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I N T R O D U C T I O N  

L ' indust r ie  d e  la construct ion est  un des domaines d'appl icat ion 

du zinc qui y est  u t i l i sé  p o u r  son excellente résistance à la corros ion p a r  

les agents atmosphériques e t  sa bonne malléabilité, permettant  une cer ta ine 

mise à forme. 

Depuis p lus ieurs  années o n  ut i l ise, dans ce t y p e  d'applications, 

les alliages zinc-cuivre-t i tane qui présentent  l'avantage, p a r  rappor t  au  

zinc non all ié, d 'une résistance a u  fluage p l u s  élevée, t o u t  e n  conservant  

u n e  bonne duct i l i té ,  ce qui assure u n e  meil leure stabi l i té l o rs  des change- 

ments de condi t ions atmosphériques. Lorsqul i l  es t  u t i l i sé  p o u r  la couver-  

t u re ,  l 'al l iage doit ,  en  out re ,  posséder une bonne pl iabi l i té  à une tempé- 

r a t u r e  aussi basse q u e  possible. 

L 'apt i tude au  p l iage des all iages de zinc destinés à la to i t u re  est 

u n e  caractér is t ique mécanique t rès  importante, notamment s i  I ton souhaite 

u t i l i se r  les techniques par t icu l ières,  le " jo int  debout"  p a r  exemple. II est 

b ien  connu q u e  cette caractér is t ique dépend fortement d e  la température 

d'essai. Les e f fo r t s  de  recherche fou rn i s  dans ce domaine concernent,  à 

l 'heure actuel le, l'abaissement de  la température c r i t i que  d e  p l iabi l i té  p o u r  

promouvoir le développement de certaines applications des feuil les d e  

l'alliage zinc-cuivre-t i tane destinées à la to i ture.  

Le problème posé actuellement peut  se résumer de la manière 

suivante. On peut  considérer  que, à condi t ion de res te r  a t ten t i f  au  

respect de consignes s t r ic tes  d'élaboration, d e  coulée e t  de  laminage, 

l 'apt i tude a u  pliage de l'alliage zinc-cuivre-t i tane est  t r è s  bonne aux  

températures supér ieures à 15OC. En outre,  la constance d e  qual i té  



apparaît  excellente, que  ce soit  s u r  la base des résul tats des essais de 

contrô le o u  s u r  la base de l 'appréciat ion p l u s  empir ique des atel iers de 

façonnage. Des études demeurent néanmoins indispensables p o u r  p lus ieurs  

raisons. T o u t  d 'abord,  il convient  d e  se fa i re  une idée précise des fac- 

t e u r s  assurant  une bonne pl iabi l i té  mail let à un alliage donné, à une tem- 

pé ra tu re  donnée. Bien p lus,  le poids de paramètres te ls  que tex tu re ,  

ta i l le  de  gra ins ,  ségrégations, ect. s ' i l  est admis qual i tat ivement, res te  à 

exp l ic i te r  d e  manière p l u s  précise. Cette s i tuat ion p o u r r a i t  empêcher 

d 'avoi r  une  réact ion b ien  adaptée en cas d 'éventuel  inc ident  d e  fabricat ion. 

Par ai l leurs, la température de lS°C l imite l 'u t i l isat ion des alliages de z inc 

e n  in terd isant  leur  emploi dans cer ta ines contrées. 

Le but d e  no t re  t rava i l  es t  de  mett re en évidence les mécanismes 

gé ran t  I 'apt i tude a u  pl iage des all iages de z inc en vue  d e  dé f in i r  les 

condit ions de fabr icat ion assurant  u n e  p l iab i l i té  t rès  bonne à une tempé- 

r a t u r e  aussi basse que  possible. 

En prat ique,  I 'apt i tude a u  pl iage du zinc e t  de  ses alliages est  

jugée p a r  un essai pragmatique, cer tes normalisé p a r  la commission llEssais 

mécanique" du C. E. P. Z. (Comité Européen des Producteurs de Zinc),  qui 

se prê te  mal à une étude p l u s  fondamentale d e  cet te caractér ist ique. 

Dans une première phase de l 'étude il importe donc, dans le 

cadre général  d 'une caractér isat ion aussi complète que possible d'all iages 

Zinc-Cuivre-Titane de même composition mais présentant  des p l iabi l i tés 

d i f férentes,  de dégager une méthode expérimentale permettant  une  ap- 

proche moins empir ique e t  p l u s  précise de I 'apt i tude au pl iage du zinc e t  

d e  ses alliages. Parallèlement, p a r  la discussion c r i t ique des résu l ta ts  des 

observat ions s t ruc tura les ,  on  peu t  espérer,  d 'une pa r t ,  isoler les para- 

mètres s t ruc tu raux  qui régissent  I 'apt i tude a u  pliage et,  d 'au t re  pa r t ,  

comprendre le rô le d e  ces paramètres dans le cadre des théories d e  la 

Métal lurgie Physique. 



La seconde phase d e  ce t rava i l  comprend, en  se fondant s u r  les 

résul tats précédents, l 'é tude en laboratoire des modifications à appor te r  au  

schéma d e  laminage en v u e  d 'exal ter  les fac teurs  in f luençant  favorablement 

la pl iabi l i té.  Enf in, il conviendra de dé f in i r  l 'extrapolat ion au  laminage 

indus t r i e l  e t  de  v é r i f i e r  I~améliorat ion de la p l iabi l i té .  

Ces remarques prél iminaires déf inissent,  en  fa i t ,  le  plan de n o t r e  

t ravai l .  Néanmoins, avan t  l 'étude proprement d i t e  de  l 'ap t i tude au pl iage, 

nous faisons une synthèse des connaissances actuelles d e  la déformation 

des monocristaux e t  po lycr is taux  des métaux d e  s t r u c t u r e  hexagonale 

compacte a ins i  que de la Métal lurgie Physique des all iages zinc-cuivre- 

t i tane. 



1. DEFORMATION DES MONOCRISTAUX DE STRUCTURE HEXAGONALE 

COMPACTE 

Les métaux de s t ruc tu re  hexagonale compacte constituent, 

du point de vue de la déformation plastique, une catégorie t rès  

part icul ière. On observe expérimentalement, dans le cas de ces 

métaux, une r iche var iété de modes de déformation : i l s  peuvent, en 

ef fet ,  macler mécaniquement su r  de nombreux systèmes, glisser, 

suivant  des plans de base, prismatiques ou pyramidaux, se déformer 

pa r  pliage en genoux e t  même parfo is pa r  montée pu re  de dislocations 

(Partr idge, 1967) .  

Chaque métal hexagonal glisse su r  un système pr incipal  

facile e t  su r  d ivers  systèmes secondaires plus dif f ic i les. Le problème 

fondamental est  de comprendre la raison pour laquelle, d'une par t ,  u n  

métal Hchoisitlt de gl isser su r  l'un ou l 'autre de ces systèmes et, 

d 'autre par t ,  pourquoi le système pr incipal  sera plus facile que les 

autres. 

La prédict ion théorique des plans de glissement macros- 

copique est un problème t rès  ardu,  d'ai l leurs non encore résolu à 

l 'heure actuelle. En ef fet ,  en principe, tous les plans en zone avec 

la direct ion du vecteur de Burgers  d'un t ype  de dislocation v i s  

parfa i te sont des plans de  glissement possibles. Mais expérimentale- 
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ment, on observe que les dislocations de vecteur de Burgers  a ne 

gl issent effectivement que su r  le p lan de base, les plans prismatiques 

e t  les plans pyramidaux de première espèce, tandis que les dislo- 
+ 

cations de vecteur de Burgers  c+a ne cisail lent que les plans pyra-  

midaux de seconde espèce (Regnier, 1969) .  



Dans tous les cas, les p lans  s u r  lesquels le glissement se 

p r o d u i t  effectivement son t  des p lans  d e  bas indices cr is ta l logra-  

phiques.  Deux théories t rès  d i f fé rentes  o n t  été proposées pour  

exp l i que r  ce fa i t .  Certa ins pensent que  le glissement ne  s'observe 

q u e  s u r  le p lans  de bas indices parce que  ces p lans p lus  espacés que  

les aut res  correspondent  à une force de Peierls-Nabarro p l u s  faible. 

D'autres pensent que ces plans de bas indices sont  des p lans d e  faute 

de basse énerg ie  su r  lesquels les dislocations se dissocient. On a 

souvent  suggéré que ces idées maîtresses pouvaient  aussi exp l iquer  la 

fac i l i té  re lat ive des modes de déformation observés; en  fa i t ,  ces 

suggestions n e  sont pas  pleinement satisfaisantes. N i  la force d e  

Peierls-Nabarro (Peierls, 1940; Nabarro, 1947) ni les théories de 

I lanisotropie élast ique (Foreman, 1955; Chou, 1962; Eshelby e t  al, 

1953; Roy, 1967; Yoo e t  Wei, 1967) ni  les dissociations s u r  le  p lan d e  

base (Rosenbaum, 1964; Tyson,  1967) n e  permettent  de  r e n d r e  compte 

d e  la facil i té re la t ive  des d i ve rs  modes observés. II semble d 'a i l leurs 

p e u  probable q u e  cette fac i l i té  re la t ive  des modes observés s 'expl ique 

de façon aussi simple e t  générale (Regnier ,  1969). En e f fe t ,  dans le 

métal, de nombreux obstacles de d i s t r i bu t i on  e t  de  résistance variées 

s'opposent au  déplacement des dislocations et ,  comme le franchisse- 

ment  de  ces obstacles dépend souvent  d e  la géométrie du probléme, il 

es t  évident q u e  le glissement s u r  des plans de t y p e  d i f f é ren t  n 'est  

pas  forcément contrôlé p a r  le même mécanisme. 

Plus récemment, Regnier e t  Dupouy (1970) o n t  avancé une 

idée p lus  séduisante : la faci l i té re la t ive  des systèmes basal e t  p r is -  

matique dépendrai t  de la faci l i té re la t ive  d e  dissociation des d is-  

locations de t y p e  7 dans les p lans d e  base e t  pr ismatique, donc des 

va leu rs  re lat ives des énergies de défaut  d'empilement corres- 

pondantes. Cet te  approche do i t  g t r e  précisée. En e f fe t ,  il est  

physiquement réal iste d e  l ie r  la fac i l i té  re la t ive  du glissement à la 

fac i l i té  de dissociation des dislocations, donc a u x  énergies de défaut 

d'empilement. Or ,  la va leur  de  l 'énergie d e  défaut d'empilement 

dépend de la valeur  re la t ive  d e  l 'énergie l i b r e  du cr is ta l  dans sa 

s t r u c t u r e  normale et dans  la s t r u c t u r e  imposée p a r  le dé faut  d'empi- 

lement. 



Puisqu' i l  s 'agi t  d'éléments métalliques, on  es t  évidemment condui t  à 

comparer les énergies de s t r u c t u r e  de bande dans la s t r u c t u r e  du 

métal e t  dans celle correspondant  à la faute. Les calculs d'énergie d e  

s t r u c t u r e  d e  bande sont  possibles, quoiqu 'un peu  incer ta ins,  p o u r  les 

métaux "normauxu o ù  l 'on connaît un pseudo-potentiel; ceci est  le cas 

des métaux unormaux" d ivalents qui sont tous des métaux à glissement 

basal p r inc ipa l .  Le cas des métaux de t rans i t ion  o ù  I ton  t rouve  la 

p l u p a r t  des  métaux qui g l issent  s u r  les p lans pr ismatiques (on notera 

que le cobalt  e t  le rhénium gl issent  toutefois s u r  le p lan  d e  base) es t  

beaucoup p l u s  complexe puisque, d 'une pa r t ,  il apparaî t  que les 

théoriciens rencont rent  des di f f icul tés dans le calcul des pseudopo- 

tent ie ls  p o u r  ces métaux e t  que, d 'au t re  pa r t ,  la s t r u c t u r e  de la 

faute d'empilement s u r  les plans ( 1  0101 n 'est  pas b ien  déterminée mais 

sera, de  tou te  façon, compliquée (Po i r ie r  e t  le Hazif, 1976). 

Le problème du glissement pyramidal  es t  encore moins 

simple; il es t  probablement l ié a u  problème d e  la fac i l i té  re lat ive d e  

glissement s u r  (0001) e t  {IO%] puisque, comme le f a i t  remarquer 

A k h t a r  (1973), les métaux qui g l issent  s u r  (0001) pré fèrent  le p lan  

pyramidal (1172 1 alors que  ceux qui g l issent  s u r  { 1 0 ~ 0 1  semblent 

p ré fé re r  CI 011 1 .  

En résumé, o n  peu t  d i r e  qu'il n'y a pas de c r i t è r e  à la fois 

simple e t  un iverse l  permettant d e  comprendre la préférence des 

métaux hexagonaux p o u r  te l  ou te l  système de glissement; la lumière 

ne  pour ra  v e n i r  que  d e  progrès  dans les calculs d e  la s t r u c t u r e  

électronique e t  de  la poursu i te  des observat ions en microscopie élec- 

t ron ique s u r  des monocristaux déformés (Poir ier  e t  le Hazif ,  1976). 

Dans la su i te  de cet te revue b ib l iographique,  nous ne considérerons 

que  le cas du zinc. Le lecteur intéressé p a r  l'ensemble des métaux 

d e  s t r u c t u r e  hexagonale compacte, consultera avec p r o f i t  l 'analyse d e  

Par t r idge (1 967). l 



B. DEFORMATION DU MONOCRISTAL 

Le comportement p last ique des métaux hexagonaux est  

in f luencé par  la  valeur du r a p p o r t  - c des axes cr is ta l lographiques.  
a 

Dans le cas du zinc, ce r a p p o r t  es t  égal à 1,856 ce qui nous condu i t  

à n e  considérer que la cas - c > 1,633 (va leur  théor ique correspondant  
a 

à un empilement de  sphères).  

B. 1. Géométrie de la  déformation p a r  glissement des monocristaux 

A l 'échelle macroscopique, le glissement de nombreuses 

dislocations su i van t  une famil le de  p lans  déterminée se t r a d u i t  p a r  un 

déplacement, les  unes p a r  rappor t  a u x  autres, de  d iverses t ranches 

parallèles du cr is ta l .  Ce déplacement s 'effectue parallèlement à une 

d i rec t ion  c r is ta l lograph ique b ien déterminée, la d i rec t ion  d e  gl is- 

sement. Cet te d i rect ion n 'es t  au t re  que  celle du vecteur  de  Burge rs  

des  dislocations. Le glissement es t  e n  général p lan  : la sur face le 

long de laquel le le c r i s ta l  est  cisai l lé est  un plan cr is ta l lographique 

simple. Sur  la  surface des éprouvettes, le glissement se t r a d u i t  p a r  

l 'appari t ion d e  l ignes paral lèles, ne t tes  e t  rect i l ignes : les l ignes de 

glissement (Diehl ,  1956 a e t  b ) .  Ces l ignes const i tuent  la t race de la 

sur face de glissement. Leu r  nombre e t  leur  hauteur  augmentent avec 

la déformation; elles peuvent  ê t r e  observées s u r  toute sur face non 

paral lèle à la d i rect ion d e  glissement. L'aspect des l ignes de g l is-  

sement dépend de nombreux facteurs : s t r u c t u r e  cr is ta l lographique e t  

or ientat ion du cr is ta l ,  température e t  vi tesse de déformation, taux  de 

déformation, etc..  . (Honeycombe, 1961 , 1977). Su ivant  l 'or ientat ion 

d e  l 'axe de t rac t i on  p a r  r a p p o r t  au  réseau e t  le t a u x  de déformation, 

o n  observe un seul système de l ignes de glissement ou  p lus ieurs  

t y p e s  de l ignes correspondant à des systèmes de glissement d i f f é ren ts  

(glissement mul t ip le ) .  



Lorsqutune d i rec t ion  de glissement est  commune à p lus ieurs  p lans  de 

glissement possibles, le glissement peu t  emprunter  successivement ces 

p lans e t  les l ignes d e  glissement présentent  des décrochements : c'est 

le phénomène de glissement déuié. II correspond a u x  dislocations qui 

changent  d e  p lan  de glissement en  cours  d e  déplacement. 

B.2. Système de glissement 

Le glissement est  caractér isé p a r  une d i rec t ion  e t  un plan. 

Ces éléments peuvent  ê t r e  déterminés à p a r t i r  d e  l 'observat ion des 

l ignes de glissement dans des monocristaux d 'or ientat ion connue. La 

d i rec t ion  d e  glissement es t  dense; c 'est  l 'or ientat ion du vec teu r  de 

Burge rs .  La sur face de glissement es t  souvent un plan dense du 

réseau (dislocations rect i l ignes o u  dissociées dans des plans denses, 

conf igurat ions d'énergie minimale). 

D'une manière générale, qua t re  modes d e  glissement o n t  été 

observés dans les métaux hexagonaux compacts (Par t r idge,  1967) ; ce 

sont ( f ig .  1.1.) : 

. l e g l i s s e m e n t b a s a l  ( 0 0 0 1 ) < 1 1 ? 0 >  - - . le  glissement pr ismatique 10101 < 11 20 > 

. le glissement pyramidal  d e  première espèce : { l o i 1  1 <11?0> 

. le glissement pyramidal  d e  deuxième espèce : I 1122 1 <1123>. 

Les t r o i s  premiers modes possèdent la même d i rec t ion  de 

glissement <1120>, d i rect ion située dans le p lan d e  base. Seul le 

glissement pyramidal  de  deuxième espèce possède u n e  d i rec t ion  de 

glissement si tuée h o r s  du p lan de base. Ce glissement es t  donc 

par t icu l ièrement intéressant : permettant  l 'obtent ion d 'une duc t i l i t é  

tr idimensionnelle, il est  donc le seul sat isfaisant a u x  condit ions de 

Taylor .  (Cont inui té de la déformation : c f r  chap i t re  I I ) .  



II existe, en  général,  un mode de glissement beaucoup p l u s  

facile à déclencher que  les autres,  appelé mode pr inc ipal .  Pour la 

p l u p a r t  des métaux hexagonaux, e t  e n  pa r t i cu l i e r  p o u r  le  zinc, c 'est 

le glissement basal (Fahrenhors t  e t  Schmid, 1930; Bocek e t  Hotzsch, 

1964; Gilman, 1956a). 

Les aut res  modes de déformation, d i t s  secondaires, ex igent ,  

pou r  ê t r e  act ivés, des cissions p l u s  importantes. Les types d e  

glissements secondaires observés dépendent du métal considéré. Dans 

le cas du zinc, on  a observé le glissement pyramidal d e  seconde 

espèce (Be l l  e t  Cahn, 1957; Price 1960, 1961a) et,  dans le cas d e  

monocristaux déformés dans des condi t ions expérimentales b ien  p ré -  

cises, le glissement pr ismat ique (Gilman, 1956b). Nous résumons 

brièvement, dans les deux paragraphes suivants, les pr inc ipales 

caractér ist iques cr is ta l lographiques des deux systèmes d e  glissement 

les p lus  importants du zinc. 

B.2.a. Le glissement basal 

Le glissement basal se p rodu i t ,  p a r  déplacement r e l a t i f  

des plans denses (0001) dans les d i rec t ions  <11?0>. En adoptant  

les notat ions de la b ipyramide de Berghezan (c f r .  Annexe I I ) ,  le 
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mouvement de  la dislocation a se p r o d u i t  p a r  un déplacement des 

atomes selon A a pu i s  o B. C'est le t y p e  de glissement que I ton  

observe généralement lorsqu'on appl ique une cont ra in te  d'or ien- 

tat ion quelconque à un monocristal de zinc. 

Price (1963) a u t i l i sé  la déformation in s i t u  e n  micros- 

copie électronique p a r  transmission p o u r  l 'é tude d e  ce mode d e  

déformation dans un monocristal de  zinc. II a pu mett re en 

évidence la créat ion de dislocations pr incipalement a u x  endroi ts  



de concentrat ion de contra intes,  ce qui a été conf i rmé u l té r ieure-  

ment (GISell e t  Champier, 1980). Pr ice a observé q u e  le dépla- 

cement des dislocations s u r  le p lan  d e  base se faisait  en  bandes 

d is t inctes aussi  longtemps que  les sources de dislocations étaient 

suffisamment éloignées les unes des au t res  p o u r  qu'il n'y a i t  pas 

d ' in teract ions en t re  dislocations émises p a r  les d i f fé rentes  

sources. Par contre, lorsque les sources d e  dislocations sont  

proches les unes des autres,  les dislocations interagissent  e n t r e  

elles p a r  le t ruchement du champ d e  contra intes associé à 

chacune d 'en t re  elles e t  se réorganisent  en  parois ,  l'ensemble d e  

cet te conf igura t ion  é tant  mobile. Ce processus, observé égale- 

ment p a r  Berghezan e t  al. (1961) a reçu  le nom d e  polygonisa- 

t ion  p a r  glissement p o u r  le d is t inguer  de la polygonisat ion ha- 

b i tue l le  qui f a i t  i n t e r v e n i r  la montée des dislocations. Dans 

cer ta ins  cas, la polygonisat ion p a r  glissement entraîne la fo r -  

mation de sous-joints, tand is  que les in teract ions en t re  dislo- 
;C 

cat ions a se déplaçant dans le même p lan de glissement peuvent  

condu i re  à la formation d e  réseaux hexagonaux. De tels réseaux 

sont  fréquemment observés ( c f r .  annexe I I ) ;  i l s  résu l ten t  des 

interact ions e n t r e  deux t ypes  de dislocations a p a r  une  réact ion 

du t y p e  : 

Berghezan e t  al. (1961 ) estiment que  ces réseaux sont composés 

d e  dislocations vis; i l s  seraient dès lo rs  gl issi les dans l e u r  

p r o p r e  plan. D'autres théoriciens pensent que  ces réseaux sont  

p l u t ô t  de  caractère coin o u  mixte (Tyapun ina e t  al., 1975; Eissa, 

1977). 

II n 'en t re  pas dans le cadre de ce t rava i l  d 'analyser in 

extenso l'ensemble des connaissances acquises l o rs  de l 'étude de 

ce mode de glissement; nous renvoyons le lecteur  intéressé à la 

thèse de Michel ( 1979). 



D'une manière générale, l 'ensemble des résu l ta ts  de  la 

l i t t é ra tu re  sont  qual i tat ivement en  bon  accord. On peu t  les 

résumer en d isant  qu ' i l s  mont rent  que  le  glissement basal est  un 

glissement faci le qui possède une  faible contra inte c r i t i que  dé- 

pendant  peu  d e  la température e t  un fa ib le taux  d e  durcissement 

va r ian t  de matière non monotone avec la température. Les 

dislocations basales, situées dans le p lan  de base, sont géné- 

ralement de  caractère coin. 

B. 2. b. Le glissement pyramidal  de  deuxième espèce 

Ce mode de glissement d i f f i c i l e  à isoler, n 'a  en  fa i t  é té 

observé que dans un nombre l imité d e  métaux. Pratiquement, 

aucun mécanisme n'a été proposé, à n o t r e  connaissance, p o u r  

ten te r  d 'exp l iquer  les caractér is t iques de ce système de défor-  

mation encore t rès  mal connu. La s t r u c t u r e  de la dislocation d e  - 
vecteur  de B u r g e r s  c+ a e t  le mécanisme d e  son glissement é tant  

complexes, il nous a p a r u  intéressant  d e  décr i re  br ièvement la 

représentat ion que l 'on p e u t  se fa i re  du glissement de cet te 

dislocation (Rosenbaum, 1964; Stohr  , 1972). 

B. 2. b. 1. Dislocations T a  e t  glissement pyramidal  d e  deuxième espèce 

- 
L'empilement des plans i 11221 s u r  lesquels se p r o d u i t  

le glissement pyramidal  de  deuxième espèce est  représenté à la 

f i g u r e  1.2. Su r  ce schéma, les le t t res  A e t  B ind iquent  les 

couches d e  l'empilement des plans de base auxquel les appar- 

t iennent  les atomes. Le problème posé es t  celui  de  la manière 

d o n t  peut  se p rodu i re  le glissement de  la dislocations c+a. 



-P 
Par analogie avec le glissement de la dislocation a, 

mouvement brièvement décr i t  au  paragraphe précédent. on  serait  

tenté de vouloir effectuer le déplacement en effectuant suc- 
+ 4 

cessivement les mouvements a f  puis fe  (fig. 1 . 2 .  ces deux 

mouvements conduisant à la dissociation : 

Frank e t  Nicholas (1953) on t  montré que cette dissociation ne 

peut  se fa i re que si la montée interv ient .  (Le plan de la faute 

d'empilement ne contient pas les vecteurs de Burgers  des dislo- 

cations partielles. Pour é larg i r  le ruban de faute, il faut  donc 

fa i re monter les deux dislocations part iel les). 

- 
Pour expl iquer le glissement de la dislocation c + a, 

Rosenbaum (1964) a proposé u n  mouvement des atomes qu i  res- 

pecte le pr incipe de la moindre violation à la règle des proches 

voisins. Pour se translater de la quant i té (c  + a )  s u r  le plan 

I l  122 1, un atome su i t  alors le chemin ( f ig .  1.2) : 

où ae = c + a. (Les positions b e t  d sont des positions tétra- 

édriques, tandis que c e t  e sont des positions octaédriques). 

On pour ra i t  montrer qu'un déplacement a - +  b de la 

par t ie  supérieure du cr ista l  ne rompt qu'une des douze liaisons 

de l'atome. 



C'est en analysant  le mouvement des atomes s u r  les 

p lans  i l l ' i 2 1  d e  cette manière que Rosenbaum (1964) a montré 

q u e  le mouvement d 'une dislocation c + a pouva i t  ê t r e  comparé à 
t---f 

ce lu i  des dislocations de macles. La dislocat ion c + a es t  a lors 

dissociée d e  façon g l iss i le  en qua t re  dislocations part iel les, don t  

la première es t  une dislocat ion de macle. Le mouvement d 'une 
II) 

dislocation c + a ne se f a i t  pas en déplaçant les atomes d'un p lan 

(1122) mais en déplaçant les atomes de q u a t r e  plans (1122). 

Avec u n  t e l  modèle, o n  p e r d  la no t ion  classique de p lan  de 

glissement. 

B. 2. b. 2. Caractér ist iques du glissement pyramidal  de deuxième epèce 

Le  glissement pyramidal  de  deuxième espèce se p r o d u i t  

donc par  déplacement des plans { 11221 dans les d i rec t ions  

<11?3>. Ces plans sont  a u  nombre d e  s ix ,  chacun contenant une 

d i rect ion d e  glissement. On a donc au  tota l  s i x  systèmes dif- 

fé rents  d o n t  c inq  sont  indépendants (puisque l'un des systèmes 

se déduit  d e  deux aut res) .  

Ce mode de déformation es t  d i f f i c i le  à exci ter ,  s i  b ien  

qu'il n 'apparaî t  que lorsque le glissement basal es t  impossible : 

so i t  parce q u e  le p lan  de base ne débouche pas s u r  des surfaces 

l ibres,  soi t  parce que son facteur  de  Schmid es t  vois in d e  zéro. 

Le glissement pyramidal  se p rodu i ra  donc dans deux cas : 

lorsque la force appl iquée est  contenue dans le  p lan de base e t  

lorsque la fo rce  appl iquée est  perpendicula i re a u  p lan  de base. 



Le glissement pyramidal 1 1  172 1 < l  lT3> e t  les configu- 

rat ions de dislocations correspondantes ont  été étudiées pa r  Price 

(1 961 b, 1961 1963) e n  déformant à température ambiante, dans 

le microscope électronique, de minces plaquettes monocristallines 

parallèles à (0001) .  Il a observé de courts segments de dislo- 

cation c+a v i s  causant le glissement pyramidal e t  des boucles 

coins allongées caractéristiques qui se fragmentent en peti tes 

boucles c i rcula i res dans le plan de base. 

Michel (1979) a réalisé une étude exhaustive du gl is- 

sement pyramidal de deuxième espèce dans des monocristaux de 

zinc. Les résultats obtenus confirment que l 'orientation de la 

contrainte doi t  répondre à des cr i tères assez contraignants. 

Pourtant, si  on se place dans des conditions favorables, la 

déformation obtenue peut  ê t re  importante dans un vaste domaine 

de température. La répart i t ion des dislocations est homogène, 

sauf  pour  les faibles valeurs de la contrainte. Les dislocations 

restent  isolées e t  ne s'arrangent, ni en réseau ni en sous-joints. 

Ceci a été confirmé pa r  Müller e t  Hassner ( 1 9 8 1 ) .  Les expé- 

riences de f igures d'attaque montrent que les l ignes de dislo- 

cations sont proches du plan de base e t  font  un angle in fér ieur  

à 15O avec la direct ion [ i 1 0 0 1 .  La présence de lignes de gl is- 

sement grossières indique qu ' i l  y a, dans certains plans pyra-  

midaux, une accumulation des déplacements de dislocations indi- 

viduelles bien que l 'observation des f igures d'attaque, qui est 

instantanée, montre une répart i t ion au hasard. C'est une carac- 

tér is t ique d'un glissement d i f f ic i le (Michel 1979) .  

B. 3. Déformation plastique des monocristaux 



Amorçaqe du glissement - cission c r i t ique 

Dans les monocristaux, la déformation plast ique ne 

commence que p o u r  une va leur  f in ie d e  la contrainte appliquée 

(Adda e t  al., 1979). En fa i t ,  c'est la composante de la con- 

t ra in te  s'exerçant parallèlement à la d i rect ion de glissement dans 

le plan de glissement qui joue le rôle déterminant. Cette con- 

t ra in te  est  appelée cission réduite. La loi  de  Schmid (1926) 

indique que le glissement s'amorce quant  la cission a t te in t  une 

valeur c r i t ique T o.  

En u t i l i sant  les notat ions de la fig. 1.3. ( l ' indice O se 

rapportant  aux valeurs ini t iales des d i f férentes grandeurs)  , on 

peut  écr i re  : 

T = - s i n  x o  cos x 0  
O A 

O 

où P est  la charge appliquée au moment où le glissement su r  le 
O 

système repéré p a r  les angles xo e t  A O s'amorce. Le facteur 

d'or ientat ion s in x o  cos A est appelé facteur de Schmid. Sa 

valeur maximale es t  0,s.  La val id i té de  la loi de Schmid a été 

bien établie dans le cas du glissement basal des métaux hexa- 

gonaux. La f i g u r e  1.4., ex t ra i te  des t ravaux de Jil lson (1950), 

confirme cette loi. 

Un c r i s ta l  contient, en  général, p lus ieurs systèmes de 

glissement cristallographiquement équivalents. C'est celui pou r  

lequel la cission rédui te est  la p lus  élevée qui ent rera  en action 

à la l imite d'élasticité (glissement simple). Lorsque p lus ieurs 

systèmes sont également sollicités, i ls  se déclenchent simultané- 

ment (glissement mult iple).  Le facteur de Schmid re la t i f  au  

système le p lus  favorisé var ie  en fonct ion de l 'orientation du 

cr is ta l  p a r  rappor t  à l'axe d e  tract ion. Si le métal ne  possède 

qu'un seul système de glissement, il peu t  p rendre  toutes les 

valeurs comprises ent re  O e t  0,5. 



