce paragraphe, nous proposons un modele ou les
caractéristiques morphologiques des bandes de cisaillement sont prises en
compte. Nous considérons alors que les bandes de cisaillement
macerscopiques sont composées d'une série de cisaillements
transgranulaires régulierement distribués, faisant référence aux
microbandes de cisaillement. Cette série de cisaillements est considérée
équivalente & un “glissement simple”, non nécessairement
cristallographique, dans un pseudo-monocristal. La formation d'une famille
de microbandes de cisaillement conduit & une rotation rigide des grains par
rapport & la direction transversale secondaire (c.a.d DL: direction de
laminage primaire) /7/. La formation d’'une seconde famille de microbandes
symétrique a la premiére par rapport au plan normal au plan de laminage,
conduit & une rotation des grains opposée & la premiére de telle maniére
que la rotation globale dans le milieu soit nulle. Les cisaillements dans 'une
et I'autre famille de bandes sont pris égaux au signe prés et les fractions
volumiques des familles de microbandes égales.

Quant 2 la rotation locale, elle ne peut étre nulle que si le cisaillement est le
méme dans chaque bande et la distribution des bandes dans I'échantilion
réguliére. L'examination des photographies fig.v. 4 montre clairement que
cela n'est pas le cas: La densité, ainsi que I'épaisseur des bandes varient
en fonction de la position dans I'échantillon. Autrement dit, quand la rotation
globale est nulle, les blocs locaux ( bandes et matrice ) du matériau
subissent des rotations I'un par rapport & l'autre autour de la direction
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transversale secondaire (c.2.d. DL). D’ailleurs, les traces d’'une seule famille

de bandes (fig.v . 4a) , indique que la famille des bandes symétriques ne se
forme pas en méme temps que la premiére (modéle dynamique /8/ )- 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 méme rotation rigide afin que le plan
de laminage reste plat. Ce n'est qu'aprés l'apparition de la seconde famille
de bandes symétriques aux premiéres que le “bloc matrice” subit une
seconde rotation rigide opposée & la premiére due 2 la rotation du “bloc
bandes symétriques”. De ce fait le “bloc matrice” revient & sa position initiale
et n'aura en définitif pas tourné. Par conséquent, on se doit de considérer
les rotations dues a chaque famille de bandes indépendemment l'une de
l'autre et tenir compte de leurs effects en les superposant. D'autre part,
tenant compte du fait qu'il y ait une tendance au regroupement des
microbandes de cisailement au fur et & mesure que la déformation
progresse /9/, nous admettons que l'augmentation de la fraction volumique
des bandes de cisaillement correspond & un cisaillement local plus intense.
Dans nos calculs, nous considérons deux bandes de cisaillement inclinées
respectivement de +37° et -37° par rapport a la direction de laminage (DT)
/7/.Une premiére bandeI appartenant & la premiére série de bandes et une
deuxiéme bandeI1 appartenant & la deuxiéme série symétrique a la
premiére. Le calcul des rotations dans ces bandes nécessite la encore,
lintroduction d'un deuxidme repére R p(X{X, X3) lié aux deux bandes . Le
repére macroscopique Ry (DL,DT,DN) étant lié a 'échantilion.

Soient &', exprimé dans le repére Rm, et v les taux de déplacement et de

cisaillement dans la bandezx (fig.v. 8a), nous avons alors :

| 0
Uult-vyxs
0

(v.13)

Le taux du gradient de déplacement exprimé dans le repére R, s'écrit :
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! 000
Bj=| 0 0 -v
000

et par suite, le tenseur du taux de rotation plastique de la bande I exprimé
dans ce méme repére s'écrit:

(ooo\

Y :

0o - :

\° 7 °)
(V.14)

.
L'expression de QPIii dans le repére macroscopique Ry, nécessite la
connaissance de la matrice de passage de RnaRy:

1 0 0
[aj=[ 0 cosa-sina
0 sina cosoa (V.15)

Enfin, la conversion du tenseur QPIii dans le repére macroscopique Ry

donne le tableau suivant:
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(o 0 o\
. Pl y
Q;=| 0 0-X
2
Y
|2 °)
(V.16)

L'expression du taux de rotation plastique de la bande ne dépend donc pas
de la position de celle-ci par rapport au repére macroscopique.

