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INTRODUCTION

L'industrie du batiment est 'un des domaines d’application des alliages

zinc-cuivre-titane (Zn-Cu-Ti). lls y sont utilisés en raison de leur excellente
résistance a la corrosion, de leur malléabilité et surtout de leur trés bonne
résistance au fluage.
Lorsque ces alliages sont destinés a la toiture, 'une des plus importantes
qualités demandée est leur bon comportement au pliage. Pour étre mieux
utilisés dans les régions trés froides, ces alliages doivent, en outre, avoir une
bonne pliabilité & des températures aussi basses que possible.

L'aptitude au pliage des alliages Zn-Cu-Ti est une caractéristique

mécanique primordiale qui dépend de la température. A I'heure actuelle, la
pliabilité de ces alliages est trés bonne aux températures supérieures a 7°C.
En dessous de cette température, on observe généralement une fragilisation
du métal pendant son utilisation.
Les études antérieures sur certains aspects fondamentaux de la déformation
plastique des alliages Zn-Cu-Ti avaient montré le réle important que jouent la
texture cristallographique et la vitesse de déformation dans le processus de
déformation et de rupture de ces alliages.

Le présent travail a pour but de contribuer a la mise en évidence des
paramétres structuraux qui regissent l'aptitude au pliage des alliages Zn-Cu-
Ti. Ceci en vue d’améliorer, dans le respect des consignes d’élaboration de
coulée et de laminage, leur pliabilité a trés basse température. Nous
disposons pour cela de deux téles d'alliage Zn-Cu-Ti de méme composition,
mais présentant des pliabilités différentes & 4°C. Ces toles se différencient,
en fait, par leur texture.

Pour aborder le probléme de la pliabilité de ces tbles a basse

température, il convenait donc de chercher a comprendre leur comportement
sous diverses sollicitations, a différentes vitesses de déformation et
températures.
Les trois premiers chapitres sont consacrés & un rappel des connaissances
actuelles de la métallurgie physique des alliages Zn-Cu-Ti, des mécanismes
de déformation et textures des matériaux de structure hexagonale compacte,
ainsi qu'a la transition ductile-fragile. Pour une caractérisation aussi compléte
que possible, nous avons, au chapitre 1V, dégagé les méthodes
expérimentales qui permettent une approche plus précise de I'aptitude au
pliage du zinc et de ses alliages. Ainsi pour caractériser I'état structural des
échantillons, nous avons utilisé le microscope optique, le microscope
électronique a balayage et la diffraction des rayons X. Quant a la
caractérisation de I'aptitude & la déformation et & la rupture de ces alliages,
nous les avons soumis a des essais de traction, d'expansion biaxiale et de
pliage. Les propriétés mécaniques ont été déterminées, les facies de
ruptures examinés et analysés. Les résultats ainsi obtenus sont présentés au
chapitre V et enfin interprétés puis analysés dans le chapitre V1.
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CHAPITRE | CARACTERISATION DES ALLIAGES DE ZINC

I-1 LES ALLIAGES DE ZINC

L'utilisation principale du zinc dans l'industrie découle de ses
propriétés électrochimiques particuliéres (par exemple la protection de l'acier
par galvanisation). La faible valeur de la résistance mécanique du zinc et son
excellente tenue a la corrosion atmosphérique ont entrainé, au XIX® siécle,
son développement, sous forme de produits laminés, pour les couvertures de
batiments. A 'heure actuelle, les utilisations des alliages de zinc sont trés
diverses. Dans l'industrie du batiment par exemple, on utilise essentiellement
les alliages de type Zn-Cu-Ti. Car tout en conservant une bonne ductilité et
une meilleure stabilité lors des changements de conditions atmosphériques,
les alliages Zn-Cu-Ti présentent, par rapport au zinc non allié, 'avantage
d’une résistance au fluage pius élevée.

I-1.1 Elaboration

La modernisation des installations industrielles a conduit & des unités

de production qui intégrent, dans la majorité des cas, une fonderie par coulée
continue et une étape de premiére transformation par laminage conduisant a
des produits ou a des barres, dénommés semi-produits. L'étape de seconde
transformation vise a l'obtention des piéces finies par diverses techniques
(emboutissage, profilage, matrigcage...).
Les produits corroyés sont essentiellement caractérisés par I'anisotropie de
leurs caractéristiques mécaniques due a la structure hexagonale compacte
du zinc et a la texture cristallographique introduite par les opérations de mise
en forme. Lemboutissabilité des alliages de zinc est trés sensible & la texture
de laminage et a la vitesse de déformation, que ce soit en expansion ou en
rétreint. Les alliages les plus performants, selon Piccinin et al. (1977), sont
ceux qui contiennent du plomb et du cadmium, ou ceux au cuivre sans titane.
Compte tenu de la forte valeur de I'’énergie d’activation des processus de
déformation, la résistance a la déformation diminue trés rapidement lorsque la
température s’éléve. Contrairement aux autres métaux usuels, le zinc dont les
caractéristiques mécaniques sont trés sensibles a la température et a la
vitesse de déformation ne posséde pas de fimite élastique vraie (Wégria et al.,
1970).

I-1.2 Applications

Le tableau [I-1] donne quelques valeurs des caractéristiques
meécaniques des alliages de zinc les plus courants et leurs domaines
d'utilisation. Les alliages de zinc utilisés dans l'industrie se classent en cing
(5) grandes familles :



Ulilisations Composilion Résislance ala [Allongement 3] Limite d'élaslicilé | Module d'élasticité| Dureté | Vit. de fluage sous
Type d'alliage | principales chimiques traction Rm (Mpa) | rupture A (%) RO,2 (MPa) en lraction (MPa) | Vickers |70 MPa en 10E-4 %/Mh
% en masse SL S SL ST{ SL ST| SL ST HV SL
Zinc pur Galvanoplasliq Zn = 99,995 130 140f 70 50 50 70| 50000 57000 38 10000
Emboulissage| Cu=0,009-Ti=0,007 | 115 152| 63 36 79 106 60000 70000 37 130000
Estampage ‘
Emboulissage] Cu=0,018-Ti=0,015 | 119 156} 59 34 84 118| 62000 75000 a8 100000
Au cuivio Repoussago
lilane Batiment Cu =0,17-Ti =0,08 166 2271 37 18 | 135 190 | 92000 115000] 56 3
Fusibles Cu =0,6-Ti =0,15 199 265f 36 131 167 232100000 120000 70 03
Bardages Cu =0,9-Ti =0,17 230 290f 34 12 ] 190 250 | 100000 120000} 78 0,5
Mg = 0,01
Au plomb BAtimenl Pb = 0,65 118 146 68 42 70 90) 43000 48000 38 200000
cadmium Emboul. Piles| Pb =0,35-Cd =0,02 | 144 158 63 36 95 100} 75000 77000 44 20000
Au magnésium | Photogravure| Al =0,1-Mg = 0,05 270 335 25 12| 185 255{ 80000 100000| 90 7000
aluminium

SL sens de laminage ; ST sens lravers

Tableau [I-1] : Caractéristiques mécaniques des alliages de zinc
laminés & chaud (a température ambiante), d’aprés Racek.



- le zinc pur non allié qui sert essentiellement a la fabrication d’anodes
(galvanoplastie) ou de fils (métallisation).

- les alliages & I'aluminium pour leurs propriétés superplastiques, ou
sous forme de fils.

- les alliages au magnésium-aluminium pour les plaques destinées a la
photo gravure.

- les alliages au plomb
- les alliages au cuivre-titane
Ces deux derniers sont essentiellement utilisés pour le batiment.

Nous limiterons la suite de ce chapitre a I'étude des alliages Zn-Cu-Ti qui font
I'objet du présent travail.

I-2 LES ALLIAGES Zn-Cu-Ti

Heine et Zwicker (1962) ont montré que I'addition simultanée de cuivre
et de titane ne parait avoir aucune influence sur la solubilité de ces éléments
dans le Zinc. Selon Wégria (1985), la structure de solidification d’'une brame
de l'alliage Zn-Cu-Ti produite par coulée continue est fonction des teneurs en
cuivre et en titane. En effet, ses travaux montrent que, lorsque les teneurs en
éléments d'addition augmentent, la structure basaltique fait progressivement
place a une structure équiaxe et simultanément un affinement trés marqué du
grain est observé. Cette évolution structurale peut s’expliquer par I'action
germinante du titane et par un accroissement de l'intervalle de solidification
lorsqu’on augmente la teneur en Cuivre.

I-2.1 Influence des éléments d’addition

Les éléments d’addition permettent d’améliorer I'aptitude a la mise en
forme et les caractéristiques mécaniques de I'alliage.

I-2.1.1 Composition

Le cuivre en solution solide diminue le module d’élasticité des alliages
Zn-Cu. En effet, I'addition du cuivre dans le zinc agit pour augmenter la
resistance a la traction et pour diminuer la déformation a rupture (Cosse et al.,
1977 ; Racek et al., 1977).

L'addition du titane dans le zinc améliore sa contrainte de fluage, sans
véritablement changer sa formabilité (Cosse et al., 1977). Dans un alliage Zn-
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Cu-Ti, les teneurs de plus de 0,15% de Ti conduisent a une perte de ductilité,
et celles inférieures a 0,10% de Ti sont insuffisantes pour améliorer les
propriétés mécaniques de l'alliage (Racek et al, 1977). En effet, les
caractéristiques de ductilité et de déformation des tbles Zn-Cu-Ti sont
attribuables a la répartition et a la morphologie des précipités. Les précipités
TiZn;s agissent pour augmenter la résistance d’écoulement pendant la

déformation (Lutts et al., 1967 ; Viatour et al., 1973). La phase 1 (composé
Cu,y5Zngs), occasionnellement trouvée dans les alliages Zn-Cu-Ti, est nuisible

a la formabilité de ces alliages (Piccinin et al., 1977). Cela est sans doute dd a
sa dureté élevée et a sa grande taille.

1-2.1.2 Solidification

La figure [I-1] reprend deux coupes isothermes & 20 et 180°C, du
diagramme d'équilibre Zn-Cu-Ti proposé par Heine et Zwicker (1962).
Rappelons qu’une étude menée par ces deux auteurs montre que l'addition
simultanée de cuivre et de titane ne semble avoir aucune influence sur la
solubilité de ces éléments dans le zinc solide. Ainsi, 'analyse des
diagrammes binaires Zn-Cu (figure I-2) et Zn-Ti (figure |-3) permet d'avancer
des prévisions qualitatives sur le déroulement de la solidification :

La solubilité maximale du cuivre dans le zinc (figure |-2) est d’environ
2,7% & la température de 424°C (température d’une réaction péritectique).
Lors de Pabaissement de la température, cette solubilité diminue, ce qui se
traduit par la précipitation de la phase &, composé intermétallique de structure
hexagonale compacte dont les paramétres cristallins valent : a = 2,742 Aic=
4,294 A (Pearson, 1967), soit c/a = 1,566.
Pour une teneur en cuivre inférieure a 0,8%, on n'obtient, par solidification,
qu'une seule phase solide (zinc contenant du cuivre en solution solide). En
principe, il ne peut se former de phase € 2 la solidification. Cependant le
refroidissement du solide peut conduire & la précipitation du cuivre en
sursaturation sous forme de phase €.

La solubilité du titane dans le zinc (figure 1-3) est trés faible : elle est
inférieure a 0,02% & 400°C d’aprés Gebhardt (1941), et selon Anderson et al.
(1944), elle est, & la méme température, inférieure & 0,015%.

En ce qui concerne l'eutectique se formant a 418°C, les teneurs en titane
trouvées dans la bibliographie sont trés variables :

0,12% de titane d’aprés Anderson et al. (1944) (fig. 3a)
0,23% de titane d’aprés Heine et Zwicker (1962) (fig. 3b)
0,45% de titane d'aprés Rennhack et Conard (1966) (Fig. 3¢).

Ces disparités sont vraisemblablement dues au fait que les diagrammes
d'équilibre ont été tracés dans des conditions de solidification s’écartant
sensiblement des conditions idéales d’équilibre. En effet, Bleus et al. (1967)
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ont montré, lors d'une étude de la structure de solidification d’alliage Zn-Cu-
Ti, que la diminution de la vitesse de solidification augmente la quantité de
structure eutectique. Autrement dit I'hypoeutectique d’'un alliage se renforce
avec l'accroissement de la vitesse de solidification. Ceci correspond a un
“déplacement” de la teneur eutectique vers les teneurs les plus élevées en
titane. Selon Wégria (1985), la composition eutectique a I'équilibre est proche
de 0,12% et croit vers 0,45% au fur et a mesure que la vitesse de solidification
augmente.

Le mécanisme général de formation d’'une structure eutectique a été
étudié par Chalmers (1963) : dans un systéme eutectique, le solide en
équilibre avec le liquide est un solide a deux phases qui a la méme
composition moyenne que le liquide. Autrement dit, dans le systéme
eutectique, le liquide peut se solidifier sans changer de composition.

Dans le cas de l'eutectique zinc-titane, une des phases de I'eutectique est un
composé intermétallique (TiZn15), tandis que I'autre est une solution solide
saturée. TiZn15 est un composeé intermétallique a grande maille de réseau
cubique a structure complexe avec comme paramétre réticulaire a = 12,085 A
(Lutts et al., 1967). Ce cas n’est pas unique dans les alliages de zinc : a titre
d'exemple, ZrZn14 (a = 14,11 A) et La-Zn13 (a = 12,09 A) (Landelli et
Palenzona, 1967).

Saillard et al. (1981) ont étudié de maniére compléte le méme type de
composé en lui attribuant une formule TiZn1é avec comme parametres
réticulaires : a=7,720A; b=11,449A; ¢ =11,755 A, soit c/a = 1,523,

Pour une teneur en titane inférieure a 0,15%, l'incertitude qui pése sur la
valeur de la composition de 'eutectique améne & considérer deux cas :

- pour un liquide hypoeutectique, le premier solide formé sera la phase
Zn contenant trés peu de titane en solution. Il se développera jusqu’a ce que
le liquide restant atteigne la composition nécessaire a la solidification d’une
structure eutectique Zn-TiZn15.

- pour un liquide hypereutectique, un processus de solidification
analogue se déroulera, avec une solidification primaire de TiZn15 en lieu et
place du zinc.

I-2.1.3 Propriétés

Les conditions de solidification d’'un alliage et sa teneur en éléments
d’addition ont, en général, une influence notable sur les caractéristiques du
produit coulé. Ces caractéristiques sont liées a un ou plusieurs facteurs
susceptibles d’avoir de 'importance sur les propriétés d'utilisation de l'alliage
(Flemings, 1974). Ces facteurs sont :



- la texture (statistique d’orientation des grains)

- la macrostructure (caractéristiques morphologiques des grains)

- la microstructure (taille et répartition des phases a l'intérieur du grain)
- la ségrégation (hétérogénéité de composition).

En fait, la déformation mécanique et un éventuel recuit ne permettent pas
toujours d'éliminer completement les caractéristiques de solidification du
lingot (par exemple les hétérogénéités d’ordre géomeétrique ou d’ordre
chimique). En outre les conditions de mise en forme dépendent aussi de la
structure de coulée.

I-2.14 Microstructures de solidification

Les résultats (tableau I-2) des observations faites par Wégria (1985) a
léchelle de la macrostructure ont permis, en partant de ja périphérie d’'un
lingot brut de coulée jusqu’au coeur, de distinguer trois structures :

- une structure de peau & grains trés fins, a faible extension spatiale,
qui provient du refroidissement brutal du liquide en contact de la paroi froide
de la lingotiere.

- une structure a grains allongés, appelée structure basaltique, qui est
créée par le déplacement continu d’'un front de solidification de la peau vers
le coeur sous Paction du flux de chaleur évacuée par la lingotiére.

- une structure & grains équiaxes, au centre du lingot, qui apparait
lorsque le liquide restant n'est plus surchauffé et qui se forme par croissance
de multiple grains solides au sein du liquide.

Rcpéres | % Cu %Ti Zone équiaxe| Zonc basaltique
A 0,05 0,05 10% grains 90% grains
: moycns moycns
B 0,30 0,11 60% grains 40% grains
moyens fins
C 0,30 0,15 75% grains 25% grains
fins fins
D 0,80 0,15 100%- grains %
fins

Tableau [I-2] : Influence des teneurs en cuivre et en titane sur la solidification,
d'aprés Wégria (1985).



L'examen du tableau [I-2] qui reprend ces observations, permet de formuler
les remarques suivantes :

- lorsque la teneur en titane est faible, la structure est en majorité
basaltique & gros grains

- la teneur en cuivre parait avoir une influence faible, voire négligeable.
La taille du grain basaltique ou équiaxe s’est légérement affinée pour l'alliage
a plus forte teneur en cuivre.

- Ffaugmentation de la teneur en titane, entraine une augmentation de
la quantité de la zone équiaxe dans la brame. En outre le grain de la zone
basaltique et/ou de la zone équiaxe s’affine en général.