B. 3. b . Courbes de t ract ion des monocristaux 

Le mécanisme géométrique de la déformation étant le 

glissement, les courbes de t ract ion qui donnent la contrainte 

normale a en fonction l'allongement re la t i f  e. ne présentent pas 

toute la signif icat ion physique souhaitable. II convient de  

rappor ter  la contrainte e t  la déformation aux éléments de gl is- 

sement. La contrainte qu'il fau t  prendre en  considération est la 

cission rédui te : 

T = a sin cos A 
X 

(1-1 

où x e t  A sont les valeurs instantanées des angles x et  A 

déf inis précédemment. Après glissement (fig . 1.5. ) , l'axe AB du 

cr is ta l  a en ef fet  tourné en AB' et  les angles x o  e t  A on t  

varié. La cission peut  ê t re  calculée directement en fonction de 

l 'orientation ini t iale de l'axe e t  de l'allongement e = A 1 . dans le - 
10 

cas du glissement simple : 

T = P . sin x o  ( 1  + e)2 - s in2 A 
O 

A. (1  + e) '  

La déformation à considérer es t  le déplacement re la t i f  

de deux plans de glissement séparés d 'une distance unité. C'est 

le glissement cr istal lographique ( f i g  . 1.5. ) : 

Y = - -  BB' - ( 1  + e )  sin ( h o  - A) - (1 + e ) 2  - sin2A O - COSA O - 
AN sin x, s in A, sin xo 



A u x  faibles déformations, o n  peu t  éc r i re  cet te dern ière  

re lat ion sous la forme : 

- e 
Y -  

s in  X, . cos 1, 

Si  p lus ieurs  systèmes de glissement sont  act i fs,  la 

ro ta t ion  d u  réseau est p l u s  compliquée à expr imer  mathématique- 

ment. Des équations o n t  été établies dans cer ta ins  cas pa r t i -  

cu l i e rs  (Adda e t  al., 1979). 

Les équations (1-2) e t  (1-3) permettent  de conver t i r  

les courbes d e  t ract ion e n  courbes cission-glissement (T - Y  ) en 

tenant  compte d e  la ro ta t ion  d u  réseau, lorsque le système de 

glissement a é té  déterminé expérimentalement. O n  peut  fa i re  les 

remarques suivantes : 

. la cor rec t ion  à appor te r  à la contra inte c r o î t  toujours avec , 
e; si la déformation s'effectue sous une cission constante, la 

force d e  t ract ion diminuera avec e. En réalité, il y a 

consolidation d u  métal, mais si  celle-ci est  faible, el le peut  

ne pas compenser I 'e f fe t  de ro ta t ion  d u  réseau e t  la courbe 

de t rac t i on  présente une  décroissance après la l imite d'élas- 

t ic i  té : c'est l 'e f fet  d'adoucissement géométrique. 

. Au  cours  du glissement simple, l 'axe de t rac t ion  se rap-  

proche tou jours  d e  la d i rect ion d e  glissement. Au  cours  de 

cette rotat ion,  le fac teur  de Schmid du système de glisse- 

ment i n i t i a l  diminue, mais celu i  du système conjugué (c1est- 

à-dire l e  système qui se t r o u v e  favorisé lorsque le glisse- 

ment p r inc ipa l  a f a i t  t ou rne r  la d i rec t ion  de t rac t ion)  



augmente et, à un certa in moment, les deux systèmes étant 

également sollicités, le glissement devient multiple. Quelle 

que soit l 'orientation initiale, l'axe tend alors à se rappro- 

cher d8une direct ion bien précise : <1070> dans les cr is taux 

hexagonaux. En compression, la rotat ion du réseau est 

telle que l'axe se d i r i ge  ve rs  la normale au  plan de glisse- 

ment. 

Par suite de la rotat ion du réseau e t  du maintien de I'ali- 

gnement des têtes de  l 'éprouvette, il se superpose à l 'e f for t  

de t ract ion un système de contraintes q u i  peut  déclencher, 

dès la l imite d'élasticité, des systèmes de  glissements se- 

condaires normalement moins fortement sollicités que  le 

système principal.  Les d i f férents  systèmes se développent 

de façon hétérogène dans I'éprouvette; il n'est alors p lus  

possible de calculer directement la courbe (T - Y )  à pa r t i r  

de la courbe de t ract ion (Adda e t  al., 1979). 

En ramenant les courbes d'un même métal, obtenues 

avec des cr is taux différemment orientés, aux coordonnées 

( T - y) , on t rouve la même cission cr i t ique mais les courbes de 

consolidation elles-mêmes ne se superposent pas (Clarebroug h e t  

Hargreaves, 1959) : le durcissement par  écrouissage var ie avec 

l 'orientation. Suivant qu'il y a ou non une période de glissement 

simple, la par t ie  ini t iale des courbes est t rès  dif férente, le 

glissement mult iple se t raduisant  pa r  une consolidation rapide dès 

la limite d'élasticité. Les courbes d'un métal donné, e t  même de 

d ive rs  métaux d'une même s t ruc ture  cristal lographique donnée, 

gardent  cependant des al lures t rès  voisines. Ainsi,  à la tempé- 

ra tu re  ambiante, on remarque que les cr is taux hexagonaux on t  à 

la fois une cission cr i t ique e t  une consolidation faibles; i l s  

peuvent s'allonger considérablement par  glissement simple. La 

consolidation à la température ambiante a été, à l 'origine, prin- 

cipalement étudiée par  Schmid e t  ses collaborateurs qui 



avaient constaté que  la courbe de consolidation res ta i t  l inéaire, 

avec une  t r è s  faible pente, jusqu'à de t r è s  grands allongements 

(Mark e t  al., 1922; Schmid, 1926). Cependant des études 

u l tér ieures,  s u r  le zinc notamment (Fahrenhors t  e t  Schmid, 

1930), mont rèrent  q u e  les courbes de consolidation présentaient 

t ro i s  domaines. Dans le cas du zinc, à la température ambiante, 

il apparaît  un glissement facile, avec un consolidation de I 'ordre 

de 1 ,5  MPa jusqu'à un glissement de I ' o rd re  de 1,30; pu is  le 

durcissement s'accélère e t  p r e n d  une va leu r  de 5 MPa jusqu'à 

une cission d e  I 'o rdre  de T = 8 MPa au delà de laquelle la courbe 

s' inf léchit  e t  p r e n d  une  a l lu re  parabolique. II est  à remarquer 

que ces consolidations sont excessivement faibles p a r  r a p p o r t  au  

module de cission dans la d i rec t ion  de glissement 

(G = 38.000 MPa) : d e  l 'o rdre  d e  C e t  G . 
25.000 8.000 

II apparaît  que les courbes de consolidation des mono- 

c r is taux  s 'apparentent  presque toujours à la courbe schématisée 

à la f i g u r e  1.6. Elles peuven t  ê t r e  décomposées en t ro i s  

domaines : 

. le stade 1 ,  ou  glissement facile, caractér isé p a r  une varia- 

t ion  l inéaire d e  la contra inte en fonct ion de la déformation 

e t  un taux  de consolidation faible, fonct ion de l 'or ientat ion. 

. Le stade II, ou durcissement l inéaire, qui correspond à une 

augmentation l inéai re p lus  rap ide de la contrainte. 

. Le stade II 1, o u  durcissement parabolique, caractér isé p a r  

un t a u x  de consolidation décroissant avec la déformation. 



La présence des t r o i s  stades, l e u r  étendue e t  leurs 

propr ié tés  dépendent d'un g r a n d  nombre d e  facteurs : na tu re  e t  

s t r u c t u r e  cr is ta l lographique du métal, or ientat ion, température, 

vi tesse de déformation, pureté,  etc. . . 

B. 3.c. Analyse générale des facteurs in f luençant  les courbes cission - 
glissement des monocristaux hexagonaux 

B .3.c. 1 . Inf luence de l 'or ientat ion 

Le p lan  d e  glissement llactivableu é tant  essentiellement 

(0001),  la forme des courbes de t rac t i on  p e u t  va r ie r  

considérablement selon la va leur  d e  l 'angle x 0  e n t r e  le p lan  de 

base e t  la d i rect ion d e  t ract ion.  Pour les fortes va leurs  d e  xo, 
l 'e f fe t  d'adoucissement d 'or ig ine géométrique dev ient  t rès  

important  e t  est  responsable d 'une déformation hétérogène dont  

Schmid e t  Boas (1935) o n t  donné de nombreux exemples. 

Souvent, in te rv iennent  cependant d 'autres mécanismes de 

déformation : des glissements pyramidaux d e  faible ampli tude e t  

su r tou t  le maclage , qui peuvent  o r ien ter  correctement une 

por t ion  du cr is ta l  e t  permett re le glissement dans le  p lan  de 

base. 

Pour les faibles va leurs  de xo, q u a n d  le p lan  de base 

fa i t  avec la d i rec t ion  d e  glissement un angle i n fé r ieu r  à I O 0 ,  les 

têtes de l 'éprouvet te empêchent le glissement s u r  le p lan  de 

base. Bel l  e t  Cahn (1957) o n t  a lors observé la formation de 

macles après d e  pe t i t s  glissements pyramidaux puis, dans les 

macles, du glissement basal sous une cission assez élevée. II 

nous paraît ,  signalons-le dès à présent,  q u e  du po in t  d e  vue  

déformation, le maclage est  potentiel lement p l u s  important  dans le 

cas du monocristal que  dans celu i  du polycr is ta l .  



E n t r e  ces cas extrêmes, l 'étude de l ' in f luence de 

l 'or ientat ion a été fa i te  pa r  Ji l lson (1950) e t  Lücke e t  al. (1955) 

dans le cas du zinc. Les résu l ta ts  de  ces dern iers  auteurs,  

obtenus à la température ambiante, pou r  un zinc d e  pu re té  

99,995 % é t i r é  à un taux de 1,2 % p a r  minute, peuvent  se 

résumer d e  la manière suivante. Le premier  domaine a une 

longueur assez constante, de  l ' o rd re  de Y = - + 1 ,30, sans que 

I 'or ientat ion paraisse avo i r  une inf luence e t  la consolidation reste 

t rès  faible : 0,05 MPa; cependant p o u r  les or ientat ions tel les que 

deux d i rec t ions  d e  glissement soient également disposées, la 

consolidation est p l u s  for te,  d e  l 'o rdre  d e  1 MPa e t  e l le  a t te in t  

2 MPa dans le cas par t icu l ie r  d e  l 'axe or ien té  su ivant  [ 1071 1. 
Dans le second domaine, p a r  contre,  la consolidation n e  var ie  

pas systématiquement avec l 'or ientat ion : el le  est  d e  l ' o rd re  de 

4 MPa. 

L'étude métal lographique de ces c r i s taux  n'a pas révélé 

que l 'appar i t ion d'un second système de l ignes de glissement soit 

responsable de l 'augmentation d e  consolidation , ainsi que  pouvai t  

le laisser p révo i r  la constance re la t ive  du glissement 
Y l. Par 

contre, l 'observat ion des tâches d e  rayons X d i f f rac tés  a montré 

que I'astérisme est nul à la fin du premier  domaine, mais qu'il 

c ro i t  au cou rs  d u  second e t  correspond finalement à des d is tor -  

sions du réseau de l ' o rd re  de 6 O .  

B.3.c.2. Inf luence d e  la température e t  d e  la vi tesse 

L' inf luence de la température es t  t r è s  fo r te  p o u r  ces 

cr is taux.  La f i g u r e  1.7. résume les résu l ta ts  publ iés p a r  

Fahrenhorst  e t  Schmid (1930), obtenus p o u r  d iverses tempé- 

ra tures  d'essais. O n  vo i t  que la var ia t ion  es t  importante. 



ûe même que la température, la vitesse de déformation 

exerce une inf luence appréciable s u r  la consolidation, mais pas 

s u r  l'étendue du premier domaine : en mult ip l iant  la vitesse 

d'allongement pa r  u n  facteur 100, on  t r ip le  la consolidation dans 

le premier domaine e t  on  double sa valeur dans le second 

domaine (Lücke e t  al., 1955). Cette influence semble liée à une 

restaurat ion au  cours de  la déformation elle-même. L ' in ter -  

rupt ion d'un essai de t ract ion d'un monocristal de zinc pendant 

24 heures entraîne un re tour  aux propr iétés init iales si la dé- 

formation n'a pas at te int  la fin d u  premier domaine : non seule- 

ment la cission cr i t ique reprend sa valeur init iale, mais égale- 

ment, on re t rouve la même longueur de  glissement facile, env i ron 

1,30. Par contre, .si l ' in ter rupt ion a l ieu après un allongement 

correspondant au deuxième domaine, la restaurat ion n'est pas 

totale au bout  de 24 heures; c'est ainsi qu'une variat ion de 

vitesse a une influence p lus  forte s u r  la consolidation du premier 

stade que sur  celle du deuxième stade. Ces résultats expl iquent 

que par  t rac t ion t rès  lente, il n'apparaisse pas de consolidation 

(da Andrade e t  Roscoe, 1937). 

B.3.c.3. Le maclage 

La déformation pa r  maclage sera analysée in extenso 

dans un paragraphe u l tér ieur  (annexe I I I ) .  Nous nous limi- 

terons donc à signaler que le maclage sur  le plan pr incipal  ne 

crée pas une déformation importante; il in terv ient  p lutôt  pour  

modifier l 'orientation du cr ista l  a f in  de faci l i ter le glissement. 

Les macles qui se forment au cours de l'allongement seraient 

donc, t rès  souvent, des macles d'accommodation créées par  des 

contraintes internes p lu tô t  que par  les contraintes extérieures. 

Par ailleurs, le maclage ne  crée pas d'obstacles au glissement, la 

consolidation avant e t  après les décrochements des courbes (qui 

caractérisent le  maclage) gardant la même valeur. 



B. 4. Durcissement d'écrouissage 

Ce n 'es t  qu'assez récemment que  l 'on a pu exp l iquer  cer -  

tains aspects du durcissement dlécrouissage e t  l 'or ig ine d e  la conso- 

l idation. Seitz (1952)  a supposé qu'elle pouva i t  ê t r e  d u e  à la fo r -  

mation d e  lacunes; Mot t  (1953)  l 'a liée à l ' in teract ion d 'une fo rê t  d e  

dislocations parallèles à l 'axe [ 0001 1; Edwards e t  al. ( 1  953)  l ' a t t r i -  

buent  à la formation d e  sous-joints de dislocations jouant  le rôle d e  

barr ières.  Cependant , ces hypothèses n 'expl iquent  pas le  changement 

de mécanisme qui in te rv ien t  p o u r  un glissement b ien  dé f in i  e t  qui se 

t r a d u i t  p a r  l 'augmentation de consolidation e t  la d ispar i t ion  de la 

possib i l i té  de restaurat ion totale (Lücke e t  al. 1955) .  

Bien que  la théor ie des dislocations permette d ' i n te rp ré te r  

l 'essentiel de la déformation p last ique,  il n 'ex is te pas encore de 

théorie universel lement acceptée qui rende compte de l'ensemble des 

aspects de la déformation. Si le  calcul de  la cont ra in te  qu'il faut  

f o u r n i r  pou r  propager une dislocat ion dans un réseau donné d e  

dislocations semble b ien  établi, il fau t  encore pouvo i r  p rendre  e n  

compte l 'organisat ion de ce réseau au fur e t  à mesure q u e  la défor- 

mation augmente. A l 'heure actuelle, d i f f é ren ts  modèles exis tent  qui 

permettent  de préciser  les d i v e r s  mécanismes microscopiques sous- 

jacents e t  de r e n d r e  a ins i  compte de cer ta ins résul tats expérimentaux. 

Ces modèles o n t  été détail lés p a r  Adda e t  al. (1979) ;  nous su iv rons 

l'exposé de ces auteurs  en nous l imitant au  cas des monocristaux d e  

s t r u c t u r e  hexagonale. 

Dans le premier  stade de glissement facile, seules les d is -  

locations d u  p lan  de glissement pr inc ipa l  sont  mobiles, les l ignes d e  

glissement sont longues, le l i b r e  parcours moyen des dislocations e s t  

élevé; il en résu l te  un faible durcissement. Dans le deuxième stade, 

les glissements secondaires sont  devenus act i fs,  les obstacles qui 

résu l ten t  de l eu rs  in teract ions avec le glissement p r inc ipa l  diminuent 



le l i b re  parcours moyen des dislocations, e t  augmentent le durcis- 

sement. Dans le troisième stade, le l ib re  parcours moyen des dis- 

locations augmente à nouveau grâce au glissement dévié des dislo- 

cations (e t  peut-être, dans certains cas, à leu'r montée). D'une par t ,  

les obstacles peuvent ainsi s'éliminer partiellement pa r  recombinaisons 

mutuelles des dislocations qui les consti tuent et, d 'autre part ,  les 

dislocations peuvent prolonger leurs parcours en évi tant  les obstacles 

restants. Ces remarques peuvent s'appliquer à tous les cristaux, 

mais pour  préciser I'évolution des dislocations, il est  commode 

d'étudier séparément les di f férents stades de la formation. 

B. 4.a. Glissement facile des monocristaux de s t ruc tu re  hexagonale 

(stade I l  

Ce glissement correspond à I1écoulement plastique 

lamellaire où un seul système de glissement macroscopique est 

ac t i f  (Cottrel l ,  1953). Les caractéristiques du stade 1 de la 

déformation des monocristaux hexagonaux sont bien établies : 

le taux dlécrouissage est faible, sauf au tout  début de la 

déformation; il décroit  lentement quand la déformation 

at te int  des valeurs de l 'o rdre  de  IO-^ à  IO-^ où I'accrois- 

sement de la contrainte d'écoulement at te int  une valeur 

voisine de la limite élastique. 

. La déformation plastique est  entièrement due à l'action d'un 

seul système de glissement. Les l ignes de glissement sont 

longues e t  droites, t raversant pratiquement tou t  le cr istal.  



. Dans les c r is taux  hexagonaux o ù  le glissement se p r o d u i t  

essentiellement s u r  le p lan  d e  base, le glissement facile se 

poursu i t  jusqu'à d e  f o r t s  allongements (>/ 100 % dans le  z inc 

à la température ambiante). 

. Le taux d'écrouissage es t  d 'au tant  p l u s  g r a n d  que le stade 

I est p l u s  cour t  (d iminut ion du l i b r e  parcours  moyen des 

dislocations). 

. La microscopie électronique e n  transmission montre que dans 

le stade 1, les dislocations sont  pr incipalement groupées en 

dipôles d e  caractère coin. De nombreux débr i s  (boucles 

pr ismatiques) res tent  dans le si l lage des dislocations v i s  

dont  les par t ies  e n  r e t a r d  sont  sans doute freinées p a r  des 

dipôles naissants (Michel, 1979; H i r sch  e t  Lally, 1965; 

Basinski, 1964; Essmann , 1964). 

Lorsque l 'on diminue la température, on  augmente l 'étendue 

du stade 1,  mais le durcissement ne  va r ie  prat iquement pas 

(Alers e t  al., 1958 a e t  b ) .  Il convient  toutefois d e  ne 

pas t i r e r  de  conclusions t r o p  hât ives des d i f férences e n t r e  

les courbes u ( E ) obtenues à d i f fé rentes  températures ca r  

elles o n t  deux or ig ines  t r è s  d i f fé rentes  : d 'une pa r t ,  l ' e f fe t  

de le température s u r  la propagat ion d 'une dislocation dans 

un réseau d'écrouissage donné et ,  d 'au t re  p a r t ,  la modif i -  

cation d e  ce réseau avec la température. 

La séparation de ces deux e f fe ts  est  possible p a r  

l ' intermédiaire d'essais d e  t rac t ion  réalisés à des températures 

d i f férentes (Co t t re l l  e t  Stokes, 1955). Une tel le étude permet de 

dégager l 'existence d'un processus ac t ivé  thermiquement : une 

diminut ion d e  la température do i t  ê t r e  équivalente à une augmen- 

ta t ion  de la v i tesse de déformation (Thorn ton  e t  al. 1962). 



Modèle du stade 1 

Seeger e t  a l  (1957, 1963) ont  a t t r i bué  le stade 1 du 

durcissement à des interact ions à longue distance ent re  boucles 

de dislocations relativement éloignées l 'une de  l 'autre mais ap- 

partenant toutes au système de déformation principal.  

Ce modèle est  fondé s u r  l 'hypothèse qu ' i l  y a N 

sources de dislocations par  un i té  de volume, chacune de ces 

sources ayant émis n boucles de dislocations lorsqulune con- 

t ra inte -r est atteinte. 

L'expérience montre que chaque boucle glisse su r  une 

grande distance L à t ravers  le cr istal,  cette distance L étant 

t rès  nettement supérieure à la distance d qui sépare deux plans 

adjacents contenant des boucles de dislocations. 

Un accroissement de contrainte 6 T entraîne un accrois- 

sement 6n du nombre de boucles, ce qu i  se t radu i t  pa r  une 

,augmentation de déformation 6 E donné par  : 

N peut également s'exprimer en fonction de d e t  L par  la 

relation : 



d'où, il v i e n t  : 

La création d e  sn nouvel les boucles de dislocations augmente 

également la contra inte antagoniste .r exercée s u r  les sources, 

d 'une quant i té  : 

Lorsque 6 . rg  = r , il n'y a p lus  créat ion de boucles. Combinant 

les équations (1-6) e t  (1-7) on ob t ien t  : 

U n  trai tement p lus  détai l lé donne une expression semblable 

(Honeycombe , 1977) : 

à p a r t i r  d e  laquelle, s i  on i n t r o d u i t  les va leurs  raisonnables 

d = 300A0 e t  L = 0,s mm, on obt ien t  un taux  d e  durcissement de 

3 x  IO-^ x G envi ron,  ce qui est p roche des va leurs  mesurées. 



B. 4. b. Durcissement l inéai re des monocristaux de s t r u c t u r e  hexagonale 

(Stade II) 

Ce durcissement es t  d'un o r d r e  de g randeur  a u  moins 

supér ieur  a u  durcissement du glissement facile. II est  associé à 

une  ac t iv i té  des systèmes de glissement secondaires pour  lesquels 

la  contra inte appl iquée résolue n'est pas la p lus  élevée 

(Clarebrough e t  Hargreaves, 1959). Les caractér is t iques d e  ce 

deuxième stade de déformation n e  sont pas toujours b ien  

établies. On peu t  néanmoins fa i re  les remarques suivantes : 

. taux d'écrouissage : le durcissement var ie  peu  d'un métal à 

l 'autre, à condit ion de comparer les résu l ta ts  obtenus pour  

des températures homologues. 

. Lignes de glissement : le durcissement l inéai re est associé à 

l 'act iv i té  d e  systèmes secondaires. L'observat ion des l ignes 

de glissement (C larebrough e t  Hargreaves, 1959) o u  des 

f igures  d'attaque (Basinski  e t  Basinski,  1964) montre toute- 

fois que  quelques l ignes seulement correspondent  aux  

systèmes secondaires, alors q u e  la major i té des l ignes 

correspond au  glissement pr inc ipa l .  Les études de change- 

ment de  forme du cr is ta l  (Kocks, 1964) e t  d 'or ientat ion 

(Mitchel l  e t  Thorn ton,  1964) permettent  d e  conclure que  90 

% d e  la déformation macroscopique v i e n t  du glissement 

pr inc ipal .  Comme, d 'au t re  pa r t ,  la densité des dislocations 

secondaires es t  du même o r d r e  d e  g randeur  que la densi té 

des dislocations pr inc ipales (Steeds e t  Hazzledine, 1964), on  

do i t  admettre que les glissements secondaires ex is tent  b ien,  

mais que  la moyenne des déformations qu ' i l s  in t rodu isent  est  

faible p a r  sui te des compensations de ces déformations dans 

les d i f f é ren ts  sens e t  d'un faible parcours  moyen. La 

longueur des l ignes de glissement décro i t  quand  la 

déformation augmente (Seeger 1957). 



. Les observat ions e n  microscopie électronique p a r  t rans-  

mission mont rent  que  la d i s t r i bu t i on  e n  dipôles du stade I 

es t  remplacée, dans le stade II, p a r  u n e  s t r u c t u r e  cel lulaire 

à t ro i s  dimensions. La ta i l le  des cel lules est d e  l ' o rd re  du 

micron e t  la densi té dus'réseau de dislocations es t  env i ron  

qua t re  fo is  p l u s  élevée dans les parois  d 'une cel lule qu'en 

son cent re  (Bai ley e t  H i rsch,  1960). La désorientat ion 

en t re  deux  cellules voisines es t  i n fé r ieu re  au  degré  : les 

dislocations des parois o n t  donc des vecteurs d e  B u r g e r s  

qui se compensent l'un l 'autre.  II apparaî t  que la formation 

des cellules est  l iée au  glissement dév ié  des dislocations : 

o n  observe des d i s t r i bu t i ons  p lus  homogènes d e  dislocations 

dans les all iages à faible énergie d e  faute d'empilement 

(Steeds, 1966; Steeds e t  Hazzledine, 1964; Kovacs e t  

Zsoldos, 1973). 

. Etendue du stade en déformation : la fin du stade II corres- 

pond  a u  glissement dévié des dislocations : I'étendue de ce 

stade de déformation est  donc d 'autant  p lus  cou r te  que la 

température du métal es t  p lus  élevée. D'autre par t ,  

l 'or ig ine du stade II correspond à la formation dtobstacles 

qui l imi tent  le l i b r e  parcours  moyen des dislocations prin- 

cipales (Steeds, 1966; Steeds e t  Hazzledine, 1964; Kovacs e t  

Zsoldos, 1973). En t re  la fin du stade I e t  le débu t  du 

stade II, il y a une  région de t rans i t ion  dont  I 'étendue en 

déformation augmente p o u r  des c r i s taux  de pet i tes tailles. 

Cette t rans i t ion  es t  importante puisqu'el le t ransforme la 

d i s t r i bu t i on  d e  dislocations t rès  anisotrope du stade 1 

(dipôles) en  une  d i s t r i bu t i on  uni forme (cellules du stade 

I I ) ;  el le ne  semble pas avo i r  été étudiée (Adda e t  al. 1979). 



. Influence de  la température : il est  maintenant bien admis 

que la contrainte qui s'oppose au  mouvement d'une dis- 

location est la somme de deux termes : 

a qu i  dépend de la température, serait dû à la formation T' 
des crans pa r  intersections de dislocations tandis que u i, 

indépendant de la température (contr ibut ion de G exclue), 

est généralement a t t r i bué  aux contraintes internes (Seeger, 

1957). 11 a été montré que a var ie  dans le  même sens que T 
La densité de la forêt  au voisinage des sources (0 T )  i' 

augmente donc, au cours de I'écrouissage , d'une manière 

analogue à I'augmentation du niveau moyen des contraintes 

internes (ui). D'autre part ,  la loi de Cottrell-Stokes 

évoquée précédemment, entraîne que I'augmentation de 

contrainte qu'il faut  fou rn i r  pour  augmenter la vitesse de 

déformation de d : est également indépendante de la défor- 

mation (Gallagher, 1965). 

Modèle du stade II 

La modélisation de ce stade semble se heur ter  à des 

problèmes théoriques qui,  à not re  connaissance, n 'ont  pas encore 

été résolus. Si 1' in tervent ion de glissements secondaires e t  de 

glissements déviés en fin du stade II n'est  p lus contestée, aucun 

modèle ne permet de  rendre compte de  l'ensemble des caractéris- 

t iques de ce stade de la déformation des monocristaux hexa- 

gonaux, pas p lus  que pour  les monocristaux de s t ruc tu re  

cubique (Honeycombe, 1977). 



B.4.c. Stade III 

A température suffisamment élevée e t  le stade II une  

fo is  achevé, la pente d e  la courbe d e  t rac t ion  d iminue rapidement 

e n  suivant  u n e  a l lu re  parabolique. La t rans i t i on  du stade II au  

stade III est,  dans ces condit ions, associée à un processus d e  

revenu dynamique : a u  cours  de la déformation plastique, les 

obstacles s'éliminent part iel lement e t  les nouvel les dislocations 

mobiles é v i t e n t  les obstacles qui subsistent .  

II es t  c la i r  q u e  ce revenu dynamique est  contrô lé p a r  

un glissement dévié important  des dislocations (Seeger e t  al., 

1963).  O n  observe, e n  effet, dans le stade 1 II, des l ignes de 

glissement dévié f réquentes dont  les déviat ions o n t  une longueur 

appréciable, qui peu t  a t te indre  une  dizaine d e  microns (Mader, 

1963; Read, 1952).  En out re ,  I 'appar i t ion du stade III es t  un 

phénomène act ivé thermiquement qui a l ieu à u n e  contra inte e t  à 

une  température d 'autant  moins importantes q u e  l 'énergie de 

défaut  d'empilement du métal est  p l u s  élevée. Une conf irmation 

assez d i rec te  de I ' importance des glissements déviés dans le 

stade III v i e n t  de l'adoucissement d'écrouissage. Si  I ' importance 

des glissements déviés dans le  stade II1 n'est pas contestée, la 

façon don t  i l s  déterminent  la chute  du taux  d e  durcissement e t  

I 'appari t ion d'un nouveau stade de déformation n 'est  pas claire- 

ment comprise. Init ialement, on  a d 'abord  pensé que le stade III 

apparaît lorsque cont ra in te  e t  température permettent  aux  d is-  

locations v i s  de dév ie r  d e  l eu r  p lan  de glissement a f i n  d 'év i te r  

les obstacles accumulés a u  cours  du stade 1 1. 



Puisque le  glissement dévié nécessite une activat ion 

thermique d'autant p lus  for te que  l 'énergie de défaut d1empile- 

ment est  faible, le stade III apparaît, dans cette hypothèse, 

pour une contrainte T (fonction de la température e t  de 

l'énergie de défaut d'empilement) qui permet aux dislocations de 

dévier avec une fréquence suff isante (Escaig , 1967, 1968; Wolf, 

1969). Toutefois, ce point de vue  se heur te  à de nombreuses 

di f f icul tés (Thornton e t  al., 1962). En fait, des glissements 

déviés relativement nombreux, e t  t rès  localisés, se produisent 

bien avant le stade III, sans doute en des endroits où les con- 

traintes internes sont les plus favorables. Ainsi, des déviations 

ont  l ieu dès les stade II, même à t r ès  basse température 

( Basinski, 1967; Washburn, 1965), où elles interv iennent pour 

former la s t ruc tu re  en cellule des dislocations à ce stade de 

déformation; certaines déviations on t  même été observées à la fin 

du stade I (Mader, 1963; Read 1952). Ces faits expérimentaux, 

joints aux écarts importants observés ent re  les valeurs de a 1 1  1 
mesurées su r  les courbes de t ract ion e t  les valeurs de la con- 

t ra inte appliquée nécessaire pou r  faire dévier  à elle seule les 

dislocations (Escaig , 1967, 1968) montrent que les déviations se 

produisent probablement toujours, que ce soit au stade II ou au 

stade III, en des sites favorisés pa r  les contraintes internes. 

En réalité, il semble que  le stade III traduise, non pas 

un nouveau moyen pour  les dislocations d'éviter les obstacles, 

mais p lu tô t  un réarrangement complet du réseau de dislocations 

développé au cours des stades antér ieurs e t  devenu instable au 

stade I I I (Washburn e t  Mur ty  , 1967). L'observation montre 

qu'au cours du stade II, des dislocations de tous les vecteurs de 

Burgers possibles se mult ipl ient e t  qu'en outre, un nombre 

croissant de dislocations de signes opposés s'accumulent dans les 

parois des cellules, ce qu i  crée une sous-structure de p lus  en 

plus instable. Une fois atteinte une densité de dislocations 

cr i t ique,  tou t  le réseau se réorganise e t  de nombreuses annihi- 

lations de  dislocations se produisent. Lors de ces arrangements 

e t  annihilations, le glissement dévié joue un rôle essentiel comme 

le montre l 'apparit ion de lignes de  glissement déviées s u r  des 

distances importantes, de l 'o rdre  de la tail le des cellules, 

caractéristiques du stade 1 I 1. 