Le calcul est identique pour la bander1, symétrique & la premiére
(fig.v . 8b), il aboutit & un taux de rotation opposé exprimé dans le repére

Ry par:
(0 0 0\

Y
0 -0
020
(vVv.17)

En effet, le taux de rotation global (P T +$P1T) devant étre nul, QF T=-QPTT.
Par ailleurs, nous partons de I'hypothése des taux des rotations totales

(6lastiques + plastiques) des bandes nuls ce qui s’exprime par:
CTI JPL el
Qij =Qii +Qii =0
LT PO el
Qii = Qii + Qij =0
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d'ou
P L
Qjj ==
+ PII . ell -
Q; =-Q (V.18)

D'aprés (v . 18) les tenseurs taux des rotations élastiques des bandes 1 et
1 1 s’expriment explicitement par:

(ooo\ (ooo\

_X X
o) \eEe
(v.19)

Tandis que les taux des rotations locales &' (rotation du i®™e grain) dans ce
cas sont par hypothése égaux aux taux des rotations macroscopiques des
bandes pour tous les grains:

( ) .eI (.eﬂ) .eII
jj ot @ |=

. PI .
-2 i

Ainsi, les orientations cristallographiques des grains étant repérées par
rapport au repére macroscopique ( lié & I'échantilion) par l'intermédiaire

des angles d'Euler ¢4, ¢ et ¢, introduits par Bunge /1 0/ (voir fig.1v.3). Le
champ des rotations du réseau cristallin par rapport au repere
macroscopique Ry, est cependant décrit par les taux 61 , 6 et $2 tels que:
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. . .e
$;=-C0s¢ 2~ Qy2

. . © « ©
¢ =sing, Qq3—C0SPp, Q3
. cospy = sing, -°
b= - Qq3- Qo3

sind 13 sing (v.21)

les taux des rotations élastiques étant exprimés dans le repéere
macroscopique Ry.

Tenant compte des relations (v.19), les relations (v.21) s'écrivent
respectivement pour les deux champs des taux des rotations Qe T et QerIr;

1 .1
¢1=-C0S¢ 62

ol
¢=-cos¢1%
-1 sin¢1:Y
=-—11
sin
ne (V.22)
. I
¢y=-c0s¢ ¢
I .
o = cosq),—z—
I sing, vy
$2= sin 2
¢ (V.23)

Sur les figures v . 10 on représente les figures de péles {111}, {200}, {220}
dans le plan (DL,DT) obtenues pour quatre valeurs du taux de cisaillement
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&, en superposant les textures obtenues, de deux échantillons de 1000
grains prélaminés & 60% de réduction (ayant la texture de la fig.v.5b),
auxquels on a imposé les taux de rotations dus aux champs respectifs
(v.22) et (v.23) de fagon incrementale pour des valeurs de yallant de 0.2
~ 41.0 (cas B4 du tableauv . 1).

L'observation des figures de pdles expérimentales & 10% de réduction
secondaire (fig.v. 3¢) et des fig.v. 10 montre que le meilleur accord entre
les figures expérimentales et calculées , 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 EP par une relation analogue
a (v.9). La déformation de la matrice étant nulle on a:

p g oM PO
Ei=5 (&5 +&; )

aboutissant a la relation :

Y= 2E
fsin 20 (Vv.24)

PourE=0.1, f=0.4 et a=375° = 7y=0.51

Cette valeur du taux de glissement correspond & la diminution partielle des
rotations des blocs du matériau par les bandes symétriques.

De ce modele, 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 méme 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).