Ces observations montrent également que la taille des cristaux de zinc ne
varie pratiquement pas en fonction des teneurs en cuivre ou en titane. Par
contre, d’'aprés les diagrammes d’équilibre, la proportion d’eutectique croit
avec la teneur en titane. Simultanément la taille du grain évolue d’'une section
polyédrique & une section arrondie.

I-3 INFLUENCE DES CONDITIONS DE LAMINAGE SUR LES
CARACTERISTIQUES MECANIQUES

Pour de nombreux métaux et alliages (y compris le zinc) on observe
entre la contrainte appliquée G, la température T et la vitesse de déformation €
une relation du type :

-Q

=)

;Z =A.e (B.o) .e (R.T (I-1)

cette relation peut se mettre sous la forme :

-1 1,.:..Q
G—FLNA'I'ELnG'FW (l_2)

De cette relation, on s’attendre a une proportionnalité entre la résistance a la

rupture (o), le logarithme de la vitesse (g) et 'inverse de la température (T). A
et B sont des constantes dépendant du matériau étudié (Jaoul, 1965 ; Poirier,
1976).

La simulation du laminage industriel sur un train de laboratoire repose
sur I'étude du parameétre Z de Zener-Hollomon (1944). Ce paramétre fait
intervenir la vitesse de déformation (donc la vitesse de laminage et le taux de
réduction) et la température selon la relation:
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Z= ;:.e %) (|_3)

avec, dans le cas du laminage :

. ) h
€=V.'V —-—-——D (h()'hl) .Ln (ﬁ) (|-4)

ol V est la vitesse de laminage ; Q, 'énergie d’activation ; R, la constante des
gaz parfaits ; D, diamétre des cylindres ; ho, h, les épaisseurs du produit avant

et aprés laminage.

Les deux types de laminage (industrie et laboratoire) peuvent étre considérés
comme équivalents, du point de vue metallurgique, lorsque les parametres Z
correspondants sont égaux ou trés voisins (Wégria, 1985). Le passage par
des appareils de simulation permet donc, en examinant I'effet des différents
paramétres (température, vitesse de déformation, taux de corroyage,
composition et état structural du zinc et de ses alliages) de transposer dans la
pratique industrielle, les conditions expérimentales déterminées en
laboratoire. Cette simulation peut se faire, moyennant certaines hypothéses,
par l'intermédiaire d’essais de traction, de compression ou encore de torsion.

La vitesse de déformation, utilisée dans I'essai de traction, joue un role

analogue a celui de linverse de la température. Son influence sur la
résistance est indépendante de la composition. Elle reste la méme que
lalliage soit laminé & chaud ou & froid, que I'éprouvette soit prélevée dans le
sens long ou travers (Racek et al., 1977).
Comme l'acier, le zinc et ses alliages ont une transition entre le domaine de
rupture-ductile et rupture-fragile & relativement basse température et pour une
forte vitesse de déformation. Les conditions de traitement thermomécanique
au laminage sont, en général, choisies pour abaisser aux environs de 5°C la
température de transition des alliages de zinc (Wégria et Foct, 1984).

I-4 CONCLUSION

Ce premier chapitre bibliographique a permis de résumer I'essentiel
des caractéristiques des alliages zinc-cuivre-titane, notamment en ce qui
concerne linfluence des additions de cuivre et de titane.

Les produits zinc, dont les caractéristiques mécaniques sont sensibles
a la température et a la vitesse de déformation ne possédent pas de limite
élastique vraie.

L’addition de 0,10 & 0,15% de titane semble donner des meilleurs résultats
pour les alliages Zn-Cu-Ti. En effet, au dela de 0,15% de Ti, la quantité de
composé intermétallique présente favorise la germination et la croissance de

11



fissures qui conduisent a une rupture prématurée. Les teneurs inférieures a
0,10% de Ti sont insuffisantes pour améliorer les caractéristiques
mécaniques.

La taille des cristaux de zinc ne varie pratiquement pas en fonction des
teneurs en cuivre ou en titane.
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CHAPITRE I MECANISMES DE DEFORMATION
ET TEXTURES DANS LE ZINC

-1 MECANISMES DE DEFORMATION

L'étude des propriétés mécaniques des meétaux est essentiellement
celle de leurs propriétés plastiques. Le comportement plastique des métaux
hexagonaux est influencé par la valeur du rappor c/a des axes
cristallographiques. Ceux pour lesquels c/a est assez grand (cf tableau l1-1),
se déforment principalement sur le plan basal. Cependant, pour certains
types de sollicitations ou dans certaines conditions de température, d'autres
mécanismes peuvent intervenir : le glissement sur les plans pyramidaux, le
maclage ou le fluage intergranulaire.

lI-1.1 Glissement

La déformation plastique est, & I'échelle microscopique, généralement
due au mouvement des dislocations par glissement.
Le glissement se produit, en général, suivant des plans d’indices
cristallographiques peu élevées. li est caractérisé par un cisaillement du
réseau cristallin, selon un plan et une direction donnés, qui provoque la
translation des atomes. Il se traduit, sur la surface de I'éprouvette, par '
I'apparition de lignes rectilignes, paralléles et nettes (Diehl, 1956).

Taylor (1938), aprés Von Mises, considére que pour qu’un meétal

polycristallin soit capable de subir une déformation générale homogéne sans
apparition de fissures, au moins cinq systémes de glissements indépendants
sont nécessaires.
Groves et Kelly (1963) ont analysé et répertorié (cf. tableau 1I-2) les modes
indépendants de systémes de glissement dans les cristaux hexagonaux
compacts. D'une maniére générale, quatre modes de glissements ont été
observés dans les métaux hexagonaux compacts (Patridge,1967). Ce sont
(figure 11-1) :

- le glissement basal (0001) <1120>

- le glissement prismatique (1070) <1120> _ _

- le glissement pyramidal de premiére espéce (1011) <1120>
- le glissement pyramidal de deuxiéme espéce (1122) <1123>.

Remarquons que seul le glissement pyramidal de deuxiéme espéce posséde
une direction située en dehors du plan de base. Ce glissement permet une
accomodation aux joint de grains. Par conséquent, il est le seul a satisfaire les
conditions de Taylor (continuité de déformation). Ceci explique lintérét des
études qui lui ont été consacrées, notamment par Price (1960/61), Damiano
et al. (1969), Paton et Backhofen (1970), Stohr et Poirier (1972), Akhtar
(1973/76) et par Minonishi et al. (1982).
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Métal c/a Ta/Tt v TuTt | Plan de Glissement] Plan de Glissement Plan de Maclage
Primaire Sacondaire

Co 1.6235 0.17 0.39 0001 (1172) (1011} (1ai2} {1121}
1.8856 0.5 0001 {1132} {1071} (1010} {1072}

Zn 1,8563 0,43 0001 {11232] (1010} {1011} {1072}

Be 1,568 0,19 0,98 000! {10710} {1132} {1072} {1134}

My 1.623 0.32 0001 {1132] (1070} {1071} L1070}

HI 1,5811 0,12 0.80 - {1070) {0001} {1011} {1122} (1012} {112n}

TI 1,5873 0.15 0.60 {1010) 11071} {0001} {10712) {1120}

Zt 1,5931 0,14 0.53- [1070) {1011} {0001} {1137 {1012] {1120}

* TasTempérature ambiante, TisTempérature de fusion, TiaTempérature de transiomnation

Tableau [lI-1] : Eléments cristallographiques de glissement et de maclage
observes dans différents matériaux hexagonaux.

Direction Plan Eléments Nombre de
cristallographigque | modes _indépendants
Plans de hases {0002} <11320> 2
o Plans prismaliques| {1100} «<1120> 2
Plans pyramidaux {1101} <1120> 4
€+ Plans pyramidaux (hkil}) <1133> 5
Maclage [k} <n >° 0.5

* voir détail des éléments tableau (1-3a)

Tableau [lI-2] : Modes de déformation indépendants dans les métaux
hexagonaux, d’aprés Groves et Kelly (1963).

K1 K2 n1 n2 S
{1012} {1012} +<1011> +<1011> £1/3<1210>
(1011} (1013} <1012> - <3032> 1/3<1210>
(1122) (1124} | 1/3<1123> | 1/3<2243> <1100>
(1121) (0002) | 1/3<1126> | 1/3<1120> <1100>

Tableau [lI-2a] : Eléments cristallographiques du maclage dans les HC.
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Fig. [lI-1] : Systémes de glissement dans la structure HC :
a) glissement basal
b) glissement prismatique
c) glissement pyramidai de 1° espéce
d) glissement pyramidal de 2° espéce.
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La facilité relative des systémes de glissement basal et prismatique
dépendrait, selon Regnier et Dupouy (1970), de la facilité relative de
dissociation des dislocations de type a dans les plans basal et prismatique,
donc des valeurs relatives des énergies de défaut d’empilement
correspondantes. La facilité de glissement sur un systéme est une propriété
isoélectronique (Legrand, 1984). L'auteur établit un lien & I'entourage
électronique dans la couche de valence.

II-1.2 Maclage

Dans le cas des métaux hexagonaux pour lesquels le nombre de
possibilités de glissement est réduit, le maclage est un mode de déformation
important. Le maclage sur le plan principal ne crée pas de déformation
importante. li intervient plutét pour modifier I'orientation du cristal afin de
faciliter le glissement. D’aprés Eppelsheimer et Gould (1956), tous les métaux
hexagonaux possédent, sous des contraintes appropriées, le mode de
maclage (1072) <1071>. Ce systéme est unique dans le zinc, le cadmium et le
Beryllium.

Dans le maclage, les atomes subissent une translation par cisaillement
du réseau, parallélement au plan de macle et selon une direction dite de
maclage. Les éléments de maclage sont définis, selon la convention de
Johnson par (figure 1I-2) :

- le plan de macle k,

- la direction de macle 1,

- le deuxiéme plan non distordu k, avant déformation et k', aprés

- la direction de cisaillement n, par rapport a k, et se transforme en 1’
aprés maclage.

- le taux de cisaillement S = 2 cotg 2¢ ou 2¢ est I'angle entre k, et k

On distingue, d’'une maniére générale, deux types de maclage qui différent
par leurs modes de formation :

- les macles de croissance, formées au cours de la recristallisation du
métal avec des points stables, bords paralléles et droits.

- les macles de déformation (ou macles mécaniques) pour lesquelles,
sous l'effet d’'une contrainte, les atomes de la partie maclée se sont
déplacés parallélement a la direction de cisaillement.

Pour les matériaux hexagonaux, le taux de cisaillement au cours du maclage

est fonction du rapport c/a (figure 1I-3). Dans le cas ou les plans de macle est
du type (1012), ce taux est égal a :
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Fig. [I-2] : Définition des éléments géométriques du maclage.
a) macles et plans de cisaillement dans les HC.
b) calcul du cisaillement de maclage.
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S_S-(c/a)2

(c/a) V3

Ainsi, pour c/a = V3, le taux de cisaillement est nul. En effet, le plan de macle
fait un angle de 45° avec le plan de base et constitue un plan de symétrie.
Selon que les valeurs de c/a sont supérieures ou inférieures a V3, les
cisaillements sont dans des directions opposées, mais leurs valeurs restent
faibles.

taux de cisaillement
o8
T [Re
0.7 80 2r ‘Mg 2n Gt
06 e (S BT R e
LM 1) 2% 1
] |l |: w
0.5 : .-,lﬁ; —
1] y]
o4 t Iy :l ) \Qa? 1 /
4, BN I ‘\11 1‘)1 l P
9 A RE LA &) '
3 ), —L L L) i
: T [ 1
s Sl v A
0.2 — | ;
[+ 1] e \C
g t O ]
VT Fa ﬁ\M o y=c/a
[+] I tab 14 [ -
L4 1.5 1.6 1.7 18 1.9

Figure [II-3] : Variation du taux de cisaillement en fonction du rapport c/a pour
différents modes de maclage des matériaux HC.

lI-1.3 Déformation du zinc et de sés alliages

La ductilité du zinc.et de ses alliages s’explique par la superposition de
plusieurs modes de déformation :

- le gflissement basél hui est le systeme prédominant.

- le glissement dans les systemes prismatiques et pyramidaux, qui
devient d’autant plus actif que la température de déformation est élevée.

- le maclage, en général a température modérée, entraine une
déformation de 7% de la partie maclée et une modification de I'orientation du
cristal activant le glissement basal (Mahajan et Williams, 1973).
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cristal activant le glissement basal (Mahajan et Williams, 1973).

- la formation de bandes de pliage lors de la déformation dans la
direction <0001>.

L'existence du maclage, plus particulierement du glissement entraine,
méme pour un matériau initialement isotrope, la formation de textures
cristallographiques qui sont les principales sources du comportement
anisotrope.

II-2 TEXTURES

Un métal présente une texture ou une orientation préférentielle si
I'orientation des grains n’est pas aléatoire. La présence d'une texture dans un
matériau, représentée par la fonction de distribution des orientations (cf
annexe |), entraine, a des degrés divers une anisotropie de la plupart des
propriétés physiques et mécaniques du solide polycristallin (Coulomb, 1970).

Le comportement anisotrope des matériaux polycristallins est di a la
nature anisotrope des monocristaux et a I'arrangement des cristallites dans
un échantillon. Il est a l'origine méme de lintérét porté a la texture
cristallographique. La texture se reléve ainsi comme une des caractéristiques
les plus importantes des matériaux. En effet, la connaissance de la texture est
essentielle pour la compréhension et les prévisions des propriétés physico-
chimiques des matériaux polycristallins.

Linfluence d'une texture sur les propriétés plastiques est trés marquée
dans les matériaux hexagonaux car les possibilités de glissement, dans ces
métaux, sont inférieures a celles des métaux cubiques (Penelle, 1975).

D’'une maniére générale, il a été montré que la déformation plastique
(glissement plastique) a lieu sur le systeme de glissement (plan et direction)
pour lequel la contrainte de cisaillement résolue est la plus grande. Ceci
permet déja de pressentir I'influence de la texture sur le type de glissement
effectivement actif. En effet, du point de vue de la déformation du zinc,
rappelons que trois systemes de déformation doivent étre pris en
considération : le glissement sur les plans de base, le glissement sur les
plans pyramidaux de deuxiéme espéce et le maclage.

II-2.1 Texture de déformation

Au cours de la déformation plastique d’'un matériau polycristallin, la
déformation des divers grains est accompagnée d'une rotation de leur réseau
cristallin vers un certain nombre d’orientations stables. Ces positions stables
sont les orientations préférentielles de la texture de déformation (Parniére,
1978). Pour un matériau donné, elles dépendent des mécanismes de la
déformation plastique et du type de déformation.
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Dans le cas des matériaux de structure hexagonale, la texture dépend du
rapport c/a des axes cristallographiques. Ainsi les textures de laminage pour
ces matériaux peuvent étre classées en trois familles en fonctionde c¢/a:

- ¢/a = 1,633 (Mg, Co) : la texture a comme orientation préférentielle
(0001) <2110>.

- ¢/a > 1,633 (Zn, Cd) : on observe que l'orientation préférentielle
correspond & des grains tels que le plan (0001) est tourné d'environ 20° a 25°
autour de <1010> paraliéle a la direction transverse.

- ¢/a < 1,633 (Zr, Ti, Be) : l'orientation préférentielle correspond a des
grains tels que (0001) est tourné d'environ 30° & 35° autour de <1010>
paralléle & la direction de laminage.

11-2.2 Texture de recristallisation

Pendant le recuit, la microstructure, en particulier la texture de
déformation, est généralement profondément modifiée (Adda et al., 1979). La
texture de recristallisation dépend de nombreux facteurs :

- texture de déformation

- paramétres de recuit et en particulier vitesse de chauffage

- phénoménes métallurgiques susceptibles d’interférer avec la recrist-
allisation (précipitation...).

Dans le cas du zinc, la texture de recristallisation peut étre décrite par une
direction <0001> inclinée & +30° de la normale au plan de laminage dans la
direction de laminage; la direction <1120> est parallele a la direction de
laminage (Dillamore et Roberts, 1965). Cette texture se déduit de la texture de
laminage du zinc par simple rotation de 30° autour de <0001>.

II-2.3 Evolution théorique des textures de déformation

Lorsque I'on connait les mécanismes de déformation plastique, les
modales de déformation des métaux cubiques, et en particulier le modéle de
Taylor, permettent de prévoir avec une assez bonne précision les textures de
déformation (Parniére, 1978). Pour un matériau donné, la texture de
déformation observée étant une conséquence de la déformation subie, cette
possibilité de détermination théorique permet d'utiliser les textures comme
moyen d'analyse des déformations subies par le métal au cours d'une
opération de formage (Parniére, 1978).