Ainsi la densité c r i t i que  de dislocations augmente avec 

des températures e t  des énergies de faute d'empilement décrois- 

santes. L'évaluation quant i ta t ive d 'une tel le densité cr i t ique,  

c'est-à-dire u n  modèle de déviat ion q u i  t ienne compte essentielle- 

ment du voisinage de la dislocation q u i  dévie, n'a toutefois pas 

été fai te jusqu'à présent. On ne trouve, à l 'heure actuelle, 

dans la l i t té ra ture  que des caractér ist iques expérimentales d u  

stade III e t  une analyse empir ique d u  durcissement observé au 

cours d e  ce stade (Kocks e t  al., 1966; Mecking e t  Lücke, 1970; 

Peissker , 1965). 

8.5. Déformation des monocristaux de zinc p a r  glissement basal 

Ce t ype  de glissement, a p r i o r i  le p lus  probable dans le 

monocristal de  zinc, a fa i t  l 'objet d'un nombre relativement important 

d'études, qui ont  été analysées de  manière t rès  détaillée p a r  Michel 

(1979) .  (Tableau I . 1 . ) .  La p lupa r t  des résul tats  ont  été obtenus 

pa r  essais d e  tract ion (Lücke e t  al. , 1955; Deruy t te re  e t  al., 1956; 

Kemsley , 1960; Seeger e t  al. , 1960; Pfeif fer,  1962; Bocek e t  al. , 

1964; Yoshioda et al., 1968; Wielke e t  al., 1971; Wielke, 1976); 

certaines données prov iennent  néanmoins d'essais de cisaillement 

(Edwards e t  al., 1953; Lavrentev e t  al., 1969) e t  torsion (Stofel e t  

al., 1962). L'ensemble de ces études permet de d iscuter  l ' influence 

de la pureté, de l 'orientation cr istal lographique e t  de la température 

su r  la courbe de déformation, pa r  glissement basal, d u  monocristal de 

zinc. 

B.5.a. Inf luence de la pu re té  

L'ensemble des résultats permet de conclure que la pureté, 

lorsqu'elle es t  supérieure à 99,99 %, n 'est pas un paramètre in f luant  

notablement s u r  les courbes de déformation en glissement basal. 

Cette observat ion est, par  ai l leurs, en accord avec les t ravaux  de 

Bocek e t  Hotzsch (1964)  q u i  on t  étudié la var iat ion de la contrainte 

c r i t ique de monocristaux de l'alliage zinc-cadmium en fonct ion de la 

concentration en soluté. I ls on t  noté que la contra inte c r i t i que  étai t  

indépendante de la teneur en cadmium lorsque celle-ci é ta i t  in fér ieure 

à 8 . 1 0 - ~  % at. ,  pour des températures var iant  de 90 à 573 K .  



B. 5 .  b. Inf luence de I 'orientation cr istal lographique 

Cette influence est assez complexe à discuter,  car elle ag i t  

par  deux voies d i f férentes : Ilanisotropie du cr is ta l  e t  la vitesse de 

glissement (même vitesse de t ract ion quelle que soit I 'orientation de 

l 'éprouvette); ces deux facteurs n'ayant été dissociés dans aucun des 

t ravaux analysés, on  ne peut  donc envisager que l 'ef fet cumulé de 

ces deux paramètres. 
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Tableau 1.1. : Tableau récapitulat i f  des essais de déformation en glisse- 
ment basal du zinc à la température ambiante (on rappelle 

que 104 Pa - + 1 g/mm2).  

AUTEURS 

YOSHIDA e t  a l  

(1968) 

LAVRENTEV e t  a l  

(1 969) 

WIELKE e t  a l  

(1971) 

WIELKE (1976) 

D'après Michel (1  979) 

Pureté du 

métal de 

base 

99,99 

99,995 

99,99 

e t  

99,999 

Mode de 

déformation 

Tract ion 

C i  sai 1 lement 

Tract ion 

Tract ion 
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L'analyse des résu l ta ts  expérimentaux n e  permet pas d'éta- 

blir u n e  corré lat ion simple en t re  la var ia t ion  de T ,, le  durcissement 

du stade 1, e t  l 'or ientat ion d e  l 'éprouvet te.  Elle permet néanmoins de 

conf i rmer  que la déformation en glissement basal du. zinc su i t  la lo i  de  

Schmid. Ce n ' e s t  pas p a r  hasard puisque,  rappelons-le, c'est, d 'une 

p a r t ,  s u r  ce métal, à la température ambiante, q u e  cet te lo i  a été 

découverte (Schmid e t  Boas, 1935) e t  que, d 'au t re  p a r t ,  la va l id i té  de 

ce t te  lo i  a été vér i f iée à 4,2 K, jusqu'à des va leurs  du facteur  de  

Schmid in fér ieures  ou égales à 0,1, p a r  Wielke e t  S t rang ler  (1970). 

B .  5.c. Influence d e  la température 

Un examen des d i v e r s  résu l ta ts  montre clairement que : 

- la contra inte c r i t ique augmente lorsque la température diminue; 

- la plast ic i té décroit  avec la température; le stade Il n'ex is te qu'à 

la température ambiante; 

- le taux d e  durcissement du stade I ne semble pas v a r i e r  de 

façon monotone avec la température. 

Si l 'on  s' intéresse à la var ia t ion  de la cission c r i t i que  T O 

avec la température, on  note, t o u t  d'abord, une  grande dispers ion 

des valeurs obtenues. II se dégage pour tan t  de l'ensemble des points 

t rouvés  dans la l i t t é ra tu re  une décroissance monotone de .r avec la 
O 

température . Cet te évolut ion ne peu t  cependant pas ê t re  expl iquée 

p a r  le  seul e f f e t  de la température s u r  les constantes élastiques du 

monocristal. 



En ce qu i  concerne la variat ion du coefficient de durcisse- 

ment du stade 1 ( O A )  avec la température, on  remarque encore une 

forte dispersion des valeurs publiées (Michel, 1979). En outre, il 

convient de dist inguer plusieurs zones de températures (Tableaux 1.2. 

e t  1.3.) : 

- 300 K < T < 400 K : 0  A est t rès faible et, apparemment, 

indépendant de la température; 
- 200 K < T < 300 K : e A  croît; 
- 100 K < T < 200 K : O A  décroît; 
- T < 100 K : O A  croît.  



Tableau 1.2. : Tableau récapi tulat i f  des essais de  déformation e n  glisse- 
ment  basal du zinc dans le domaine d e  température 196 - 
212 K .  

D 'après  Michel ( 1  979) .  



Tableau 1.3. : Tableau récapi tu lat i f  des essais de déformation en glisse- 
ment basal du zinc dans le domaine de température 75 - 
90 K. 
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La var iat ion des constantes élastiques, monotone avec la 

température dans le cas d'un monocristal  pur (A le rs  e t  Neighbours, 

1958), ne p e u t  exp l iquer  à elle seule un te l  phénomène. L ' in terpré-  

ta t ion  do i t  f a i re  i n t e r v e n i r  une combinaison d e  p lus ieurs  mécanismes. 

En résumé, les valeurs d e  oo e t  oA, déduites d e  la l i t té-  

ra ture ,  mont rent  une g rande  dispers ion qu'il n 'es t  pas possible d1ex- 

p l i que r  p a r  des d i f férences de p u r e t é  du métal, d 'or ientat ion cr is ta l -  

lographique o u  une température d'essai mal contrôlée. II exis te donc 

un ou p lus ieurs  paramètres déterminants qui ne  sont pas  p r i s  en  

compte. Michel (1975, 1979) a f a i t  l 'hypothèse que  l'un d e  ces para- 

mètres pouva i t  ê t re  la densité de la forêt ,  composée de dislocations 

or iginel les et ,  éventuellement, d e  dislocations fraîches créées par  un 

écrouissage involontaire. La vér i f i ca t ion  de cet te hypothèse a, dtai l -  

leurs,  été l 'une des motivat ions d e  l 'étude d e  Michel qui a conf irmé 

les résul tats d e  la l i t té ra ture .  

B.6. Déformation des monocristaux d e  z inc pa r  glissement pyramidal  d e  

deuxième espèce. 

Le g lissement pyramidal  d e  deuxième espèce se produi t ,  - 
d'un po in t  d e  vue global, pa r  déplacement des plans (1 122) dans les 

d i rect ions <11?3>. Ces plans sont  au  nombre de six,  chacun con- 

tenant  une d i rect ion d e  glissement. On a donc, au total ,  s ix  sys- 

tèmes d i f f é ren ts  caractér isés chacun p a r  l e u r  p rop re  facteur  de  

Schmid. 



l 

Ce mode de déformation est diff ici le à exci ter ,  si  b ien qu'il 
l n'apparaît que lorsque le glissement basal est  impossible. On a déjà 

signalé précédemment que le glissement pyramidal ne se produira que 

l dans deux cas : 

. la force appliquée est contenue dans le plan de base; 

, . la force appliquée est perpendiculaire au plan de base. 

Michel (1979) a analysé en détails les données bibl iogra- 

phiques concernant l'ensemble des métaux hexagonaux dans lesquels le 

glissement pyramidal de deuxième espèce a été observé; nous ne 

ret iendrons que le cas du zinc. 

Les conditions expérimentales e t  les résultats obtenus étant 

t rès d i f férents  d'un auteur à l 'autre, il n'est guère possible de  fa i re 

une présentation synthétique de  l'ensemble de leurs résultats. De ces 

derniers, nous ret iendrons les plus signif icat i fs e t  nous tenterons 

ensuite de dégager les propr iétés essentielles. Nous envisagerons 

successivement les deux domaines d'existence du glissement pyramidal; 

l 'orientation cristal lographique des éprouvettes sera caractérisée par  

les angles xo e t  cc de la lo i  de Schmid, dont la situation s u r  le 
O 

t r iangle de référence est définie à la f igure 1.8. 

B.6.a. La force appliquée est contenue dans le plan de base ou est  

voisine de cette orientation. 

Gilman (1955) est le  premier auteur à avo i r  observé un 

glissement pyramidal de deuxième espèce. Son étude peut  être carac- 

térisée p a r  : 



. zinc de pure té  99,999 %; 

. essais de compression, complétés p a r  quelques essais de traction; 

. éprouvettes d e  dimensions b ien  adaptées aux essais de t ract ion 

mais beaucoup moins aux essais de compression : un rappor t  

longueur-diamètre supérieur à 10 r isque,  en effet,  de  conduire à 

du flambage; 

. orientat ion cr istal lographique des éprouvettes : 

X var ie de O à p lus  de 2,5O 
O 

a var ie de O à 30°; 
O 

. température d'essai var iant  de  - 196O à + 102OC. 

Les résul tats obtenus por ten t  s u r  : 

- l ' influence de l 'orientation 
............................ 

Pour Xo > 2,S0 - + 1 la déformation se fa i t  par  pliage. 

Pour a. < 2.5O + 1 la déformation se fa i t  su ivant  un nouveau - 
mode de glissement q u i  condui t  à u n  "flambage" de l'échantillon. 

L' influence de a. a été étudiée dans le cas Xo = o.  

L'al lure des courbes de compression est  caractér ist ique : une 

montée assez rapide correspondant au  domaine élastique, le 

passage p a r  un maximum pu is  une pa r t i e  décroissante limitée p a r  

le flambage. La contrainte maximale passe de 60 MPa à 120 MPa 

quand a passe de O à 30°. 
O 

Dans le même temps, le facteur  de Schmid des systèmes pyrami- 

daux les p lus  excités passe de 0,42 à 0,33; il ne  peut  donc 

expl iquer totalement la var iat ion de contra inte maximale. 

- l ' influence de la température 
............................. 

II semble qu'il y a i t  adoucissement au-dessous de 

- 80°C e t  au-dessus de la température ambiante. A - 196O C, il 

n'y a p lus  de glissement mais du pliage. 



- l'observation de la surface des éprouvettes ........................................... 

Michel (1979) a observé ce qu'il appelle des micro- 

bandes. II s'agit en fa i t  de l ignes de glissement p lus  grossières 

e t  p lus  dif fuses que celles que l'on rencontre habituellement. 

Leur orientat ion permet de les a t t r ibuer  sans ambiguité aux 

systèmes pyramidaux de deuxième espèce. 

Bel l  e t  Cahn (1957) on t  également étudié la déformation de 

monocritaux de zinc pur (somme des impuretés infér ieure à 15 ppm) 

lorsque le glissement basal est in terd i t ,  pa r  des essais de t ract ion à 

la température ambiante avec une vitesse de déformation infér ieure à 
- 1 

5.5 1 0 - ~  sec . Les fiprouvettes uti l isées présentaient deux types 

d'orientations : 

Les lignes de glissement observées sont dues au glissement des 

plans t 11 22 1 dans les direct ions <1123>. 

Le glissement pyramidal de deuxième espèce est  moins ne t  que 

dans le cas précédent; on observe principalement du glissement 

basal. 



Price (1960 et  1963) a déformé, en  t ract ion,  dans le micros- 

cope électronique, des p late lets (0001) obtenus à p a r t i r  de  la phase 

vapeur.  L'axe d e  t ract ion es t  dans le p lan  (0001). La déformation a 

l ieu p a r  maclage ou p a r  glissement non basal se propageant p a r  

bandes analogues aux bandes de Lüders.  L 'auteur  a observé de 

cour tes  dislocations g l issant  dans les p lans en zone avec une d i rec t ion  

< l  lT3>. A cause d e  leur fac i l i té  à passer, p a r  glissement dévié, d'un 

plan à l 'autre, il a été conclu que les dislocations étaient de  vec teur  

de  B u r g e r s  <llT3> e t  qu'el les étaient v is .  Les observat ions de l ignes 

de glissement a u  microscope opt ique o n t  montré que  les p lans de 

glissement sont b i e n  { 1 li2 1.  

B u r r  e t  Thomson (1965) o n t  observé les l ignes de glisse- 

ment s u r  des éprouvet tes d e  t rac t ion  cy l indr iques.  L'or ientat ion éta i t  

caractérisée p a r  O < xo  < 8O e t  O < a < 30°. T r o i s  températures 

dressai on t  été étudiées : 20, 77 e t  293 K .  Des l ignes de glissement 

pyramidal  de deuxième espèce on t  été observées. Ce t y p e  de glisse- 

ment, précédant le maclage, a été prédominant à la température 

ambiante pour u n e  or ientat ion b ien déterminée (Xo = 2O; a = 18O); 

il a été rarement observé à 77 K p o u r  l 'or ientat ion déf inie p a r  Xo = 

OO; a. = 30° e t  jamais à 20 K.  Ce sont toujours les systèmes de 

fac teur  de Schmid élevé qui on t  été observés. 

Bl ish e t  Vreeland (1969) o n t  observé p a r  p iqûres  e t  p a r  

topographie a u x  rayons X , des t races de glissement correspondant 

aux  deux  systèmes pyramidaux les p l u s  excités. I l s  on t  remarqué 

que les bandes d e  glissement correspondant  aux  dislocations coins, 

c'est-à-dire observées s u r  une face parallèle aux  vecteurs de 

Burge rs ,  sont ét ro i tes e t  d e  longueur variable. Par contre,  celles 

correspondant a u x  dislocations v is ,  observées s u r  une  face perpen- 

d icu la i re  à la précédente, sont  p lus  longues e t  de  l a rgeur  constante. 



Yoshioda e t  Nagata (1968 a e t  b )  on t  réalisé des expé- 

riences de compression, à la température ambiante, su r  des éprou- 

vet tes de zinc 99.99 % e t  d'orientation Xo = 4O e t  a. = 26O. en  uti- 
- 1 l isant des vitesses de déformation comprises ent re   IO-^ e t  IO-' s . 

I l s  o n t  observé des l ignes de  glissement basal e t  pyramidal. 

Tapetado e t  Loretto (1974b) on t  réalisé, à la température 

ambiante, des essais de t ract ion e t  de compression pour un vaste 

domaine d'orientation : O < Xo < 15O e t  cio variable. I ls  ont  observé 

que pour  4O < X < 15O, les éprouvettes présentaient une tendance au 
O 

pliage d'autant p lus  grande que, pour une valeur de a donnée, le 
O 

rappor t  longueur su r  diamètre de l 'éprouvette étai t  p lus élevé. Pour 

Xo < 4O, il n'y a plus de pliage, mais glissement pyramidal mis en 

évidence par  les l ignes de glissement. Les auteurs ont, pa r  ail leurs, 

montré que les courbes de déformation en glissement pyramidal étaient 

d i f férentes en compression e t  en tract ion, la l imite élastique étant 

quat re  fois p lus  élevée en  tract ion. 

Jassby e t  Vreeland (1976 e t  1977) ont  suiv i ,  à 77 e t  294 K I  

le déplacement de dislocations pyramidales v i s  e t  coins sous l 'effet 

d'un choc. Ce déplacement var ie  linéairement avec l ' intensité de la 

percussion, avec une pente 1,5 fois p lus  for te pour  les dislocations 

v i s  que pour les dislocations coins. 

B.6.b. La force appliquée est perpendiculaire au plan de base ou voisine 

de cette orientat ion 

La l i t té ra ture  fou rn i t  un nombre limité de données obtenues 

dans cette orientation. 



Stofel e t  Wood (1962) o n t  fa i t  des essais de compression e t  

d e  t rac t ion  à 195 e t  298 K. Leu rs  résul tats conduisent  à une con- - 
t ra in te  résolue s u r  (1172) [ 11231 d e  1.4 MPa à 298 K. 

Adams, B l ish  e t  Vreeland (1967) o n t  t racé la courbe con- 

trainte-déformation lo rs  d e  la compression d 'éprouvet tes à la tem- 

pé ra tu re  ambiante. I l s  obt iennent  une l imite élastique à 6.3 MPa 

(contra inte résolue 2,8 MPa) su i v ie  d'un f o r t  durcissement. Les 

traces de glissement révélées p a r  f igures  d'attaque s u r  une face 

(1010) montrent  que l 'on a exci té un ou deux systèmes pyramidaux. 

Les deux systèmes les p l u s  observés correspondent  aux  p lans { 1122} 

qui sont normaux à la face d'observat ion, ce qui tend à p rouver  que  

la p l u p a r t  des dislocations créées sont  d 'or ientat ions coins. 

En conclusion, l 'étude b ib l iograph ique limitée i c i  au  cas du 

zinc, montre que l 'or ientat ion de la contra inte do i t  répondre  à des 

c r i tè res  assez contra ignants s i  l 'on v e u t  ob ten i r  du glissement 

pyramidal.  Néanmoins, s i  on se place dans d e  condit ions favorables, 

la déformation obtenue peu t  ê t r e  assez importante dans un vaste 

domaine de température. 

Les caractér is t iques du glissement pyramidal  de  deuxième 

espèce peuvent  se résumer de la manière suivante, dans le cas o ù  Xo 

es t  vois in de zéro : 

- le glissement pyramidal  se p r o d u i t  p lus  facilement e n  compression 

qu'en t ract ion;  

- le glissement débute p a r  des bandes ou des l ignes localisées qui 

envahissent ensui te toute l 'éprouvette; 



- les l ignes d e  glissement correspondent  à une f rac t i on  o u  à la 

tota l i té  des systèmes de facteur de  Schmid maximal, prat iquement 

jamais aux  systèmes d e  faible facteur  d e  Schmid; 

- à la température ambiante, la courbe d e  déformation présente un 

premier  coude p o u r  une cont ra in te  comprise en t re  3 e t  16 MPa en 

compression e t  ensuite un pal ier  compris en t re  60 e t  150 MPa 

su ivant  les expériences; 

- l 'écar t  e n t r e  les vitesses des dislocations v i s  e t  co in n 'est  pas 

su f f i sant  p o u r  permett re d 'a f f i rmer  q u e  seul un t y p e  de dislo- 

cat ion reste dans le c r i s ta l  après déformation. 

Dans le cas où Xo es t  vois in de 90°, la cont ra in te  c r i t i que  

pour  laquelle o n  observe un écar t  de la déformation à la l inéar i té 

semble p l u s  faible que  dans le cas précédent.  

B. 6.c. In f luence d 'une prédéformation ~ v r a m i d a l e  s u r  le alissement basal 

Seuls quelques auteurs  o n t  étudié l ' inf luence d 'une prédé- 

formation pyramidale s u r  le glissement basal du zinc : 

Stofel e t  Wood (1  962), Lavrentev e t  al. (1 969, 1970, 1976), Nagata e t  

Vreeland (1972), Michel (1975 e t  1979). 

Parmi des études parcel laires e t  des résu l ta ts  quant i ta t i f s  

peu précis,  les t ravaux  de Michel apparaissent les p l u s  complets. I l s  

montrent  que, dans le cas du zinc, la prédéformation pyramidale a 

p o u r  p r inc ipa l  e f fe t  d'augmenter notablement la cont ra in te  c r i t i que  du 

glissement basal. Celle-ci var ie  sensiblement comme la rac ine carrée 

de la densi té de dislocations perçant  le p lan  de base. La pente de la 

dro i te  représentat ive c ro î t  lorsque la température diminue. Le taux  

de durcissement du stade 1 dépend peu d e  la prédéformation à 77 e t  

198 K. Par contre,  à la température ambiante, il p r e n d  des valeurs 

négatives a u  débu t  de  la déformation (adoucissement). 



Michel ( 1979 )  a élaboré un modèle du durcissement p a r  la 

forêt.  II consiste à calculer le spectre de du re té  des d i f fé rentes  

jonctions créées p a r  les a r b r e s  e t  les dislocations basales, p u i s  à 

déterminer la d u r e t é  équivalente que  I lon a t t r i b u e  à toutes les jonc- 

t ions e t  enf in à e n  dédu i re  la cont ra in te  c r i t i que  du cr is ta l .  Ce 

modèle donne des résul tats en  bon accord avec l 'expérience. L'adou- 

cissement observé à la température ambiante est exp l iqué p a r  un 

réarrangement d e  la fo rê t  de  dislocations pyramidales sous l 'e f fe t  du 

glissement basal e t  de  la température. 

B.7. Le maclaae d u  monocristal 

Le maclage est  un mode de déformation important  dans les 

métaux d e  s t r u c t u r e  hexagonale compacte. Dans les monocristaux, le 

maclage est fréquemment observé lorsque le c r is ta l  es t  sol l ic i té de 

manière telle q u e  le glissement basal soi t  impossible. La déformation 

p a r  maclage est rarement détaillée; aussi, b ien  que ce mode de défor -  

mation n e  joue pas un rô le déterminant dans la suite de no t re  étude, 

nous avons été condu i t  à présenter  une  analyse b ib l iograph ique du 

maclage dans les c r is taux  hexagonaux en annexe ( A l  I l ) .  

Deux c r i s taux  sont  en  posi t ion de maclage s i  de p a r t  e t  

d 'au t re  de leur  p l a n  commun, noté K 1  e t  appelé p lan d e  macle o u  de 

composition, subsiste u n  réseau de maille mul t ip le de celle qui l e u r  est 

propre.  Ceci impl ique des relat ions d e  symétr ie o u  de symétr ie 

approchée en t re  les deux  c r is taux .  On dis t ingue,  d 'une manière 

générale, deux t ypes  de macles qui d i f f è r e n t  p a r  l e u r  mode de for- 

mation : les macles de croissance, formées au  cours d e  la recr is ta l -  

l isation, avec des points stables, bo rds  parallèles e t  d ro i ts ,  e t  les 

macles de déformation ou macles mécaniques, généralement de  forme 

lent iculaire. 



B.7.a. Eléments de maclaae 

D'une manière générale, le  p lan appelé plan d e  cisaillement, 

es t  coupé p a r  le p lan  d e  macle KI, qui lui est  perpendiculaire, 

su ivant  la d i rec t ion  d e  cisaillement (fig . 1.9. ) . L' intersect ion de la 

sphère u n i t é  avec le p lan  de cisail lement es t  un cercle. Le cisail le- 

ment t ransforme cet te sphère en un ell ipsoïde qui coupe la sphère 

su ivant  un cercle dans un p lan K *. 2 

Le p lan de macle KI conserve sa forme e t  sa posit ion au  

cours  de la déformation. Il const i tue un premier  p lan  sans dis- 

torsion. II existe, d 'au t re  par t ,  un second p l a n  perpendicula i re au  

p lan  de cisaillement qui demeure inchangé après transformation. C'est 

le  second p lan  sans d is tors ion don t  la posit ion in i t ia le es t  K2  e t  la 

posit ion f inale K2*. 

L ' in tersect ion du p lan de cisaillement avec le p lan  K2 dé f in i t  

u n e  d i rec t ion  n2 dont  la longueur res te  constante dans la déformation, 

sa posit ion f inale étant  n2*. 

Le cisaillement s es t  le déplacement s u b i  pa r  un point, s i tué 

à la distance unité; il v a u t  : 

s = 2 co tg  4 

4 étant  l 'angle a igu q u e  fon t  e n t r e  eux  les plans KI e t  K2. Le 

cisaillement n e  do i t  a l t é re r  ni la symétr ie du c r i s ta l  ni les dimensions 

d e  la maille ( n i  même, e n  fai t ,  les posit ions des atomes a u  sein de la 

mail le). Ceci entraîne q u e  l'on d o i t  pouvo i r  d é f i n i r  t ro i s  vec teurs  non 

coplanaires correspondant  à des d i rect ions cr is ta l lographiques qui, 

dans la déformation, conservent  longueur e t  angle mutuels. Ces 

vecteurs sont  forcément contenus dans KI ou  K 2 ,  



B. 7. b.  Déformation p a r  maclage 

Soit un segment O L  de longueur Io qui se t ransforme au 

cours  du maclage en OL' d e  longueur I ( f ig .  1.10.). Soient x ,  y, z 

les coordonnées de L avec x s u r  nl, z perpendicula i re à KI;  les 

coordonnées d e  LI sont dès lo rs  : x + sz, y, z. 

L'allongement es t  donc : 

i=(' + s2 z2 + 2 szx 
I x2 + y2 + 2 2  
O 

Si o n  désigne p a r  x e t  x les angles que f a i t  OL  avec le p lan 

K1 e t  la d i rec t ion  nl, il v i e n t  : 

X = l COS X 
O 

z = l s in  x 
O 

1 + 2 s s in  x cos X + s 2  s in2  x 

O 

Les p lans  pour  lesquels I = 1 sont  dé f in is  p a r  : 
I 
O 

2s s i n  x cos X + s 2  s in2x  = O, ce qui entraîne : 

s in  x =  O, ce qui correspond aux d i rect ions d u  p lan  KI 

e t  cos X - - s , ce qui correspond aux  d i rect ions du plan K2  - - 
s in  x 2 

avan t  cisaillement. 



La p lus grande déformation est  relat ive à une direct ion du  

plan de cisaillement (perpendiculaire à K e t  K ) donc pour x = . 1 2 

Pour avoir les extrema de 1 on écr i t  que : - 
'O 

d (s in2 x + s.sin2 x )  = 0. 
a x 2 c'est-à-dire, finalement tg 2 x = - 2 

ce qu i  permet d'écrire : 

B .7.c. Application au monocristal de zinc 

Nous reportant  à la f igure 1 .Il., on vo i t  que les éléments 

de maclage dans le zinc sont : - 

plan de cisaillement : (1 120) 



En o u t r e ,  on v o i t  que : 

AA1 avec AA1 = 2.OP - 3a2 - c 2  - - 
S = AP T m z  

C O r ,  - =  1,856. 11 en résu l te  que s = 0,1386. 
a 

A n o t e r  que s i  5 = \Ij (empilement d e  sphères du res ) ,  le 
a 

p lan  K t  est un plan de symétrie. 

s é tan t  pet i t ,  o n  peut  é c r i r e  : 

Le maclage entraîne donc, dans le cas du zinc une 

déformation d e  7 %. 



B. 8. Pliage en genoux des métaux hexagonaux 

Dans les métaux hexagonaux a y a n t  un r a p p o r t  - c des axes 
a 

cr is ta l lographiques supér ieur  à 1,633 e t  déformés en compression, on 

observe des bandes de déformation t r è s  accusées qui fon t  penser à un 

flambage local de  l 'éprouvette. Celle-ci ressemble a lors effect ivement 

à un genou pl ié  ( f i g u r e  1 .12 . ) .  Ce mécanisme d e  déformation n e  se 

p r o d u i t  que dans cer ta ins cas : l'ange e n t r e  I 'axe de compression e t  

le p lan  de glissement do i t  ê t r e  compris e n t r e  2 ,5  e t  24O. En t ract ion,  

des pliages sont obtenus s i  le plan d e  base es t  parallèle à I'axe. 

Dans la pa r t i e  médiane du pliage, les p lans  de glissement sont restés 

rect i l ignes e t  parallèles e t  o n t  sub i  seulement une ro ta t ion  p a r  r a p p o r t  

à l eu r  d i rec t ion  ini t iale. La désorientat ion c ro î t  au  fur e t  à mesure 

que  le pl iage se développe. Cette p a r t i e  médiane est  raccordée aux 

par t ies  non pliées du cr is ta l  p a r  des régions o ù  les plans de glisse- 

ment o n t  sub i  une  courbu re  cont inue ( f i g u r e  1.12.). A l'échelle 

atomique, les pl iages en genou semblent résu l te r  du blocage des 

dislocations e t  de  leur  arrangement en  parois p lus  ou moins 

régul ières. 



Les q u a t r e  modes de glissement des métaux hexagonoux 
compacts 



L r i i o o  I 

Fig. 1.2. Empilement des plans (1172) 

Direction de glissement xv 
Fig. 1.3. Relation entre le plan de glissement, la direction d e  glissement et  

l'axe d e  traction pour u n  cristal cylindrique. 



1 Fig. 1.4. Zinc pur .  Variation d e  la limite élastique en  fonction d u  facteur 
de Schmid. (D'après Jillson) . 

Fig. 1.5. 



Contrainte cisaillement 
résolue 

1 1 

Stade 1 1 Stade II 1 Stade 111 
1 I 
I l 

CisoiUemrnt 

Fig. 1.6. Stades de la déformation par  traction d'un monocristal. 

Fig. 1.7. Influence de  la tempbrature de déformation sur la forme de  la 
courbe de traction d'un monocristal de zinc. 



Fig. 1.8. 

Fig. 1.9. 

Repérage de  l'orientation d'un monocristal. 

Eléments d e  maclage. 



Fig. 1.10. 

- 
Tension 

Fig. I.ll.Maclage du zinc. 



Fig . 1.12. Déformation par pliage en genoux. 



II. DEFORMATION DES POLYCRISTAUX DE STRUCTURE HEXAGONALE 

COMPACTE 

Dans la pra t ique courante, un métal ne  se présente pas sous 

forme d'un cr is ta l  unique.  II est, au  contra i re,  composé d'un ensemble de 

c r is taux  d'or ientat ions d i f fé rentes  accolés les u n s  aux aut res .  Les grandes 

d i f férences ex is tan t  e n t r e  la déformation du monocristal e t  celle du poly- 

c r is ta l  ne  prov iennent  pas uniquement du fa i t  qu'il y a désorientat ion en t re  

deux g r a i n s  voisins, mais aussi d e  ce que  cet te désorientat ion se t r a d u i t  

p a r  la présence d e  jo ints de gra ins ,  doués d 'une cer ta ine énergie, qui 

au ron t  un e f fe t  important  s u r  le développement des glissements. 