111/ Conclusion

Afin d'apporter une explication au phénoméne de I’évolution de la texture
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observée sous des conditions de cisaillement intense localisé en bandes

de cisaillement, dont on ne connait pas a priori le mécanisme de
comportement, nous avons proposé quatre modéles, ne tenant pas compte
‘du phénomeéne de localisation de la déformation plastique pour le premier,
et en tenant compte pour les trois suivants.

Les modeles considérant un glissement multiple homogéne ou localisé,
n'aboutissent pas & un accord satisfaisant entre les résultats expérimentaux
ot calculés. Le mécanisme mis en jeu dans les bandes n'est donc pas
équivalent & un glissement multiple localisé dans la totalité des bandes.
Néanmois, il peut I'étre dans les régions de croisement de deux bandes
symétriques ol la déformation est localement équivalente a la déformation
macroscopique imposée mais plus intense qu'elle.

Un meilleur accord est obtenu quand la déformation secondaire est
considérée comme une localisation d'un cisaillement transgranulaire sur
“un systéme” pour chacune de deux familles de bandes symétriques, non
régulidrement distribuées, induisant des rotations opposées que l'on a
superposs.

Ces résultats montrent donc la part trés importante des bandes de
cisaillement dans I'évolution de la texture. En effet, nous avons pu vérifier
que I'apparition des bandes de cisaillement est 3 l'origine de la transition de
texture c'est a dire, passage d'une texture type cuivre a une texture type
laiton. Aussi ces méme résultats rendent-ils compte du comportement des
bandes de cisaillement au sein du polycristal. Ce dernier résuitat est d'une
grande importance dans la mesure ol il nous apporte une nouvelle
approche aux phénoménes mis en jeu dans et par les bandes de
cisaillement.
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fig.v.2 figures de pdles expérimentales obtenues aprés 60% de réduction par
laminage monotone.



fig.v. 3 figures de pdles expérimentales obtenues aprés 60% de réduction par
laminage primaire puis laminage secondaire &: a)2%, b) 5%, ¢) 10% de
réduction.
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[b] Poles 200 Poles 111. : Poles 110

1=DL

fig.v. 5 figures de pbles a) expérimentales b) calculées selon le cas “A” du
tabteauv . 1 & 60% de réduction par laminage.
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[C] - Poles 200 Poles 111 . Poles110

fig.v. 6 figures de pbles calculées selon le cas “B1” du tableauv . 1 pour-des
taux de réductions secondaires de a) 2%, b) 5% et c) 10% apres un

laminage primaire de 60% de réduction.



. [a] Poles 200 . Poles 111 Poles 110

[ Poles 200 Poles 111 Poles 110

Poles 110

fig.v . 7 figures de pbles calculées selon le cas “B2" du tableauv . 1 &: a) 20%,
b) 40% de réduction par laminage secondaire aprés laminage primaire
de 60% de réduction. c) superposition des figures du a) aux figures

calculées de la fig.v. 5b



(DL, DT, DN) : Repere macroscopique
(x1,x2,x3) :Reperelieala bande

U1et 1t : vecteurs déplacement ? DN O DL

x3

ul /
) @ S

DT

(a):bande 1 cisaillée
suivant (- x2)

ADN O bL

x3

4‘»

DT

(b) : bande 11 cisaillée

suivant (x2)
X2

Fig.v.8
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Poles 200 Poles 111 : Poles 110

[b]
Poles 200 X . X Poles 111 Poles 110
[c]
Potes 200 Potes 111 Poles 110
. Poles 200 Poles 111 Poles 110
1=DL

fig.v. 9 figures de pbles superposées de deux échantillons laminés a 60% de
réduction puis subissant un cisaillement 1 pour le premier et un
cisaillement 1 1 pour le second (cas B3 du tableau.v . 1) a: a) 10%, b)
20%, c) 40% et d) 50% de réduction.