Dans le cas des matériaux de structure hexagonale, Gil sevillano et al.
(1985) puis Bunge et al. (1985) ont développé un logiciel de plasticité basé
sur le modéle de Taylor. Ce modele, utilisé par Philippe et al. (1989), permet a
partir de figures de pdles, de prédire I'évolution de texture de laminage des
matériaux hexagonaux.
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11-3 CONCLUSION

Ce chapitre a permis d'analyser succinctement les mécanismes de
déformation intervenant dans les métaux de structure hexagonale compact
(dont le zinc) et aussi de caractériser la texture cristallographique de ces
matériaux.

La ductilité du zinc et de ses alliages s'éxplique par la superposition de
plusieurs modes de déformation. Le systeme prédominant est le glissement
basal.

L'étude de certains aspects fondamentaux de la déformation plastique
d'un alliage Zn-Cu-Ti a permis de mettre en évidence deux parameétres
essentiels intervenant dans la déformation et la rupture de cet alliage : la
texture cristallographique et la vitesse de déformation.
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CHAPITRE Ill: TRANSITION DUCTILE-FRAGILE

Les théories développées par Cottrell (1958) et par Petch (1958) dans
le cas des métaux de structure cubique centrée ont permis de comprendre le
phénomane de la transition ductile-fragile et de prévoir son apparition lorsque
le matériau est soumis & divers types de sollicitations. Les résultats d’autres
chercheurs qui ont poursuivi ces études ont été résumés et complétés par
Gouzou (1966/69). Ces travaux sont, en général, fondés sur la théorie de la
rupture fragile publiée par Stroh (1957) ainsi que sur I'analyse de la limite
élastique et de la rupture ductile présentée par Hall (1951) et Petch (1953).

La température de transition ductile-fragile (TTDF) correspond a la
température pour laquelle la charge a rupture o est égale a la charge a la

limite élastique o,. Plusieurs paramétres permettent de la modifier.

II-1 PARAMETRES INFLUENCANT LA TTDF

I-1.1 Taille du grain

L'examen de la figure [lll-1] montre qu’'une diminution de la taille du
grain produit une augmentation de la limite élastique o, et une augmentation
encore plus marquée de la contrainte de rupture of. La figure [lll-1a] illustre
graphiquement la loi de Petch, selon laquelle la charge appliquée varie
comme d-122, si d est le diamétre moyen des grains. Sur la figure [lll-1b] ou
sont portées les évolutions de o, et oravec la température, on observe qu’une

diminution de la taille de grain provoque un abaissement sensible de la
température de transition ductile-fragile (TTDF).

La transition est atteinte lorsque, pour un diamétre de grain critique d*, on a
oy = of. Ainsi, comme le montre la figure [lll-1] :

- Pour d < d* (domaine des températures < TTDF), des microfissures
peuvent se former dés que la contrainte atteint c,, mais il est nécessaire

d’augmenter, par consolidation, la contrainte jusqu’a og pour que la rupture se
propage.

- Pour d > d* (domaine des températures > TTDF), il faut dépasser of et
atteindre o, pour provoquer la rupture.
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l
I
!

: —T°C
. TTD0F  TTDF .
pefits grans  gros gans

Fig. [lil-1] : Evolution de la limite élastique oy et de la contrainte de rupture o

avec : a) la taille du grain
b) la température
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llI-1.2 Forme du grain

~La forme du grain a une influence non négligeable a la fois sur la TTDF
et sur les faciés de rupture.
Lorsqu’une fissure rencontre un obstacle constitué par un joint de grains, elle
peut, soit traverser le joint et se propager par clivage dans le grain adjacent,
soit se propager le long de ce joint de grains. La traversée du joint de grains
nécessite une énergie supplémentaire d’autant plus élevée que la
désorientation au niveau de I'obstacle entre la fissure et le plan de clivage ou

le joint est importante. Elle est maximum pour une désorientation 6 = 90° qui
correspond & un changement de direction de propagation & angle droit
(figure. llI-2) :

direction de

fissure "
propagation

obstacle clivaype

Fig. [IlI-2] : Influence de l'orientation du grain et du plan de clivage
lors du franchissement d’un obstacle par la microfissure.

La propagation dépend donc des orientations relatives des plans de
clivage et des joints de grains par rapport & la direction moyenne de
propagation. Rappelons que les ruptures fragiles se propagent trés
rapidement sous des des contraintes décroissantes selon des plans de
clivage (rupture transgranulaire) ou des joints de grains (rupture inter-
granulaire).

Dans les cristaux HC a basse température, la rupture se produit par
clivage. Le zinc peut étre clivé dés la température ambiante, plus ou moins
facilement suivant son orientation, mais & -195°C sa rupture procéde toujours
par clivage suivant les plans cristallographiques (0001) (Bénard et al., 1984).
Dans une structure équiaxe, les plans de clivage et les joints de grains ont
statistiquement toutes les orientations possibles alors que dans une structure
fibreuse, les joints de grains (joints de fibre) sont préférentiellement orientés
(Lhuire, 1984).

Les faciés de rupture et les températures de transition ductile-fragile
sont donc fortement dépendants de I'état structural du matériau.
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ill-1.3 Teneur en impuretes

Les impuretés réparties uniformément dans les grains ont une
influence sur la rupture par clivage. En effet, en réduisant les mobilités de
dislocations (par durcissement de solution solide, épinglage de dislocation
par les interstitiels...), elles augmentent la limite élastique. Dans ce cas le
travail de déformation plastique associée a la rupture est réduite et la
germination ainsi que la propagation des microfissures sont favorisées. En
conséquence, la TTDF est sensiblement augmentée. Par contre, la
ségrégation d’'atomes d'impuretés aux joints peut y abaisser I'énergie
superficielle et faciliter ainsi la naissance des fissures intergranulaires (Aust et
al., 1968).

La réduction de ce travail de déformation facilite donc la rupture
intergranulaire et provoque une augmentation importante de la TTDF.
Linfluence des impuretés sur la limite élastique est, selon Regnier (1970),
plus forte dans les métaux HC que dans les métaux cubique & faces centrées.

lli-1.4 Taux d’écrouissage

L'effet de I'écrouissage sur la température de transition des métaux
cubiques centrés et en particulier du fer et du molybdéne a été étudié par Aust
et al. (1968). L'écrouissage produit, en genéral, trois effets :

- un effet de ‘drainage des impuretés”qui permet d'abaisser la TTDF.

- une augmentation de la limite élastique qui favorise Ia rupture fragile.

- la création d'une sous-structure cellulaire dont les “sous-joints” sont
constitués d’enchevétrement de dislocations. C’est probablement ce
mécanisme de diminution de la taille du grain qui provoque I'abaissement de
la TTDF avec le taux d’écrouissage.

Cette étude de la variation de la TTDF en fonction du taux
d’écrouissage a mis en évidence trois stades.
Adda et al. (1979) ont analysé et répertorié plusieurs modeles qui permettent
de préciser les divers mécanismes microscopiques et de rendre ainsi compte
de certains résultats expérimentaux. Nous résumons I'exposé de ces auteurs
en nous limitant au cas des monocristaux de structure hexagonale :

- Dans le premier stade, le glissement facile correspond & I'écoulement
plastique lamellaire ou un seul systéme de glissement macroscopique est
actif (Cottrell, 1953). Le taux d’écrouissage est faible, sauf au début de la
déformation. Lorsque I'on diminue la température, on augmente I'étendue du
stade |, mais le durcissement ne varie pratiquement pas (Alers et al., 1958).

- Le stade !l du durcissement linéaire est associé a lactivité des
systémes de glissement secondaires pour lesquels la contrainte appliquée
résolue n’est pas la plus élevée (Clarebrough et Hargreaves, 1959).
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La fin du stade Il correspond au glissement dévié des dislocations : I'étendue
de ce stade de déformation est d'autant plus courte que la température du
métal est plus élevée. L'origine du stade Il correspond a la formation
d’obstacles qui limitent le libre parcours moyen des dislocations principales
(Steeds et Hazzledine, 1964 ; Steeds, 1966 ; Kovacs et Zsoldes, 1973).

La fin du stade | et le début du stade Il correspond a une transition qui
transforme la distribution des dislocations trés anisotropes du stade | en une
distribution uniforme du stade Il (Adda et al., 1979).

- La transition du stade Il au stade Ill est associée a un processus de
revenu dynamique qui est contrélé par un glissement dévié important des
dislocations (Seeger et al., 1963). L'apparition du stade lll est un phénoméne
activé thermiquement qui a lieu & une contrainte et a une température
d’autant plus importantes que I'énergie de défaut d'empilement est plus
élevée. .

ll-1.5 Effet de la vitesse de sollicitation

Leffet de la vitesse de sollicitation sur la TTDF est donnée par la
relation de Chilton et Wronski (1969) :

exp (-€ 0.09) =k (,-0,3Ty) (-1)

ol k et €, sont des constantes ; € la vitesse de sollicitation et T, la TTDF
en degré kelvin.

La TTDF est d'autant plus élevée que la sollicitation mécanique est plus
brutale. Ainsi I'essai de résilience sur éprouvettes entaillées donne des
valeurs plus élevées de la TTDF que les essais de torsion, de flexion ou de
traction. Cet effet s’explique par le fait qu'une vitesse de sollicitation élevée
produit une augmentation de la limite élastique. La zone de déformation
plastique en téte de microfissure est réduite, ce qui provoque une
augmentation de la fragilité.

I1I-1.6 Nature de la contrainte (effet des entailles)

La diminution de la ductilité est due aussi a la concentration et a ia
triaxialité des contraintes locales. Elles sont engendrées par la présence de
I'entaille, c’est & dire d’'une déformation située a la racine d’'un défaut, d'une
entaille mécanique ou d’'un changement de section. Ces contraintes, en
diminuant les contraintes de cisaillement favorables a la déformation
plastique, abaissent I'énergie d'initiation de la fracture et rendent plus facile la
propagation des fissures a travers I'échantillon (Dorlot et al., 1984). La
propagation des fissures dépend énormément de la forme de I'extrémité de
I'entaille.
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La figure [llI-3] illustre graphiquement la variation de la limite élastique et de la
résistance a la traction a diverses températures, pour diverses géométries
d'une éprouvette soumise & une traction. Alors que la limite d'élasticité Reo,2
n'est gudre influencée par la géométrie, la résistance & la traction Rm depend
grandement de I'acuité de I'entaille.

Ry ouR, o

Fig. [I1I-3] : Influence d’une entaille sur la variation de la résistance de traction,
en fonction de la température, d’aprés Dorlot et al.
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II-2 LA TTDF DANS LES METAUX HEXAGONAUX

La transition ductile-fragile des métaux polycristallins de structure
hexagonale compacte (HC) présente de nombreuses similitudes avec celle
observée par Cottrell et Petch (1958) dans le cas des aciers et des métaux de
structure cubique centrée.

Un certain nombre de métaux HC présentent une transition assez brutale d’'un
comportement ductile & un comportement fragile, lorsque I'on diminue la
température d’'essai de traction réalisé dans des conditions habituelles de
vitesse de déformation (Agnor et Shank, 1950 ; Greenwood et Quarrel,
1953/54 ; Risebrough et al., 1967 ; Armstrong, 1968 ; Sastry et al., 1970 ;
Agrawal et al., 1973).

Armstrong (1968) a établi une théorie du comportement ductile-fragile

des métaux HC (cf. annexe ll). Ainsi, la température critique de transition (Tc)
issue de cette théorie est donnée par la relation :

Te=A + pdi2 (I1-2)

avec :
A < 1in[C(em)2m*GbB = 2 (0 M1 - GoF)
B (1-v)kE B kr

ou o et C, des constantes ; G, le module de cisaillement ; v, le coefficient de
Poisson ; b, le vecteur de Burgers.

Les paramétres structuraux mis en évidence par cette relation sont :

- la taille du grain d
- Porientation préférentielle par l'intermédiaire des facteurs de Schmit m,

de Sachs m™ et de la scission critique T°c pour le glissement basal.
- les caractéristiques de résistance mécanique et de ductilité du matériau

considéré, par intermédiaire de Gor et K
- le glissement & l'intérieur des grains : G,y
- le mécanisme accommodateur aux joints de grains : B et .

Il en résuite qu'il faut, pour aborder le probléme de la pliabilité des alliages
Zn-Cu-Ti, faire un choix parmi les diverses possibilités découlant de cette
théorie. Les parameétres les plus importants sont la texture cnstallographlque
et la mobilité des dislocation.
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liI-3 CONCLUSION

Ce chapitre a permis d'analyser Ia transition ductile-fragile des metaux,
en général. Ceci afin de mettre en évidence les paramétres structuraux qui
influencent la température de transition ductile-fragile.

La transition ductile-fragile des métaux polycristallins de structure hexagonale
compacte présente de nombreuses similitudes avec celle de métaux de
structure cubique centrée.

Des déformations plastiques localisées associées a des relaxations des
contraintes peuvent, dans le cas des métaux, provoquer a la fois la
germination d'une microfissure et opposer uné résistance a sa propagation.

La rupture d’échantillons polycristallins sous une contrainte de rupture Of fait

alors intervenir trois étapes qui peuvent étre critiques. Ce sont les étapes de
germination, de propagation et de franchissement d’obstacle.

La température pour laquelle la contrainte de rupture Of est égale a la limite

élastique Oy correspond & la TTDF. Les paramétres qui permettent de modifier

cette température sont essentiellement la taille et la forme des grains, le taux
d’écrouissage, la teneur en impuretés, la vitesse de déformation et la nature
de la contrainte.
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CHAPITRE IV METHODES EXPERIMENTALES UTILISEES

IV-1 METHODES D’'OBSERVATION ET D'ANALYSE
IV-1.1 Préparation des échantillons

Le polissage mécanique du zinc est une opération délicate. En effet, le
zinc, métal de bas point de fusion, recristallise & basse température. li faut
donc, au cours du polissage, éviter tout écrouissage qu’'on risque de ne pas
voir car I'échantillon recristallisera et la structure observée ne sera pas la
structure réelle.

Aprés enrobage de I'échantillon avec une résine polymérisant a froid et
polissage mécanique sur papiers abrasifs (1000, 1200, 2400, 4000), on

effectue un polissage au diamant sur feutres 6y, 3, 1y et ensuite on procede
a une attaque chimique avec le réactif d’attaque suivant :

200g de CrOg

27g de Na,SO, pour un litre d’eau distillée.
54 ml de HNO;

Les échantillons sont plongés dans la solution pendant 30 secondes et
rincés. lls sont ensuite plongés pendant 1 seconde dans une solution
neutralisante de KOH, rincés, puis séches.

IV-1.2 Microscope optique

Les micrographies optiques ont été réalisées & partir d'un microscope
optique type Zeiss Axiophot.

IV-1.3 Microscope électronique a balayage (MEB)

Les faciés de rupture ont été examinés au microscope électronique a
balayage (MEB) & I'aide des microscopes Jeol JSM 35c. Leur trés grande

profondeur de champ en font des appareils parfaitement adaptés a la
caractérisation des modes de ruptures.

IV-1.4 Goniometre de textures

Les figures de pbles ont été déterminées a I'aide d’'un goniometre de
textures, type SIEMENS D5000, a berceau ouvert, automatisé avec
périphériques.

34



IV-2 CARACTERISATION DES PROPRIETES MECANIQUES

La simulation du laminage industriel par les essais mécaniques
(traction, compression ou torsion) permet, en examinant I'effet de différents
paramétres (température, vitesse de déformation, taux de corroyage, état
structural...) de transposer, dans la pratique industrielle, les conditions
expérimentales déterminées en laboratoire.

La connaissance des caractéristiques mécaniques déduites de l'essai
de traction peut étre insuffisante, puisque des ruptures peuvent étre obtenues
en dessous de la limite élastique dans des conditions particuliéres qui
rendent le métal fragile. Les facteurs fragilisants sont :

- la triaxialité des contraintes
- labaissement de la température
- Faugmentation de Ia vitesse de déformation

La détermination de la courbe de consolidation (ou d’écrouissage) se fait
aisément a partir de la courbe de traction tant que € < n. Pour les
déformations plus élevées, la striction se forme et les contraintes ne sont plus
uniformes dans la section de I'éprouvette. L'essai de traction ne permet ainsi
que de tracer une partie de la courbe de consolidation.

L'essai d’expansion biaxiale qui met en évidence l'importance, pour
I'emboutissabilité des coefficients d’'anisotropie moyen et d’'écrouissage
complétera donc les essais de traction.

Enfin, le pliage qui comporte une contrainte de compression et une
contrainte de traction sera également analysé.

IV-2.1 Critéres d’emboutissabilité

Les divers essais d’emboutissage mettent en évidence I'importance
pour I'emboutissabilité, en dehors des caractéristiques mécaniques
classiques (limite d’élasticité, résistance a la traction), les coefficients
d’'anisotropie moyen et d’écrouissage en traction. Ces deux coefficients
donnent des renseignements qualitatifs pour classer les matériaux selon le
type d’emboutis et les conditions opératoires.