Considérons le cas d'un agrégat  c r is ta l l in  soumis à une  défor- 

mation ex tér ieure  donnée; chaque g r a i n  sub i t  u n e  déformation imposée, qui 

est  formée de s i x  composantes (Jaoul, 1965). La condi t ion de conservat ion 

du volume r é d u i t  à c inq  le nombre de paramètres. II fau t  donc fa i re 

i n te rven i r  c inq  systèmes de déformation p o u r  assurer  la déformation d'un 

g r a i n  p r i s  dans u n  polycr is ta l .  

Cette condit ion, due à Von  Mises (1  928) e t  Tay lo r  (1 938), permet 

de  p révo i r ,  d 'après ce qui a été v u  p o u r  les glissements dans les mono- 

c r is taux ,  les possibi l i tés de déformation p a r  glissement dans les polycr is-  

taux.  Si un métal possède moins d e  c inq  systèmes de glissement possibles, 

le mécanisme de glissement ne p e u t  pas permett re d 'assurer  la cont inui té 

d 'une déformation imposée; ou  b ien  un a u t r e  mécanisme, comme le maclage, 

do i t  i n te rven i r ,  o u  b ien  les fo r tes  d is tors ions créées p a r  le glissement 

entraînent  une  r u p t u r e  rapide. Ceci permet de comprendre l ' importance, 

dans le cas du zinc, du glissement pyramidal  de  seconde espèce qui, ainsi  

que  nous l 'avons déjà signalé, permet une  p last ic i té  tr idimensionnelle. 

Pour un métal qui possède c inq  systèmes de glissement déf inis,  la défor- 

mation imposée peu t  ê t r e  réalisée e t  l 'on peu t  f i xe r  l 'amplitude du gl is- 

sement s u r  chacun d e  ces c inq  systèmes. 



Dans le cas d'un métal possédant p lus  d e  c inq  systèmes de glissement, cas 

des métaux de s t r u c t u r e  cubique,  p lus ieurs  solut ions sont possibles; il 

f a u t  donc en chois i r  une. Pour  ce faire, l 'hypothèse la p lus  simple est  d e  

supposer que chaque g r a i n  e s t  soumis à la même déformation q u e  l'ensemble 

d e  l'échantillon; la cont inu i té  le long des jo ints es t  ainsi  respectée, du 

p o i n t  de vue  p last ique t o u t  au moins. C'est l 'hypothèse de base d e  

Tay lor .  

Pour exp l iquer  la déformation d'un po lycr is ta l  e t  p o u r  préciser  la 

quan t i t é  totale de glissement nécessaire, Tay lor  (1938) a cherché à déter-  

miner  la répar t i t ion  des glissements. Cet te théor ie es t  analysée pa r  Jaoul 

(1965) ainsi  que p a r  Adda e t  al. (1979). Nous e n  ret iendrons les idées d e  

base. 

Si T~ e t  dgi sont la cission e t  le glissement dans une  d i rect ion,  

l 'énergie dépensée p o u r  la déformation d'un g ra in  e s t  : 

la somme étant  appl iquée a u x  c inq  systèmes act i fs .  Ce t rava i l  do i t  ê t r e  

égal à celui des forces extér ieures,  c'est-à-dire qui si  o est  la contra inte 

appl iquée e t  d l 'al longement correspondant,  on a : 

Une des hypothèses faites p a r  Taylor  es t  de  supposer que la cission es t  la 

même dans toutes les d i rec t ions  de glissement, ce qui permet d 'écr i re  la 

re lat ion ci-dessus sous la forme : 



1 Tay lo r  a cherché la combinaison d e  glissements donnant  la va leur  minimale 

l de  e Idgi 1 ; cet te solut ion do i t  ê t r e  unique, puisque toutes les au t res  

correspondraient  à une va leur  p l u s  fo r te  de a e t  seraient donc at te intes 

avan t  la première. Tay lo r  a considéré le cas d'un cr is ta l  cub ique à faces 

centrées (douze systèmes de glissement). Une é tude complète e t  complexe 

lui permet d 'ob ten i r  la va leur  moyenne : 

appelée coeff ic ient de Tay lor ,  qui re l ie  l'allongement d'un po lycr is ta l  à la 

somme des glissements qui se sont  développés a u  cours  de la déformation. 

Mais lorsque l 'on cherche à décr i re  le comportement p last ique 

d'un polycr is ta l ,  on  se heur te  à la d i f f i cu l té  d 'expr imer correctement la 

manière d o n t  la déformation d'un g r a i n  quelconque est influencée p a r  les 

g r a i n s  qui l 'entourent .  Taylor ,  o n  v ien t  de  le rappeler ,  a admis q u e  

chacun des g ra ins  subissai t  exactement la même déformation plast ique q u e  

le matériau considéré dans son ensemble, e t  on  sait  aussi que ce t te  

théorie, comme d 'a i l leurs d 'autres théories p lus  élaborées proposées p l u s  

récemment, ne  condu i t  pas à des relat ions qui soient ut i l isables pra t ique-  

ment dans les problèmes de p last ic i té  macroscopique. En fait, la théor ie 

d e  Tay lor  n'apparaît  pas entièrement satisfaisante pour  p lus ieurs  raisons 

q u e  nous résumerons succinctement. 

a )  Di f férentes observat ions micrographiques o n t  permis d e  montrer  que  la 

déformation du po lycr is ta l  es t  nettement hétérogène, contrairement à 

ce qu'admet la théor ie de Taylor ;  la déformation p last ique apparaî t  

d 'abord dans un p e t i t  nombre de g ra ins  isolés o ù  l 'on observe un 

g r a n d  nombre de dislocations b ien  avant  la l imite élast ique macros- 

copique (Sui ts  e t  Chalmers, 1961) ,  le nombre d e  g r a i n s  déformés 

' croissant progressivement à mesure qu 'on augmente le n iveau des 

contraintes. 



Autrement d i t ,  en ra ison des va leurs  var iables d'un g r a i n  à 

un a u t r e  d u  fac teur  de Schmid, la déformation d 'une éprouvet te  

polycr is ta l l ine es t  t r è s  hétérogène. Cependant, la déformation est  

cont inue à t r a v e r s  les joints, ce qui nécessite par fo is  des grad ients  

de déformation t r è s  élevés. Les joints sont  entourés, jusqu'à une  

certaine distance, de zones o ù  la déformation est  d i f fé rente  de celle 

d u  cen t re  d u  g r a i n .  Le mécanisme de déformation p r o p r e  des polycr is-  

taux e s t  toujours le glissement mult iple, su r tou t  a u  voisinage des 

joints. L'existence de modes d e  déformation d i f f é ren ts  p rès  des jo ints 

e t  au cent re  du g r a i n  a deux conséquences : 

- les rotat ions du réseau sont  d i f fé rentes  dans ces deux par t ies  e t  

conduisent à une fragmentat ion d u  g r a i n  (bandes d e  déformation, 

pliages) ; 

- l ' in té r ieur  d'un g ros  g r a i n  est  moins "dur" que celu i  d'un g r a i n  

fin; par fo is  o n  y observe même du glissement simple. 

En a r r i v a n t  au  voisinage d'un jo int  de gra ins ,  les l ignes de glissement 

d u  système p r inc ipa l  peuvent  p r e n d r e  p lus ieurs  aspects : 

- dans des condit ions t r è s  par t icu l ières,  elles peuvent  t rave rse r  

les joints e n  subissant simplement une déviation; 

- lorsque les systèmes d e  glissement dans les deux  gra ins  n 'on t  

aucune re lat ion en t re  eux ,  les d is tors ions qui apparaissent p rès  

du joint déclenchent des glissements su ivant  les systèmes secon- 

da i  res. 



II es t  d i f f i c i l e  de  déterminer  le nombre de systèmes de glissement se 

développant effect ivement à l ' i n té r i eu r  d'un gra in ,  car  o n  ne  peu t  

observer  que  les t races des plans d e  glissement. On observe générale- 

ment deux systèmes de l ignes de glissement avec quelques traces s u r  

un troisième plan. Cependant aucune règ le  générale n e  peu t  ê t r e  

donnée. T r è s  fréquemment, les systèmes de glissement act i fs  ne  sont  

pas les mêmes dans les d i f fé rentes  par t ies d'un gra in ,  chaque pa r t i e  

subissant I l in f luence du g r a i n  voisin. Le raccordement des d i f fé -  

rentes par t ies  peut  se fa i re  grâce à des glissements déviés. Dans le 

cas des po lyc r i t aux  de s t r u c t u r e  hexagonale à glissement basal domi- 

nant ,  la déformation p last ique n 'es t  possible que  lorsque des méca- 

nismes complémentaires in terv iennent  : glissements secondaires, 

maclage, glissement in tergranula i re.  

b )  Si la théor ie d e  Tay lor  correspondai t  à la réal i té,  deux po lycr is taux  

géométriquement semblables, q u i  ne  d i f fé rera ien t  en t re  eux  que p a r  la 

ta i l le  du g r a i n  ( d )  , devra ient  avo i r  exactement le même comportement 

plastique; o n  sait  que ce n'est pas le cas, e t  que  la l imite élastique 

s u i t  une loi e n  d : la loi de Petch (Petch, 1953). 1 1  ex is te  donc, 

à la f ron t iè re  des g ra ins  des phénomènes don t  la théorie d e  Tay lor  ne  

t i e n t  pas compte. 

c )  On sai t  que l 'augmentation de la l imi te élast ique associée à la loi  de  

Petch s 'expl ique p a r  la formation d'empilements de dislocations aux  

jo ints des gra ins .  Une déformation plast ique amorcée dans un g r a i n  

ne  peu t  se t ransmett re a u  g ra in  vo is in  que p a r  l ' intermédiaire de ces 

empilements d e  dislocations, qui augmentent les contra intes dans le 

deuxième g r a i n  e t  favor isent  l 'entrée en act ion des sources dans ce 

gra in .  II semble bien, dlai l leurs, qu'un des aspects les p l u s  impor- 

tan ts  de la p last ic i té  du po lycr is ta l  soit ce t te  transmission de la 

déformation d'un g r a i n  à l 'autre. (Worth ington e t  Smith, 1964; Smith 

e t  Worthington , 1964). 



Pour ces raisons, la théor ie  de Tay lo r  est pa r fo i s  éloignée de la 

réalité. Nous devons cependant e n  re ten i r  q u e  la déformation p last ique du 

po lycr is ta l  résulte d e  la superposi t ion des mécanismes s t r u c t u r a u x  qui 

agissent dans le monocristal, c'est-à-dire la formation e t  le déplacement des 

dislocations, ces mécanismes é tan t  toutefois modifiés : 

- d 'une par t ,  p a r  le fa i t  que  la transmission de la déformation d 'un  

g r a i n  à u n  a u t r e  entraîne une augmentation du niveau des con- 

t ra intes;  

- e t  d 'au t re  p a r t ,  p a r  le f a i t  q u e  la présence d'un g r a n d  nombre de 

g ra ins  d'or ientat ions var iées i n t r o d u i t  une cer ta ine isotropie des 

propr ié tés  à l'échelon macroscopique. 

En se fondant  s u r  ces données s t ruc tura les ,  Gouzou e t  DIHaeyer (1974) 

o n t  élaboré u n  schéma macroscopique conduisant à des calculs relat ivement 

simples. Dans ce cadre,  i l s  admettent,  d 'une  manière t r è s  générale, que : 

- toute déformation plast ique d'un po lycr is ta l  résul te d e  la superposit ion 

de glissements plast iques s u r  un cer ta in  nombre d e  p lans cr is ta l logra-  

phiques à haute densité; 

- ces glissements fon t  i n t e r v e n i r  les mécanismes s t r u c t u r a u x  mis en jeu 

dans la déformation des monocristaux : générat ion e t  déplacement des 

dislocations; 

- ce que  Ilon sa i t  d u  comportement des dislocations dans les monocris- 

t aux  reste valable dans les po lycr is taux ,  c'est-à-dire que la vitesse 

des dislocations est une  fonct ion t r è s  rapidement croissante de la 

cission : il e n  résulte que,  dans les po lycr is taux ,  les glissements 

plast iques se localiseront dans les p lans cr is ta l lographiques corres- 

pondant  aux contra intes de cisail lement les p lus  importantes, c'est- 

à-dire ceux s i tués  à 4 5 O  des contra intes principales; 



- les jo in ts  de  g ra ins  const i tuent  une  ent rave non négligeable au dé- 

placement des dislocations; on  t iendra  compte de cet te ent rave e n  

ut i l isant ,  dans les calculs macroscopiques, des données relevées a u  

cours d'essais s u r  le matériau polycr is ta l l in .  

Nous analyserons u l tér ieurement les données qui peuvent  ê t r e  dédui te de 

l 'appl icat ion du modèle Gouzou - D'Haeyer au cas des all iages du t y p e  

zinc-cuivre-t i tane. 

A. MECANISME DE LA DEFORMATION DES POLYCRISTAUX DE STRUC- 

TURE HEXAGONALE COMPACTE 

Comme nous l 'avons v u  au  chapi t re précédent,  les métaux 
C hexagonaux pour  lesquels le r a p p o r t  - des paramètres c r is ta l l ins  est 
a 

assez g rand ,  se déforment pr incipalement p a r  glissement s u r  le plan 

de base. Cependant, p o u r  cer ta ins types de soll icitations ou cer- 

taines condit ions de température, d 'autres mécanismes peuvent  in ter -  

ven i r  : le glissement s u r  des plans pyramidaux,  ou le maclage, ou  le 

f luage in tergranu la i re .  

Si l 'on essaie de déformer un po lycr is ta l  de  zinc à basse 

température, on obt ien t  rapidement la r u p t u r e ,  les mécanismes de 

déformation act i fs  dans ce cas, glissement basal e t  éventuel lement 

maclage, ne  pouvant  pas sat isfaire aux  condit ions imposées à chaque 

gra in.  Mais, à la température ambiante, le glissement pyramidal  peut  

se p r o d u i r e  si  les contra intes appliquées sont  suffisamment élevées. 

Néanmoins, on notera qu'il n 'ex is te que t r o i s  or ientat ions de plans 

pyramidaux de deuxième espèce e t  l e u r  in tervent ion  est  juste suf f i -  

sante p o u r  que les c i n q  condit ions de v o n  Mises puissent  ê t r e  

remplies; en  e f fe t ,  il n'y a que deux  systèmes de glissement basal 

indépendants. 



D'aut re  par t ,  les or ientat ions des p lans ne  sont  pas tou jours  favo- 

rables, aussi peut-on v o i r  apparai t re le maclage d'ans cer ta ins gra ins,  

p o u r  autant q u e  leur ta i l le  ne soi t  pas t r o p  pet i te  (Ecob, 1981a e t  

1981 b )  . 

Cependant, ces mécanismes de glissement e t  de  maclage ne  

su f f i sent  pas encore à exp l iquer  la déformation ainsi  que le montre 

I ' inf luence d e  la vitesse. A grande vitesse, les agrégats d e  c r is taux  

d e  zinc sont p e u  capables de déformation e t  la r u p t u r e  a r r i v e  rapide- 

ment; au cont ra i re ,  à t r è s  faible vitesse, l'allongement peu t  ê t re  t r è s  

g r a n d .  II f a u t  donc considérer  qu'il i n te rv ien t  un phénomène act ivé 

thermiquement : l'él imination des dislocations empilées s u r  les joints. 

Le fluage in te rg ranu la i re  peut  donc ê t r e  essentiel dans la déformabi- 

l i t é  du zinc; son rôle p e u t  même, à la limite, ê t r e  p lus  important  que 

ce lu i  d u  maclage, puisque ce de rn ie r  n 'apparai t  que pour  des défor-  

mations d 'au tant  plus grandes que  la vi tesse es t  p lus  faible e t  s i  la 

ta i l le  de g r a i n  n'est pas t r o p  pet i te. 

A. 1. Généralités s u r  la résistance des po lycr is taux  

II convient,  a u  préalable, d'analyser l ' inf luence des jo ints 

d e  grains s u r  la résistance mécanique. Cette analyse ne  peut  ê t r e  

q u e  générale e t  macroscopique. Le problème de l ' inf luence de la 

s t ruc tu re  du jo int  de g r a i n  s u r  les caractér is t iques mécaniques étant  

l o in  d'être résolu,  même s u r  le p lan  st r ic tement  théorique, d'une 

manière générale (Ralph e t  al., 1980 e t  1981 ; McLean, 1975) e t  dans 

le  cas des métaux hexagonaux en par t icu l ie r  (Ecob, 1981 ; Kohler 

1982). 



La déformation d'un g r a i n  faisant p a r t i e  d'un agrégat  n'est 

pas la même q u e  celle d'un cr is ta l  p r i s  isolément. De même, la cission 

c réant  le glissement dans un gra in ,  n'est pas l iée directement à la 

force appl iquée : elle es t  également fonct ion des interact ions en t re  

g r a i n s  voisins. En e f fe t ,  les g r a i n s  voisins, di f féremment or ientés, 

tendent  à se déformer différemment mais la nécessité de mainteni r  la 

cohésion e n t r e  g ra ins  vois ins impose des res t r ic t ions  à ce t te  défor- 

ma t ion  . 
Dans ces condit ions, la re lat ion e n t r e  la cont ra in te  appl iquée a e t  la 

cission rédu i te  dans le g r a i n  i ( r i) dev ient  : 

T = ( 0 - 0 . )  sin x i  cos A 
i J i 

a étant  la résultante, dans la d i rec t ion  de la soll icitation, des 
i 

tensions créées pa r  les inégalités d e  déformation des g ra ins  voisins. 

C'est ce que Kochendorfer (1941) a appelé la 'lconsolidation d e  ten- 

sionsl1. Pour a t te indre  la cission c r i t i que ,  il faudra donc exercer  un 

e f f o r t  p lus  g r a n d  que dans un monocristal : il fau t  va incre  la résis- 

tance des jo in ts  de  gra ins .  En réal i té, le terme a ne p r o v i e n t  pas 
i 

d 'une résistance p rop re  du joint.  mais uniquement de  la désorientat ion 

e n t r e  gra ins  vois ins (Chalmers, 1937). 

D'une manière générale, les joints o n t  donc p o u r  ef fet  

d'augmenter la résistance mécanique. Cela n 'es t  cependant exact  qu'à 

température relat ivement basse où les l imites e n t r e  les g ra ins  peuvent  

ê t r e  considérées comme des bar r iè res  r ig ides.  A p a r t i r  d 'une certaine 

température, les défauts accumulés p a r  la déformation peuvent  s'élimi- 

n e r  p a r  agi tat ion thermique. Cette élimination des défauts peu t  se 

t r a d u i r e  p a r  des déplacements des jo in ts  et, s i  la température est 

suff isante, p a r  une recristal l isat ion. 



Si la température de déformation est  assez élevée, ou la 

v i tesse assez faible, ces mécanismes peuvent  i n t e r v e n i r  au cou rs  de la 

déformation elle-même, modi f iant  ainsi, ou  même pouvant  annuler ,  les 

propr ié tés  de consolidation du métal : on se t r o u v e  a lors dans le 

domaine des déformations à chaud. La l imite en t re  les déformations "à 

f ro id"  e t  "à chaud" est, cependant, d i f f i c i l e  à dé f in i r ,  car  el le,  dépend 

n o n  seulement de  la température, mais aussi d e  la v i tesse e t  de 

l 'amplitude d e  la déformation. L'élimination des dislocations dans les 

jo in ts  entraîne une déformation qui a un caractère v isqueux puis- 

qu 'e l le  est act ivée thermiquement; ce phénomène se t r a d u i t  p a r  une 

var ia t ion  des propr ié tés  mécaniques e n  fonct ion de la température. 

Ce mécanisme apparaît  cependant progressivement e t  il est  un domaine 

é tendu dans lequel la déformation a les deux caractères : in t racr is -  

t a l l i n  e t  in te rgranu la i re .  Ce n fes t  que lorsque ce d e r n i e r  devient  

prépondérant  que nous considérons que la déformation a l ieu "à 

chaud", la consolidation d 'or ig ine in terc r is ta l l ine  devenant  alors 

négligeable. 

Les métaux d e  s t r u c t u r e  hexagonale compacte présentent  

généralement peu  de systèmes de glissement e t  la compatibil i té de 

déformation des gra ins  voisins est d i f f i c i le  à réal iser.  Souvent,  des 

déformations a u x  joints sont  nécessaires; les propr ié tés  de ces métaux 

do ivent  donc dépendre fortement de  la température : i ls  sont  effective- 

ment fragi les à f ro id  e t  leur  résistance décroi t  rapidement quant  la 

température c ro î t .  

C Le zinc, é tant  caractér isé p a r  un r a p p o r t  - élevé, présente, 
a 

assez logiquement, une température de fusion assez basse. II recr is-  

tal l ise donc à basse température e t  les per turbat ions  apportées p a r  

u n e  déformation peuvent  s'él iminer à température ambiante (dans le 

cas d u  métal p u r ) .  II en résul te q u e  le zinc es t  capable d e  se dé- 

former facilement pa r  fluage; la vi tesse d'essai joue donc un g r a n d  

rô le dans son étude. Nous ve r rons  d'ai l leurs que l'on p e u t  dé f i n i r  

u n e  "vitesse d e  t ransi t ion"  pour  laquelle le régime de déformation 



change. Cette vi tesse d e  t rans i t ion  do i t  se ra t tacher  à la not ion 

d'équicohésion (résistance du jo in t  = résistance du g r a i n ) ,  ca r  si, à 

vi tesse donnée, il existe u n e  température c r i t i q u e  d'équicohésion 

au-dessus de laquelle le f luage aux jo in ts  devient  appréciable, de  

même, à température donnée (dans un ce r ta in  domaine de tempéra- 

tu res) ,  il do i t  ex i s te r  une vi tesse c r i t i que  d'équicohésion (Crussard ,  

1946; Jaoul, 1965). 

A.2. Limite d'élast ic i té des po lycr is taux  

La l imite d'élasticité d'un polycr is ta l ,  qui cor respond à la 

première déformation permanente mesurable, est  une  caractér is t ique 

t r è s  importante de sa déformabilité. 

Avec la finesse des moyens d 'observat ion actuels, o n  obt ien t  des 

valeurs t r è s  faibles. La l imite de microélasticité dé f in ie  a ins i  cor-  

respond à l 'appar i t ion de glissements dans quelques g r a i n s  seulement. 

Elle es t  donc un peu  supér ieure à 2 -rot la l imite d'élast ic i té du mono- 

c r is ta l  le  mieux or ienté, T étant  la cission c r i t i que  d e  ce de rn ie r  : 
O 

c'est u n e  conséquence de la lo i  de Schmid. La l imite d'élast ic i té 

prat ique,  que l 'on détermine s u r  les courbes de t rac t ion  usuelles, 

correspond au moment où la déformation passe d'un g r a i n  aux g r a i n s  

voisins : la déformation apparaî t  dans prat iquement tous  les gra ins .  

C'est la l imite de macroélasticité ou  l imite macroscopique, qui peu t  

dépendre de p lus ieurs  facteurs, dont  notamment, la ta i l le  d e  gra ins .  

Les po lycr is taux  de s t r u c t u r e  hexagonale o u  de symétr ie 

in fér ieure  on t  une  l imite d'élast ic i té mal déf in ie à cause des défor -  

mations importantes aux jo ints p o u r  accommoder la déformation des 

g ra ins  voisins, des tensions in ternes apparaissant du f a i t  de i'aniso- 

t rop ie  d e  di latat ion, du f luage in tergranu la i re ,  e tc  . E n  l'absence d e  

ces ef fets,  la l imite d'élast ic i té des métaux se déformant par  gl isse- 

ment basal est p l u s  net te e t  en  général b ien  supér ieure à la cission 

c r i t i que  : la déformation amorcée dans un g r a i n  passe dif f ic i lement 

dans les gra ins  vois ins o ù  les possibi l i tés d e  glissement 



ne permettent  pas d'accommoder les d is tors ions au  voisinage des 

joints. Les métaux de s t r u c t u r e  hexagonale compacte qui se défor -  

ment p a r  glissement non-basal o n t  des l imites d'élast ic i té élevées qui 

sont t r è s  sensibles à la présence d' impuretés. 

Revenons en au  cas des métaux hexagonaux se déformant 

p a r  glissement basal. Dans le domaine des grandes vitesses, la pente  

des courbes d e  t rac t ion  est  faible, de l ' o rd re  du dixième du module 

élastique (la pente  dev ient  encore p lus  fa ib le p o u r  les éprouvet tes à 

gros  g ra ins )  mais la déformation es t  à peu p rès  révers ib le  tan t  que  la 

déformation p last ique n'a pas été atteinte. I I  s 'agi t  d'un domaine 

pseudoélastique ou microplast ique. La cont ra in te  l imi tant  ce domaine 

n'est donc pas, à proprement pa r le r ,  u n e  l imite élastique, mais u n e  

l imite de proport ionnal i té .  

On p e u t  admettre que  les glissements ne se développent ic i  

que s u r  le p lan  de base des cr is taux;  les dislocations v iennent  

s'empiler cont re  les jo ints e t  peuvent  reven i r  en a r r i è re  s i  I t on  

relâche l 'e f for t .  La l imite de propor t ionna l i té  n'est a lo rs  at te inte que  

quand la résistance des joints es t  vaincue. Aussi ces métaux devraient-  

i l s  s u i v r e  la loi  d e  Petch : var ia t ion  l inéai re de la l imite élastique en 

fonct ion de l ' inverse de la rac ine car rée d u  diamètre moyen des 

gra ins.  La f i g u r e  I  1.1. rassemble quelques courbes de t rac t ion  

d 'éprouvet tes d e  zinc de d iverses  grosseurs  de gra ins;  la l imite 

élastique décroi t  rapidement, quand  le g r a i n  gross i t  e t  sa valeur  peu t  

ê t re  t rouvée p a r  la re lat ion : 

a l imite élastique, étant  exprimée en kg /mm2 et  la ta i l le  des g r a i n s  
0 ' 

d étant  donnée en mm. 



II n e  semble pas que la l imite élast ique va r ie  beaucoup avec 

la vi tesse d e  déformation s i  cet te v i tesse demeure élevée; cependant la 

gamme d e  vi tesses couver te  p a r  les résul tats d e  la l i t t é r a t u r e  (Jaoul 

1965, Adda e t  al. 1979) permet di f f ic i lement d e  l 'a f f i rmer.  Quant à la 

température, o n  ne  p e u t  pas l 'augmenter sans que  les phénomènes d e  

f luage apparaissent; à basse température, p a r  contre, la l imite élas- 

t i que  es t  élevée : dans l'azote l iqu ide,  la r u p t u r e  e s t  at te inte à 

90 MPa avan t  qu 'une déformation plast ique a i t  lieu, la pente de la 

courbe res tan t  toujours d e  I ' o rd re  d e  El10, ce qui conf i rme le carac- 

tè re  microplast ique de la déformation. 

Pour les faibles vitesses d e  t rac t ion  ( in fér ieures  à la vi tesse 
5 d e  t rans i t ion  définie p a r  Jaoul (1965) : 5.10 Palsec, o n  observe u n e  

d iminut ion d e  la pente d e  la p o r t i o n  l inéaire ( f i g .  11.2.), d 'autant  

p l u s  importante que la vi tesse es t  p l u s  faible. Il in te rv ien t  alors un 

fluage, p a r  d i f fus ion,  dans les joints, des dislocations empilées e t  il 

devient  d i f f i c i l e  de d é f i n i r  une l imite élastique, la déformation n 'étant  

p l u s  révers ib le.  La courbe s ' in f léch i t  pour  des tensions d 'autant  p lus  

basses que la vitesse es t  p lus  faible : la l imite de p last ic i té  des 

po lyc r i t aux  qui est  de  l 'o rdre  de 38 MPa p o u r  les vi tesses élevées, 

tombe à 25 MPa pour  des vitesses de mise en charge de 0.3 I o 4  Pals. 

D'ai l leurs, le zinc pur po lycr is ta l l in  sub i t  déjà à la température am- 

b iante,  un f luage à v i tesse constante sous une  tension de 15 MPa. 

A.3. Forme des courbes de t rac t ion  

Dans le cas du zinc pur, la forme d e  la courbe, es t  d i f f i c i le  

à dé f in i r  p a r  sui te d e  la présence d e  g rands  décrochements dus  à la 

formation d e  macles se propageant à t rave rs  les gra ins  ( f i g .  11.2.). 

On remarque cependant, f i gu re  1 1.1 ., que ce phénomène n e  se pro-  

duit pas dans les éprouvet tes à g r a i n s  t rès  f ins.  Cette observat ion a 

été confirmée e t  quant i f iée récemment (Ecob, 1981; Ecob e t  Ralph, 

1982). 



La formation de ces macles entraîne u n e  chute  de la ten- 

sion, qui est fonct ion de la r i g i d i t é  de  la machine; mais la remontée 

de la charge, a u  l ieu d e  s'effectuer su i van t  une lo i  élastique, a une 

a l l u re  analogue à celle que  I 'on observe a u  début  d e  la courbe. Ceci 

montre qu 'une d iminut ion d e  la consolidation a déjà pu i n t e r v e n i r  

pendant  la baisse de la charge; on  remarque d 'a i l leurs  que la pente 

de la courbe pendant  la remontée c ro î t  avec la v i tesse d'allongement 

( f i a .  1 1.2. ) . Ces décrochements correspondent  à une déformation 

maximale de 0,5 8, mais i l s  apparaissent pou r  u n e  tension qui ne 

semble pas dépendre de la vitesse : p o u r  un assez g r a n d  nombre 

d'essais effectués s u r  des éprouvet tes d e  même grosseur  de gra ins ,  

les décrochements o n t  l ieu p o u r  90 - + 3MPa, ce qui est  aussi, o n  l'a 

déjà signalé, p o u r  les mêmes échanti l lons, la tension de r u p t u r e  à - 
196OC. Par contre,  cet te tension c r i t i q u e  diminue rapidement quand 

la grosseur du g r a i n  c ro î t  e t  les éprouvet tes à t rès  g ros  g ra ins  

peuvent  p résenter  des macles sous des e f fo r t s  t r è s  faibles. La 

contra inte nécessaire au  glissement d iminuant  avec la vitesse d'allon- 

gement, la déformation p last ique avant  maclage p e u t  va r ie r  considé- 

rablement ( f i g  . 11.2. ) . 

En-dessous de la vi tesse de t rans i t ion  (v i tesse pour  laquelle 

il n'y a pas maclage), la courbe comprend, après la l imite de propor -  

t ionnal i té, u n e  por t ion  parabol ique s'étendant s u r  quelques pourcents 

d'allongement, pu is  une courbe d e  forme hyperbo l ique qui t e n d  ve rs  

une  asymptote correspondant  à la cont ra in te  nécessaire pour  qu'il y 

a i t  f luage à la vi tesse de t rac t ion  imposée. 

Cet te asymptote est donc d 'autant  p l u s  basse que  la vitesse es t  p lus  

faible; d 'au t re  par t ,  la formation de défauts é tan t  compensée p a r  

l 'annihi lat ion d 'autres défauts, le métal peut  présenter  d e  t rès  

grandes déformations avant  r u p t u r e .  A u x  vi tesses élevées, la forme 

d e  la première por t ion  de la courbe es t  masquée p a r  le maclage qui 

c rée des décrochements jusqu'à un allongement d e  I 'o rdre  de 2 %; 

au-delà, la courbe de t rac t ion  peut  ê t r e  assimilée à une dro i te  don t  la 

pente  est de  I 'o rdre  de 700 MPa, soit El120. Cet te dro i te  se pro longe 

jusqu'à une r u p t u r e  f rag i le  qui i n te rv ien t  p o u r  une contra inte de 

I ' o rd re  de 150 MPa. Les caractér is t iques du métal sont donc t rès  

d i f férentes selon que I 'on se t rouve  au-dessous o u  au-dessus de la 

température d e  t ransi t ion.  