[a]

L Polas 126
Poias 2304 Pries 111

Polas 110

1=DL

fig.v.10 figures de péles superposées de deux échantilions laminés a 60% de
réduction puis subissant une rotation T pour le premier et une rotation
I I pour le second (cas B4 du tableau.v . 1) & des taux de cisaillement
de: a) 0.2, b) 0.4, c) 0.5 et d) 0.6.
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CHAPITRE VI

Conclusion générale
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Dans ce travail, nous nous sommes intéressé aux hétérogeneéités de

déformations plastiques des polycristaux métalliques a deux échelles
différentes:

- Les microbandes de cisaillement a I'échelle granulaire.

-Les bandes de cisaillement macroscopiques  I'échelle du polycristal.

A P'échelle granulaire, nous avons tenu compte des hétérogénéités
plastiques en considérant qu'il se forme dans les grains du polycristal, deux
zones & modes de glissement différents:

- Un glissement multiple homogéne

- Un glissement simple
Ces deux zones sont séparées par une interface plane ou plan d’habitat
(n'introduisant pas de contraintes a grandes distances).
Les relations de compatibilité devant étre satisfaites par un tel champ de
déformation permettent de confirmer le lien trés 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
différents plans d’habitat des différents grains, induit un “ordre’:a=grande
distance au sein du polycristal. On est donc amené a penser que la
formation des bandes de cisaillement macroscopiques résulte d'un
phénoméne 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
effet, dans le cas des métaux a fort écrouissage latent pour lesquels la
déformation plastique est essentiellement hétérogéne, on constate
I'apparition de composantes de textures type laiton.

A 'échelle du polycristal, nous avons tenu compte de la structure de bandes
de cisaillement macroscopiques traversant la totalité de I'échantillon
polycristallin.

Afin de bien souligner le rdle trés important de cette structure dans
I'évolution de la texture, nous avons dans un premier temps proposé: un
modele considérant un glissement multiple homogéne, autrement dit sans
hétérogénéités plastiques. Les textures de déformation obtenues par un tel
modale ne coincident pas avec les textures de déformation expérimentales.
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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’aprés les résultats obtenus il s’avére que les bandes de cisaillement
macroscopiques représentent une forme particuliére de localisation de la
déformation plastique. Le mode de déformation de ces bandes n'est pas un
glissement multiple homogéne dans les grains mais plut6t un cisaillement
transgranulaire sur un seul systéme de glissement. En effet, chaque bande
de cisaillement se comporte comme un monocristal subissant un
cisaillement dans son plan. Ce compé‘tvement particulier conduit a la division
de I'échantillon en blocs (matrice et bandes). Ces blocs subissent des
rotations rigides afin de conserver la géométrie extérieure de I'échantilion
(la surface libre du pian de laminage reste plane), et par conséquent
participent a I'évolution de la texture .

Ce travail, se veut une contribution & la modélisation des

hétérogénéités plastiques lors des déformations plastiques de polycristaux
métalliques.
Nous avons tenter de tenir compte de ces hétérogénéités a la fois a
I'échelle du grain et du polycristal. De méme, nous avons pu souligner le
réle trés important que jouent ces structures hétérogénes, aux deux
échelles, dans I'évolution de la texture de laminage des métaux.

De nombreux problémes concernant les hétérogénéités plastiques
restent a résoudre parmi Iesquéls nous citons un qui decoule
immédiatement de la présente étude:

Il est important d'établir le lien entre les hétérogénéités intragranulaires
(microbandes de cisaillement) et transgranulaires (bandes de cisaillement
macroscopiques).

Ce probléme & notre sens pourra étre abordé dans le cadre du modéle de
linclusion plastique homogéne dans une matrice plastifiée uniformément.
L'énergie libre d'un tel systdéme devrait augmenter au fur et a mesure que le
chargement imposé au systéme augmente, jusqu'a une valeur critique de
celle-ci et des contraintes internes dans linclusion. A partir de cette valeur
critique, il y a relaxation 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.