L'utilisation des méthodes de visualisation des déformations en surface
a l'aide des grilles déposées sur les toles permet de déterminer une courbe
limite d’emboutissage.

Cette courbe, basée sur la mesure directe des déformations &,, € des

emboutis, peut servir de critére quantitatif pour la prédiction de 'apparition
d'une striction ou d'une rupture sur les téles embouties.
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IV-2.1.1 Détermination des courbes limites

La courbe limite de formage représente la limite supérieure de formage
d'une tdle sans qu'il y ait apparition de rupture dans la piéce formée. (Keeler,
1965 ; Goodwin, 1968). Cette courbe limite de formage a rupture (CLFR) est
insuffisante car le phénoméne de ductilité est précédé d'une instabilite
plastique donnant lieu & une bande de striction localisée. La courbe limite de
formage a striction (CLFS) a été donc introduite (Keeler, 1968 ; Yoshida et al.,
1968) pour marquer la limite supérieure de formage d’'une t6le sans qu'il y ait
développement d’une instabilité plastique localisée.

Ces courbes sont conventionnellement représentées dans l'espace
des déformations principales €, & dans le plan de la téle (g, étant la pius

grande des deux déformations). Les différents points des CLF sont
expérimentalement déterminées a partir des mesures sur réseau de cercles
pour les essais suivants (type IRSID)

- Traction simple 1SO 50

- Traction plane (ou pliage)
- Essai Jovignot circulaire
- Essai Jovignot elliptique.

L’étude des essais décrits ci-dessus permet, comme le montre la figure [IV-1],

de balayer la zone en déformation ou la striction et la rupture se trouvent dans
le domaine compris entre :

g,=-—€, et g;=¢ avec ¢&,>0
ol r est le coefficient d’anisotropie.

Les essais de type 1SO 50 permettent de définir les striction et rupture suivant
le chemin de déformation : & =-&,.r/(r+ 1). '

Les éprouvettes entaillées TPE décrivent le cadran €; > 0 ; €& < 0 compris
entre la limite en traction 1SO 50 et le pliage (€, >0; €, =10).

Les essais d’expansion biaxiale de type Jovignot permettent de balayer le
cadran € > 0, € > 0. L'expansion biaxiale symétrique suit le chemin de

déformation £, =€, avec €; >0.
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Figure [IV-1] : a) Etat de déformation

b) Types d'éprouvettes correspondant aux différentes
parties de la courbe limite.
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IV-2.1.1.1 Mesures des déformations

Pour pouvoir mesurer les déformations dans deux directions, on utilise
une grille. Généralement, cette grille a une maille circulaire, ce qui permet de
connaitre les directions principales des déformations. Ces grilles sont
déposées sur les flans (éprouvettes) par procédé photographique. Ce qui
donne une bonne finesse de trait.

En mesurant les longueurs |, et I, des axes des ellipses issus d’'un cercle de
diamétre Iy, on peut calculer g, et €, :

| |
g;=In (T% ;  €p=In (ﬁ) -z

L’ erreur sur les déformations est estimée & Ae = £0,005 mm pour la méthode
de mesure avec un épiscope de grossissement 20.

IV-2.1.1.2 Courbes limites a rupture

L'amorce de la rupture est un phénoméne localisé. En effet, une fois la
striction apparue en un endroit de I'éprouvette, la déformation continue
seulement dans cette zone fortement localisée et la rupture intervient a cet

endroit. Ainsi pour bien définir les valeurs des déformations a rupture, deux
conditions s'imposent :

- Le cercle & mesurer est celui ol la rupture a démarre
- La rupture doit passer par le centre de l'ellipse.

Si ces deux conditions sont réalisées, les mesures sont homogénes, les

~ déformations reproductibles et la relation (IV-2) est utilisée.

IV-2.1.1.3 Courbes limites a striction

Contrairement a 'amorce de rupture, I'amorce de striction locale est
difficile & déterminer. La striction localisée est peu visible sur les emboutis en
déformation biaxiale alors qu’elle est trés importante pour I'essai de traction.
Les différentes méthodes (méthodes : Veerman, 1971-72 ; Hecker, 1972 ;
Kobayashi, 1972 et leurs variantes), de détermination cherchent & cerner

avec plus de précision possible le point d’apparition de la striction donnant le
niveau de la courbe limite a striction.

Pour notre étude, nous avons choisi la méthode de Bragard (decrite en
annexe Ill) qui permet d'utiliser les mémes éprouvettes que celles utilisées
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pour les mesures a rupture (économie d’éprouvettes). Variante de la méthode
Veerman, cette méthode consiste a étudier la répartition des déformations
dans la zone critique d’'un emboulti juste avant I'apparition de la striction.

IV-2.2 Détermination des coefficients d’anisotropie et d'écrouissage

Les connaissances sur les relations entre les propriétés des tdles
minces (épaisseur inférieure & 3 mm) et I'aptitude & I'emboutissage ont
beaucoup évolué depuis la distinction entre les principaux modes de
déformation (expansion et rétreint) et lintroduction des paramétres
intrinséques que sont les coefficients d’anisotropie “r* (ou de Lankford) et
d’'écrouissage “n”.

IV-2.2.1 Coefficient d’anisotropie

A la suite des travaux de Lankford et al. (1950), 'anisotropie des
propriétés mécaniques d'une tdle est habituellement caractérisée par le
coefficient d'anisotropie normale. Ce coefficient est numériquement égal au
rapport des déformations rationnelles, en largeur et en épaisseur d'une
éprouvette de traction (Grumbach, 1976) :

€5

r=—=

€3 (IV-3)

En général, La valeur de r dépend de la direction de prélevement de
I'éprouvette par rapport a la direction de laminage. On caractérise ainsi
I'aptitude au rétreint d’une téle par son “coefficient moyen d'anisotropie
normale” r qui indique la résistance de la tdle a I'amincissement dans un
emboutissage profond, soit

roo+2 I’45°+ rgoo

r= 4 (IV-4)

On introduit aussi, par la relation [IV-5], la notion de dispersion de r dans le
plan, appelée “anisotropie plane” qui représente la variation de r suivant la
direction de découpe de I'éprouvette (Made et al., 1968).

r r '2 ]
AT = o+ lgoe- clys
2 (IV-5)
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Dans ces relations, les indices désignent I'angle de la direction de
prélévement par rapport & la direction de laminage.

Une valeur T = 1 correspond & un métal isotrope, et une valeur supérieure a
Iunité traduit une résistance a I'amincissement d’autant plus forte que r sera
élevé.

Le coefficient r refldte bien le comportement du métal dans un emboutissage
avec rétreint (Blickwede, 1970). L'amplitude des cornes d’emboutissage est

liée a I'anisotropie plane Ar (Siener, 1972).

Nous avons, pour des raisons pratiques, utilisé une methode de
mesure mise au point par Guillaume et al. (1981) : un réseau tres fin de 5
droites orthogonales & I'axe de I'éprouvette plane, est déposé par procédé
photographique. Il permet la mesure de la longueur avant et aprés traction
entre 5 et 12% d’allongement. Les variations d’épaisseur et de largeur sont
simultanément déterminées au niveau de ces droites.

IvV-2.2.2 Coefficient d’écrouissage

Les études expérimentales, citées par Jalinier (1981), indiquent qu'un
coefficient d’écrouissage “n” accru traduit un gain de ductilité uniforme. Ceci
entraine une élévation des courbes limites d’emboutissage a striction et a
rupture.

En tragant la courbe o(g), on obtient la courbe de consolidation dite “courbe
rationnelle”. Parmi les multiples expressions analytiques proposées pour
représenter cette courbe (Voce, 1948 ; Marciniak, 1979), nous retiendrons la

relation de type Hollomon qui permet une déduction directe de “n” intervenant
dans la relation :

o=ken d’ou

de o (IV-6)

avec O :la contrainte de traction

€ : la déformation vraie correspondante
k : constante.

Une étude détaillée de la détermination du coefficient “n” a été faite par
Grumbach et Pomey (1965). La valeur obtenue pour n dépend de la direction
de préldvement de I'éprouvette. On est amené, comme pour le coefficient
d'anisotropie r, & définir un coefficient d’écrouissage moyen par la relation
(Crussard et al., 1961) :
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N+ 2N4g0 + Ngoe

n= 4 (IV-7)

Le coefficient n dépend trés peu de la texture des téles. Il dépend
principalement de la composition chimique et de la microstructure de la téle
(Parniére et Sanz, 1975).

-

IV-2.3 Essais de traction

Les principales caractéristiques qu'il est d'usage de mesurer au cours
d’'un essai de traction sont la limite élastique, la résistance, I'allongement et la
striction. |'essai de traction permet, en plus, la détermination des coefficients
d’anisotropie r et d’écrouissage n, utilisés pour caractériser I'emboutissabilité
des tdles. Mais pour des déformations élevées ou apparait la striction, les
contraintes ne sont plus uniformes. Ceci limite I'utilisation des courbes de
traction pour la détermination de la courbe de consolidation.

Nous avons effectué des essais de traction simple suivant les

directions de découpe des tdles (figure IV-2). La machine de traction utilisée
est du type Zwick automatisée, équipée d'une chambre d’ambiance
permettant de travailler a des températures allant de -170°C a +350°C.
Les essais sur éprouvettes entaillées permettent de caractériser, plus
sirement que l'essai de traction usuelle, la tendance éventuelle des
matériaux métalliques a la déchirure brutale, et notamment en mode semi-
fragile de cette déchirure.

IV-2.4 Essais d’expansion biaxiale Jovignot

Habituellement utilisés pour déterminer les caractéristiques des tbles

en relation avec leur emboutissabilité, ces essais permettent de couvrir tout le
domaine de I'expansion et donc de compléter les essais de traction.
Un flan est bloqué entre une matrice (circulaire ou elliptique) et un serre-flan
(figure IV-3). Un fluide sous pression P gonfle le flan. Au fur et & mesure du
gonflement la fleche croit. Un tel essai, en supprimant le poingon, donc les
frottements poingon-tdle, permet d’étudier le comportement de la téle en
sollicitations biaxiales. Le rayon “a” d’encastrement est suffisamment
important afin que le plle soit la zone de contrainte maximale ou, par
conséquent, se produit toujours la rupture.

Ce type d’essai dans lequel prédominent les déformations en expansion, met
en evidence, pour ces déformations, I'importance du coefficient d'écrouissage
n, et la faible importance du coefficient d’anisotropie moyen r. En effet
I'augmentation du coefficient d’écrouissage favorise I'expansion biaxiale.
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Fig. {IV-3] : Schéma d’'un essai d’expansion biaxiale Jovinot.
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IV-2.5 Essais de pliage

Le critére qualité du materiau, pour ce type d'essai, se raméne a un

rayon de pliage minimal exprimé en fonction de I'épaisseur. En effet, dans
I'épaisseur de la tdle, la face du flan en contact avec le poingon travaille en
compression, la face opposée en traction.
Selon Martin (1977), la principale difficuité du pliage consiste & maitriser le
retour élastique qui apparait systématiquement si la zone écrouie est
relativement localisée (par exemple rayon de pliage). C'est en fait la maitrise
du retour élastique qui conditionne, avec la qualité de 'outillage, la précision
des piéces. Des abaques résultant des travaux de Bouhelier et al. (1974)
permettent de calculer les efforts développés lors du pliage.

IV-2.5.1 Pliage maillet

La caractérisation de I'aptitude au pliage maillet des alliages Zn-Cu-Ti
a été faite dans des conditions conformes aux normes du C.E.P.Z. (Comité
Européen des Producteurs de Zinc) :

- prépliage des échantilions dont les dimensions minimales sont fixées
(la largeur prise parallelement au sens de laminage présente le cas le plus
défavorable). Ce prépliage avant essai évite un réchauffement des
échantillons. Le réchauffement a lieu lorsque, aprés refroidissement de
I'échantillon, I'essai de préepliage est réalisé a la température ambiante.

- mise a la température choisie pour I'essai pendant une heure. Cette
mise & température est réalisée dans I'enceinte ou se trouvent également
I'enclume et le maillet.

De plus, seules les bandes dont I'épaisseur est constante sont examinées.
Pour avoir une similitude avec le pliage maillet, 25 cm de plis par bande
doivent pouvoir étre observés ( Moreau et al., 1989).
La qualité de la t6le, du point de vue pliabilité, est basée sur Faspect du pli
apres I'essai qui vient d’étre décrite succinctement :

- I'échantillon présente une bonne pliabilité si, aprés I'essai, au plus
trois a quatre amorces de rupture y sont observées.

- I'échantillon présente une mauvaise pliabilité si plus de six amorces
de rupture y sont observées.
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CHAPITRE V PRESENTATION DES RESULTATS EXPERIMENTAUX

V-1 INTRODUCTION

Pour aborder le probléme de la pliabilité du zinc et de ses alliages a
basse température, nous avons, d’abord, cherché a comprendre le
comportement de ces alliages sous diverses sollicitations : traction simple,
expansion biaxiale. Nous extrapolons ces résultats au probléme du pliage
que nous abordons par la suite. Ceci pour essayer de comprendre les raisons
qui font que le clivage est facile pour certaines orientations.

Les toles que nous avons regues sont travaillées en derniéres passes
de laminage a chaud et les grains sont équiaxes. Aprés avoir vérifié leur
texture initiale, nous avons cherché a définir 'évolution de la texture par
laminage 2 froid et recristallisation. Ceci afin de définir une texture optimale.

Pour définir I'effet de certains mécanismes sur I'évolution des textures
de laminage et aussi pour définir les combinaisons des mécanismes
intervenant lors de la déformation plastique des alliages Zn-Cu-Ti, nous
avons utilisé un modéle de plasticité de type Taylor. L'utilisation d'un tel
modéle permet de prédire I'évolution de la texture.

Enfin pour comprendre comment la recristallisation s'initie et se
développe, nous avons également étudié les microstructures et les textures
de recristallisation aprés différents recuits.

Dans ce chapitre V nous ne faisons qu'une présentation des résultats
expérimentaux obtenus. L'analyse et linterprétation de ces résuitats sont
faites dans le chapitre VI.

V-2 MATERIAUX UTILISES

Les deux tdles de zinc utilisées pour notre étude ont été fournies par la
société Vieille-Montagne. Il s’agit des téles référencées 80126 (Zn.6) et 80203
(Zn.3) en provenance du Laminoir de Laux Viviez.

Les conditions d’élaboration des deux tdles Zn.3 et Zn.6 sont reprises dans le
tableau ci-dessous :

Toles %Cu %Ti taux (%) T° (C)
finition sortie

Zn.3 0,169 0,075 51 121

Zn.6 0,160 0,076 55 107
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V-3 TEXTURES ET EVOLUTION DE TEXTURES

L'étude qualitative de la texture de chaque échantillon a été faite a
partir de la fonction de textures et des figures de pdles.
Pour obtenir ces figures de péles, nous avons, par polissage gradué, atteint le
plan moyen des toles sur lequel les figures de péles ont été mesurées. Nous
avons ainsi obtenu une évaluation de la texture de la fibre moyenne.

V-3.1 Calcul de la fonction de texture

Nous avons calculé la fonction de texture relative de chaque
échantilion par la méthode des figures de pdles incomplétes (3). Cette
méthode donne des résultats équivalents et dans bien des cas meilleurs que
ceux fournis par la méthode des figures de pbles completes qui nécessitent
de réaliser une partie des mesures de diffraction en tranmission. 1l est alors
nécessaire d’'effectuer des corrections analytiques délicates et des
ajustements de normes qui conduisent néanmoins a des erreurs souvent
importantes. Dans le cadre de ce travail, les fonctions de texture ont été
developpées en série jusqu'a un rang | = 16. Pour tester la qualité de la
détermination de la fonction de texture, les figures de péles sont recalculées
(a partir de la fonction de texture) et comparées avec les figures de pdles
expérimentales. Les écarts ont été quantifiés grace aux coefficients d’erreurs
suivants :

PP
RP(hK)) = % e
Ph, (YK
k

Pour les valeurs Py, xP (Y, ) 2 0,01

100 Phi (YR - PR (YR
RP1(hkl) = 12 % o
Ph; (YK
k

Pour les valeurs Pp; %P (Y)) 2 1
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V-3.2 Textures initiales

Pour les deux échantillons, les figures de pdles de l'axe ¢ preésentent
des maxima dans le sens long a une vingtaine de degrés de la direction
normale (figure V-1).

Le tableau [V-1] rassemble I'ensemble des résultats de texture. Les
coefficients d'erreurs RP et RP1 moyen ainsi que les indices de texture J
définis par J = | 2(g)dg qui mesure l'acuité des textures sont reportes.

toles CZOO RGCzoo RP RP1 J
Zn.3 1,7274 0,5414 11% 5,6% 4,48
Zn.6 2,2675 0,5267 10,7% 5,25% 6

Tableau [V-1] : résultats de texture initiale des échantillons Zn.3 et Zn.6

Ce tableau indique que les mesures ont été effectuées avec une bonne
précision moyenne. Les indices de texture montrent que la texture de
I'échantillon Zn.6 semble plus marquée que celle de I'échantillon Zn.3.