II convient d ' ins ister  s u r  le fa i t  qu'au-delà de la limite 

d'élasticité, les éprouvettes de t ract ion paraissent se déformer de  

manière homogène, à volume constant, l'augmentation de la contrainte 

avec I'allongement t raduisant  le durcissement par  écrouissage d u  

métal. Des mesures locales précises permettent cependant de cons- 

tater que la déformation n'est uniformément répart ie qu'en première 

approximation : des hétérogénéités plus ou moins grandes apparais- 

sent t ou t  le long de l'éprouvette; certaines disparaissent, d'autres 

s'accentuent e t  l 'une d'elles ser t  finalement de  point  de départ  pour  la 

str ict ion. 

Pour l 'étude des mécanismes de déformation, le point in- 

téressant à connaître est, pour  chaque stade de la déformation, le 

taux de consolidation d a .  Pour su iv re  l 'évolution des phénomènes, - 
d s 

plusieurs chercheurs on t  tenté d'adapter une  fonction algébrique 

simple aux courbes contraintes - déformation obtenues à température 

e t  vitesse de déformation constantes. Parmi les relations proposées, 

on peut re ten i r  : 

m a = K s (Hockett, 1967) 
m 

a = o o  + 6 c (Hockett, 1967) 

a = A ( 6  + E l m  (Swif t ,  1952; Hockett, 1967) 

a = A - (A-6 )  exp (-C s) (Voce, 1948; Hockett, 1967) 

a = oo + B {1 - exp  (-C cm)}  (Sah et  al, 1969) 

a = A I 1 - exp  ( -C E mn) 1 'ln (Sah e t  al, 1969) 

où A, B.  C, K. oo ,  m et  n sont des i constante^^^ qui dépendent 

toutefois de la température e t  de la vitesse de déformation. 

Le nombre imposant d'équations proposées montre à lui seul 

qu'aucune d'entre-elles ne donne entièrement satisfaction. Le re- 

proche le p lus  important que l'on puisse fa i re aux t ro is  premières l 
fonctions est qu'elles sont continuellement croissantes. Les t ro is  I 

dernières, de forme exponentielle, sont mieux appropriées car elles 

conduisent à une contrainte stationnaire aux for tes déformations. Par 1 



conséquent, ces équations n e  s'appl iquent b ien  qu 'à  des matériaux ou 

des condit ions d e  déformation qui ne  donnent  pas l ieu  à un p i c  mar- 

qué s u r  la cou rbe  contrainte-déformation . L'exposant m est  appelé 

coef f ic ient  d'écrouissage. U n  seul jeu de paramètres ne  permet pas, 

en général ,  de représenter  l'ensemble de la courbe d e  t rac t ion ,  mais 

on p e u t  décomposer le domaine de déformation en interval les succes- 

s i fs  à l ' in té r ieur  desquels l 'une o u  l 'autre d e  ces re lat ions s'applique. 

II est ,  enf in, in téressant  d e  no te r  que  p o u r  des métaux d 'une s t ruc -  

t u r e  donnée, le  taux  de consolidation ramené au  module élast ique a 

souvent  une va leu r  indépendante de la température d'essai e t  de  la 

na tu re  d u  métal. 

A. 4. Or ia ine  de I 'écrouissaqe 

Les propr ié tés  d'un po lycr is ta l  de zinc pur se t r o u v e n t  

donc t r è s  éloignées de celles du monocristal. On a vu, en e f fe t ,  que 

ces derniers présenta ient  un cisaillement c r i t i que  t r è s  faible a lors 

que, dans le cas d u  polycr is ta l ,  on  a r r i v e  à des l imites élastiques de 

p lus ieu rs  dizaines de MPa e t  à des consolidations qui se rapprochent  

de cel les des métaux cubiques à faces centrées (Jaoul, 1965) .  

La présence d e  jo ints a donc un ef fe t  important ,  puisqu'e l le  

peu t  mult ipl ier la l imite élast ique d u  métal pur p a r  u n  fac teur  50 

env i ron .  Cela es t  l ié au  fa i t  qu'à vi tesse suffisamment grande o ù  le 

f luage est éliminé, la déformation p a r  développement d ' u n  seul système 

n 'est  pas possible; il fau t  donc fa i re i n te rven i r  des glissements dans 

les p lans  pyramidaux. Les données de la l i t t é ra tu re  (Michel, 1979) 

montrent  que la cission c r i t i q u e  dans de te ls  p lans pouvai t  a t te indre  

10 MPa; les l imites de propor t ionna l i té  de  40 MPa p o u r  les monocris- 

t aux  p u r s  à g r a i n s  f i ns  déformés à grande vi tesse deviennent  a lors 

compréhensibles. 

A u  fur e t  à mesure que la cont ra in te  augmente, les dislocations s u r  le 

p lan  d e  base v iennent  s'empiler cont re  les joints ( p a r t i e  de la courbe 

a ( E ) proport ionnel le à faible module) e t  la v ra ie  déformation plas- 

t i q u e  ne  peut apparaî t re q u e  si  des glissements d'accommodation 



peuvent  se développer s u r  les plans secondaires, ce qui nécessite une 

contra inte locale définie; il en résu l te  une var ia t ion  de la l imite 

élast ique en fonct ion d e  la grosseur du g r a i n  su i van t  une loi  analogue 

à celle des métaux cubiques centrés. 

Si l 'on admet q u e  la poursu i te  de la déformation es t  fonct ion 

du développement du glissement secondaire, le  maclage n 'é tant  qu'un 

mécanisme accessoire, o n  conçoit qu'il puisse ex i s te r  une consolidation 

rapide. Mais, le zinc ayant  une température d e  fusion basse, cet 

écrouissage n e  se maint ient pas p a r  sui te de l ' in te rvent ion  rapide 

d 'une  restaurat ion. Celle-ci, qui p e u t  même i n t e r v e n i r  au  cou rs  de la 

déformation, se t r a d u i t  p a r  des phénomènes de f luage qui v iennent  

d iminuer les caractér is t iques mécaniques. 

L ' in f luence des éléments d 'addi t ion peu t  êt re,  on  le  conçoit 

aisément, t r è s  importante dans ce contexte. Nous analyserons ul té- 

r ieurement l ' in f luence que peuvent  avo i r  le c u i v r e  e t  le t i tane s u r  les 

caractér is t iques du zinc. 

A.5. Déformation à haute temwérature 

Les po in ts  analysés aux deux  paragraphes précédents nous 

conduisent à p r e n d r e  en considérat ion les phénomènes associés à la 

déformation à haute température, c'est-à-dire à la déformation à des 

températures homologues supér ieures à 0,5 T A ces températures, m *  
le durcissement d'écrouissage est, pa r t i e l  lement o u  totalement, éliminé 

p a r  un ensemble de processus act ivés thermiquement. Cet adoucisse- 

ment, appelé restaurat ion dynamique, e t  l ' inf luence que la température 

exerce s u r  la cont ra in te  d'écoulement seront  passés e n  revue. 



A.5.a. Inf luence d e  la température s u r  la contra inte d'écoulement 

I I  e s t  généralement admis que la contra inte d'écoulement 

résu l te  de la combinaison de deux  cont r ibu t ions  : l 'une, i '  est 

indépendante d e  la température, tand is  que l 'autre,  UT, e s t  fonct ion 

de la température à laquel le on réal ise la déformation. Ce po in t  a 

déjà été signalé dans le chapi t re consacré au  monocristal. Diverses 

théories on t  été proposées pour  r e n d r e  compte d e  l ' in f luence de la 

température qui est schématisée à la f i gu re  11.3. (Weertman e t  

Weertman, 1974). 

L ' in te rpré ta t ion  de Seeger est fondée, d 'une p a r t ,  s u r  

l 'analyse de la cont r ibu t ion  de la fo rê t  de dislocations au durcissement 

to ta l  et,  d 'au t re  par t ,  s u r  l ' inf luence des f luctuat ions thermiques. 

Lorsque la contra inte appl iquée n 'est  pas suffisamment élevée pour  

permett re le passage d 'une  dislocation à t r a v e r s  la forêt ,  une  énergie 

supplémentaire AH do i t  ê t r e  fourn ie  pa r  les f luctuat ions thermiques 

p o u r  permett re la poursu i te  de la déformation. La va leur  de cette 

énergie supplémentaire es t  donnée p a r  la re lat ion suivante : 

o ù  d i  est la valeur  de  AH lorsqu'aucune cont ra in te  n 'est  appliquée, 
O 

a 
e f f  est la contra inte ef fect ive qui sera précisée ci-dessous e t  V est  

un volume d 'act ivat ion d o n t  la va leur  est  donnée p a r  : 

Dans cette re lat ion,  Io es t  la distance en t re  les arbres  de la forêt,  d 

la distance q u e  la dislocation do i t  p a r c o u r i r  avan t  qu'un d e  ses seg- 

ments ne coupe un a r b r e  e t  b es t  le vecteur  de Burge rs  d e  la dislo- 

cat ion. La contra inte e f fec t ive  v a u t  : 

a 
ef f .  



où a e s t  la cont ra in te  appl iquée e t  (J la cont ra in te  de rappel,  

p rodu i te  p a r  le champs de contra intes à longue distance associé a u x  

dislocations. La va leur  d e  ab es t  indépendante de la température. 

La f réquence avec laquelle u n e  dislocation coupe les a r b r e s  

de la f o r ê t  es t  proport ionnel le à e x p (  A H I k T ) .  Dans le cas d'un 

échanti l lon déformé à une vi tesse de déformation constante : , o n  

peut  éc r i re  l 'équation suivante : 

. 
E = E e x p  ( -  A H O) . e x p  V (a - a b )  

O 

kT k T  

. 
où E es t  une constante. Une transformatiop élémentaire de cet te 

O 

dern ière  relat ion donne : 

équation qui permet de constater que  la contra inte d'écoulement 

decro i t ra  l o rs  d 'une augmentation d e  température à condi t ion que cet te 

dernière appart ienne à un domaine de températures dans lequel kTa 

In €0 es t  i n fé r ieu r  à A Ho. Cet te condi t ion est  remplie s i  la 
7 

température est i n fé r ieu re  à une  cer ta ine température c r i t i que  T c 1 
( f ig .  11.3.). 

E 
Pour des températures p lus  élevées, k T  In - O peu t  avoi r  

E 

une va leur  supér ieure à A H  . dans ces conditions, les f luctuat ions 
O' 

thermiques sont  à ce po in t  importantes qu 'une cont ra in te  appliquée 

n'est pas nécessaire pour  permet t re  l ' in tersect ion des a rb res  de la 

forêt.  Dans ce domaine de températures, la tension appl iquée ne do i t  

va incre  q u e  la tension de rappel.  



Jonas e t  a l  (1968) o n t  suggéré que  les re lat ions précédentes 

étaient également valables dans le domaine de températures o ù  la 

cont ra in te  d'écoulement décroî t  de  nouveau lo rs  d 'une augmentation de 

température ( f i g  . 11.3. : au-delà de Tc2).  Dans ces condit ions, A Ho 

p r e n d  une  nouvel le valeur  égale à l 'énergie d'auto-dif fusion, ce qui 

rend  compte de ce que la montée des dislocations es t  rap ide p o u r  les 

températures supér ieures à Tc2, 

La théor ie  de H i r sch  d u  durcissement de  déformation peu t  

également êt re ut i l isée p o u r  exp l iquer  I f e f fe t  de  la température s u r  la 

contra inte d'écoulement. A u x  t r è s  basses températures, le durcisse- 

ment du métal e s t  expl iqué p a r  les mouvements conservat i fs  e t  non- 

conservat i fs  des crans. Lorsque l 'on augmente la température, I 'act i -  

vat ion thermique inf luence, e n  premier l ieu, les c rans d o n t  le mouve- 

ment e s t  conservat i f .  Pour les températures supér ieures à la tempé- 

r a t u r e  c r i t ique Tcl , la résistance de ces c rans es t  essentiellement 

zéro, mais les f luctuat ions thermiques sont  encore insuf f isantes p o u r  

mouvoir les c rans  non-conservat i fs , c'est-à-dire ceux qui laissent des 

dipôles e t  des défauts ponctuels dans leur  sillage. Cette théor ie 

considère qu'à des températures p lus  élevées, supér ieures à Tc2, la 

contra inte d'écoulement restera fonct ion de la température du fa i t  que 

les f luctuat ions d 'or ig ine thermique sont  encore suf f isantes pour  

permet t re  le mouvement des deux  types de crans. 

La cont ra in te  c r i t i q u e  de cisaillement résolue pour  le g l is-  

sement basal dans le zinc décroî t  presque l inéairement avec 

l 'augmentation de température jusqu'à une température c r i t i q u e  

prat iquement égale à la température ambiante (0.43 Tm) e t  demeure 

ensui te constante jusqu'à env i ron  250°C (0,76 Tm) .  (Fahrenhors t  e t  

Schmid, 1930). Gilman (1956a) a p a r  a i l leurs observé que  la 

contra inte c r i t i q u e  de cisail lement résolue pour  le glissement basal 
+ 

dans @ zinc 99,999 % é ta i t  indépendante de la température e t  de  la 

v i tesse de déformation e n t r e  182O e t  407OC (0,66 à 0,98 Tm)  p o u r  des 
-4 -1 

vitesses de déformation comprises en t re  3 . 1 0 - ~  e t  10 s . 



A. 5 .b. Restaurat ion dvnamiaue 

Quand un métal est  déformé à u n e  vitesse d e  déformation 

f ixée e t  à des températures croissantes, le t a u x  de durcissement d e  

déformation décroît .  Cet te décroissance, qui es t  associée à I'appa- 

r i t i o n  d e  la restaurat ion dynamique, apparaît  à une température seuil. 

La restaurat ion dynamique semble n e  pas a v o i r  l ieu aux  températures 

in fér ieures  à 0,25 Tm; a u x  temperatures supér ieures à cet te valeur ,  

la restaurat ion dynamique se manifeste e t  au-dessus d e  0.5 Tm, el le 

est  inf luencée p a r  des mécanismes contrôlés p a r  la d i f fus ion .  

Dans le cas du zinc po lycr is ta l l in ,  Risebrough (1965) a 

montré que  le taux  de durcissement de  déformation décro î t  lorsque la 

température est  supér ieure à 178 K (0.26 Tm) ,  pou r  des vitesses d e  

déformation comprises e n t r e  4. 1oV5 e t   IO-^ s -1 .  

La restaurat ion dynamique peut  ê t r e  incomplète; dans ce 

cas, la cont ra in te  nécessaire à une  déformation u l té r ieure  cont inuera à 

augmenter avec la déformation mais le taux  d e  durcissement de défor -  

mation diminuera. 

Par contre, s i  la restaurat ion dynamique est  complète, un 

équ i l ib re  es t  a t te in t  e n t r e  le durcissement d e  déformation e t  la res- 

taurat ion,  ce qui condu i t  à une contra inte d'écoulement constante e t  

donc à une  vi tesse de durcissement nul le. Cette s i tuat ion se ren-  

cont re  d u r a n t  le f luage stat ionnaire e t  la déformation à chaud sta- 

t ionnaire. Dans ces deux  cas, o n  peu t  considérer  que l 'on se t r o u v e  

en présence d 'une déformation d u r a n t  laquelle il ex is te un équ i l ib re  

en t re  les t a u x  de créat ion e t  de  d ispar i t ion  des dislocations. Même s i  

la densité générale de dislocations à l ' i n té r i eu r  d 'un  sous-grain e t  

dans les sous-joints est  constante, o n  peut  s 'at tendre à des var iat ions 

locales. II s'en s u i t  que  l 'on peu t  considérer que la sous-st ructure 

est  continuellement d é t r u i t e  e t  réformée t o u t  e n  conservant  sa dimen- 

sion moyenne d 'équi l ibre.  Le terme llrepolygonisationll a dta i l leurs été 

suggéré p a r  McQueen e t  a l  (1967) p o u r  désigner ce processus. 



A. 5 .c. Mécanismes de la déformation à haute  température 

McLean (1966) résume bien les deux modèles théor iques de 

base qui ont  é té  proposés pour  r e n d r e  compte d e  ces mécanismes. 

L'un est  fondé s u r  l 'hypothèse que le  facteur  contrô lant  la défor- 

mation à chaud se t r o u v e  dans la déformation elle-même. L 'autre 

modèle fa i t  I 'hypothèse q u e  le facteur  contrô lant  la déformation se 

t r o u v e  dans le  recu i t  con t inu  qui a l i eu  à la température d e  défor- 

mation. En fa i t ,  ces deux  modèles n e  peuvent  pas ê t re  considérés 

isolément p u i s q u t i l  y a simultanément du glissement e t  de  la res- 

taurat ion.  

Le premier  modèle considère qu 'une  énergie d 'act ivat ion A Ho 

est  nécessaire p o u r  que les dislocations puissent  va incre  les obstacles 

qui s'opposent à leurs mouvements. Les diverses équations, déduites 

de ce modèles, sont obtenues en app l iquant  au  glissement la théorie 

des vitesses d e  réactions. Si l 'on considère que  le  champs de con- 

t ra in tes  a longue distance associé aux  dislocations se t r a d u i t  p a r  une 

contra inte de rappe l  qui r é d u i t  l 'ef f icacité de la contra inte appliquée 

en diminuant l 'énergie d'act ivat ion, la vitesse de déformation est  

donnée par la relation ci-dessous q u e  nous avons déjà rencontrée 

précédemment : 

. - 
E - E exp ( -  AHO) . e x p  V(a - O  b )  

O 

k T  kT 

Les obstacles a u  glissement peuvent  ê t r e  considérés comme provenant  

de l ' in teract ion des dislocations v i s  avec la fo rê t  d e  dislocations. Ces 

interact ions entraînent  la formation d e  crans s u r  les dislocations v i s  

en mouvement. Ces c rans  o n t  une or ientat ion coin; il e n  résul te 

q u ' i l s  doivent monter, a u  cours  de la déformation, lorsque les dislo- 

cat ions v is  g l issent .  II est ,  pa r  a i l leurs,  généralement admis que la 

montée ne c rée  que des lacunes, c a r  I 'énergie d e  formation de ces 

dernières est in fér ieure  à celle des interst i t ie ls .  



Mott  (1956), e n  fa isant  l 'hypothèse q u e  la contra inte appl i -  

quée a r é d u i t  I 'énergie d 'act ivat ion d 'auto-d i f fus ion 
A H S d  

d 'une 

g randeur  A b2 o ù  A est  la distance e n t r e  c rans e t  b le vec teur  de  

Burge rs ,  a pu proposer la formule : 

Les dislocations disposent d e  deux possibi l i tés p o u r  év i te r ,  d u r a n t  la 

déformation, les obstacles à l eu r  mouvement : le glissement dévié e t  la 

montée. Schoeck e t  Seeger (1955) o n t  suggéré que, dans les métaux 

de s t r u c t u r e  hexagonale compacte notamment, les dislocations v i s  

dissociées peuvent  fa i re  du glissement dévié lorsque l 'act ivat ion ther -  

mique leur  a permis de recombiner les part iel les. 

Une contra inte r é d u i t  I 'énergie d 'act ivat ion en d iminuant  la longueur 

du segment recombiné nécessaire pour  le glissement dévié. En out re ,  

p lus  I 'énergie d e  défaut  d'empilement du métal es t  grande,  p l u s  faible 

sera I 'énergie d'act ivat ion nécessaire à la recombinaison des part iel les. 

II en résul te que  le glissement dévié do i t  ê t re ,  d'une manière 

générale, aisé dans le zinc. Nous avons déjà v u  q u e  la possib i l i té  de  

glissement dévié dans le stade Ill de la déformation du monocristal de  

zinc ava i t  été suggérée p a r  Bocek e t  Kaska (1964). Depuis lors, 

d i f f é ren ts  t r a v a u x  o n t  suggéré  que le glissement dévié soi t  le mé- 

canisme pr inc ipa l  de  restaurat ion p o u r  des températures in fér ieures  à 

0,4 - 0.5 T f  (Cagnon, 1968). Cependant, ce mécanisme ne  peut  

condu i re  qu 'à une restaurat ion pa r t i e l  le, puisque les composantes 

coins des dislocations ne sont  pas éliminées pa r  glissement dévié. La 

restaurat ion complète ne p e u t  ê t re  observée qu'à une  température p l u s  

élevée, lorsque la montée des composantes coins peu t  se fa i re  à une 

vi tesse raisonnable. 



T e g a r t  e t  Sherby  (1958) o n t  suggéré que  des dislocations 

sessiles peuvent  se former dans les métaux po lycr is ta l l ins  de s t ruc-  

t u r e  hexagonale pa r  in terac t ion  e n t r e  glissements basal e t  non-basal. 

Pr ice (1960) pense q u e  la montée des boucles pr ismatiques, p rodu i tes  

p a r  glissement pyramidal,  se fa i t  aisément dans le zinc à la tem- 

péra ture  ambiante. Seeger e t  T raub le  (1960) o n t  conf irmé que la 

montée des dislocations coins es t  un processus fondamental pou r  la 

restaurat ion du zinc. II y a, p a r  a i l leurs,  des arguments théor iques 

sérieux q u i  suggèrent  que  p lus  I 'énergie de défaut  d'empilement est 

importante, p l u s  grande est la vi tesse de montée des dislocations 

coins (Mc Lean, 1966). Ceci p rov ien t  de ce q u e  l 'énergie des crans 

e s t  faible dans un métal à énergie de défaut  d'empilement élevée et, 

p a r  conséquent, la séparat ion e n t r e  crans e s t  rédui te.  S' i l  y a 

suffisamment de lacunes, la vi tesse de montée sera grande ( H i r t h  e t  

Lothe, 1968). 

Stüwe (1965) a suggéré un modèle p o u r  la déformation à 

chaud dans lequel les dislocations sont  créées à l ' in té r ieur  des sous- 

gra ins.  Le glissement dévié e t  la montée assistent les composantes 

v i s  e t  coins qui se déplacent v e r s  le sous-joints, où  elles sont  anni- 

hilées p a r  combinaison avec des dislocations de signe opposé pro-  

venant  des sous-grains adjacents. La montée est  favorisée pa r  la 

présence de lacunes créées d u r a n t  la déformation, pa r  exemple celles 

créées lors du mouvement des dislocations v i s  crantées. 

La combinaison de ces deux  modèles de base condu i t  Mc 

Lean (1966) à proposer u n  modèle selon lequel les processus de 

restaurat ion, fortement inf luencés p a r  la température e t  la vi tesse d e  

déformation, se manifestent simultanément au durcissement d e  défor- 

mation. Dans ces condit ions, Mc Lean éc r i t  : 

6 u avec r : coeff ic ient de  restaurat ion = - 
6 T 

6 u 
h : coeff ic ient d e  durcissement p a r  déformation = 6E 



Ce modèle a été appl iqué avec succès dans cer ta ins problèmes d e  

fluage, y compris le fluage du zinc pur (Wégria e t  al., 1971). Puis- 

qu'il f a i t  i n t e r v e n i r  la vi tesse d e  déformation, il n'y a, en  pr inc ipe,  

aucune raison qu'il n e  puisse ê t r e  appl iqué a u  cas p l u s  général d e  la 

déformation à chaud. 

Les d iverses  équations de déformation vues dans ce para-  

g raphe cont iennent,  soit  un paramètre s t r u c t u r a l  expl ic i te ,  soit  u n e  

constante qui es t  rel iée d 'une certaine manière à la s t ruc tu re .  U n  

cer ta in nombre de déf in i t ions o n t  été proposées p o u r  ce paramètre 

(Gagnon, 1968). Trozera e t  a l  (1957) o n t  suggéré q u e  la s t r u c t u r e  

est  uniquement dé f in ie  p a r  la déformation e t  le paramètre Z de Zener 

e t  Hollomon (1944) : 

où A H  peu t  ê t re  u n e  fonct ion d e  la contra inte,  mais pas de la tempé- 

ra ture .  Cette déf in i t ion  impl ique qu'à déformation donnée, la s t ruc -  . 
t u r e  est  inchangée p o u r  toute combinaison d e  E e t  T conduisant à 

une va leur  constante de Z. Ces résul tats t rouven t  u n e  conf irmation 

dans les t ravaux  antér ieurs  de Sherby  e t  D o r n  (1954). L' invariance 

de la s t r u c t u r e  a é té ' vé r i f i ée  p a r  des essais de t ract ion,  de  la mé- 

tal lographie e t  des observat ions aux  rayons X. 

II nous pa ra i t  important  d ' ins is ter ,  dès maintenant, s u r  le 

po in t  su ivant .  Dans le cadre de la déformation à chaud, un aspect 

important  pou r  la p ra t i que  indust r ie l le  es t  l 'établissement des para- 

mètres d'écoulement ( e t  donc des variables opératoires vi tesse e t  

température) q u i  condu i ront  à la duc t i l i té  maximale p o u r  une compo- 

si t ion donnée. Néanmoins, la composition es t  généralement f ixée s u r  

des bases autres q u e  la déformation à chaud. Par a i l leurs,  la duc t i -  

l i t é  es t  intimement rel iée à des changements d e  s t r u c t u r e  ayant  l ieu  

d u r a n t  la déformation. Par conséquent, la vitesse à laquelle u n e  

déformation donnée p e u t  ê t r e  imposée sera déterminée p a r  la vi tesse 



de restaurat ion d u r a n t  la déformation. La connaissance des change- 

ments s t r u c t u r a u x  in tervenant  d u r a n t  la déformation à chaud permet- 

t r a i t  p a r  conséquent la déterminat ion de la s t r u c t u r e  or ig inale e t  des 

condit ions opératoires conduisant  à la duc t i l i t é  maximale. Ce t rava i l  

doi t  ê t r e  fa i t  p o u r  chaque métal; il est  e n  e f fe t  impossible d 'avancer 

une théor ie générale à cause d e  l ' in f luence déterminante des impuretés 

e t  des éléments d'all iages s u r  la présence d e  secondes phases e t  s u r  

la v i tesse de restaurat ion.  

La s i tuat ion se complique encore du fa i t  que  dans le cas des 

alliages déformés aux vi tesses d e  déformation p l u s  élevées d e  la 

pra t ique industr ie l le ,  on  peu t  observer ,  e n  fonct ion d e  la composition 

de l 'al l iage e t  d e  la présence d e  secondes phases, le  phénomène de 

recristal l isat ion dynamique. Si l 'on considère les t r o i s  mécanismes les 

p lus importants avancés pour  rend re  compte de la recr is ta l l isat ion : 

croissance des cellules de déformation, cou rbu re  des jo ints de  g r a i n s  

in i t iaux  e t  coalescence de sous-grains, o n  s 'at tendrai t  à ce que le 

taux d e  recristal l isat ion dynamique décroisse avec I 'augmentation de la 

vitesse de déformation : la probab i l i té  d 'act ivat ion thermique diminue. 

En e f fe t ,  chacun des t ro i s  mécanismes de nucléation e t  croissance de 

la recr is ta l l isat ion dynamique requ ie r t  la "formation" d'un nouveau 

gra in  avant  que la déformation n ' in t rodu ise  un nombre substant iel  d e  

nouvel les dislocations. Lorsque la vi tesse de déformation augmente, 

la v i tesse de créat ion des dislocations augmente; la possibi l i té de  

recristal l isat ion dynamique d e v r a i t  pa r  conséquent diminuer. Ceci 

impl ique que l 'augmentat ion du taux de créat ion des lacunes e t  de  

glissement dévié n 'es t  pas compensé p a r  une d iminut ion de temps 

nécessaire à la formation d'un nouveau g r a i n  e t  que  I ' inf luence de la 

contra inte sur  la vi tesse de recr is ta l l isat ion n 'est  pas p lus  i r r~portante 

que s u r  la vi tesse de restaurat ion.  Cependant, s i  p o u r  une vi tesse 

de déformation donnée, la déformation totale est  augmentée, la recr is -  

tal l isat ion peut apparaî t re après  une déformation c r i t i que ,  parce que  

la d i f férence d 'énergie de d is tors ion de chaque côté des joints peu t  

deven i r  suffisamment élevée p o u r  permett re l ' in te rvent ion  accélérée 

d 'un  mécanisme d e  recr is ta l l isat ion . Dans ces condit ions, on  peu t  

s 'at tendre à ce que la déformation c r i t i q u e  pour  la recr is ta l l ia t ion 

dynamique augmente avec la v i tesse de déformation. 



La possib i l i té  de  recr is ta l l isat ion dépend de la rap id i té  

d'élimination d e  l 'énergie d e  déformation p a r  restaurat ion. Les métaux 

dans lesquels le glissement dévié e t  la montée sont  faciles o n t  une 

tendance moins marquée pour  la recr is ta l l  isat ion dynamique ou sta- 

t ique. II e s t  c la i r  que la restaurat ion dynamique es t  le processus de 

restaurat ion dans cer ta ins  métaux tand is  que  la recr is ta l l isat ion dyna- 

mique es t  le processus de restaurat ion dans d 'autres métaux. 

L'énergie d e  défaut  d'empilement es t  un paramètre important  dans ce 

chdre. 

A. 6. Maclage des po lycr is taux  

Pour analyser br ièvement l ' in te rvent ion  du maclage dans la 

déformation d'un polycr is ta l ,  il convient  de t e n i r  compte de ses carac- 

tér is t iques essentielles qui peuvent  ê t re  résumées de la manière 

suivante : 

. le maclage es t  un processus d iscont inu  qui amène une  déforma- 

t ion  localisée faible ( 7  % dans le zinc).  

Une macle se forme sous l 'act ion d 'une cont ra in te  élevée; elle 

s 'agrandi t  sous l 'act ion d 'une contra inte sensiblement p l u s  faible. 

. L 'appar i t ion de macles es t  généralement précédée p a r  des glisse- 

ments s u r  un ou p lus ieurs  systèmes, e t  il y a des or ientat ions 

pour  lesquelles le maclage ne  se p r o d u i t  pas. 

. Le mécanisme d e  pôles, analysé à l 'annexe III, paraî t  le mieux 

adapté p o u r  rend re  compte des observat ions expérimentales faites 

dans l 'é tude du maclage du zinc. 

A la lumière de ces propr iétés,  o n  peu t  considérer,  d 'une 

manière t r è s  schématique, que la déformation d'un polycr is ta l  d e  zinc 

se p r o d u i t  d e  la manière suivante : 



certains g ra ins  sont  or ientés p a r  rappor t  aux  contra intes 

appliquées de manière favorable, c'est-à-dire de tel le sor te  que 

le glissement est possible s u r  les systèmes existants.  

Ces g r a i n s  se déforment a lors normalement su ivant  les méca- 

nismes classiques basés s u r  les mouvements d e  dislocations. 

. Certains g ra ins  sont  mal or ientés p a r  r a p p o r t  aux  contra intes 

appliquées, soit a u  début  de  la déformation soi t  après u n e  cer- 

taine quan t i t é  de déformation. I I  se p r o d u i t  a lors des concen- 

trat ions d e  contraintes qui v o n t  p rovoquer  la germinat ion de 

macles. Celles-ci grossissent  e t  at te ignent  une  certaine tail le, 

fonction d e  la grosseur  des g ra ins  e t  des obstacles qu'el les 

rencontrent  lors de leu r  croissance. 

Ces macles par t ic ipent  à la déformation de deux manières simul- 

tanées : 

. lors de la formation d 'une couche monoatomique maclée, le réseau 

se déforme d'une quant i té  constante, fonct ion d u  cisaillement 

suivant la formule déjà vue  : 

Quand u n e  dislocation du réseau non maclé rencontre un jo int  de 

macle cohérent ,  el le s ' incorpore à la macle en créant  cet te défor- 

mation - s e t ,  de p lus ,  la dislocation q u i  ne par t ic ipa i t  pas au 
2 

glissement devient,  dans la macle, une dislocation g l iss i le  qui va 

cont r ibuer ,  par  ses déplacements, à la déformation du g r a i n .  

Le maclage déforme donc le réseau localement e t  r e n d  gl issi les des 

dislocations qui ne  l 'étaient pas. 



B. MICROPLASTICITE, A LA TEMPERATURE AMBIANTE, DU ZINC PUR 

POLYCRISTALLIN 

Les considérat ions qui v iennent  d 'ê t re  développées sug- 

gè ren t  que, lorsqu'on analyse la courbe d'un essai d e  t rac t ion  relevée 

à l 'aide d 'une machine classique, le passage de l 'é tat  élastique à I 'état 

p last ique se fa i t  d 'une manière p l u t ô t  bruta le.  Cette constatat ion 

expérimentale condu i t  à penser qu'il ex is te une f ront ière nature l le  

assez net te  e n t r e  ces deux états. Depuis, quelques années, on  se 

r e n d  compte que les phénomènes ne  sont  pas s i  simples, e t  qu'il est 

impossible que  le métal passe brusquement de  I 'état élastique à I'état 

p last ique (Gouzou , 1969). Les techniques expérimentales se sont 

aff inées e t  o n  a pu observer ,  b ien  avan t  la déformation p last ique,  des 

déformations anélastiques e t  microplastiques. La déformation plast ique 

macroscopique observée dans l'essai d e  t rac t ion  classique est, e n  fai t ,  

préparée p a r  d 'autres phénomènes d o n t  elle est  l 'aboutissement. II 

n 'ex is te pas, à proprement par le r ,  d e  po in t  de t rans i t ion  e n t r e  l'état 

élast ique e t  I 'état plast ique, mais une  zone de t rans i t ion  relat ivement 

étendue. 

L'étude d e  la microplast ic i té présente un in térê t  consi- 

dérable parce qu'el le donne des informations nouvel les s u r  les méca- 

nismes s t ruc tu raux  mis en jeu dans la déformation plast ique, en 

par t icu l ie r ,  s u r  la mobil i té des dislocations e t  s u r  l eu rs  processus de 

mult ipl icat ion. D'une manière générale, on peu t  espérer q u e  ces 

informations permett ront  d e  mieux aborder  un cer ta in  nombre de 

problèmes pra t iques tels q u e  amélioration d'alliages à résistance mé- 

canique élevée e t  mise à forme. 

L'étude des microdéformations du zinc pur a été ent repr ise  

p a r  p lus ieurs  chercheurs; ces t r a v a u x  envisagent essentiellement 

l 'analyse de la mobi l i té des dislocations dans des monocristaux pré-  

parés e t  or ientés de manière à pouvoir  é tud ier  des systèmes d e  glisse- 

ment b ien  déf in is  (Roberts, 1960; Roberts e t  Brown, 1960; T inder ,  

1965; Adams e t  al. , 1967b, Pope e t  al, 1967; B l i sh  e t  Vreeland 1968 

e t  1969; Adams, 1968; Yurasova e t  al, 1965; 



Lavrentyev  e t  al., 1966 e t  1968; Lavrentyev  e t  Salita, 1968) .  Les 

résul tats sont  obtenus p a r  l 'observat ion, soi t  d e  p iqûres  de corrosion, 

soi t  de  la croissance des bandes d e  glissement, lorsque les monocris- 

t aux  sont soumis à des impulsions de cont ra in te  d ' in tensi té e t  d e  

durée contrôlées. Les données recueil l ies d e  cet te manière sont  

certainement t r è s  intéressantes du po in t  d e  vue  connaissance fon- 

damentale du métal. Toutefois, dans l 'opt ique p lus  p r a t i q u e  déf inie, 

il éta i t  indispensable d 'étendre ces recherches au cas du zinc po ly -  

c r i ta l l in  (Wégria e t  Gouzou, 1970; Gouzou e t  al., 1971 ) .  

B. 1 .  Méthode e x ~ é r i m e n t a l e  

La machine d'essais ut i l isée a été const ru i te  spécialement e n  

vue  des mesures de microdéformations (Gouzou, 1965) .  C'est u n e  

machine de t rac t ion  monoaxée, à poids, qui permet d 'appl iquer u n e  

charge connue à une éprouvet te don t  on  peu t  mesurer les défor-  

mations à t o u t  instant  d e  l'essai. 

L 'e f fo r t  de t rac t ion  es t  exercé p a r  une cuve cy l i nd r ique  

p lus  ou moins remplie d'eau. A I 'aide de ce d isposi t i f ,  il est  possible 

d 'appl iquer à I 'éprouvet te une charge cro issant  l inéairement, pa r  un 

écoulement d'eau à d é b i t  constant. I I  est aussi possible d e  fa i re des 

essais à tension constante en chargement d 'abord la cuve  jusqu'au 

niveau voulu e t  en appl iquant  ensui te rapidement la charge à I 'éprou- 

vette. 

L'allongement de I 'éprouvet te se mesure à I'aide d'un exten-  

somètre don t  la base d e  mesure es t  100 mm e t  dont  la tête de mesure 

est  un comparateur à ruban torsadé, donnant  une réponse par fa i te-  

ment l inéaire e t  g radué  au micron. Pendant un essai, on photo- 

g raph ie  simultanément le  comparateur e t  un chronomètre a u  dixième o u  

au  centième d e  seconde, à in terval les de temps égaux, à I'aide d 'une 

caméra 16 mm. 



Les lectures se fon t  directement s u r  le film, en  évaluant le 

dixième d e  division. Ce mode d e  mesure e t  d 'enregist rement  condui t  

à une sensib i l i té  de  1 0 - ~ .  

La charge appl iquée p a r  la machine à poids n e  dépend pas 

d e  la vi tesse de déformation de l 'éprouvette, contrairement à ce qui 

se passe dans I'essai de  t rac t ion  classique. Autrement dit, cette 

technique, o ù  l 'on impose - d o  constant,  est t r è s  d i f fé rente  d e  l'essai 

d t 

habi tuel  o ù  l 'on impose d E constant. - 
d t 

La mesure des microdéformations permet de met t re  en évidence des 

mécanismes s t r u c t u r a u x  qui sont  inv is ib les dans I'essai d e  t rac t ion  

classique. La qual i té  des informations obtenues dans I'essai de  micro- 

déformation es t  due à la fois au  mode de mise en charge de I 'éprou- 

vet te,  à la sensibi l i té d e  I'extensomètre, e t  e n f i n  à un ensemble de 

précaut ions expérimentales qui en fon t  u n  essai d'exécut ion relat ive- 

ment d i f f i c i le .  

La f i gu re  11.4. montre une  courbe de microplast ic i té du 

zinc. L'analyse de ce t te  courbe révèle que  les microdéformations 

apparaissent dès le débu t  de  I'essai e t  que leu r  évolut ion obéi t  à une 

loi  parabol ique (Wégria e t  Gouzou, 1970). 1 1  f au t  no ter  dès main- 

tenant  que  ce processus de microdéformation es t  nettement d i f f é ren t  

d e  celui  mis en évidence dans le cas du f e r  e t  de  ses alliages 

(Couzou, 1969, 1965, 1967; Gouzou e t  Dorlot,  1966). En e f fe t ,  dans 

ce dern ier  cas, la courbe de microplast ic i té peu t  ê t r e  d iv isée e n  t ro i s  

stades : 

- zone élastique "pu re "  

- zone des microdéformations l inéaires 

- zone des microdéformations paraboliques. 



En f a i t ,  les d i f férences en t re  les courbes de  t rac t ion  con- 

ventionnelles, re lat ives a u x  métaux de s t r u c t u r e  cub ique centrée e t  

de s t ruc tu re  hexagonale compacte permet tent  de comprendre, à pos- 

t e r i o r i ,  les d i f férences d e  comportement microplastiques. Les raisons 

fondamentales d e  cette d i f fé rence do ivent  ê t r e  recherchées dans : 

- la symétr ie de déformation qui ex is te  dans les métaux de  s t ruc-  

t u r e  cub ique alors qu 'e l le  est  absente dans les métaux de  s t ruc -  

tu re  hexagonale; 

- I'émissivité des sources de dislocations e t  le rô le  de la f o rê t  de 

dislocations, qu i  sont  d i f fé ren ts ;  

- la mobil i té p rop re  des dislocations qui est d i f fé ren te .  

Pour en  reven i r  a u  cas d u  zinc polycr is ta l l in ,  la microdéfor- 

mation obéit donc  à une  loi  parabolique. Pour caractér iser  une  telle 

courbe,  nous avons choisi  le paramètre d2 E p, g randeur  q u i  

d a 2  

d é f i n i t  la cou rbu re  de la parabole. Plus ce nombre est élevé, p lus  

v i t e  la parabole se redresse et ,  p a r  conséquent, moins l 'al l iage est 

rés is tan t  ( E p désiane la microdéformation plast ique, c'est-à-dire la 

microdéformation mesurée dont  on  a soustra i t  la cont r ibu t ion  élas- 

t i q u e ) .  

B. 2. Résultats expérimentaux 

Nous avons réalisés des essais de microplast ic i té s u r  des 

éprouvettes d e  zinc pur polycr is ta l l in .  Ces éprouvet tes o n t  été 

obtenues p a r  laminage à la température ambiante. La microdéformation 

a été réalisée dans les condit ions expérimentales suivantes : 

. température : 20°C 

. v i t e s s e d e m i s e e n c h a r g e :  0 , 8 1 0 - ~ M P a s - l .  



Dans ces condit ions, on a obtenu la va leur  moyenne suivante : 

Bien que nous ayons également réalisé des mesures s u r  des alliages 

faiblement all iés (Wégria e t  Gouzou, 1970) nous n e  les reprenons pas 

ic i  car  ces résul tats  n 'apportent  pas d'éléments importants dans le 

cadre de la déformation p a r  pliage. 

B. 3. Signif icat ion phys ique d 'une loi parabol ique de microdéformation 

Brown e t  Luckens (1961) semblent avo i r  été les premiers à 

observer  l 'existence d 'une loi parabol ique des microdéformations dans 

le f e r  polycr is ta l l in .  Ce t y p e  de loi parabolique a été observé ul- 

térieurement dans de nombreux autres métaux e t  alliages (Gouzou, 

1967). 

Suits e t  Chalmers (1961 ) o n t  examiné des éprouvettes de 

Fe-3,25 % Si à d i f fé ren ts  stades de la microdéformation, en u t i l i san t  

une technique de  p iqûres de corrosion destinées à révéler  I'emplace- 

ment des dislocations, e t  on t  observé que le nombre de g ra ins  

déformés croissait  avec la tension appliquée. Cette observat ion a été 

confirmée par  d 'autres chercheurs. II es t  donc raisonnable d'admettre 

que les microdéformations paraboliques sont  liées à l 'entrée en action 

progressive d'un mécanisme générateur  de dislocations. Tro is  

théories on t  été proposées pou r  exp l iquer  ces microdéformations , dans 

le cas du fe r  polycr is ta l l in .  

1) Brown e t  Luckens (1961) on t  appl iqué la théorie de Cot t re l l  

(1950) q u i  admet q u ' u n  pe t i t  nombre de dislocations à l ' i n té r ieur  

des gra ins  sont libérées de leurs nuages d'atomes in te rs t i t ie ls  e t  

deviennent autant  de sources de  Frank-Read. Ces sources 

émettent des dislocations q u i  t raversent  l ibrement le g ra in  e t  



viennent  s'accumuler en f ron t i è re  de celui-ci. La formation 

progressive de ces empilements d e  dislocations donne naissance à 

des contra intes antagonistes qui ra lent issent ,  p u i s  a r rê ten t  

l 'action des sources de Frank-Read, e t  la microdéforamtion tend  

v e r s  un éta t  d 'équi l ibre.  Le  trai tement mathématique de cette 

idée condu i t  à une  relat ion qui donne u n e  descr ip t ion  quant i -  

ta t ive  des microdéformations dans laquelle : 

- la tension à met t re e n  oeuvre p o u r  fa i re apparaî t re les 

microdéformations est indépendante des dimensions du 

gra in ;  

- les microdéformations cro issent  su i van t  une loi parabol ique 

lorsqu'on augmente la tension appliquée; 

- p o u r  une même tension appliquée, les microdéformations sont  

proport ionnel les a u  cube du diamètre du gra in .  

2) Couzou e t  Dor lot  (1966) o n t  proposé u n e  théorie axée s u r  la 

générat ion des dislocations a u x  joints d e  gra in .  Cet te  théorie, 

qui permet d 'exp l iquer  une lo i  parabol ique d 'o rdre  2, comme celle 

de B rown  e t  Luckens (1961), a été étendue e t  elle condu i t  à une 

relat ion unique p o u r  décr i re  les microdéformations, depuis le 

début  d e  la loi parabol ique jusqu'aux macrodéformations (Gouzou, 

1967b 1. 

3) Enf in,  Man e t  al. (1967) o n t  proposé u n e  théorie d e  la microdé- 

formation s'étendant au-delà d e  la loi parabol ique d ' o r d r e  2. 

De cette b r è v e  analyse, nous re t iendrons donc que les microdéfor- 

mations parabol iques sont  liées à l 'entrée e n  act ion progress ive  d'un 

mécanisme générateur  d e  dislocations. 



B.4. Mécanisme de déformation du zinc po lycr is ta l l in  pur 

Le déplacement des dislocations est  un phénomène ac t ivé  

thermiquement, e t  il fau t  donc s 'at tendre à ce que  les microdéfor- 

mations soient fonct ion de la vi tesse d e  déformation e t  de la tem- 

pé ra tu re  d'essai. Dans ce qui su i t ,  nous laissons d e  côté l 'action de 

ces deux  facteurs. En d 'au t res  termes, nous supposons q u e  la 

machine d'essais es t  suffisamment lente e t  que la température n 'est  

pas t r o p  basse. Dans ces condit ions, o n  peut  raisonnablement ad- 

met t re q u e  les déplacements de dislocations sont rapides, e t  que 

celles-ci sont  en  équ i l ib re  à t o u t  ins tant  avec les forces extér ieures.  

Si cet te approximation est  admissible p o u r  un essai l en t  ef fectué à la 

température ambiante, il est  b i e n  cer ta in qu'el le est  insuf f isante p o u r  

une déformation rap ide à basse température. 

II est  év ident ,  su i te  à ce qui a été dit précédemment, que 

toute l ' in te rpré ta t ion  repose s u r  l'examen du fonctionnement d 'une 

source de dislocations dans un essai au  cours  duque l  la tension 

appl iquée à l 'éprouvet te c ro î t  su ivant  une loi l inéaire. 

B. 4. a. Fonctionnement d 'une source de dislocations 

L 'étude du fonctionnement de  la source de dislocations se 

fonde s u r  les hypothèses suivantes : 

- nous admettons que la lo i  parabol ique de microdéformation est 

liée à l 'entrée en act ion progress ive  d'un mécanisme générateur  

de  dislocations. Cette hypothèse es t  conforme a u x  observat ions 

expérimentales rappelées précédemment; 

- nous considérons le cas d'un po lycr is ta l  don t  la grosseur de 

g r a i n  est  raisonnablement homogène, e t  nous supposons que  les 

dislocations sont  engendrées aux  jo ints d e  gra ins;  



- nous admettons qu'un seul e t  même phénomène in te rv ien t  depuis 

le début  des microdéformations jusqu'aux macrodéformations. 

Cet te hypothèse se jus t i f ie  p a r  le f a i t  qu 'on  n 'observe pas d'ac- 

c ident  s u r  les courbes expérimentales. 

Tous les essais de cet te étude o n t  été commencés à tension nul le. La 

tension appliquée à l 'éprouvet te a été augmentée selon une loi  

linéaire; la contra inte dans un p lan à 4S0 es t  donc, au  temps t : 

I I  est b ien  évident ,  que dans un échanti l lon polycr i ta l l in ,  toutes les 

sources de dislocations ne sont pas équivalentes; certaines de ces 

sources ent rent  en  act ion pour  des contra intes in fér ieures  à celles 

requises pour  le fonctionnement d 'autres sources. Nous supposons 

que la première source en t re  en act ion p o u r  une tension 0 qui 
0 

1 
correspond à u n e  cission T 1 = -  1 q u i  comprend les composantes 

2 

suivantes : 

a) la contra inte nécessaire au  déplacement des dislocations émises, 

déplacement qui se p r o d u i t  à une vi tesse correspondant à celle 

imposée p a r  la loi de  mise en charge de l 'échanti l lon. Diverses 

observat ions (Gouzou , 1969)  montrent  que la vi tesse de déplace- 

ment v d 'une dislocation es t  liée à la cission appl iquée r v  p a r  

une  relat ion du t y p e  : 

T étant la contra inte à met t re en oeuvre p o u r  déplacer la u 
dislocation à la vi tesse un i ta i re  e t  l 'exposant m é tant  fonct ion du 

métal e t  d e  la température d'essai. 



b )  La cont ra in te  qui équ i l i b re  la cont ra in te  antagoniste T due au 

jo int  v e r s  lequel la dislocation émise se d i r ige.  Dans l'estimation 

de cet te contrainte, il fau t  t e n i r  compte de ce q u e  : 

- toute  dislocation émise p a r  la source es t  soumise, d e  la p a r t  

du jo int  ve rs  lequel el le se d i r ige ,  à une contra inte 

répu ls ive  égale à (Gouzou, 1969) : 

avec G : module d'élast ic i té t ransversa l  

b : vecteur  de  B u r g e r s  d e  la dislocation 

v : coeff ic ient d e  Poisson 

d : diamètre du g r a i n  

ui: distance parcourue p a r  la dislocation depuis la source 

qui l'a émise. 

- Toute  dislocation émise p a r  la source est  soumise de la p a r t  

des dislocations émises précédemment p a r  la même source, à 

une  contra inte égale à (Gouzou, 1969) : 

- Toute  dislocation émise p a r  la source exerce s u r  celle-ci une 

contra inte antagoniste qui se soustra i t  de  la contra inte 

appl iquée (Gouzou, 1969) : 

Pour app l iquer  les re lat ions (11-1) à (11-5) a u  cas d u  z inc p u r ,  

nous avons tenu  compte, d 'une pa r t ,  des condit ions expérimen- 

tales dans lesquelles nos essais o n t  été réalisés et ,  d 'au t re  par t ,  , 
des résul tats obtenus p a r  Adams e t  al  (1965, 1967) : 1 

1 



kl = 0,845 1 ~ ~ a . s - ' ,  ce qui correspond à une augmentation 

de cont ra in te  tangentiel le d 'env i ron  5.  IO-^ MPa s-' 

m = 5 (déterminé p a r  la mesure des placements d e  f igures  

d 'at taque) 
-2 = 3,s 10 MPa 

U 4 
G = 3,792 10 MPa 

b = 2,66 10 
-10 

v = 0,29 

d = 20 u m  (déterminé pa r  microscopie opt ique).  

Le  trai tement numérique des relat ions (11-1 ) à (11-5) 

dans lesquelles on i n t r o d u i t  les valeurs déf in ies ci-dessus permet 

de se r e n d r e  compte d u  schéma d'émission des dislocations p a r  

une source. La f i g u r e  11-5 rep rodu i t  les résul tats des calculs; 

dans ce t te  f igure  n est  le nombre de dislocations émises p a r  la 

source. La f i gu re  11-6 r e p r e n d  ces résul tats sous une  au t re  

forme. O n  a por té ,  en ordonnées, la somme des déplacements 

des dislocations émises lorsque la contra inte a t te in t  une  valeur  

déterminée repr ise e n  abscisses. Cet te f i gu re  montre que la 

somme des distances parcourues pa r  les dislocations émises p a r  

une source c ro i t  e n  suivant  u n e  loi du t y p e  : 

0 étant la tension correspondant au moment o ù  la source en t re  1 
en fonctionnement e t  K I  étant  une constante qu'il f au t  déter-  

miner. 

B.4.b. Evaluation de la va leu r  de K1 

Pour des ra isons de fac i l i té  de calculs, nous remplaçons la 

re lat ion (11-6) p a r  : 

U. = K ( a -  al) 314 
I 1 



La déterminat ion d e  la va leur  de  KI nécessite l'examen détai l lé du 

problème d e  l 'état d e  contra inte a u  voisinage de la source au  moment 

de l'émission des dislocations. 

B. 4. b. 1 . Emission de la première dislocation 

A u  moment de l'émission de la première dislocation, la 

contra inte tangentiel le appl iquée à la source vau t  T 1 0  1 = - 1. 
2 

D'une manière t o u t  à fa i t  générale, cet te contra inte comprend t r o i s  

composantes : 

- la contra inte I nécessaire pour  ac t i ve r  la source, contra inte s 
qu'il fau t  p r e n d r e  en considérat ion à ce stade du processus; 

- la contra inte rv nécessaire pour  déplacer les dislocations dans 

le réseau (c f .  supra) ;  

- la contra inte nécessaire pour  va incre  la cont ra in te  antagoniste 

associée au  jo in t  de g ra ins  v e r s  lequel la dislocat ion émise se 

d i r i g e  : équation (11-3) dans laquelle ui = 0. 

On a donc : 

B.  4. b. 2. Emission de la deuxième dislocation 

A u  moment de l'émission de la deuxième dislocation, la 

contra inte tangentiel le appl iquée à la source v a u t  e t  o n  peu t  2 
éc r i re  deux re lat ions : 



- celle q u i  expr ime la condi t ion d'émission d e  la deuxième 

dislocation : 

ui étant  la distance parcourue p a r  la première dislocation; 

- celle q u i  expr ime la condi t ion d 'équ i l ib re  d e  la première 

dislocation : 

En égalant les relat ions (1 1-9) e t  (1 1-10), il v i e n t  : 

c'est-à-dire : 

ce qu i ,  tenant compte de ce que  pour  avo i r  un sens physique, la 

valeur  d e  ui do i t  ê t r e  posit ive, condu i t  à : 



En in t rodu isan t  les relat ions (11-8) e t  ( I I -11) dans (11-9), il v ien t  : 

Tenant  compte de ce que  (02 - o1 ) = 2 (T - ) e t  d e  ce que, au  2 1 
moment de l'émission d e  la deuxième dislocation, ui = ul , la re lat ion 

(11-7) peu t  s 'écr i re : 

D'où il découle que : 

B. 4. c.  Loi de  m i c r o ~ l a s t i c i t é  

Pour calculer les déformations microplastiques, nous utili- 

serons une re lat ion du t y p e  de celle proposée p a r  Orowan : 

où E est  la déformation microplast ique 
P 

b est  le vec teur  de  Burge rs  

L représente la longueur de dislocations l i b res  par t ic ipant  à la 

déformation p a r  un i té  de volume 

u est  la distance moyenne parcourue p a r  chaque dislocation. 



Dans le cas q u e  nous envisageons, sources émettant chacune un 

cer ta in  nombre d e  dislocations, la re lat ion (11-14) p e u t  se met t re  sous 

la forme : 

où S représente la longueur de sources act ives p a r  u n i t é  de volume, 

le fac teur  nui é tan t  donné p a r  (11-7) dans laquelle on a i n t r o d u i t  

(11-13). 

Pour exp l ic i te r  la loi  de microplast ic i té, il es t  indispensable 

de connaître la lo i  de croissance de S e n  fonct ion d e  la tension appl i-  

quée à l 'éprouvette. Dans ce but, nous isolons u n e  surface un i ta i re  

dans une  section à 45O, que  nous supposons ê t re  un plan d e  glisse- 

ment. Nous considérons une  surface un i ta i re  dans cette section à 

4S0. Cette sur face un i ta i re  comporte u n e  certaine longueur d e  joints 

de  g ra ins  q u i  peu t  ê t re  évaluée à 2,15/d (Gouzou, 1969). 1 1  est 

év ident  que les jo ints coupés p a r  la sect ion un i ta i re  e n  quest ion n 'on t  

pas tous une or ientat ion qui leur  permet t ra i t  de  jouer le rô le de 

sources de dislocations. Nous admettons que la longueur d e  joints 

p a r  cm3 susceptibles de jouer le rôle de sources, es t  proport ionnel le à 

Dans ces condit ions, il est év ident  que la longueur dS  de 

sources qu i  e n t r e n t  en ac t iv i té  quand la tension appl iquée passe de la 
* * * 

valeur  à la valeur ( 0 + d 0 ) es t  proport ionnel le à la sur face 

totale de l ' in ter face e t  qu'el le dépend e n  même temps de la tension * 
appl iquée o selon la loi : 



Pour f i x e r  la valeur  à donner  à q, nous ferons appel a u x  t ravaux  de 

Johnson e t  Ashby (1968). Ces chercheurs  o n t  montré qu'au-delà 
3 cm , 

d 'une cer ta ine densité c r i t i q u e  e n  dislocations, voisine d e  10 - 
cm3 

les contra intes à app l iquer  pour  mul t ip l ie r  les dislocations augmentent 

avec la rac ine carrée d e  la densité e n  dislocations. Puisqu' i l  y a une 

interdépendance en t re  déformation, contra inte appl iquée e t  densité de 

dislocations, nous avons adopté la va leur  q = 1. 
2 

Nous pouvons, maintenant, en  reven i r  à la loi  d e  microplas- 

t ic i té .  La re lat ion (11-15) peut  se met t re  sous la forme : 

c'est-à-dire, en tenant  compte des relat ions (1 - 7  , (1 1-1 3) e t  

(11-16) : 



Pour  calculer l ' in tégra le  (11-18), il e s t  nécessaire d e  fa i re  appel  aux  

techniques du calcul  numér ique p o u r  ca lcu ler  l 'express ion su ivan te  : 

Ce calcul a é té  ef fectué e n  adoptant  h o  = 0,2 MPa; les résu l ta ts  sont 

r e p r i s  au tableau ci-dessous : 

Ces résul ta ts  sont  r e p r i s  sous forme de  g raph ique  à la f i g u r e  11-7. 

Ce g raph ique  révèle q u e  l ' in tégra le  obé i t  à une  lo i  en exposant  2,28 

que  nous éc r i r ons  - 9. Nous adopterons donc comme loi  p ra t i que  
4 

résu l tant  du calcu l  numér ique : 

La loi de microplast ic i té s 'écr i t  donc : 



Si nous posons : 

la lo i  de  microplast ic i té cherchée p r e n d  la forme : 

Cette lo i  a été obtenue dans le  cas du zinc pur. Si o n  analyse les 

étapes successives d e  l 'établissement de  la re la t ion ( 11-1 9 ) ,  o n  peut  

d i r e  que,  physiquement,  le mécanisme de déformat ion du zinc pur est  

le su i van t  : émission d e  dis locat ions p a r  les jo in ts  de  g ra ins  dès que 

la con t ra in te  appl iquée permet de  va incre la  résistance p r o p r e  des 

joints. 

On peu t  donc d i r e  que  l 'accord e n t r e  les conséquences du 

modèle e t  les résu l ta ts  expér imentaux montre que  les hypothèses de 

dépa r t  sont  fondées, ce qui démontre l ' importance des jo in ts  de g ra ins  

en t a n t  que  sources d e  dislocations. 

Nous avons étendu ce modèle à l ' é tude  du durcissement de 

solut ion solide d u  z inc po lyc r i s ta l l i n  p a r  les éléments cobalt ,  cadmium 

e t  magnésium (Wégria e t  Gouzou, 1970 ) .  Les résu l ta ts  obtenus con f i r -  

ment le bien-fondé du modèle. Si o n  rapproche ces résu l ta ts  de  ceux 

dédui ts  d e  l 'observat ion de ces solut ions solides en microscopie élec- 

t r on ique  p a r  t ransmission (Wégria e t  Habraken, 1970), il apparaî t  que 

les éléments d 'addi t ion modif ient le  mécanisme déc r i t  ci-dessus de 

d iverses manières. Leu r  ségrégat ion aux jo in ts  r e n d  p lus  d i f f i c i l e  

I 'émissivité des sources; en ou t re ,  selon l e u r  nature,  les éléments 

dladdi t i on  peuvent  modi f ier  la c inét ique de rec r i s ta l  l isat ion de l 'al l iage 

et ,  donc, la ta i l le des g ra ins ,  ce qui modif ie le n iveau des cont ra in tes 

tangent iel les antagonistes associées aux  jo ints.  Enf in ,  les éléments 

d 'addi t ion peuvent  a g i r  s u r  la va leur  des constantes K 2  e t  K 3 ,  effet  

l ié à la ta i l le  des g ra ins .  



1 Forme des courbes de traction d 'éprouvettes de zinc 99.99 % 

1 de diverses grosse urs  de grain ; les  décrochements 
correspondent à. l a  formation de macles. 

F I S o  ( k g f  /mm2) 

( d en mm. ) 



Courbe de traction de polycristaux de zinc 99,99  '/O à grain - - 

fin étirés 6 diverses vitesses. 

4 
no 281, 0,006 '/O 1 minute 

n o  279, 0,030 % 1 minute 

no 278.0,800 % I minute 

no 282.4,500 % 1 minute 





Fig . 11.4. Courbe de microplasticité typique pour du zinc polycristallin pur. 





Fig. 11.6. Emission des  dislocations dans le zinc pur. 
Evolution de la somme des déplacements des  dislocations émises 
en fonction de la contrainte. 

( (J-C,) grlmm 2 

Fig. If 6 



Fig. 11.7. Loi de microplasticité du zinc pur polycristallin. 



III. LES ALLIAGES ZINC - CUIVRE - T I T A N E  

L ' indust r ie  d e  la const ruc t ion  es t  un des domaines d'appl i-  

cat ion du z inc  q u i  y est  u t i l i sé  p o u r  son excel lente résistance à la 

corros ion p a r  les agents atmosphériques e t  sa bonne malléabilité, 

permettant  u n e  cer ta ine mise à forme. 

Depuis p lus ieurs  années, o n  u t i l i se  des alliages d e  zinc, es- 

sentiellement du t y p e  zinc-cuivre-t i tane , qui présentent  l'avantage, 

p a r  r a p p o r t  au  zinc non  allié, d 'une  résistance au  f luage p l u s  élevée, 

t o u t  en  conservant  une  bonne duc t i l i t é  e t  u n e  meil leure stabi l i té  l o rs  

des changements de condit ions atmosphériques. Lorsqu' i l  es t  u t i l i sé  

p o u r  la couver ture ,  l 'al l iage doi t ,  en  out re ,  posséder une  bonne 

apt i tude a u  pl iage à u n e  température aussi basse que possible. Les 

e f fo r t s  de  recherches fourn is  dans le domaine de I 'apt i tude au  pl iage 

concernent, à l 'heure actuelle, l'abaissement de  la température c r i -  

t i que  de p l iab i l i té  p o u r  promouvoir  le développement de  certaines 

appl icat ions d e  feui l les de l'alliage Zn-Cu-Ti dest iné à la to i ture.  II 

convient,  en ef fet ,  d e  mett re e n  évidence les mécanismes gé ran t  

I 'apt i tude a u  pliage des alliages d e  zinc en vue  de d é f i n i r  les con- 

d i t ions  de fabr icat ion assurant  u n e  p l iabi l i té  t rès  bonne à basse 

température. 