En comparant ces figures de pbles avec celles correspondantes d’un
échantillon laminé a froid ou les axes ¢ (normales aux plans de base) sont
parfaitement & 20° de DN dans DL et les directions normales au plan (1010)
parfaitement dans DT. Nous remarquons que la texture de I'échantillon Zn.6
est plus proche de la texture de laminage que celle de Zn.3 et que ce dernier
est donc moins écroui (les directions normales au plan 1070 s'éloignent de
DT et les axes ¢ s'étalent).

V-3.3 Evolution de texture durant I'essai de traction

Nous avons réalisé les figures de péles des échantillons Zn.3 et Zn.6
tractionnés a -10°C a 500 mm/mn. En observant I'évolution des axes ¢
(normales aux plans de base), nous pouvons constater :

- en traction SL (figure V-3a) : les axes ¢ sont & 20° de DN dans DL. Les
directions <1070> ne sont plus aussi fortement orientés sens travers que lors
du laminage, mais sont plus étalés autour de l'axe c (fibre d'axe c). Ces deux
évolutions sont semblables pour les deux cas de texture Zn.3 et Zn.6, mais le
phénoméne est beaucoup plus marqué pour Zn.6.
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- I'évolution en sens travers (figure V-3b) conduit & un étalement des
axes ¢. Les pics se dédoublent méme dans le cas de Zn.3 alors que les
directions <1070> s’alignent avec le nouveau sens travers dans Zn.6.

- une traction a 45° de DL (figure V-3¢) change peu les maximums des
axes ¢ (renforcés, en particulier pour Zn.6). Cependant, la grande ditférence
entre Zn.3 et Zn.6 conceme les axes ¢ qui sont préalablement inclinés a plus
de 45° de DN dans DL. Apres traction, ces axes ¢ se retrouvent dans la
direction de traction, ce qui explique la différence entre les deux figures
(00.2).

V-3.4 Texture de laminage a froid

Pour réaliser le laminage a froid de 0 a 80% de déformation, nous
avons laminé nos tdles a 0°C. Nous avons vérifié, en microscopie, qu’'aprés
ces opérations, toutes les structures étaient écrouies. En effet, la recristal-
lisation des alliages Zn-Cu-Ti débutent a des températures peu élevées
(aprés 10 mn & 60°C). Nous observons, qu’a ces taux de déformation :

les axes ¢ des échantillons laminés sens long (fig. V-4a) se trouvent a
20° de DN dans le plan DN-DL et les directions <1070> sont dans DT. Mais
on observe également des pics dont les axes ¢ sont dans DL avec des
directions <1070> dans DT.

les axes ¢ des échantillons laminés sens travers (fig. V-4b) ont tourné et
sont dans le plan DN-DL ( par rapport au nouveau sens de laminage). lls sont
centrés entre 10° et 45° de DN (maximum & 30° de DN). De plus une partie
des axes c est dans DL avec des directions <1070> dans DT.

V-3.4 Textures de recristallisation

Aprés laminage a froid, nous avons voulu regarder I'évolution de
texture aprés recristallisation. La recristallisation des alliages Zn-Cu-Ti est
compléte a 200°C au bout d’'une heure de recuit.

Les figures de pdles des échantillons laminés sens long et recristallisés sont
reprises a la figure [V-5a]. Celles des échantillons laminés sens travers et
recristallisés sont reprises a la figure [V-5b]. Nous constatons sur ces figures :

= pour I'échantillon laminé SL et recuit : un étalement des axes c¢. Mais
ces axes restent centrés sur l'orientation 20° de DN dans DN-DL. Les
directions <1070> dans DT sont étalés. On observe également la disparition
des pics avec <1070> dans le plan DN-DL.

- pour 'échantillon laminé ST et recuit : la disparition les axes ¢ dans
DL et ceux qui étaient centrés a 30° de DN se déplacent. Le maximum aprés
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recuit est & 50° dans le plan DN-DL. On note également un étalement des
directions <1070>.

L'étude de la recristallisation montre que celle-ci a lieu au coeur de la téle et
qu’elle entraine une modification de la texture comme suit :

- les pics avec les directions <1070> dans DN-DL disparaissent les
premiéres .

- dans le cas d'une texture avec axe ¢ a 20° de DN-DL, aprés recuit les
pics s’étalent mais reste centrée a 20° de DN. Alors que lorsque, au laminage,
ces pics sont centrés & 30° de DN (ou plus). lls subissent, en plus de
I’étalement, une rotation vers DL (l'inclinaison augmente).

En résumé, nous pouvons dire que les textures initiales des alliages Zn-Cu-Ti
sont pour Péchantillon Zn.6 plus proches de la texture de laminage a froid
sens long que la texture de I'échantillon Zn.3.

L'étude des textures de laminage nous donne ainsi une idée de I'évolution de
texture pendant les traitements thermomécaniques. Afin de maitriser et/ou de
réaliser les textures que I'on cherchera a obtenir, nous avons procede a une
modélisation de I'évolution de la texture.

V-3.5 Modélisation de I'évolution de la texture

La simulation de 'évolution de la texture lors du laminage & froid est

basée sur le modéle de Taylor.

Ce modale est utilisé dans le cas ou I'évolution de la microstructure pendant
la déformation rend valide I'hypothése selon laquelle la déformation du grain
est similaire a celle de I'échantillon. Dans le cas des alliages Zn-Cu-Ti, les
hypothéses de ce modéle sont respectées et les conditions de déformation de
ces alliages font que I'on utilise la version “full constrained”. En effet, les
grains étant entourés de composés TiZn15 (plus durs que la matrice), il n'y a
pas de relaxation lors de la déformation de ces alliages.

Différents essais ont été faits pour obtenir les textures simulées. Les
résultats montrent que le maclage a toujours pour effet de diminuer lintensité
de la texture et d'étaler les pics des figures de péles. Lutilisation des rapports
de scissions critiques suivants :

Toriemati T b T &me T
prismatique =15 - pyr.1 esp. =30 : pyr.2 esp. =10 et basal =1

Thasal Thasal Tpasal Thasal

ont permis I'obtention, sur les figures de péles (0002), de quatre pics. Ces
derniers correspondent bien, comme le montre la figure [V-6], aux figures de
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pbles (dans le sens long) expérimentales mesurées pour les échantillons Zn-
Cu-Ti déformés & 80% par laminage a froid.

La figure [V-7] illustre graphiquement les glissements et maclage dont les
facteurs d’orientation ont été calculés dans les cas suivants :

- texture idéale ol la direction <0002> // DN et la direction <1120> // DT

- orientation idéale ou la direction <0002> est incliné a 20° de DN dans
DL et la direction <1120> // DT.

Ces données nous permettent, par le calcul des facteurs de Taylor pour
différents types de traction (SL ou ST), de vérifier les rapports des charges a
la limite élastique notée pour le matériau considéré. Ainsi le calcul du facteur
de Taylor (pour les glissements prévus ci-dessus) dans le cas de la texture de
I'6chantillon Zn.3 et pour une traction SL et ST donne respectivement les
valeurs 0,65 et 0,71. Ces valeurs correspondent bien aux rapports des
charges.

V-4 MICROSTRUCTURES
V-4.1 Microstructures des tdles de départ

Les microstructures optiques des deux toles Zn.3 et Zn.6 de départ sont
illustrées par les micrographies reprises a la figure [V-8].

Nous constatons que ces t6les brutes de livraison sont trés peu différentes.
Elles sont, compte tenu du schéma de transformation, totalement recristal-
lisées. Les grains de la téle Zn.3 sont en moyenne légérement plus gros.

On notera les hétérogénéités de déformation, aprés le laminage a chaud, qui
se traduisent par une répartition de la phase TiZn15. La taille et la forme des
grains sont d’autant plus homogeénes que les filets, formés par TiZn15, sont
réguliers. Ces précipités influencent, de maniére défavorable, certaines
caractéristiques mécaniques de l'alliage (ductilité par exemple). En effet les
composés TiZn15 sont trés durs par rapport a la matrice environnante. Donc
autour de ces composés, des glissements supplémentaires sont nécessaires
pour adapter la déformation générale de la matrice et celles des precipités.

V-4.2 Microstructure des alliages laminés et écrouis

Le laminage a froid de 0 & 80% de déformation des écantillons Zn.3,
Zn.6 a été effectué a la température de 0°C. Les micrographies reprises a la
figure [V-9] montrent que les structures sont toutes écrouies. La
recristallisation des alliages Zn-Cu-Ti débutent a des températures peu
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élevées. Elle est, déja 4 60°C aprés 10 mn, évidente pour ces alliages. Ainsi
un laminage a température ambiante et & des vitesses “industrielles” sans
arréts intermédiaires peut entrainer un début de recristallisation .

V-4.3 Microstructure des alliages recristallisés

Les micrographies des deux échantillons Zn.3 et Zn.6 déformés sont
reprises a la figure [V-10]. Ces échantillons sont recuits a 100°C, 130°C,
150°C, 170°C, 200°C pendant 10 mn puis une heure.

Nous observons, pour les échantillons déformés par laminage a 50% de
réduction, que la recristallisation commence a 100°C et qu'elle est compléte
4 200°C aprés une heure. La recristallisation est accélérée par la dissolution
d’'une certaine quantité de cuivre dans le TiZn15 et par les tensions locales.
Lexistence de ces tensions est liée & la présence de la phase dispersée
TiZn15.

Les structures observées montrent que les filets TiZn15 diminuent la
croissance des grains. Dans tous les cas, les premiers grains naissent a
I'intérieur de la tole.
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V-5 CARACTERISATION DES PROPRIETES MECANIQUES

Nous avons effectué, pour déterminer les caractéristiques mécaniques
de l'alliage Zn-Cu-Ti, des essais de traction simple, d’expansion biaxiale et de
pliage. Ceci a des températures et vitesses différentes.

V-5.1 Essais de traction

Des essais de traction ont été réalisés a la température allant de 0 a
-40°C dans les sens long (SL), travers (ST) et 45° de la direction de laminage
(45°/DL) sur des éprouvettes (ISO 50) Zn.3 et Zn.6. La charge est appliquée
jusqu’a rupture des éprouvettes diverses vitesses de sollicitation.

Les courbes de traction obtenues, pour une vitesse de 500 mm/mn, sont
représentées sur la figure [V-11]. Les valeurs, a différentes températures, de la
limite élastique (G, »), de la charge maximale (Oy,,,) et de 'allongement (A%)
sont reprises au tableau [V-2].

Nous pouvons constater :

- une augmentation de G , et Oy, avec 'augmentation de la vitesse
de traction et une diminution en paralléle de A%.

- une diminution de Gy, Ona ©t une augmentation de A% avec
Paugmentation de la température. Cette diminution de la limite élastique avec
Faugmentation de la température montre bien que G, , est une fonction de la
température.

Nous remarquons également que :

- l'effet de la température sur 'allongement plastique (figure V-11a) a
500 mm/mn se fait peu sentir quelle que soit la direction de traction. Par
contre ce qui est notoire sur cette figure, c'est la meilleure ductilité, dans tous
les cas, des échantillons Zn.3 par rapport aux échantillons Zn.6. Ceci est
particulierement significatif en sens long.

- en ce qui concerne l'allongement total (figure V-11Ab), Zn.3 présente
également de meilleurs résultats que Zn.6, mais on s’apergoit que la
différence s’atténue quand la température baisse et on peut noter en SL et &
45° de DL une sensibilité plus marquée de l'alliage Zn.3 a la variation de la
température.
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Zn.3 Zn.6

T° (c)} SL 45°/DL ST SL 45°/DL ST

0 80 114 172 152 142 180

-10 100 118 176 144 150 186
60,2 (N/mm2)

-20 110 126 174 164 182 206

-30 170 176 320 280 320 360

-40 / / 346 / / /

0 200 230 282 198 240 280

-10 202 232 284 196 238 280
omax(N/mm?2)| -20 208 244 280 214 252 284

-30 260 340 394 320 356 422

.40 / / 400 / / /

0 8 5.3 3 6,2 4 2,7

-10 9 5.1 3,6 4,6 4,3 3,4

A% réparti | -20 8 4,5 3.8 4.9 4 3,1

-30 7.9 4,8 3 5,5 3,5 1,2

-40 / / 2,2 / / /

0 35.5 27,5 17 32 18 9,4

-10 36 28,4 13,6 31,2 16,4 8
A% total

-20 32 26,4 13,4 28 17,4 10,4

-30 29,5 20,5 15,4 28 16,2 7.4

-40 / / 8.6 / / /

Tableau [V-2] : Caractéristiques mécaniques obtenues par essais de traction.
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- sur les figures [V-11B], on observe que I'effet de la température se fait
sentir aux environs de -25°C par une augmentation sensible des charges a la
limite élastique et des charges a rupture. On peut remarquer qu’en général la
charge a la limite élastique est beaucoup plus basse pour la téle Zn.3 que
pour la tdle Zn.6, quelle que soit la température (surtout pour les tractions SL
et & 45°) alors que la charge a rupture, pour des cas de traction identiques

(méme sens de traction, méme température), peut étre pratiquement similaire
entre les deux tdles.

En dehors de ces résultats prévisibles, nous remarquons, comme indiqué
dans le tableau [V-3] et illustré graphiquement par Ia figure [V-12], que :

- 'allongement total ne se comporte pas de fagon aussi simple et que,
de fagon surprenante, il peut augmenter avec la vitesse de traction en
particulier pour les tractions SL et & 45° de DL. La difficulté de mesurer A%
n'est sans doute pas étrangére a ce fait.

Vit. de traclion] Za3 Zn.6
(mm/mn)
| 10 100 500 10 100 500

40°(C) 37 45 35,5 24,8 34 32,5
SL -10°(C) 21,5 35 36 14,6 36 31,2

-20°(C) 20 38,5 32 19,4 30 238

0°(C) 15.4 27.5 27,5 13,3 15,5 18
45°/DL]-10°(C) 21,7 20 28,4 15,1 17,4 16,4

-20°(C) 14,8 21 26,4 17,7 19,1 17,4

0°(C) 19 13,3 17 12 11,7 9.4
ST -10%(C) 17.3 11,8 13,6 10,1 13,7 8

-20°(C) 18,4 15,1 13.4 9.7 9.3 10.4

Tableau [V-3] : Variation de I'allongement total avec la vitesse
de sollicitation et la température
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Nous avons également caractérisé en traction a -10°C et a 500 mm/mn
le coefficient d'anisotropie moyen pour chaque tdle entre O et 6% de
déformation (domaine des allongements répartis). La figure [V-13] illustre la
variation de “r" avec le sens de prélévement des éprouvettes et les valeurs
correspondantes sont données dans le tableau [V-4] :

Angle 0° 45° 90°
Toles
Zn.3 0,16 0,24 0,45
Zn.6 0,14 0,18 0,34

Tableau [V-4] : Variation du coefficient d’anisotropie avec
le sens de prélevement des éprouvettes.

Nous remarquons, comme le montre les valeurs des coefficients

d’'anisotropie, que la téle Zn.6 (& texture plus marquée) est beaucoup plus
anisotrope que la téle Zn.3.

La figure [V-14] représente les valeurs de €, €, a rupture et a striction

pour des températures allant de 0 a -40°C. Ces déformations sont mesurees
comme précédemment en traction a la température de -10°C et a la vitesse
de 500 mm/mn pour les deux tdles.

Ces courbes confirment bien la constatation précédente en ce sens que, le
trajet de déformation étant une fonction directe du coefficient d'anisotropie,
plus r est faible plus la pente est forte et les points se rapprochent de I'axe des
€. Ainsi les trajets de déformation SL, qui sont plus proches de €, = 0 qu'en
ST, indiquent les faibles valeurs de r en SL. Ce phénoméne est plus marqué
pour Zn.6, ce qui confirme I'anisotropie plus marquée de cette tole.

Par ailleurs, ces courbes montrent que les points & striction ont des couples

(€4, &) plus faibles pour Zn.6 que pour Zn.3 et en moyenne légérement plus

faibles a rupture. (Du fait de I'anisotropie, les valeurs de €, sont plus faibles
dans Zn.6 que dans Zn.3). '
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V-5.2 Expansion biaxiale

La figure [V-15] représente les résultats exploitables des essais

d’expansion réalisés, a différentes températures, pour des vitesses de
déformation notées PV (correspondant & 48’ pour un essai d’éclatement)
jusqu’'a des vitesses nommées GV (correspondant & 10’ pour un essai
d’éclatement).
La téle Zn.6 nous a donné des résultats exploitables (d6me non déchiré et
donc rupture ductile) jusqu'a 1°C alors que la téle Zn.3 se déchire lors de ces
mémes essais (rupture fragile). En dessous de ces températures, les domes
se déchirent par rupture fragile et les lectures ne peuvent étre faites.
Globalement, les résultats pour la téle Zn.6 sont meilleurs que pour la téle
Zn.3 et, & conditions égales, les couples de valeurs (g,, &) présentent des
résultats meilleurs dans Zn.6 que dans Zn.3.