Néanmoins, avant  d 'aborder  le problème de la p l iabi l i té  du 

Zn-CuTi, il nous a p a r u  indispensable de synthét iser  l 'essentiel des 

caractér is t iques de ce t te  famil le d'all iages, notamment en ce q u i  con- 

cerne l ' in f luence des addi t ions de c u i v r e  e t  d e  t i tane. 

A. Les al l iages z inc-cuivre 



A. 1 Const i tu t ion des alliages 

La f i gu re  111-1 rep rend  la par t ie  r i che  e n  zinc du sys- 

tème b ina i re  z inc-cuivre (Pelzel, 1969; Heubner e t  Pelzel , 1975). 

On constate que  la solubi l i té  maximale du c u i v r e  dans le z inc es t  

d 'env i ron  2,7 % à la température d e  424OC, température d 'une 

réaction pér i tect ique.  Lo rs  de l'abaissement d e  la température, 

la solubi l i té du cu iv re  dans le z inc diminue, ce qui se t r a d u i t  

p a r  la préc ip i ta t ion  de la phase E , composé intermétal l ique de 

s t ruc tu re  hexagonale compacte, d o n t  les paramètres c r is ta l l ins  

valent  : a = 2,742 A; c = 4,294 A (Pearson, 1967). 11 e n  ré- 

sul te,  p o u r  cette phase E , u n  r a p p o r t  c - 1,566. - - 
a 

A.2 Inf luence de la teneur en c u i v r e  s u r  les caractér ist iques mécaniques 

e t  la s t ruc tu re  des  alliaaes z inc-cuivre 

Nous nous intéressons à l ' inf luence, s u r  les caractér is t iques 

mécaniques, d e  la teneur e n  cu i v re  dans la gamme qui p e u t  ê t re  

envisagée dans les alliages ut i l isés dans le cadre de l 'appl icat ion 

déf in ie précédemment. En prat ique,  cet te teneur  en c u i v r e  est, 

généralement, l imitée à 0,7 %. Nous d iscuterons donc, dans la suite, 

l ' inf luence s u r  les caractér ist iques mécaniques d u  zinc, d 'addi t ions de 

c u i v r e  aux teneurs  suivantes : 0,08 %; 0,3 %; 0,5 %; 0,7 %. 

Les all iages o n t  été coulés, en  laboratoire, sous forme de 

l ingot ins.  Cet te étude a été fai te s u r  des alliages laminés dans les 

condit ions suivantes : dégrossissage e n  une passe à 250°C; f i n i t i on  à 

chaud (deux passes à 180°C) e t  à f r o i d  (deux passes à -50°C). 

L'ensemble des laminages a été réal isé s u r  un t r a i n  de laboratoire. 

Les examens o n t  été réalisés à l 'état brut de laminage e t  après  recu i t  

de  1 h/250°C. 



A.2.a Caractér is t iques mécaniques 

Plutôt  que  de considérer  le déta i l  des résu l ta ts  obtenus que 

l 'on t rouve ra  a i l leurs (Picc in in e t  al ,  1978), nous nous  l imi terons à 

l'examen du résu l ta t  d e  l 'analyse s ta t is t ique qui a été réalisée dans 

les cas où il apparaissait  u n e  re lat ion e n t r e  les caractér is t iques mé- 

caniques e t  la teneur  de l'élément d'addit ion. La f i gu re  111.2. résume 

e t  schématise cet te observat ion p o u r  les caractér is t iques mécaniques 

suivantes : dure té  V ickers  Hv, l imite élast ique conventionnel le 
0,2' 

charge de r u p t u r e  R e t  allongement à la r u p t u r e  A. (Dans le  cas de 

l'allongement à la r u p t u r e ,  les coefficients de corré lat ions obtenus ne 

nous permettent  que  de dégager une  tendance : la courbe e s t  en 

point i l lés) .  II n e  convient  pas de donner à ces graph iques p l u s  de 

s igni f icat ion qu ' i l s  n 'en  o n t  ; i l s  i nd iquen t  simplement les tendances 

générales de l ' inf luence d 'une addi t ion d e  cuivre,  des condit ions de 

laminage e t  d'un recu i t  de  1 heure à 250°C s u r  les caractér is t iques 

envisagées. On notera que, dans le cas d 'une add i t ion  de cu i v re ,  la 

r u p t u r e  de pente, lorsqu'el le existe, se présente p o u r  une  add i t ion  de 

0,3 %. (l imite de solubi l i té  à la température ambiante). 

A.2.b Examens s t ruc tu raux  

A.2.b.l All iages laminés à f r o i d  

Les micros t ruc tures  opt iques sont  i l lust rées p a r  les micro- 

g raph ies  repr ises à la f i g u r e  111.3. On note que p o u r  une addi t ion 

de 0,08 %, la micros t ruc ture  présente, à première vue, l 'apparence 

d 'une s t r u c t u r e  recristal l isée d e  manière assez grossière. Néanmoins, 

un examen p l u s  a t t e n t i f  montre que l 'hétérogénéité d e  tai l le de  g ra ins  

ainsi que la morphologie des g r a i n s  correspondent à un certa in écrouis- 

sage rémanent. 



Cet te  impress ion se conf i rme p o u r  une  add i t ion  de  0,3 % 

mais I 'aspect de  s t r u c t u r e  écrouie es t  p l u s  marqué. En ou t re ,  

l 'examen au  microscope à balayage permet  d e  met t re  nettement e n  

évidence la présence d e  par t i cu les  d e  phase E ( f i g .  1 1  1.4.). 

Si o n  p o r t e  la teneur  e n  c u i v r e  à 0,5 %, I 'aspect généra l  

d 'une  s t r u c t u r e  à zones écrouies e s t  renforcé;  la quan t i t é  d e  phase E 

est  également accrue ( f i g  . 1 1  1.5. ) . L 'évo lut ion générale d e  la rnicro- 

s t r u c t u r e  e n  fonc t ion  d e  la t e n e u r  en  c u i v r e  se conf i rme p o u r  l 'ad- 

d i t i on  de  0,7 %, notamment le  léger  accroissement d e  la quan t i t é  d e  

phase E . 

On constate donc, e n  résumé, que  l 'augmentat ion d e  la 

teneur  en  c u i v r e  condu i t  à un af f inement  d e  la s t r u c t u r e  (so lu t ion  

solide sursa tu rée  e t  p réc ip i ta t ion ) .  

A.2.b.2 All iages laminés à f r o i d  e t  r ecu i t s  lh /250°C 

Les micrographies i l l u s t r a n t  les s t r u c t u r e s  son t  repr i ses  à 

la f i g u r e  111.6. : I'accroissernent d e  la t eneu r  en c u i v r e  diminue la 

v i tesse de croissance du g ra in .  On note, p a r  a i l leurs ,  la présence d e  

phase c aux  jo in ts  d e  g ra ins ,  mais il n e  semble pas, cont ra i rement  

aux  résu l ta ts  pub l i és  p a r  Neumeier e t  Risbeck (1970), que  les jo in ts  

de g ra ins  soient systématiquement des s i tes  p ré fé ren t ie ls  p o u r  la 

p réc ip i ta t ion  de  la  phase E . En  e f fe t ,  le  coef f ic ient  d e  par tage  du 

c u i v r e  dans le  z inc  é tan t  supé r i eu r  à 1, le  c u i v r e  n 'a pas  d e  tendance 

na tu re l le  à ségréger  aux  jo in ts  d e  g r a i n s  ( A u s t  e t  al., 1968). Nous 

pensons que  les micrographies opt iques s 'exp l iquent  d e  la manière 

suivante.  Lo rs  du recu i t ,  il y a d i f f us i on  du c u i v r e  e t ,  vraisemblable- 

ment, un dragage d e  ce t  élément p a r  les jo in ts  e n  mouvement. La 

concentrat ion locale e n  c u i v r e  p e u t  a lo rs  ê t r e  su f f i san te  p o u r  en- 

t r a îne r  la format ion d e  phase E . Par  a i l leurs ,  p o u r  les t eneu rs  e n  

c u i v r e  p l u s  importantes, les p réc ip i tés  d e  phase E 

formés avan t  le  r e c u i t  e t  n o n  encore d issous anc ren t  les jo in ts  e n  

mouvement, p o u r  lesquels i l s  cons t i tuen t  un obstacle, ce qui donne 



l ' impression d 'une préc ip i ta t ion  a u x  joints. Enf in,  des précip i tés 

peuvent  également se former a u x  joints ancrés lo rsque la d i f f us ion  

aux  jo ints a augmenté la concentrat ion e n  c u i v r e  d e  manière su f f i -  

sante. II es t  en e f f e t  connu q u e  le coef f ic ient  de d i f f us ion  dans un 

jo int  mobile es t  supér ieur  à celu i  caractér isant  un jo int  stat ique. 

(Smiddoda e t  al, 1979). 

A.2.b.3 All iaaes laminés à chaud 

Les micrographies repr ises à la f i g u r e  111.7. montrent  que  

l 'augmentation de la température d e  laminage condui t  à un accroisse- 

ment de la tai l le de  g ra ins  s i  o n  compare les s t ruc tu res  des all iages 

laminés à f r o i d  e t  à chaud. Bien entendu,  cette conclusion é ta i t  

attendue. La tai l le des g ra ins  montre que la vitesse de recristal l isa- 

t ion  es t  ralent ie lo rsque la teneur  e n  c u i v r e  augmente. 

Par ai l leurs, on  notera la présence de macles qui ne  sont  

pas observées après un laminage à f ro id.  S u r  la base des résu l ta ts  

obtenus dans d 'autres recherches (Piccinin e t  al, 1977), nous pensons 

q u e  l 'appar i t ion de macles est  en  liaison avec le processus de lami- 

nage. On sai t  en e f fe t  que le laminage à chaud d'all iages de z inc 

condu i t  à u n e  t e x t u r e  d'axe c, le  laminage a f r o id  engendrant  une  

t e x t u r e  d'axe a. Or ,  nous savons également que le maclage du zinc 

apparaît  p a r  compression parallèlement à l 'axe c o u  p a r  t rac t ion  

parallèlement au  p lan de base. Ces deux t y p e s  de sol l ic i tat ions sont  

réalisés dans l 'opérat ion de laminage indus t r i e l  à chaud, lors de la 

réduct ion d'épaisseur e t  lors du bobinage. Evidemment, dans le cas 

des laminages de laboratoire, seule la compression existe; les 

possibi l i tés de maclage ex is ten t  néanmoins. Il convient  donc de 

re ten i r  que  la vi tesse d e  déformation réalisée au  cours  d'un laminage 

indust r ie l  à chaud p e u t  i ndu i re  un maclage important  (Wégria e t  al, 

1980). 



A.2.b.4 Alliages laminés' à chaud e t  recui ts  lh/250°C 

Les micrographies caractér isant les d ivers  alliages laminés à 

chaud e t  recui ts  sont repr ises à la f i gu re  111.8. Nous ne discuterons 

pas p lus  ces microstructures q u i  peuvent  se comprendre t rès  aisé- 

ment : elles se s i tuent  b ien dans la l igne de ce q u e  I'on pouvai t  

a t tendre  à p a r t i r  des micrographies précédentes. I I  convient  de no ter  

la présence d'ondulat ions lorsque la teneur en c u i v r e  est égale ou 

supérieure à la limite de solubil i té. Ceci montre q u e  le trai tement 

thermique est insu f f i san t  p o u r  répa r t i r  de manière homogène le c u i v r e  

provenant  de la dissolution de la phase E . (souvenir  de I'écrouis- 

sage). 

B. Les alliaaes zinc-titane 

B. 1 . Const i tut ion des  alliages 

La solubi l i té d u  t i tane dans le zinc solide es t  t rès  faible; 

d 'après Gebhardt (1941), elle est  in fé r ieure  à 0,02 % à 400°C; d'après 

Anderson e t  a l  (1944), el le est,  à la même température, in fé r ieure  à 

0,015 30. En ce qu i  concerne I 'eutectique se formant à 418OC, les 

teneurs en t i tane que I 'on t rouve  dans la l i t té ra ture  sont t rès  va- 

r iables : 0,12 % T i  d 'après Anderson e t  a l  (1944), fig. 111.9.; 0,23 % 

T i  d 'après Heine e t  Zwicker (1962), f ig .  1 1  1.10.; 0,'45 % T i  d 'après 

Rennhack e t  Conard (1 966), f i g  . I I 1.11. 

Ces dispari tés t rouvent ,  t r è s  vraisemblablement, leur  

o r ig ine  dans le  fa i t  que les diagrammes d 'équi l ibre o n t  été tracés à 

p a r t i r  de données obtenues pou r  des condit ions de sol idi f icat ion 

s 'écartant sensiblement des condit ions idéales d téqu i  l ibre.  En ef fet ,  

une étude métallographique de  la s t ruc tu re  de sol idi f icat ion d'alliages 

zinc-titane (B leus  e t  al, 1967) révèle que  la diminut ion de la vi tesse 

de sol idi f icat ion augmente la quant i té  de s t ruc tu re  eutectique. 



Autrement d i t ,  le  caractère hypoeutect ique d'un all iage se renforce  

avec l'accroissement de  la v i tesse de sol idi f icat ion. Ceci correspond à 

u n  lldéplacement" de  la teneur  eutect ique v e r s  les teneurs p l u s  

élevées e n  t i tane. On peut  essayer de  comprendre ce déplacement d e  

I 'eutect ique en pa r tan t  du mécanisme général  de  formation d 'une  

s t r u c t u r e  eutect ique (Chalmers, 1963) e t  e n  ne  pe rdan t  pas d e  v u e  

que nous  nous t rouvons  en présence d'un problème d e  germinat ion e t  

de croissance. Dans un système eutect ique, le solide en équ i l ib re  

avec le l iqu ide es t  un solide à deux  phases qui a la même composition 

moyenne que le l iquide; le l iqu ide  p e u t  donc se sol id i f ier  sans 

changer de composition. Dans le cas d e  I 'eutect ique zinc-titane, une  

des phases de I 'eutect ique es t  un composé intermétal l ique, tandis q u e  

l 'au t re  es t  une solut ion solide saturée. II es t  c la i r  q u e  les premiers 

germes de sol idi f icat ion qui apparaissent sont du composé 

intermétal l ique T i  Znl5 (d i f férences de températures d e  fus ion) .  II 

est, dès lors, év ident  que l 'augmentation de la vi tesse de 

sol idi f icat ion re ta rde  la formation de germes, ce qui expl ique non 

seulement le déplacement de  I 'eutect ique mais aussi son déplacement 

ve rs  les teneurs croissantes en t i tane. 

B.2 Déterminat ion de la s t r u c t u r e  cr is ta l lographique de Ti Znl5 

Pour é tab l i r  la s t r u c t u r e  cr is ta l lographique d e  TiZn15, nous 

avons u t i l i sé  la méthode des poudres de Debye - Scher rer  d o n t  le 

pr inc ipe  es t  rappelé à la f i g u r e  1 1  1.12. 

Le dépoui l  lement d'un radiogramme comporte t r o i s  étapes : 

une mesure l inéai re s u r  le f i lm, la conversion de ce t te  mesure en 

l 'angle d e  Bragg équivalent e t  le calcul d e  la distance rét icu la i re à 

p a r t i r  d e  la re lat ion de Bragg.  II fau t  cependant t e n i r  compte d e  ce 

que p lus ieurs  sources d 'e r reu rs  peuvent  i n te rven i r  e t  fausser l ' i n te r -  

p ré ta t ion  du cl iché : 



- développement du f i lm ( B a r r e t t ,  1957); 

- absorpt ion des rayons  X p a r  l 'échant i l lon ( K l u g  e t  A lexander ,  

1954) ; 

- ré f rac t ion  des  rayons  X p a r  l 'échant i l lon (St raumanis  e t  levus ,  

1936); 

- d i s t r i bu t i on  inégale d e  l ' i n tens i té  du bruit de  f o n d  (Straumanis 

e t  levus, 1936); 

- excen t r i c i té  de  l 'échant i l lon vis-à-vis d e  l 'axe a u t o u r  duque l  l e  

f i lm  est enrou lé  (Azaro f f  e t  Buerger ,  1958); 

- d ivergence du faisceau de  rayons  X (Aza ro f f  e t  Bue rge r ,  1958). 

Pour pa l ie r  ces sources d ' e r reu rs ,  nous avons u t i l i sé  u n e  

caméra permet tant  la réa l isat ion du montage de Straumanis ( 1  936, 

1940, 1949). Su ivan t  cet te  technique,  le f i lm occupe une  pos i t ion 

assymétrique, a ins i  q u e  le schématise la f i g u r e  111.13. U n  

raisonneemnt élémentaire permet  d e  v o i r  q u e  s i  le r a y o n  d e  la caméra 

vau t  57,3 mm, ce qui es t  le  cas e n  p ra t ique ,  o n  p o u r r a  l i r e  

directement e n  mm, s u r  le f i lm, une  va leu r  angu la i re  O .  II y a 

cependant l ieu d e  fa i re  la cor rec t ion  de rétrécissement du film; ce t te  

cor rec t ion  est  aisée dans fa méthode d e  Straumanies. En e f fe t ,  les 

po in ts  a e t  b ( f i g .  1 1  1.13. ) peuven t  ê t r e  déterminés avec p réc is ion  

grâce aux d i ve rses  pa i res d e  raies cent rées s u r  ces po in ts .  La 

distance ab cor respond à 180°; s i  le f i lm  ne  se ré t réc issa i t  pas, la 

d is tance l inéaire ab  vaud ra i t  180 mm pu isque  le r ayon  de  la caméra 

égale 57,3 mm. Le coef f ic ient  de cor rec t ion  est  donc rapidement 

t r o u v é  : k = 180. 

La méthode de  Straumanis possède donc la p r o p r i é t é  d 'auto-  

étalonnage; e l le  permet,  e n  ou t re ,  d 'é l iminer les sources d ' e r r e u r s  

expérimentales, à l 'except ion d e  l 'absorpt ion des rayons  X p a r  l 'échan- 

t i l lon.  Pour él iminer ce t te  dern iè re  source d ' e r r e u r ,  il f a u t  se 

t o u r n e r  ve rs  les  méthodes mathématiques d 'ext rapolat ion.  Tay lo r  e t  

S inc la i r  (1945) d ' une  p a r t ,  Nelson e t  Ri ley (1945) d ' a u t r e  p a r t ,  o n t  

appor té  une con t r i bu t i on  impor tante a u x  théor ies d 'ext rapolat ion.  

Envisageant le  problème sous d i v e r s  aspects,  i l s  o n t  montré q u e  

l ' e r r e u r  s u r  le  paramètre ré t i cu la i re  - A a e s t  u n e  fonct ion l inéai re  d e  : 

a 



+- 
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s i  deux  condit ions sont remplies : 

- l 'absorpt ion des rayons X pa r  l 'échanti l lon es t  la cause pr inc ipale 

d 'e r reur ;  

- I a s o u r c e d e r a y o n s X a u n p r o f i l d ' i n t e n s i t é e x p o n e n t i e l .  

I l s  o n t  également montré que  dans les cas rencontrés en prat ique,  on 

pouvai t  u t i l i ser  toutes les raies pour  extrapoler.  Des tables fournis-  

sent directement les valeurs de f (0 )  e n  fonction de o .  D'après Klug 

e t  Alexander (1  954), cet te .méthode d'extrapolat ion permet de déter- 

miner les distances rét icu la i res avec une  précision de  IO-^. 

Nos essais o n t  por té  s u r  t r o i s  alliages binaires zinc-titane : 

Zn - 0,2 % T i  

Zn - 1,6 % T i  

Zn - 2.55 % T i .  

Dans chacun des cas, la na ture  des précipi tés a été vér i f iée par  

examen à la microsonde de Castaing. La poudre a subi  un recu i t  de 

une heure à 250°C pour  éliminer les tensions internes in t rodu i tes  lors 

de la préparat ion des échanti l lons. C'est dans ces conditions que les 

raies de d i f f rac t ion  sont les p lus  nettes. Les radiogrammes o n t  été 

obtenus en u t i l i sant  la radiat ion Ka du cuivre.  

L 'o rdre  d 'appar i t ion e t  les indices des raies suggèrent  que 

le composé TiZn15 est de  s t ruc tu re  cubique complexe, dont  le groupe 

spatial, c'est-à-dire l'ensemble des éléments de symétrie dans l'es- 

pace, est inconnu. Cette dernière détermination nécessite en ef fet  

l 'étude des intensités de d i f f ract ion,  ce q u i  ne  peu t  se fa i re qu'avec 

des monocristaux e t  une caméra de Weissenberg a f in  d'éliminer les 

chevauchements d' intensité. 



De nos essais, nous pouvons dédu i re  les valeurs du para- 

mètre ré t icu la i re  du T i Z n  15' 

1 

All iages Paramètres 

rét icu la i res ( A )  

Zn - 0,2 % T i  12,084 

Zn - 1,6 8 Ti 12,087 

Zn - 2,55 % Ti 12,084 

O 

Nous ret iendrons donc : a = 12,085 A. 

Quelle est la signif icat ion, du po in t  de vue cr is ta l logra-  

phique,  d u  terme " s t r u c t u r e  cub ique ~ o m p l e x e ~ ~  ? On sai t  que la 

cr is ta l lographie envisage t r o i s  t ypes  de s t r u c t u r e  cubique : s t r u c t u r e  

cubique ord ina i re  ou pr imi t i ve ,  à corps  cent ré  o u  à faces centrées. 

Le radiogramme d'une substance de s t r u c t u r e  cubique complexe com- 

p r e n d  des ra ies q u i  répondent  a u x  règles d e  sélection des t ro i s  

s t ruc tu res  cubiques. O n  se t r o u v e  alors en présence d'un composé 

qui possède un g rand  nombre d'atomes p a r  maille uni ta i re.  

En résumé, nos essais montrent  que TiZn15 est  un composé 

intermétal l ique de s t r u c t u r e  cub ique complexe avec un paramètre 

rét icu la i re a = 12,085 A. Nous nous t rouvons donc en présence d'un 

composé ayant  une maille géante. Ce cas n 'est  pas un ique  dans les 
O 

all iages de zinc; on c i te ra ,  à t i t r e  d'exemple, ZrZn14 (a = 14.11 A )  e t  
O 

LaZnl j  (a = 12.09 A) .  ( landel l i  e t  Palenzona, 1967). 



Enf in  nous signalerons que récemment, Sai l lard e t  al  (1  981 ) , 

étud iant  le même t y p e  de composé, mais d e  manière p l u s  complète, lui 

a t t r i b u e n t  une formule T i Z n  
O 16' 

Les paramètres ré t icu la i res  seraient a 
O 

= 7,720 A; b = 11,449 A; c = 11,755 A. Le composé appar t iendra i t  a u  

groupe d'espace Cmcm . 

B.3. Inf luence de la teneur  en t i tane s u r  les caractér is t iaues mécaniaues e t  

la s t r u c t u r e  des al  liaaes zinc-t i tane 

Les condit ions de l 'é tude sont exactement les mêmes que  

celles ut i l isées p o u r  les all iages zinc-cuivre. Les teneurs  de t i tane 

don t  o n  a étudié l ' inf luence s u r  les caractér is t iques mécaniques du 

zinc sont  les suivantes : 0,05 %; 0,11 %; 0,14 %; 0,18 8. 

B. 3.a. Caractér is t iques mécaniques 

La f i g u r e  111.2. f ou rn i t ,  i c i  encore, une idée qua l i ta t ive  de 

I ' inf luence du t i tane s u r  les caractér is t iques mécaniques. Ic i  encore, 

ces graph iques permettent  d e  caractér iser  d e  manière simple, mais 

sans s igni f icat ion phys ique réelle, I ' inf luence de la teneur  en t i tane,  

de la température de laminage e t  du trai tement thermique s u r  le 

n iveau des caractér ist iques mécaniques du zinc. Le changement de 

pente, lorsqu' i l  est  observé, se présente p o u r  la teneur 0,05 % t i tane. 

Pour les teneurs supérieures, il y a appar i t ion d u  TiZn15.  La p ré -  

sence de cette phase entraîne un durcissement supplémentaire, in fé-  

r i e u r  toutefois à celu i  du t i tane en solut ion solide. 

B. 3. b. Examens s t ruc tu raux  



B.3.b. l .  A l l iases laminés à f r o i d  

Les m ic ros t ruc tu res  d e  ces al l iages sont  r ep r i ses  à la f i g u r e  

1 1  1.14.. On remarquera  que, p o u r  les condi t ions d e  so l id i f icat ion e t  

de  laminage réal isées e n  laborato i re ,  o n  observe,  dès  la t eneu r  d e  

O,11 % T i  des hétérogénéi tés dans  la r é p a r t i t i o n  d e  la  phase T iZn15.  

Ces hétérogénéi tés n e  sont  pas, a p r i o r i ,  t r è s  favorab les  p o u r  le  

n iveau  e t  l 'homogénéité des carac té r i s t iques  mécaniques; ce t  aspect  

sera d i scu té  u l t é r i eu remen t  dans  le  cadre  des  al l iages Zn-Cu-Ti. 

E n t r e  les f i l e ts  d e  T iZn15,  formés l o r s  du laminage uni- 

d i rect ionnel ,  o n  obse rve  u n e  s t r u c t u r e  b i e n  recr istal l isée. La t eneu r  

du t i t ane  en so lu t ion  solide dans  le z inc  e s t  t r è s  fa ib le  e t  n 'a f fec te  

pas la tempéra tu re  d e  rec r i s ta l l i sa t ion  d e  I'all iage. 

B.3.b.2. Al l iages laminés à f r o i d  e t  r ecu i t s  lh /250°C 

Les mic rograph ies  d e  la f i g u r e  111.15. met ten t  e n  év idence 

un ce r ta i n  grossissement des  g r a i n s  a i ns i  qu ' une  coalescence des  

par t i cu les  de  T iZn l  

B ien  évidemment, l 'espace e n t r e  f i l e ts  f i x e  la ta i l le  maximale 

des g ra ins .  

Al l iages laminés à chaud 

Si l 'on compare les mic rograph ies  de  la f i g u r e  1 1  1.16. avec 

celles carac té r i san t  l 'a l l iage laminé à f r o i d ,  o n  remarque q u e  la phase 

TiZnl  dev ien t  p l u s  g ross iè re  (coalescence) ; les par t i cu les  d e  ce 

composé peuven t  ê t r e  pa r f o i s  ind iv idual isées p a r  microscopie op t ique .  

La d is tance e n t r e  f i l e ts  a tendance à d iminuer .  On  notera q u e  

Rennhack e t  Cona rd  (1966b) o n t  d é c r i t  de  manière qua l i ta t i ve  ce 

f ract ionnement  des  f i l e t s  de  T iZn15  d u r a n t  le  laminage à chaud. 



Enf in,  on  notera l'absence de macles dans les all iages z inc - t i tane 

laminés à chaud, ce qui peu t  ê t re  l ié  à la t e x t u r e  cr istal lographique, 

p l u s  proche d e  la t e x t u r e  habituel le du zinc q u e  celle des alliages 

zinc-cuivre. 

B.3.b.4. All iages laminés à chaud  e t  recu i ts  lh/250°C 

Les micrographies i l l us t ran t  cet é ta t  sont repr ises  à la 

f i g u r e  1 1  1.17. Elles correspondent  à l 'évolut ion at tendue s u r  base des 

observat ions précédentes : la coalescence de TiZn15 est  p l u s  marquée 

e t  apparaît  p o u r  les teneurs  p lus  importantes d e  t i tane. 

Conclusions d e  l'examen des alliages b inai res 

L'ensemble des examens concernant ces all iages binaires 

suggère t r è s  clairement q u e  les condit ions de laminage e t  de  recu i t  

o n t  une importance au  moins aussi g rande s u r  les caractér ist iques 

mécaniques que  les teneurs  en éléments d 'addi t ion.  On peu t  re ten i r  

les grandes tendances suivantes : 

- l 'e f fe t  durc issant  du t i tane es t  p lus  important  que  celui  du 

c u i v r e  dans les all iages laminés, 

- un recu i t  après laminage diminue l 'action du cuivre;  p a r  contre, 

il augmente celle du t i tane, 

- l 'ef f icacité des éléments d 'addi t ion est p lus  importante aux  faibles 

teneurs qu 'aux  teneurs  élevées. En ef fet ,  d 'après les résul tats 

obtenus, il semble q u e  les éléments d 'addi t ion en solut ion solide 

de subst i tu t ion  dans le zinc o n t  un ef fe t  p l u s  marqué que lors- 

qu ' i ls  apparaissent dans un composé intermétal l ique. Pour 

obten i r  un durcissement important,  il para î t  préférable d 'u t i l i ser  

un all iage à g r a n d  nombre d'éléments d 'addi t ion en faible quan- 

ti té  p l u t ô t  qu'un al l iage contenant peu d'éléments d 'addi t ion en 

teneurs élevées; 



- l 'évo lu t ion des caractér is t iques mécaniques en  fonct ion des 

teneurs e n  éléments d 'addi t ion e t  des condi t ions de  laminage, 

récapi tulés à la f i g u r e  111.20., montre q u e  les p rodu i t s  à l 'état  

brut d e  laminage présentent ,  généralement, une  évo lu t ion  ana- 

logue, que l le  que  so i t  la température de  laminage. Il e n  est  de  

même p o u r  les p r o d u i t s  recu i t s  après  laminage. 

En  ce qui concerne la m ic ros t ruc tu re ,  on re t i end ra  que 

l'ensemble des  caractér is t iques mécaniques relevées p résen te  une  

évolut ion compatible avec la s t r u c t u r e  observée e n  microscopie opt ique 

lorsque cet te  dern iè re  in f luence la caractér is t ique mécanique envi-  

sagée. Par ai l leurs,  des  observat ions en microscopie é lect ron ique 

réalisées dans  le cad re  d 'aut res recherches s u r  des échant i l lons 

déformés p a r  t rac t ion  (Wégria e t  al, 1978; 1979) o n t  montré que  les 

interact ions dis locat ions - phase E sont  moins nombreuses e t ,  semble- 

t-il, moins intenses q u e  celles e n t r e  dis locat ions e t  TiZn15. Cette 

observat ion e s t  i l l us t rée  p a r  les micrographies d e  la f i g u r e  1 1  1.18. 

D. All iages zinc - cu i v re  - t i tane  

D. 1 . Const i tu t ion des  al l iages 

Les études d e  Heine e t  Zwicker  (1962 b )  mont ren t  que  

l 'addi t ion simultanée d e  c u i v r e  e t  t i tane  ne pa ra î t  avo i r  aucune in- 

f luence s u r  la  so lub i l i té  de  ces éléments dans le zinc solide. Nous 

ve r rons  u l tér ieurement  que  nos résu l ta ts  de microanalyse suggèrent  

une  réserve, certes mineure, vis-à-vis de  ce t te  a f f i rmat ion que  nous 

adopterons néanmoins d e  manière globale. La f i g u r e  1 1  1.19. r ep rend  

deux  coupes isothermes, à 180° e t  20°, du diagramme d 'équ i l i b re  z inc 

- c u i v r e  - t i t ane  proposé p a r  Heine e t  Zwicker  (196213). 