La figure[V-16] qui représente les valeurs des déformations en fonction
de la température, montre ainsi qu'a cette vitesse la température de transition
ductile-fragile est de -2°C pour Zn.3 et -6°C pour Zn.6. Ceci confirme la
similitude de comportement entre I'expansion biaxiale et le pliage pour les
alliages de zinc étudiés.

V-5.3 Pliage

Les essais de pliage maillet des toles Zn.3 et Zn.6, étudiées dans le
présent travail, ont été effectués a l'usine Vieille-Montagne France. Ces
essais ont été faits dans les conditions conformes aux normes C.E.P.Z

décrites au paragraphe [2-5] du chapitre IV.

Les résultats statistiques, issus de ces essais réalisés & 4°C, sont résumés
comme suit :

- Zn.3 présente une trés mauvaise pliabilité

- Zn.6 présente une bonne pliabilité.
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V-6 ETUDE STATISTIQUE DES MECANISMES DE DEFORMATION

Un des problémes liés aux matériaux de symétrie hexagonale est la

recherche des mécanismes de déformations (type de mécanismes, nombre
de systémes de glissement utilisés...).
Pour vérifier les mécanismes intervenant dans la déformation plastique des
alliages Zn.3 et Zn.6, nous avons, d'abord, effectué des observation au MET.
L’analyse de ces observations s'est avérée peu convaincante a cause de
I'énergie du faisceau et de la faible température de recristaliisation des
alliages de zinc. En effet dés que le faisceau arrive sur I'échantilion a lame
mince, il y a création et déplacement des dislocations qui rendent dificile la
mesure des vecteurs de Burgers.

Nous avons donc abandonné l'analyse des résultats du MET au profit de
“mesures statistiques”. Cette méthode consiste, & partir des micrographies
prises au MEB, 2 relever dans chaque échantillon le nombre de traces de
plans de glissement débouchant sur chaque grain et a faire une moyenne
statistique.

Les éprouvettes prépolies, préalablement laminées a froid (15 a 20%
de réduction) puis recristallisées, ont été déformées. Ainsi,

Zn.6L représente I'échantilion Zn.6 laminé SL et recristallisé.
Zn.6T représente I'échantillon Zn.6 laminé ST et recristallise.
Les mesures de textures faites sur ces échantillons montrent que la texture de

Zn.6L est beaucoup plus marquée que celle de Zn.6T. Le tableau [V-3]
rassemble les résultats obtenus pour les deux échantillons :

Nombre de systémes de glissemeht
Echantillons
1 2 3
Zn.6L 75 25 /
Zn.6T 40 50 5

Tableau [V-5] : Pourcentage de grains ayant 1, 2 et 3 plans de
glissement débouchant & 6% de déeformation.
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Nous remarquons, comme le montre le tableau [V-5], qu’en traction :

- I'échantillon a texture trés marquée (Zn.6L) a 75% de ses grains avec
une seule trace de plan de glissement et 25% de ses grains présentant deux
traces de plans de glissement débouchant.

- I'échantillon & texture moins marquée (Zn.6T) posséde 40% de ses
grains avec une seule trace de plan de glissement, 50% avec deux traces de
plans de glissement et 5% avec trois plans de glissement.

Une étude similaire a été faite sur les échantillons Zn.3 et Zn.6 tractionnés a
6% de déformation et & 500 mm/mn. Les résultats de cette étude sont
graphiquement illustrés par la figure [V-17]. Les valeurs correspondantes sont
représentées dans le tableau [V-6] :

Echantillons : | Zn.3 Zn.6

Nbre de syst.
de glissement SL  45°/SL ST | SL 45°SL ST

1 30 30 25 | 56 70 51
2 60 60 65 | 43 30 49

3 08 07 05 | / / /

Tableau [V-6] : Pourcentage de grains ayant 1, 2 et 3 plans de
glissement débouchant a 6% de déformation.

Cette étude montre que le nombre de systémes de glissement par grain est
variable bien sir en fonction du sens de prélévement, mais aussi du type
d’echantillon (Zn.3 ou Zn.6). De nombreux grains ne présentent pratiquement
pas de lignes de glissement alors qu’en général, trois & quatre traces dans un
méme grain apparaissent lorsque les désorientations aux joints de grains
semblent grandes.

La méme étude a été réalisée sur des éprouvettes prépolies déformées en
expansion biaxiale & différentes températures (-5°C, -2°C, -1°C) pour une
vitesse d’essai de 20’ & rupture.
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Compte tenu de la texture et de la symétrie de cet essai par rapport ala
traction, un nombre plus grand de systémes peut intervenir. De plus il est
intéressant de noter (figure V-18) la naissance de cratéres aux joints de grains
(en particulier aux grandes déformations). En expansion biaxiale, cet aspect
peut prendre une grande importance puisque 'on peut avoir des amorces de
ruptures a ces endroits.

En résumé, nous constatons dans tous les cas, que la déformation
plastique est trés “inhomogéne” d’un grain a l'autre, que ce soit en traction ou
en expansion. Certains grains ne sont pas déformeés a 6% de déformation
globale de I'éprouvette, alors que d'autres grains présentent trois a quatre
traces différentes de plans de glissement. Ceci nous améne, par 'étude des
modes de rupture, a vérifier I'existence de tel comportement différent de grain
a grain, mais surtout d'un échantilion a 'autre.

V-7 MODES DE RUPTURES

Les examens micrographiques effectués dans toutes les éprouvettes
prépolies et déformées indiquent des amorces de rupture apparentes ala
surface de I'échantilion en expansion.

Sur les photographies prises au MEB nous cherchons a définir comment se
propage la rupture et quel est le réle du maclage. Pour se faire, nous avons,

dans un souci d’obtenir des gros grains (d = 100 pm), utilisé des alliages de
Zn-Cu. L'étude de linitiation des ruptures en pliage nécessite, en effet, des
gros grains dont on peut déterminer I'orientation soit par des techniques de
goniométrie ou de Laué, soit géométriquement grace a la reconnaissance
des traces de glissement et de maclage.

La figure [V-19] nous montre une rupture initiée au joint de grains et qui
s’est propagée sur deux plans. On remarque, en effet, les traces de
glissement basal et une série de glissements secondaires autour de ce joint
de grain ol les contraintes sont élevées. D'autre part, on observe sur cette
figure que la rupture qui suit le plan (0002) est inclinée d’environ 20° par
rapport a la normale de I'échantilion. Les glissements secondaires observés
autour du joint de grains sont, sans doute, du glissement de type <c+a> sur le
plan (1122). En effet, ce type de glissement permet l'adaptation de la
déformation dans un autre plan que dans le plan (0002). Par ailleurs, l'angle
entre les plans (0002) et (1122) est de 62°. Or ici entre la trace des deux
plans, on trouve environ 40°. D'un autre coté, le plan (0002) est inclinée
d'environ 20° par rapport & la normale de I'échantillon. La trace de I'axe ¢ du
grain 1 se trouve illustré par le schéma n° 1.

Sur la figure [V-20], on observe également une rupture qui s'initie
autour du joint de grains. Dans le grain 1, le plan de rupture (0002) s'arréte a
I'intersection d’'une macle (1012).
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En utilisant les lignes du glissement (0002) et les macles de type (1072), les
grains 1 et 2 peuvent étre orientés comme indiqué sur le schéma n° 2.

Sur la figure [V-21], la rupture ne s’effectue pas le long d'un plan de
base comme précédemment, mais a l'intersection de la macle et de la
matrice. Autour du joint de macles et de grains, on observe également la trace
de glissements secondaires. La rupture (en zig zag réguliers) est sans doute
le long des plans (0002) de matrice et macle respectivement.

On voit, comme lindique le schéma n° 3, du glissement basal di & la rupture
qui s’effectue a l'intersection de la macle et de la matrice.

Ces figures représentent l'intersection des macles et la trace des glissements
basaux d'ailleurs souvent déviés dans chacune d'elles ainsi qu’a leurs
intersections.

Sur la figure [V-22], on apergoit un grain dans lequel la rupture suit
deux plans différents. |l s’agit bien, comme le montre le schéma n° 4, d’'une
rupture suivant le plan de base du grain et le plan de base dans la macle
correspondante.

La figure [V-23] montre une rupture qui se fait également par clivage
sur le plan de base. Les ruptures secondaires (figure V-23a) se poursuivent
sur les plans de base des macles (1072). Sur la figure [V-23b)}, la rupture du
grain 2 au joint de grains ne se poursuit pas exactement en face de celle du
grain 1. Car il y a, dans le grain 2, une macle dont les plans de base sont
perpendiculaires au plan de glissement du grain 1. La rupture se poursuit
dans la matrice du grain 2, mais sur un plan un peu décalé par rapport au
grain 1.

V-8 MESURES D’'ORIENTATION INDIVIDUELLE

Les mesures faites au MEB avec EBSP confirment les résultats cités
plus haut. Nous avons, a partir des éprouvettes prépolies, mesuré l'orientation
individuelle de chaque grain concerné par une rupture. Les éprouvettes
prépolies sont déformées a froid (& 0°C) en pliage et les essais sont arretes
dés apparition des premiéres traces de rupture sur la surface.

Les figures [24] et [25] montrent des gains concernés par des ruptures et la
position de leurs axes C par rapport a la direction noramale. Les résultats
statistiques montrent qu’effectivement :

- Les grains concernés par les ruptures intraganulaires sont tels que
leurs axes C sont trés inclinés par rapport a la direction normale. Sur ces
figures, on observe en effet, que tous les grains concernés par une rupture
transgranulaire sont inclinés a plus de 50° de la direction normale.

- la rupture intergranulaire a lieu essentiellement aux joints de grains
de forte désorientation.

61



ceson
. ]

AT
uuuuuuuuuuu

ﬁﬁﬁﬁﬁﬁﬁﬁﬁﬁﬁ .

—
— e wll
]
N
P ——

=— O 7\ | filiiii

;
== — = 1 —
:

L ﬁ ¥_ __f.m

.



Zn3 (002)

Fig. [V-2] : Figures de pdles des échantillons Zn.3 et Zn.6 de départ. .




Fig. [V-3] : Figures de pdles des échantillons Zn.3 et Zn.6 tractionnés

(500 mm/mn a -10°C)
a) sens long b) sens travers c) 45° de SL




In L3L (802) In T3L (082

Fig. [V-4] : Figures de pdles de I'échantillon Zn:3 laminé a froid (50%)
a) sens long b) sens travers
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Fig. [V-5] : Figures de pdles de I'échantillon Zn.3 laminé a froid (50%)
et recuit 200°C/1H
a) sens long b) sens travers
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Fig. [V-6] : Figures de pdles expérimentales et simulées de I'échantillon Zn.3
déformé 80% a froid.
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Fig. [V-7] : Facteurs d'orientation dans le cas d'orientations idéales :

a) glissement basal

b) glissement pyramidal de 2& espéce

¢) maclage

d) glissements (basal, pyramidal) et maclage dans une
orientation {0002} <1120>

e) glissements (basal, pyramidal) et maclage, I'axe ¢
incliné = 20 de DN




Fig. [V-8] : Micrographie des t0les Zn.3 et Zn.6 de dépant
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Fig. [V-9] : Micrographie des échaatillons Zn-Cu-Ti laminés a froid.
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Fig. [V-15] : Déformation a striction et rupture en expansion.
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Fig. [V-16] : Evolution de la déformation en expansion en fonction
de la tempeérature.
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Fig. [V-17] : Pourcentage de grains ayant 1, 2, 3 plans de glissement
débouchant a 6% de déformation.
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Fig. [V-18] : Naissance de cratéres au joint de grains lors de la
déformation en expansion.
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Fig. [V-19] : Ruptures initiées au joint de grains et se propageant
sur le plan de base de chaque grain.
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Fig. [V-20] : Plans de rupture (0002) s’arrétant a l'intersection d'une macle.
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Fig. [V-21] : Rupture s'effectuant a l'intersection de Ia macle et de la matrice.
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Fig. [V-22] : Rupture suivant deux plans différents.



y ,/ Schema 5

Fig. [V-23] : Ruptures secondaires sur les plans de base de la macle.



Fig. [V-24] : Orientation des axes C de grains concernés par une rupture
intragranulaire.



Fig. [V-25] : Orientation des axes C de grains concernés par une rupture
intragranulaire.



CHAPITRE VI INTERPRETATION ET ANALYSE DES RESULTATS
EXPERIMENTAUX

Le chapitre précédent présentait les résultats expérimentaux obtenus
que nous interprétons et d’analysons dans le présent chapitre. Nous ferons,
dans un premier temps, une analyse de ces résultats et tenterons par la suite
d'expliquer les différences de comportement existant entre les deux téles Zn.3
et Zn.6. Enfin nous essayerons de dégager quelques solutions permettant
d’'améliorer leur pliabilité.

VI-1 ANALYSE DE LA TEXTURE ET DE SON EVOLUTION

La texture des alliages Zn-Cu-Ti, aprés iaminage a froid a 80% de
- déformation comporte quatre composantes : deux composantes intenses
d’axes ¢ inclinés a 20° de DN dans DN-DL avec une direction <1070> dans
DT et deux autres dont les axes ¢ sont dans DL avec une direction <1070>
dans DT. Ces dernieres composantes, beaucoup moins intenses que les
premiéres, disparaissent dés le début de recristallisation. La modélisation de
Pévolution de texture de laminage a froid fait également apparaitre ces 4
composantes.

La composante a axe c parallele a DL est d’autant plus importante que

le rapport de scissions critiques diminue. Le maclage de type {1072} <10T1>
a pour effet d’augmenter cette composante, alors que son intensité peut étre
diminuée par lintervention du glissement dévié (prismatique <1120>). Ce
systeme permet également d’augmenter le pic dans DT (superposition de la
direction <1070> des quatre composantes). Les glissements basal et
prismatique adaptent la déformation. le glissement pyramidal {1122} <1123>
et le maclage {1072} <1011> (qui est un maclage de compression) adaptent
la déformation le long de 'axe c. Lintervention d’'un, au moins, de ces deux
derniers mécanismes est donc nécessaire.
Compte tenu des rotations associées a chaque systéme élémentaire, il était
impossible d’éliminer la composante a axe c paralléle a DL sans modifier les
rapports de scissions critiques de fagon trop importante et en tout cas
incompatible avec la réalité. Par ailleurs, si la composante <1070> est
fortement marquée dans DT, cela correspond a la superposition de toutes les
composantes ayant des axes ¢ dans le plan DN-DL. En fait, on explique bien
la présence de composante <1070> & 30° de DL (direction de glissement
<1120> // DL). On se rend compte que la texture modélisée est toujours trés
marquée par rapport a la realité. Ceci est di au fait que dans le modéle de
Taylor “full constrained” utilisé, on considére que tous les grains subissent
une déformation égale & celle de I'échantillon.
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Une étude similaire (Philippe et Gallédou, 1990) faite sur les alliages Zn-Cu
déformés a froid montre que :

- dans le cas ou les grains ont une déformation plus hétérogéne, les
textures sont beaucoup plus étalées.

- lorsque la recristallisation commence, c’'est la composante dont les
axes ¢ sont dans DL qui disparait d’abord, puis la composante a 20° de DN
s'étale.

VI-2 EXPLOITATION DES RESULTATS ISSUS DES ESSAIS MECANIQUES

VI-2.1 Traction
VI-2.1.1 Domaine des allongements répartis

D’aprés la figure [V-7d], il est clair qu’en sens long, le glissement facile
(basal) est activé, mais le facteur d'orientation (facteur de Schmitt) pour une
inclinaison de I'axe ¢ de 20° n’est que de 0,3. Ce facteur d'orientation est de
0,5 quand P'inclinaison de I'axe c est de 45°. On peut également, a contrainte
plus élevée, avoir du glissement pyramidal pour les grains dont l'inclinaison
de l'axe ¢ est de 10° & 15° par rapport 4 DN. Ainsi lorsque la texture est trés
marquée (cas de Zn.6) en traction SL, il y a du glissement basal. Mais dans ce
cas, il faut atteindre une contrainte donnée (facteur d'orientation = 0,3) plus
élevée pour Zn.6 que pour Zn.3 dont la texture plus disperséee est telle qu'un
certain nombre de grains sont bien orientés pour la déformation (les axes ¢
inclinés & 45° dans DL ou de chaque coté de DN-DL, par exemple). La

déformation démarre donc plus t6t dans ces derniers grains. La contrainte
Go2 est donc plus faible dans Zn.3 que dans Zn.6 en sens long. La charge

maximum étant pratiquement identique, on a une ductilité meilleure dans Zn.3
que dans Zn.6 dans le domaine des allongements repartis.

Cette analyse est corroborée par I'évolution de texture. En effet, I'evolution de
'axe <1070> confirme la présence majoritaire du glissement basal. Lorsque

le glissement pyramidal de 28 espéce est absent, l'axe <1070> s’aligne
nettement avec DT. De plus, les valeurs trés basses relevées pour le
coefficient d’anisotropie “r” (0,15 et 0,17) le confirment également. En effet, “r’
est d'autant plus éloigné de l'unité que la texture est marquee et que le
nombre de systémes de glissements utilisés est faibles.

A 45° de DL, on peut tenir le méme raisonnement que précédemment.
Le glissement basal est également favorisé pour les axes c inclinés et écartes
de DL-DN. |l faut atteindre une contrainte plus élevée dans les échantillons
Zn.6 pour lesquels les valeurs de r sont aussi trés basses. Ce qui confirme le
glissement basal. La seule différence concerne les axes ¢ qui étaient inclinés
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de plus de 45° par rapport & DN dans DL, car ils existent essentiellement
dans Zn.3. Dans ce cas de traction, le glissement basal est peu favorisé. |l faut
donc faire appel au glissement pyramidal pour ces grains et I'évolution de
texture est différente.

Quant a la traction ST, elle est peu favorable aux glissements basal,
pyramidal et au maclage dans le cas d'une texture idéale ou les axes c sont
inclinés de 20° de DN dans DL. L& encore, une inclinaison de I'axe ¢ vers DT
est plus favorable aux glissements, bien que les facteurs d'orientation restent
faibles. La déformation commence a contrainte légérement plus basse dans
Zn.3 que dans Zn.6, mais & des contraintes largement plus élevées que dans
les autres cas de traction.

Compte tenu des faibles facteurs d'orientation, l'intervention des glissements
basal et pyramidal reste limitée avant la charge maximum. L&, les deux types
de glissement interviennent (voir évolution de texture ou I'axe <1070> est
dans DT et ou les valeurs du coefficient d’anisotropie (r = 0,5) traduisent une
moindre anisotropie). La texture morphologique se superpose a ces effets.

VI-2.1.2 Domaine striction-rupture

Aprés striction, les contraintes deviennent triaxiales et il y a également
des composantes de compression. L'analyse devient plus complexe mais on
peut remarquer que c'est a partir de la striction, et en particulier seulement sur
I'allongement total, que se fait sentir la sensibilité & la vitesse de déformation
et 4 la température. Dans les résultats cités plus haut, la téle Zn.3 présente,
pour les allongements & rupture, une plus grande sensibilité a la température
que la téle Zn.6. Dans ce cas, il nous parait important d’analyser également le
domaine striction-rupture.

Par ailleurs, les micrographies obtenues au MEB, montrent une diftérence
notoire entre les échantillons Zn.3 et Zn.6 rompus (& -30°C) a 45° de DL et en
sens travers. En effet, nous observons que les échantillons Zn.6, bien
qu'ayant une ductilité plus faible (en particulier a 45° de DL), présentent des
ruptures ductiles pour tous les grains. Par contre les échantillons Zn.3, bien
qu’ayant un plus grand allongement total, présentent encore des grains dans
lesquels on trouve du clivage. Certains grains n‘ont que peu participe a la
déformation, et méme entre striction-rupture ou les contraintes sont triaxiales.

Ainsi la texture moins marquée, qui permet aux glissements de
démarrer plus facilement en traction peut aussi, a 'inverse, comporter des
grains qui ne se déforment que peu et peuvent étre des amorces de clivage
facile.
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VI-2.2 Expansion biaxiale

L'expansion biaxiale se traduit par une contrainte de compression et
une tension dans toutes les directions de la téle. Lexamen des facteurs
d’orientation montre que :

- lorsque l'axe ¢ est paralldle 4 DN, on peut avoir du maclage {1072}
pour adapter la contrainte de compression.

- Lorsque P'axe ¢ est incliné de 19° dans DL, on trouve un facteur
d'orientation de 0,5 pour le glissement pyramidal. Pour que ce dernier
intervienne en compression, l'orientation idéale devrait donc avoir un axe ¢
incliné a environ 19° dans DL.

Pour la traction dans le plan de la tdle, on retrouve les facteurs d’orientation
cités précédemment. Ainsi lorsque I'on réalise les essais d'expansion
biaxiale, ce sont bien les échantillons Zn.6 qui présentent la meilleure
formabilité. Dans le cas des échantillons Zn.3, on a en fait deux handicaps vis
a vis de cette expansion :

- des grains dont les axes ¢ sont éloignés de la position idéale citée
précédemment (axe c trés incliné) et qui ne présentent comme possibilité
d'adaptation que le glissement basal (multiplicité 2) et peuvent amorcer un
clivage.

- des grains fortement désorientés les uns par rapport aux autres qui
sont des barrieres aux glissements et peuvent étre des amorces de ruptures.

VI-2.3 Pliage
VI-2.3.1 Analyse des modes de déformation

Pour définir les mécanismes qui peuvent apparaitre, nous allons
regarder l'effet de chaque contrainte sur des grains d’orientations différentes.
Nous laisserons les axes <1070> dans DT et nous n’examinerons que la
position de 'axe ¢ sur la figure de péle (0002).

L'effet de Oy (contrainte de traction dans la direction de pliage), traction ST
est défini comme suit :
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EZ)

IZ3 zonc dc maclage

g zonc dc glisscment pyramidal "'

zonc dc glisscment basal

fronticrcs mobiles cn l'onclion\
des rapports de CRSS.

Pour la contrainte de compression G,, on a la répartition suivante :

&= maclage

gz) basal *

] pyramidal

Ainsi on peut se rendre compte que les grains qui sont dans le plan DN-DT a
19° de DN peuvent avoir 2 la fois du glissement pyramidal et du glissement
basal. Une trop grande inclinaison de I'axe ¢ vers DT ne favorise que le
glissement basal. Dans ce cas, le glissement pyramidal ne peut se
développer et par conséquent les conditions aux limites (continuité) ne
peuvent étre satisfaites. De méme, I'axe ¢ se rapprochant trop de DN

accentue la possibilité de maclage {1012} au détriment du glissement
pyramidal.
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VI-2.3.2 Analyse des modes de ruptures

Par ailleurs pour une contrainte G donnée, Gy, de la relation ci-dessous
sera maximale quand le plan de clivage est perpendiculaire & G appliquée :

Q

normale

\
S

Op = O cos? (loi de Sohncke) So

4
/ plan de clivag

l_—> ou joint

&

_<_.__

ol ¢ est I'angle entre la normale au plan de clivage et la direction de la
contrainte appliquée.

Autrement dit, regardons sur la figure de pdies quelles sont les
directions des axes ¢ qui vont amener un clivage sur les plans (0002). Dans
ce cas pour qu'il y ait clivage, seule Gy intervient (G, étant une contrainte de

compression).

. - . .
zonc d’axc ¢, ou le clivage peut
intervenir (V1'axc 3)

- —«{ronticrc mobilec c¢cn [onction
dc contrainte appliquée.

De plus les joints de grains a forte désorientation entrainent localement des
contraintes élevées. Celles ci peuvent générer soit une rupture par clivage
dans un grain ou la déformation par glissement serait difficile, soit des
ruptures intergranulaires.
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En résumé, on peut noter I'importance de la position des axes ¢ . En
effet, plus les axes ¢ sont inclinés (surtout vers DT), plus on s’éloigne des
conditions de continuité aux joints (glissement basal seul), et plus on se
trouve progressivement dans la zone de clivage facile.

VI-2.3.3 Analyse des modes de ruptures en pliage

Nous avons réalisé des ruptures sur des éprouvettes prépolies
déformées a froid (0° - 10°C). Ces essais sont arrétés dés I'apparition des
premiéres traces de fissures.

Les observations au MEB montrent des ruptures intergranulaires, mais surtout
des ruptures par clivage sur le plan (0002). Ces derniéres ont lieu
essentiellement sur des joints de forte désorientation et dans des grains dont
les axes ¢ sont trés inclinés par rapport 2 DN. De nombreuses macles
paralléles dont la trace est a 45° de celle du plan de glissement (basal) ont
été également observées dans certains grains. A l'intérieur de ces macles, le
glissement basal est perpendiculaire au précédent (2 x 45°), donc paralléie a
la rupture. Le maclage, dans ce cas, n'intervient que comme accélérateur de
la propagation de la rupture. Car le plan de clivage est mieux orienté pour la
propagation de Ia fissure. Par contre dans d'autres cas, la présence du
maclage obligeait la fissure & changer de traces. Ceci gréce a une orientation
défavorable du plan basal de la macle. Par ailleurs, le maclage peut
également entraine le déclenchement du clivage.

Cette étude montre, en moyenne statistique, que lors de la déformation
a basse température :

- les ruptures s'initient aux joints de grains de forte désorientation

- la rupture peut étre intergranulaire et que le grain présentant cette
rupture est orientée de telle sorte que l'axe ¢ soit trés incliné par rapport ala
direction normale de I'échantillon. Ce qui est défavorable pour le pliage.

En résumé, on peut noter qu'une texture fortement marquée avec des axes C
peu inclinés semble garantir une meilleure ductilité en pliage. Pour obtenir ce
type de texture, on s’apergoit qu'il faut éviter des zones non recristallisées
dans I'échantillon. Car la présence de telles zones favoriseraient I'existence
d’une composante de texture du laminage a froid (& axes c paraliéle a DL).

Cette analyse nous améne & chercher une texture optimale pour le pliage des
alliages Zn-Cu-Ti étudiés.
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VI-4 Optimisation de Ia texture

Dans les ruptures en pliage simple, nous avons remarqué le rdle
néfaste a la fois des grains d’axes c trés inclinés par rapport a DN et des joints
de grains de forte désorientation. En outre, pour obtention simultanée des
glissements basal et pyramidal, il a 6té montré I'intérét de localiser les axes ¢
a environ 20° de DN. Ces considérations nous amenent donc a rechercher
une texture optimale et aussi & définir les conditions adéquates pour son
obtention.

Il conviendrait, dans ce cas, de trouver la texture la plus marquée
possibie avec des axes ¢ a 20° de DN et ne comportant pas de composantes
(d’'axes c¢) dans DL. Une texture dont les seuls pics ¢ a 20° de DN avec une
assez faible dispersion autour impliquerait des axes ¢ peu inclinés, des
désorientations minimales aux grains et donc une bonne pliabilité.

L'obtention d’'une telle texture nécessite un bon compromis entre le laminage
a froid et la recristallisation. En effet lors du laminage a froid, comme le
montrent Philippe et al. (1989), une composante d’axes ¢ dans DL se
développe et entraine la présence de grains mal orientés pour le pliage. En
recristallisant, ces composantes disparaissent. Mais une recristallisation trop
avancée (trop longue ou a haute température) entrainerait un étalement des
pics situés a 20° de DL. Le taux de recristallisation est donc un élément
important a optimiser.

Par ailleurs, la température de recristallisation est différente selon que
I'alliage présente ou non une seconde phase. Nous avons vu, au paragraphe
I-2 du chapitre |, que les caractéristiques de ductilité et de déformation de ces
alliages sont attribuables a la répartition et a la morphologie des précipités.

Il est donc important que la seconde phase soit répartie, de fagon homogéne,
en filets les plus réguliers possibles. Ceci pour éviter des plages larges sans
seconde phase. Ce qui permet d’avoir une recristallisation homogéne dans
toute la téle. L’'homogénéité de la distribution de la seconde phase ainsi que
la régularite des filets entrainent également une texture trés marquée.
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VI-5 CONCLUSION

L'étude de la texture des alliages Zn-Cu-Ti, lors du laminage a froid, fait
apparaitre, deux composantes intenses dont les axes ¢ sont a 20° de DN
dans DN-DL et deux composantes avec les axes ¢ dans DL. Ces dernieres,
peu marquées, disparaissent les premiéres dés le début de la recristallisation.

L'analyse des contraintes lors du pliage montre qu'une texture
fortement marquée avec I'axe c peu incliné semble garantir une meilleure
ductilité en pliage. Nous avons ainsi pu constater que :

- une texture moins marquée (Zn.3) assure une meilleure ductilité en
traction.

- une texture trés marquée (Zn.6) adapte mieux, en expansion, la
compression.

La modélisation de I'évoiution de texture de laminage a froid a permis de
retrouver quatre composantes de texture correspondant a celles mesurées.

Cette modélisation est recréée a partir d'une combinaison faisant intervenir le
glissement basal comme glissement principal avec CRSS 1 ; un glissement
dévié avec la méme direction <1120> sur le plan prismatique ou pyramidal de

18re gspéce et le glissement pyramidal de 2° espéce <c + a>. Les rapports de
scissions critiques sont respectivement de 15, 30, et 10.

Les facteurs de Taylor ainsi calculés sont cohérents avec les valeurs des
charges & la limite élastique mesurées.

Les résultats des essais mécaniques nous améenent a la conclusion
suivante :

- En traction, la meilleure ductilité de la téle Zn.3 est explicable par la
possibilité de démarrage du glissement basal beaucoup plus tét dans certains
grains.

- En expansion biaxiale, I'adaptation de la tle Zn.6 en compression,
donc la meilleure ductilité de la tole Zn.6 par rapport a la téle Zn.3, est
certainement due au glissement pyramidal qui peut se développer dans tous
les grains (orientation idéale des grains et texture tres marquee). Par contre,
pour Zn.3 de nombreux grains mal orientés sont difficiles a déformer et
peuvent étre "amorce" de clivage. De méme que la désorientation des grains
entre eux peut également conduire & des amorces de clivage.

L'étude de la microstructure et des ruptures au MEB montre que, méme

dans des éprouvettes qui se déforment bien, de nombreux grains de Zn.3 se
déforment peu et ont une rupture pratiquement fragile.
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Enfin, I'étude des mécanismes de déformation et de rupture en pliage
simple sur des éprouvettes prépolies montre “l'inhomogénéité” de
déformation selon l'orientation du grain et selon la désorientation des grains
voisins. En plus de l'analyse qui montrait comment les grains faisant partie de
la composante majeure se déformaient, se pose le probléme des grains
orientés différemment et du réle de la désorientation des grains entre eux.
Ainsi I'étude qualitative des ruptures et de l'orientation des grains ou
I'initiation de la rupture avait lieu montre que les axes ¢ trés inclinés et les
désorientations aux joints de trés grandes désorientations entrainent des
modifications significatives du comportement local.

Il ressort de cette étude que des axes ¢ a environ 20° de DN sont
favorable au pliage. L'obtention d’une telle inclinaison des axes c nécessite
un compromis judicieux entre le laminage a froid et la recristallisation. En

effet, une répartition réguliére et homogéne de la seconde phase assure une
recristallisation homogéne dans toute la téle.
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CONCLUSION GENERALE

Dans cette étude, nous avons cherché a déterminer les paramétres
structuraux qui régissent I'aptitude au pliage des alliages Zn-Cu-Ti a des
températures aussi basses que possible.

L'étude bibliographique a permis une synthése des connaissances
actuelles de la métallurgie physique des alliages Zn-Cu-Ti et de la
déformation des métaux polycristallins de structure hexagonale compacte,
ainsi que de leur texture cristallographique :

- L’addition de 0,10 & 0,15% de Ti semble donner les meilleurs
résultats pour les alliages Zn-Cu-Ti. En effet, au dela de 0,15% de Ti, la
quantité de composé intermétallique présente, favorise la germination et la
croissance de fissures qui conduisent a une rupture prématurée. Les teneurs
inférieures a 0,10% de Ti sont insuffisantes pour améliorer les caractéristi-
ques mécaniques de ces alliages.

- La texture cristallographique et les conditions de déformation du
matériau sont deux parameétres essentiels qui interviennent dans la
déformation et la rupture des alliages Zn-Cu-Ti.

Les résultats de I'analyse des micrographies, des figures de pdles, et des
essais mécaniques nous ont permis de caractériser la microstructure, la
texture et I'aptitude & la déformation et & la rupture des deux t6les d'alliage
Zn-Cu-Ti de méme composition, mais présentant des pliabilités différentes a
la température de 4°C. Ces résultats nous ont permis d’expliquer les
différences de comportement des deux téles et d’analyser I'effet de la texture.

- une texture moins marquée (Zn.3) favorise I'apparition du glissement
basal en traction pour une contrainte peu élevée et assure par consequent
une meilleure ductilité. Par contre, dans la poursuite de la déformation,
’échantillon de texture trés marquée (Zn.6) génére, grace aux faibles
désorientations, le glissement dans tout le grain. En revanche, I'échantillon
Zn.3 (texture moins marquée) dont plusieurs grains sont mal orientés, se
rompt par clivage. Ces grains étant peu déformés.

- une texture trés marquée (Zn.6) permet d'adapter facilement la
compression. Cependant de nombreux grains mal orientés sont difficiles a
déformer et peuvent étre des “amorces” de clivage. De méme que la
désorientation des grains entre eux peut également conduire a des amorces
de clivage.

- une texture fortement marquée avec I'axe ¢ peu incliné semble
garantir une meilleure ductilité en pliage.
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Les ruptures obtenues lors des essais mécaniques ont été examinées au
MEB. Nous avons observé que les ruptures s'initient aux joints de grains de
forte désorientation. Quand elles sont intragranulaires, les grains présentant
ces ruptures sont orientés de telle sorte que I'axe ¢ soit trés incliné par rapport
a la direction normale de I'échantillon.

Cette étude nous a aussi permis de constater “finhomogénéité” de la
déformation selon l'orientation et la désorientation des grains voisins.

Nous en concluons que la texture a une importance capitale sur la
ductilité des alliages Zn-Cu-Ti. En effet, plus la texture est marquée, plus la
pliabilité est bonne (TTDF abaissée). Dans ce cas, c’est non seulement la
texture cristaliographique, mais également la mésotexture (désorientation
entre grains) qui est a prendre en considération.

Pour connaitre, a I'échelle microscopique, I'effet de I'orientation du grain sur
la déformation plastique de ce grain (par I'intermédiaire des mécanismes de
déformation), ainsi que I'effet de l'orientation des grains voisins (ou de la
désorientation du joint) sur le comportement plastique des grains, nous
pensons que le présent travail devra étre complété par :

- une étude plus statistique a 'EBSP sur les alliages Zn-Cu-Ti

- une vérification au MET des mécanismes de déformation utilisés dans
la modélisation.

- I'obtention de tdles Zn-Cu-Ti a texture optimisée pour le pliage,
necessite que les études soient aussi orientées vers la recherche d’éléments
d’addition pouvant diminuer la taille des grains. Car plus le grain est fin, plus
le pliage est amélioré. '
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ANNEXE | - METHODES D’ANALYSE DE TEXTURES

La détermination de la fonction de distribution des orientations (FDO ou
ODF, en anglais) des cristallites dans un échantillon polycristallin nécessite
généralement plusieurs figures de pdles (Bunge, 1969) (ou répartition
statistique dans I'espace des normales aux plans (hkl) de I'échantillon).
La méthode goniométrique de Schulz (1949) permet de déterminer ces
figures de pdles en amenant, & 'aide de deux rotations orthogonales de
I’échantillon, les différents plans cristallins (hkl) de celui-ci en position de
réflexion de Bragg. Ces rotations présentées figure [A2-1] sont :

La rotation azimutale dont l'axe y est la normale au plan de

I'échantillon et la déclinaison dont I'axe ¢, compris dans le plan d'incidence
des rayons X, est orthogonal au précédent.

P
- Rayons X
Incidents

R. X. dittractes

Figure [A1-1] : Géométrie de diffraction permettant 'obtention
des figures de péles.
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A partir de la mesure des figures de pdles, il est possible de définir une
méthodologie d’analyse pour calculer la distribution des orientations. Parmi
les méthodes d’analyse de la fonction de texture cristallographique, on peut
citer :

- la méthode harmonique qui, développée par Bunge (1965) et Roe
(1965), a été étendue a la méthode du domaine zéro.

- la méthode vectorielle est créée par Ruer (1976) pour les métaux de
réseau cubique. Cette méthode numérique discréte et itérative a été étendue
par Vadon (1981) aux métaux non cubiques.

- la méthode WIMV ou méthode de “Williams-Imhof-Matthies-Vinel” a
eté développée par Matthies et Vinel (1980). Cette méthode utilise une
moyenne géomeétrique des figures de péles de types Williams comme solution
initiale et y applique une procédure itérative de type Imhof. De plus, une
itérative externe soustrait la plus grande composante isotrope compatible
avec les figures de pbles et avec la condition de positivité.

1 - Fonction de distribution des orientations

La description compléte et satisfaisante d’une texture quelconque est
donnée par la distribution des orientations, décrite par la fonction de densité
des orientations (FDO). Cette fonction f(g) représente la proportion de
cristallites ayant 'orientation g & dg prés :

dv
Kg) dg =<

Cette fonction décrit quantitativement la distribution des orientations et
permet de plus de déterminer les propriétés physiques et mécaniques des
polycristaux texturés.

La fonction f(g) peut étre développée en une série d’harmoniques sphériques
généralisées conformément a la méthode de Roe (1965) et de Bunge (Bunge,
1982 ; Bunge et Esling, 1982) :

f(g) = zzzcmnmn

=0m=-in=-I|
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En exprimant 'orientation g au moyen des angles d’Euler, on obtient :

o+

all i mn in
Hopd o)=Y T T crme ™ P e "

|l=Om=-in=-1|

ol  C : coefficients qui traduisent 'anisotropie de la FDO du matériau

P/ (¢) : sont certaines généralisations des fonctions Legendre
associées.
Des présentations résumant les propriétés des fonctions P/™(g) et T,mn(g) ont

été détaillées par Gelfand et al. (1963), Bunge (1982) puis par Bunge et
Esling (1982).

Dans une tle mince polycristalline, le volume dv de cristallites dont
Porientation g est définie par les trois angles d’Euler (@;, ¢, @,) est donné par
(Viglin et Kudryavtsev, 1959) :

dv sin
I _ ST (01 0, 95.do; db de
8rn

La fonction (@, ¢, @) qui décrit compliétement la texture n'est pas
directement mesurable (Bunge et al., 1969 ; Esling, 1981). Son utilisation est
limitée au profit des représentations partielles, mais commodes des textures :
les figures de péles directes et inverses.

2 - Représentation des textures

La figure de pdle qui est la représentation des textures la plus utilisée,
ne fournit pas une description compléte des orientations préférentielle.
L'obtention de la FDO est généralement plus rapide et plus precise lorsque
les figures de péles sont complétes. Plusieurs méthodes permettent de

déterminer des figures de pdles complétes (Parniére, 1973 ; Bunge et Esling,
1982) :

- La diffraction des neutrons est peu utilisée, compte tenu du colt d'une
manipulation et des possibilités restrictives d’accés aux systemes.

- la diffraction des rayons X en réflexion (Schulz, 1949) pour des
déclinaisons allant de 0 a 70° environ & laquelle on associe la diffraction en
transmission (Decker et al., 1948) pour des déclinaisons variant de 50°
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environ a 90°. Ce qui minimise les phénoménes importants de défocalisation
rencontrées en réflexion pour les angles de déclinaison supérieures a 60-70°.
Les inconvénients de cette méthode sont : la préparation de I'échantillon
(épaisseur trés faibles), les corrections d’absorption (qui dépendent de la
position de I'échantillon et des variations aléatoires de son épaisseur) et la
précision du raccordement des mesures entre les deux figures de péles

obtenues 'une par la réflexion et I'autre par la transmission (Humbert et al.,
1984).
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ANNEXE Il - THEORIE DARMSTRONG

La transition ductile-fragile des métaux polycristallins de structure
hexagonale compacte présente de nombreuses similitudes avec celles
observées dans le cas de l'acier et des métaux réfractaires de structure
cubique centrée.

Bien que les relations du type Hall - Petch aient été publiees pour
plusieurs métaux de structure hexagonale compacte ( Armstrong et al., 1962;
Armstrong, 1968 ), et plus particuliérement pour le Zinc ( Wegria et Habraken,
1970; Gouzou et al., 1971 ), ces relations ne sont pas directement utilisables
pour I'étude de la transition ductile-fragile. En effet, la relation de Hall-Petch
s'ecrit :

G, = Goy + k,d"12 (1)

ol Oy :lalimite élastique
d :la taille de grain

Oy 6t ky sont des constances expérimentales, fonction de la tempéra-
ture dans le cas des métaux hexagonaux.

L'étude de la contrainte de rupture des métaux hexagonaux (Greenwood et
Quarrell, 1953-54 ; Wégria et Habraken, 1970 ; Hauser et al., 1956 ; Petch et
Zein, 1954 ; Tegart, 1962-63) conduit & la relation suivante :

Op= Opr + kl:d-”2 ( -2 )

ol  Oge et kp sont des constantes expérimentales.

Dans le domaine fragile, la contrainte de rupture Of est pratiquement

indépendante de la température et de la vitesse de déformation. Une maniére
de fixer la transition est de dire que cette derniére est atteinte lorsque, dans
des conditions expérimentales on a :

Oy = Of (1-3.1)

ou d’'une maniére générale :

0. G, = OF (11-3.2)
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Le coefficient a est introduit pour tenir compte d’'une éventueile concentration
de contraintes (essai Charpy par exemple).

Comme I'a montré Armstrong (1968), il est a noter que lorsque la température

de l'essai diminue, la valeur de d™1”2 pour laquelle I'équation (1-3) est vérifige,
augmente.

Selon Armstrong (1968), la relation (1-1) peut s'écrire sous la forme :

avec

ou

b A
= 2
Gy m.'tc+ m.K1-d ("_4)
b
Ooy=Mm7T, e Ky=mk,

m : le facteur de Taylor

b
Te désigne la scission critique pour le glissement basal (0001) <1120>
(systéme de déformation le plus facile pour le zinc )

La grandeur K, peut se mettre sous la forme :

m*Gb ‘t::
Ky =¢'|—2¢
T-v (11-5)
c :une constante
*  :le facteur de Sachs
\Y : le coefficient de Poisson

: le module de cisaillement
: le vecteur de Burgers des dislocations de 'empilement

G
‘ch : désigne la scission critique pour le glissement pyramidal de

deuxiéme espéce {1122} <1123> ou le maclage, nécessaires au
voisinage des joints pour assurer la continuité de la déformation.

m
b

Linfluence de la température sur les scissions critiques, pour une vitesse de
déformation constante, peut se mettre sous forme de la loi suivante
(Armstrong, 1967 ) :

j a3
TC= B.e ("'6)
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ol B etp sont des constantes et T la température de déformation en °K.

Dans le cas du systdme pyramidal de deuxieme espéce, Soifer et
Shteinberg, (1971-72) ont constaté que si la vitesse de déformation &
augmente, la valeur de P diminue. Cette observation montre que lorsque &
augmente, ch de 'équation (1-6) augmente (‘L‘bc aussi) de telle sorte que la
contrainte d’écoulement doit augmenter. On peut penser que la variation de la
contrainte d’écoulement est contrdlée par la fonction ch (€).

Les équations (ll-1 a 1I-6) montrent que la variation de la contrainte
d'écoulement des polycristaux de structure hexagonale fait intervenir deux
composantes activées thermiquement. Ces deux composantes dépendent de
deux scissions résolues critiques différentes présentant des sensibilités a la
vitesse de déformation différentes.

En combinant les équations [(1I-1) a (1I-6)] :

0 (Goy + K,d12) = Oe + ked 172

a[ mt8+mC’ (m_;i_b)wz.awz.exp(g_T)d-wz] = Gop + Ked-172

b 172

oxpl BT) kp-(oamt,-04)d
izt )= m GbB, .,
1-v

omC'(

d’ol la température critique T :

1 Co2m2m*GbB, 2 2 om12- ooF
Te=-—L -£ -5(1- ¢
o= LN (ZETL o) S lnke- S (1-—— )

En admettant, suivant Armstrong, que

b

7 << i finalement :
Ked
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Caoa2m2m*GbB 2amt b_ sord1/2
Te=tLn 2
B (1-v)k2 "B Kp

soitune relatonde laforme: Tec=A + pdi/2 (11-7), avec
%=1 n|Clem)2m*GbB ; u=2(0ﬁp12—cop)
P (1-v)k B kr

La relation (lI-7) met clairement en évidence les paramétres structuraux qui
influencent la température T, d'un polycristal de structure hexagonale

‘compacte et, par conséquent, 'aptitude au pliage du zinc. Ce sont :

- la taille du grain d
- lorientation préférentielle par l'intermédiaire des facteurs de Schmitt m,

de Sachs m* et de la scission critique pour le glissement basal T°c
- les caractéristiques de résistance mécanique et de ductilité du matériau
considéré, par l'intermédiaire des deux paramétres qui définissent le

seuil de rupture : o 6t Kg
- le glissement & l'interieur des grains : G,
- le mécanisme accommodateur aux joints de grains : B et B.
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ANNEXE Il - METHODES DE DETERMINATION DE LAPPARITION
DE LA STRICTION

La striction localisée est moins visible sur les emboutis en déformation
biaxiale, alors qu'elle est trés importante pour I'essai de traction. Les
principales méthodes de détermination (Veerman, 1971/72 ; Hecker, 1972 ;
Kobayashi, 1972 et leurs variantes) ne sont pas véritablement rigoureuses.
Mais elles permettent, en premiére approximation, de déterminer I'apparition
de la striction localisée. Toutefois, ces différentes méthodes donnent la méme
courbe limite. Seules les conditions pratiques conduisent a choisir 'une plut6t
que fautre.

Pour la présente étude, nous avons, pour des raisons pratiques
(utilisation des mémes éprouvettes pour la rupture et la striction), choisi la
méthode de Bragard (1972) qui est une variante de la méthode Veerman.

1 - Méthode Veerman

Les déformations & I'apparition de la striction sont déterminées, a partir
des déformations & rupture, par la méthode graphique. L'idee de Veerman est
la suivante : en considérant trois cercles adjacents V|, W et V, (figure A3-1) et
en suivant les allongements e de ces trois cercles au cours de l'opération
d’emboutissage, on obtient pour I'allongement principal e, les courbes
indiquées sur la figure [A3-2]. Avant la striction, le gradient de déformation est
trés faible et la déformation que I'on mesure au centre du cercle W
correspond a la déformation moyenne du cercle W.

€1y =(€1y1 +€1y) /2

Cette méthode conduit & des gradients de déformation trés faibles. Veerman
utilise pour ses essais des éprouvettes de largeurs differentes de celles de
Nakazima embouties sur un poingon hémisphérique a l'aide d’'un lubrifiant
particulierement efficace (caoutchouc vulcanisé).

L'absence de gradient de déformation est vérifiée de la fagon suivante :

soit le graphique e, = f(e4,) (figure A3-1) avec:

eq, l'allongement principal maximal avant rupture du cercle w et e,, la
moyenne des allongements principaux maximaux des cercles v, et v,

si 'angle P de la figure [A3-3] est supérieur & 45°, cela signifie que le
gradient de déformation obtenu est différent de zéro au voisinage de la zone
ayant conduit & rupture. Il faut alors recommencer 'expérience en modifiant
les conditions opératoires ou la lubrification.
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Figure [A3-1] : Notations utilisées par Veerman.
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Fig. [A3-2] : Gradient de déformation observé au voisinage de la rupture.
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si 'angle B est trés voisin de 45°, cela signifie que le gradient de déformation
est trés faible (pratiquement nul). Dans ce cas, on peut déterminer facilement
la valeur e, & I'apparition de la striction localisée (valeur appelée eyp).

La déformation e,, est obtenue en faisant la moyenne e, pour les

différentes éprouvettes rompues. Le couple (e,,, €4,) constitue un point de la
courbe limite au début de la striction.

Rappelons que, pour pouvoir tracer toute la courbe limite d’emboutissage,
Nakazima et al. (1968) ont proposé de déformer des éprouvettes
rectangulaires de largeurs variables sur un poingon hémisphérique. Ces
éprouvettes sont recouvertes de grilles dont le motif est formé de préférence
de cercles adjacents ou entrelacés de diametre 2 mm.

2 - Méthode de Bragard

Il s'agit d’'une variante de la méthode de Veerman. Elle a été proposée
par Bragard et al. (1972). Les déformations sont déterminées expéri-
mentalement de part et d’autre de la rupture. La courbe limite de formage a
rupture se détermine a partir d'emboutis rompus.

Cette méthode consiste a déterminer par un calcul de régression parabolique,
la déformation maximale correspond & I'apparition de la striction localisée.

Bragard s’est apergu que la déformation €; au début de la striction

obtenue par la méthode Veerman présente sensiblement la méme valeur que
celle obtenue en extrapolant la courbe de répartition des déformations
relevées sur un embouti rompu (figure A3-4).

La déformation €, début de la striction localisée est obtenue :
soit de méme maniére que &,

soit en faisant la moyenne des &, des deux éléments de ia trame

symétrique par rapport & la ligne de la rupture (Vincent, 1980). Cette méthode
est plus pratique d’emploi que la méthode de Veerman et lui est en général
préférée, surtout si I'on peut se contenter de l'interpolation pour calculer la
déformation a striction.
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Fig. [A3-3] : Détermination du gradient de la déformation
(si B = 45°, le gradient est trés faible).
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Fig. [A3-4] : Méthode d'interpolation pour calculer la déformation & striction,
d’'aprés Bragard.
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