D. 2. All iages étud iés 

S u r  la base des résu l ta ts  d e  l 'é tude des al l iages b ina i res 

z inc - c u i v r e  e t  z inc - t i tane e t  tenan t  compte du niveau des  carac- 

tér is t iques mécaniques souhaitées p o u r  u t i l i sa t ion  dans le domaine d e  

la couver tu re ,  nous avons étud ié  les al l iages don t  les compositions 

sont  repr ises ci-dessous : 



La coulée e t  le laminage de ces all iages on t  été réalisés s u r  des 

installations industr ie l les de fabricat ion en cont inu.  

Deux types d'échanti l lons sont étudiés pour  chaque alliage : 

- laminé à chaud : laminage en une  passe, de  9 mm à 1,3 mm 

à 250°C, 

- laminé à f ro id  : une passe de dégrossissage à 250°C suiv ie 

de deux passes de f in i t ion  à 130°C. 

Tenant compte des résul tats obtenus dans l 'étude des alliages 

binaires e t  du but poursu iv i  dans ce t ravai l ,  nous n'avons pas 

étudié l ' inf luence de trai tements thermiques s u r  les caractér is- 

t iques mécaniques des alliages ternai res produ i ts  industr ie l le-  

ment. 

Bien que les aspects s t ruc tu raux  soient discutés 

ul tér ieurement, nous signalerons dès maintenant que la s t ruc tu re  

de sol idi f icat ion d'une brame de l 'al l iage zinc - cu iv re  - t i tane 

produ i te  p a r  coulée continue, est fonction des teneurs en c u i v r e  

e t  en t i tane. Lorsque les teneurs en éléments d'addit ion aug- 

mentent, la s t ruc tu re  basalt ique fa i t  progressivement place à une 

s t ruc tu re  équiaxe e t  simultanément, o n  peut  no ter  un affinement 

t r è s  marqué du grain.  Cette évolut ion s t ruc tura le  s'explique p a r  

l 'action germinante d u  t i tane e t  p a r  une augmentation de I ' in ter-  

val le de sol idi f icat ion lorsque l 'on augmente la teneur en cu iv re .  



D.3. Inf luence des condit ions de laminage e t  de  la composition s u r  les 

caractér ist iaues mécaniaues d'alliaaes Zn - Cu - T i  

Dans ce paragraphe, nous suivons la même philosophie 

générale que dans le cas des alliages binaires. Plutôt que de nous 

a t ta rder  su r  le déta i l  des caractér ist iques mécaniques q u e  I ton t rou-  

vera a i l leurs (Racek e t  al, 1977), nous nous attacherons essentielle- 

ment à leurs var iat ions en fonct ion des condit ions d e  laminage. 

D'autre pa r t ,  le champ d'étude a été quelque peu é larg i  : on a carac- 

tér isé les sens long e t  t rave rs  et,  en outre,  on a fa i t  v a r i e r  la tem- 

péra ture  e t  la vitesse de déformation dans les essais de t ract ion.  

D.3.a. Etat  laminé à chaud 

D. 3.a. 1. Evolut ion de la résistance mécanique en fonct ion de la vitesse de 

t rac t ion  

Les résul tats obtenus montrent que la résistance à la t rac-  

t ion dans le sens - peut  ê t r e  ajustée, avec une excel lente approxi -  

mation, p a r  une combinaison l inéaire des d i f f é ren ts  paramètres : 

R ~ .  L. = a + b (% Cu) + c. (% T i )  + d. log E 

avec a = 167 MPa 

b = 74 (+ 5)  - 
c = 74 (+ 30) - 
d = 7,6 (+ 0,3) - 

R ~ . ~ .  est expr imé en MPa e t  E, vitesse de t ract ion,  en cmlmin. 

L'écart en t re  les valeurs calculées e t  mesurées n'est q u e  de quelques 

pourcents; d 'un  po in t  de vue indust r ie l ,  l 'accord est excellent. 



L'évolut ion d e  la résistance RD.,- dans le sens t r a v e r s  est  

analogue à celle observée dans le  sens long; le coefficient d d e  la 

vitesse d e  t rac t ion  es t  le même dans les deux  cas. On notera, d'ail- 

leurs, dès maintenant, que la va leu r  d res te  assez semblable p o u r  le 

laminé à l 'é tat  fini à f r o i d  ( c f r .  i n f r a ) .  

O n  remarquera, en out re ,  que les résistances mécaniques 

R ~ .  L. et R ~ . ~ .  o n t  des valeurs t r è s  voisines pour  chaque composi- 

t ion  e t  p o u r  toutes les vi tesses de t ract ions.  Nous rev iendrons 

u l tér ieurement s u r  ce t te  observat ion qui es t  à met t re en re lat ion avec 

la t e x t u r e  des échanti l lons. 

D. 3.a. 2. Evolut ion de la résistance mécanique en fonct ion de la tempé- 

r a t u r e  de l'essai (en t re  - 7S°C e t  + 250°C1 

O n  peut  mieux appréc ier  l ' influence de la température en 

po r tan t  les valeurs d e  la résistance mécanique en fonct ion de l ' inverse 

de la température exprimée en Kelv in.  La f igure  111.20. r e p r e n d  un 

te l  graphique.  On y observe l 'existence d e  zones correspondant  à 

des pentes d i f fé rentes  : domaine des températures supér ieures à 

150°C; domaine des températures comprises e n t r e  O°C e t  100-150°C et,  

peut-être, le  domaine des températures infér ieures à O°C, encore que  

dans ce de rn ie r  cas, il convienne d 'ê t re  p r u d e n t  pa r  su i te  du manque 

de données expérimentales. A u  stade actuel, on  re t iendra  donc qu'il 

y a une ne t te  r u p t u r e  de pente e n t r e  100 e t  150°C. 

Avan t  de  passer à la discussion de ces courbes, il convient  

d ' ins is ter  s u r  un po in t  précis. II est c la i r  que la représentat ion 

adoptée n e  présente aucune s igni f icat ion phys ique par t icu l ière;  e l  le a 

pour  but d e  met t re  e n  évidence des domaines de températures, 

séparés p a r  des discont inuités, o ù  l ' inf luence d e  la température s u r  

les caractér is t iques mécaniques es t  régie p a r  des mécanismes dif- 

férents n o n  ident i f iés avec cer t i tude.  



D'une manière générale, on sai t  que, p o u r  de nombreux 

métaux e t  alliages, y compris le  zinc, o n  observe e n t r e  la cont ra in te  

appliquée, la température T e t  la vi tesse de déformation E une rela- 

t ion du type  : 

E = A exp.  ( B  0) exp  - Q 
- 

où Q es t  I 'énergie d'act ivat ion, R la constante de Joule, A e t  B des 

constantes dépendant du matériau étudié (Jaoul, 1965; Poir ier,  1976). 

Par u n e  transformation élémentaire, cet te re lat ion peu t  se 

mettre sous la forme : 

On s 'at tend donc à ce q u e  la résistance à la r u p t u r e  soit  p ropor -  

t ionnelle au logari thme d e  la vi tesse de déformation e t  à l ' inverse de 

la température. C'est b ien  ce que I ton  observe expérimentalement. 

En ce qui concerne l ' inf luence de la température, la r u p t u r e  de pente 

signif ie,  selon toute vraisemblance, q u e  I 'énergie d 'act ivat ion du 

processus de déformation, e t  donc ce dern ier ,  n 'es t  pas le même 

au-dessus de 150° e t  en dessous de 100°C. On note que les essais 

de t rac t ion  à vi tesse var iable (Racek e t  al, 1977) montrent  que  le 

coeff ic ient d es t  indépendant de  la composition dans le domaine 

étudié. Les pentes de dro i tes  sont, en  fa i t ,  peu dépendantes d e  la 

composition des alliages, pou r  un domaine de températures donné. 

C'est donc que Q / B  et ,  p a r  conséquent, Q sont peu inf luencés p a r  la 

composition. Pratiquement, I 'énergie d 'act ivat ion n 'es t  fonct ion que 

du seul domaine d e  températures considéré. 



1 D. 3.a. 3 Limite élastique conventionnelle 
1 

La dispersion des résul tats expérimentaux est importante 

e n t r e  - 75O e t  100°C. On notera toutefois que la méthode uti l isée, 

détermination graphique à p a r t i r  de  l'essai de t ract ion,  entraîne une 

certaine imprécision. Néanmoins, on  observe encore une r u p t u r e  de 

pente b ien marquée en t re  100°C e t  150°C, ce qui confirme bien u n  

changement de mécanisme de déformation. 

D.3.a.4 Allonaement à la r u ~ t u r e  

Les résul tats expérimentaux montrent que  les valeurs ob- 

tenues sont ident iques dans les sens long e t  t rave rs .  On constate, 

p a r  ai l leurs, que l'allongement c ro î t  lorsque l'on augmente la vitesse 

de tract ion. Nous rev iendrons ul tér ieurement s u r  ces aspects; i ls  

sont, vraisemblablement, à mettre en relat ion avec la t e x t u r e  par t i -  

cu l ière des alliages laminés à chaud. 

La température exerce une inf luence déterminante s u r  cette 

caractér ist ique mécanique : aux températures supérieures à 1 50°C, 

l'allongement est important à cause d'un cer ta in fluage; en t re  100° e t  

O°C, il est  prat iquement constant; en  dessous de O°C, il dev ient  t rès 

faible, ce q u i  révèle une fragi l isat ion d u  matériau à basse 

température. Enf in, on notera que  l'allongement à la r u p t u r e  est 

prat iquement indépendant de la composition de I'alliage. 

D.3.b. Etat laminé à f ro id  

D. 3. b. 1 . Evolut ion de la résistance mécaniaue en fonct ion de la vi tesse de 

t ract ion 

Les résul tats obtenus montrent que la relation en t re  la 

charge de r u p t u r e  dans le sens long e t  la vi tesse de t rac t ion  est 

l inéaire en fonct ion du logarithme de E , que la pente de la courbe 

est  indépendante de la composition de I'alliage e t  que la résistance 



v a r i e  de manière l inéaire en  fonct ion des teneurs  en c u i v r e  e t  en 

t i t ane  comme d a n s  le cas du laminé à chaud, la résistance à la t rac-  

t i o n  es t  obtenue par  u n e  combinaison l inéaire des teneurs  des élé- 

ments d 'addi t ion e t  le logari thme de : : 

. 
R ~ . ~ .  = a + b. ( %  C u )  + c. ( %  T i )  + d. log E 

avec a = 137 MN/m2 

b = 50 (+ 4 )  - 
c = 53 (+ 27) - 
d = 8,6 (+ - 0,3). 

. 
R ~ . ~ .  est expr imée en MPa e t  E ,  vi tesse de  t ract ion,  en cmlmin.. 

L ' éca r t  entre va leurs  calculées e t  va leurs  mesurées n 'es t  que  de 

quelques pourcents.  

L 'évolut ion de la  résistance dans le sens t r a v e r s  es t  ana- 

logue. 

D.3.b.2 Evolution d e  la résistance mécanique en fonct ion de la tempé- 

ra ture  de  l'essai ( d e  - 75OC à + 250°C) 

Les résu l ta ts  peuven t  ê t r e  analysés d 'une manière ident ique 

à cel le uti l isée p o u r  les laminés à chaud.  On constate que  les pentes 

des  segments d e  dro i tes e n  fonct ion de  T-' o n t  des va leurs  sensible- 

ment  les mêmes pour  les laminés à chaud e t  à f ro id .  Les énergies 

d 'act ivat ion des  processus responsables de la déformation sont  donc 

prat iquement  ident iques.  



D. 3. b. 3 Limite élastique 

En ce qui concerne la l imite d'élasticité, la f igure  111.20. 

montre que, comme dans le cas de la charge de rup tu re ,  on observe 

une r u p t u r e  de pente pou r  une température comprise en t re  100 e t  

150°C. On note une  r u p t u r e  de pente supplémentaire à 2S°C. 

D.3.b.4 Allongement à la r u p t u r e  

L'allongement à la r u p t u r e  para î t  ê t re  indépendant d e  la 

vi tesse de déformation e t  de la composition, dans le  sens long e t  dans 

le sens t ravers.  Par contre, il est fortement influencé par  la tempé- 

r a t u r e  de l'essai : aux températures supérieures à 200°C, l'allonge- 

ment est  t rès  élevé, à cause d'un fluage non négligeable; en t re  150° 

e t  O°C, il est prat iquement constant; dans la zone O0 à - 50°C, il 

devient  t rès  faible, par  su i te d 'une cer ta ine fragi l isat ion d u  matériau. 

D. 3. b. 5. Svnthèse des résultats 

L'évolut ion des caractér ist iques mécaniques peut  ê t r e  ré- 

sumée, pou r  les états laminés à chaud e t  à f ro id ,  de la manière 

suivante ( f ig .  1 1  1.20. ) ,  en ne  perdant  pas de vue la remarque énon- 

cée précédemment a u  sujet du mode de représentat ion adopté. 

a )  La température de l'essai mécanique joue un rô le ident ique pou r  

les t ro i s  caractér ist iques déduites d e  l'essai de tract ion. 

A u x  basses températures, T < O°C, l'alliage est f ragi le  

e t  le mécanisme de déformation qui opère a une  énergie d'act i -  

vat ion t rès  faible. A u x  températures p lus  élevées, u n  nouveau 

mécanisme de  déformation, thermiquement act ivé, i n te rv ien t  e t  

condui t  à un allongement à r u p t u r e  p lus  important  e t  prat ique-  

ment constant. Enfin, aux températures élevées (T  > 1 50°C), la 

déformation, qui fa i t  in te rven i r  le fluage, condui t  à des al- 

longements t r è s  importants. 



b)  La v i tesse de  déformat ion u t i l i sée  dans l 'essai de t r a c t i o n  joue un 

rôle analogue à ce lu i  de  l ' i n ve rse  de la température.  

c )  L ' in f luence de  la v i tesse de  déformat ion s u r  la rés is tance reste la 

même q u e  l 'al l iage so i t  laminé à chaud o u  à f ro id ,  q u e  I 'éprou- 

ve t t e  so i t  pré levée dans le sens long o u  dans le sens t ravers .  

Cet te  in f luence semble aussi ê t r e  indépendante de la composition. 

D. 4. Examens s t r u c t u r a u x  

Les condi t ions de  so l id i f icat ion d'un all iage e t  sa teneur  e n  

éléments d 'add i t ion  o n t  en  généra l  une  in f luence  notab le  s u r  les 

caractér is t iques du p r o d u i t  coulé (Flemings, 1974).  Ces caractér is-  

t iques sont  e n  fa i t  re l iées à u n  o u  p lus ieurs  fac teurs  te ls  q u e  : 

- la t e x t u r e  (or ientat ion c r i s ta l log raph ique  p ré fé ren t ie l le  des 

g ra ins )  , 

- la macros t ruc tu re  (caractér is t iques morphologiques des gra ins,  

p a r  exemple l eu r  ta i l le  e t  l e u r  forme),  

- la m ic ros t ruc tu re  ( ta i l le  e t  r épa r t i t i on  des  phases à l ' i n t é r i eu r  du 

g ra i r i ) ,  

- la ségrégat ion (hétérogénéi tés de  composit ion à g r a n d e  ou  pe t i te  

échel le) .  

Ces fac teurs  sont suscept ib les d ' avo i r  de l ' importance s u r  les p ro -  

p r ié tés  d 'u t i l i sa t ion  d e  I'all iage, non  seulement du p r o d u i t  b r u t  d e  

coulée, mais aussi du p r o d u i t  après  mise e n  forme pr imai re .  En  

ef fe t ,  la déformat ion mécanique e t  un éventuel  r ecu i t  n e  permet tent  

pas tou jours  d 'él iminer complètement les carac té r i s t iques  de  solidi- 

f icat ion du l i ngo t  ( p a r  exemple, les hétérogénéités d ' o r d r e  géomé- 

t r i q u e  o u  d ' o r d r e  ch imique) .  En  ou t re ,  les condi t ions d e  mise en 



forme dépendent  par fo is  auss i  du p r o d u i t  d e  dépar t ,  c'est-à-dire d e  

la s t r u c t u r e  de  coulée. Ces remarques à caractère t r è s  généra l  

s 'appl iquent  évidemment a u  cas pa r t i cu l i e r  du z inc e t  d e  ses al l iages. 

Nous c i terons,  à t i t r e  d'exemple, dans le  cadre  du problème qui nous  

in téresse : 

- la répa r t i t i on  d e  I 'eutect ique Zn-TiZn15 qui p e u t  avo i r  u n e  ac t ion  

impor tante s u r  l 'ancrage des jo in ts  d e  g ra ins  a u  cours  d e  la 

recr is ta l l isat ion du laminé et ,  p a r  là, s u r  les carac té r i s t iques  

mécaniques du laminé; 

- la f rag i l isat ion au laminage provoquée p a r  u n e  s t r u c t u r e  d e  

coulée à g r o s  gra ins.  

II nous a p a r u  indispensable,  dans  le cadre  de  no t re  t r a -  

va i l ,  d e  t r a i t e r  e n  pa r t i cu l i e r  l ' in f luence du c u i v r e  e t  du t i tane  s u r  la 

s t r u c t u r e  de  so l id i f icat ion du zinc. 

Ce t r a v a i l  po r t e  s u r  les al l iages te rna i res  Zn - C u  - T i  

dé f in is  précédemment ( repères  A, B, C, D) obtenus p a r  coulée con- 

t i nue  dans une  machine Hazelett. L ' i n t é rê t  d 'une te l le  machine, s u r  

le p l an  méta l lurg ique,  p r o v i e n t  de  la fa ible épaisseur coulée ( 9  mm 

dans le  cas de  n o t r e  é tude)  qui autor ise des vi tesses de  re f ro id isse-  

ment t r è s  impor tantes dans le  l i qu ide  e t  le solide. Ceci se t r a d u i t  

p a r  un aff inement d e  la s t r u c t u r e  p a r  r a p p o r t  à celle obtenue dans  

les procédés classiques de  coulée en  l i ngo t  (d im inu t ion  d e  la ta i l le  des 

g ra ins ,  de  la ta i l l e  d e  la s t r u c t u r e  eutect ique,  mei l leure homogénéité 

dans la r épa r t i t i on  des phases, ségrégat ion moins prononcée) e t  

condu i t  à une  mei l leure qua l i té  du p r o d u i t  laminé. 

D.4.a. In f luence des teneurs  e n  c u i v r e  e t  e n  t i tane  s u r  la s t r u c t u r e  d e  

sol id i f icat ion des  al l iages z inc-cu ivre- t i tane 

Bien q u e  la so l id i f icat ion a u x  v i tesses indus t r ie l les  habi -  

tuel les so i t  u n e  t rans fo rmat ion  d e  phases assez éloignée des condi t ions 



d 'équ i l i b re  thermodynamique, la connaissance des diagrammes d e  

phases es t  un o u t i l  p réc ieux  p o u r  i n t e r p r é t e r  la format ion de  la 

s t r u c t u r e  de so l id i f icat ion.  Nous pouvons donc avancer  des p rév i -  

sions qua l i ta t i ves  s u r  le  déroulement de  la so l id i f icat ion à p a r t i r  des  

diagrammes b ina i res  Zn-Cu ( f i g .  I I 1.1. ) e t  Zn-T i  ( f i g .  1 1  1.9. , 1 1  1.10. , 

111.11.). 

Pour u n e  teneur  en c u i v r e  i n fé r i eu re  à 0,8 %, o n  n 'obt ient ,  

p a r  so l id i f icat ion,  qu ' une  seule phase solide, qui es t  du zinc con- 

tenant  du c u i v r e  en  solut ion solide; en  aucun  cas, il n e  peu t  se 

former d e  phase E à la sol id i f icat ion. Le re f ro id issement  du solide 

est  cependant suscept ib le  de condu i re  à la p réc ip i ta t ion  du c u i v r e  e n  

sursa tu ra t ion  sous forme de phase E . Nous ne  nous  occuperons 

pas de  cet te  possibi l i té.  

Pour u n e  teneur  en  t i t ane  i n fé r i eu re  à 0,15 %, l ' i ncer t i tude  

qui pèse s u r  la va leu r  d e  la composit ion d e  I 'eutect ique nous  amène à 

cons idérer  deux  cas : 

- p o u r  u n  l i qu ide  hypoeutect ique,  le p remier  solide formé sera la 

phase zinc contenant  t r è s  peu  de  t i t ane  e n  solut ion, il c ro î t r a  

jusqu 'à  ce que  le  l i qu ide  res tan t  a t te igne  la composit ion néces- 

sa i re  à la so l id i f icat ion d ' une  s t r u c t u r e  eutect ique Zn-TiZn, 5, 

- p o u r  uri l i qu ide  hypereu tec t ique ,  un processus d e  sol id i f icat ion 

analogue se déroulera,  avec une  so l id i f icat ion p r ima i re  de TiZn, 

e n  l ieu e t  place du zinc. 

En fa i t ,  nous n 'avons jamais eu  a f f a i r e  à un l i qu ide  hype r -  

eutect ique; ce résu l t a t  s 'exp l ique aisément à p a r t i r  des considérat ions 

suivantes, déjà évoquées br ièvement  antér ieurement .  Pour  des .eutec- 

t i ques  dépor tés (c'est-à-dire d o n t  la composit ion es t  t r è s  vois ine d e  

celle d ' une  des phases),  on  constate pa r fo i s  que  la composit ion qui 

donne u n e  s t r u c t u r e  eutect ique n 'es t  pas celle du diagramme d 'éyu i -  

l ib re .  La d i f fé rence  c r o î t  en  fonc t ion  de  la v i tesse de  sol id i f icat ion, 



c'est-à-dire de l 'écart à I 'équil ibre. Les teneurs proposées pour  le 

diagramme de phase sont donc entachées de l 'e r reur  due à une vitesse 

de solidif ication non nul le, nécessaire à la réalisation des expériences. 

A notre avis, la composition eutect ique à I 'équi l ibre est proche de 

0,12 %, e t  croî t  v e r s  0,45 8 au fur e t  à mesure que la vitesse de 

solidif ication augmente. Dans la machine Hazelett, où les vitesses de 

solidif ication sont élevées, i l est donc logique de constater l'absence 

de c r is taux  primaires de T i  Zn 15 jusqu'à des teneurs en t i tane de 

0,15 8. 

D. a .  1 Macrostructures de solidification 

Le tableau 111.1. ci-dessous résume les résultats de nos 

observations à I1échelle de  la macrostructure, c'est-à-dire les carac- 

tér ist iques morphologiques des gra ins  i l lustrées pa r  les micrographies 

de la f i gu re  1 1  1.21. 

Tableau I I 1.1. 

Avant  de d iscuter  l ' inf luence d u  cu i v re  e t  du t i tane s u r  la 

macrostructure, il nous paraît  nécessaire de fou rn i r  quelques expl i-  

cations préliminaires s u r  les s t ruc tures  habituellement observées dans 

les l ingots b r u t s  de coulée. On dis t ingue en général t ro i s  stuctures 

en par tan t  de la pér iphér ie d u  l ingot  jusqu'au coeur : 

Repères 

A 

B 

C 

D 

% Cu 

O, 05 

O, 30 

O, 30 

0,80 

- 8 T i  

O, 05 

0,11 

0,15 

0,15 

Zinc équiaxe 

10 % g ra ins  

moyens 

60 % g ra ins  

moyens 

75 % g ra ins  

f ins  

100 % g ra ins  

t r è s  f ins 

Zone basaltique 

90 8 grains 

moyens 

40 % gra ins 

f ins 

25 % grains 

f ins 

O % 



- u n e  s t r u c t u r e  de peau à gra ins  t r è s  f ins, à faible extension 

spatiale, qui prov ient  du refroidissement b r u t a l  du l iqu ide  au 

contact de  la paroi f ro ide  de la l ingot ière; 

- u n e  s t r u c t u r e  à g r a i n s  allongés, appelée s t r u c t u r e  basalt ique, 

qui est créée par  le  déplacement cont inu  d'un f r o n t  de sol idi f i -  

cat ion de la peau v e r s  le coeur sous I 'action du f l u x  de chaleur 

évacuée p a r  la l ingot ière; 

- une  s t r u c t u r e  à g r a i n s  équiaxes, au  centre du l ingot,  qui ap- 

paraî t  lo rsque le l i qu ide  res tant  n 'es t  p lus  surchauf fé,  e t  qui se 

forme p a r  croissance de mult iples gra ins  solides au  sein d u  

l iquide. 

Ce processus d e  formation de la s t r u c t u r e  de sol idi f icat ion a été 

démontré de manière indiscutable (F red r i kson  e t  H i l le r t ,  1972; Burden  

e t  Hun t ,  1974, 1975). Suivant  les condit ions d e  sol idi f icat ion, la 

va leur  de la surchauf fe  du l iquide,  la composition d e  l'alliage, I 'action 

germinante de cer ta ins éléments, les caractér is t iques thermiques des 

parois d u  moule, etc. , ces t r o i s  zones o n t  une étendue spatiale p lus  

ou moins grande.  Dans nos essais, la macros t ruc ture  n 'est  fonct ion 

que d e  la composition d e  l'alliage, pu isque les au t res  paramètres de 

solidif ication son t  maintenus constants. 

L'examen des résu l ta ts  ( tableau II 1.1. ) permet de formuler 

les remarques suivantes : 

- lorsque la teneur e n  t i tane est  faible ( repère  A ) ,  la s t r u c t u r e  

es t  en majori té basalt ique, à g r o s  grains; 

- la teneur en c u i v r e  paraî t  avo i r  une inf luence faible, sinon 

négligeable; tou t  au  p lus  constate-t-on que  la tai l le du g r a i n  

basalt ique ou équiaxe s'est légèrement af f inée pour  l 'al l iage à 

p lus  fo r te  teneur e n  cuivre;  



- s i  l 'on augmente la teneur  en t i tane, on  observe que la quant i té  

de la zone équiaxe dans la brame augmente. En outre, le g ra in  

de la zone basalt ique e t /ou  de la zone équiaxe s'affine, en 

général. 

En conclusion, il est  c la i r  q u e  le t i tane et,  dans une moindre mesure, 

le c u i v r e  in f luencent  à la fo is  l ' importance de la zone équiaxe e t  la 

ta i l le  des gra ins .  

D. 4.a. 2. Microstructures de sol idi f icat ion 

Les résul tats de  nos observat ions s u r  la macrostructure de 

sol idi f icat ion nous on t  condui ts  à d is t inguer  deux zones, la zone 

basalt ique e t  la zone équiaxe. Cette d is t inct ion subsiste au  n iveau de 

la microstructure.  Les f igures  1 1  1.22. e t  I I 1.22bis. i l l us t ren t  la 

morphologie de la s t ruc tu re  dans les deux zones e t  son évolut ion en 

fonct ion de la teneur  en éléments d'addit ion. Examinons successive- 

ment les résul tats dans les deux zones. 

D.4.a.2.a. Zone basaltique 

A u  voisinage de la peau de la brame, la s t ruc tu re  à I ' inté- 

r i e u r  d'un g r a i n  basalt ique (gra in  allongé dans le sens d u  flux de 

chaleur)  est une s t ruc tu re  de type cel lulaire, c'est-à-dire formée d 'un  

réseau périodique de pet i ts  g ra ins  de zinc allongés e t  séparés p a r  une 

f ine couche dleutectique Zn-TiZnI5. Toutes les cellules on t  la même 

or ientat ion cr is ta l lographique à l ' in té r ieur  d'un même grain.  Elles 

sont formées p a r  le  déplacement d ' u n  f r o n t  de  sol idi f icat ion non p lan  à 

cour te  distance. 

On sai t  que la forme du f r o n t  de solidif ication d'un alliage 

hypoeutect ique es t  fonction d e  la va leur  du rappor t  G / V  où G es t  le 

g rad ien t  de température dans le l iqu ide à l ' interface solide-l iquide e t  

V la vitesse de sol idi f icat ion ( f ig .  1 1  1.23. ) .  



Pour des va leurs  élevées de G I V ,  le  f ron t  de sol idi f icat ion 

est microscopiquement plan ( f i g  . 1 1  1.23a. ) . Le soluté en excès, 

puisque le solide qui se dépose est  moins r iche en soluté que le 

liquide, slaccumule devant  le f r o n t  'de solidif ication. Le résul tat  est  

une variat ion cont inue de la composition du solide de la peau vers  le 

centre de l 'échanti l lon , appelée macroségrégration. 

Pour des va leurs  moyennes de G I V ,  le f r o n t  p lan  devient 

instable e t  il s'y forme des protubérances périodiques qui conduisent 

à une s t r u c t u r e  cel lulaire ( f ig .  111.23b.). Le re jet  de  soluté en excès 

se fa i t  alors en par t ie  v e r s  les vallées en t re  cellules e t  I'accumulation 

du soluté peu t  conduire à u n  dépôt eutectique. Ce sont ces caractér is- 

t iques que I t on  observe en général dans les zones basalt iques des 

brames de zinc-cuivre-titane. 

Pour des valeurs faibles de G I V ,  les parois lisses des 

protubérances de la s t ruc ture  cel lulaire deviennent à leur  t o u r  

instables e t  le résu l ta t  est appelé s t r u c t u r e  dendr i t ique ( f ig .  

1 1  1.23~. ) . Cette s t ruc tu re  t rès  ramifiée es t  caractérisée pa r  deux 

périodes dist inctes, celle des branches pr imaires e t  celle des branches 

secondaires gref fées s u r  les branches primaires. Le re jet  latéral de  

soluté peut  conduire à u n  dépôt eutect ique ent re  les dendri tes; la 

macroségrégation est a lors fortement atténuée. On notera que I1on 

observe rarement des dendr i tes dans les zones basalt iques des brames 

de zinc-cuivre-titane. 

Puisque la morphologie des cellules e t  la période de la 

s t ruc ture  (10 à 15 pm) demeurent à peu p rès  constantes d'une extré-  

mité à l 'aut re d 'un  g r a i n  de zone basalt ique, on en dédu i t  que la 

vitesse de sol idi f icat ion e t  le g rad ien t  de température à l ' interface 

var ient  peu au cours de la croissance du gra in .  Cependant, dans 

l 'état actuel des théories de la solidif ication, on ne peut  pas déduire 

leur  valeur de l 'observat ion de la s t ruc ture .  La déterminat ion de ces 

paramètres n e  peut se fa i re qu'expérimentalement au cours d'essais de  

laboratoire, ou  vi tesse e t  g rad ien t  sont rigoureusement mesurés e t  

maintenus constants. 



La di rect ion de croissance des cellules est b ien  déterminée à 

l ' in tér ieur  d'un g ra in ,  à cause de la fo r te  anisotropie cr istal logra- 

phique de croissance du zinc. Elle var ie  cependant fortement d'un 

g ra in  à un autre, puisqu'on observe une dispersion des direct ions de 

croissance d'à peu p rès  IO0 autour  de la perpendiculaire à la sur face 

de la brame. Cette dispersion s'explique p a r  le fai t  que les germes 

solides 'qui se forment à l ' interface ent re  le l iquide e t  le feui l lard de 

la machine Hazelett sont or ientés de manière aléatoire. Leur d i rect ion 

facile de  croissance est donc également aléatoire, mais la croissance 

des gra ins  mal or ientés sera bloquée pa r  celle de leurs  voisins p lus  

favorisés. Cette sélection se fera progressivement au cours de 

l'avance du f ron t  de solidification e t  la s t ruc tu re  aura un caractère 

basalt ique de p lus  e n  p lus marqué. 

Les micrographies de la f igure  111.22. conduisent à penser 

que la période e t  la morphologie de la s t ruc tu re  cel lulaire ainsi que la 

géométrie du dépôt eutect ique var ient  notablement de g ra in  à g ra in .  

En fait, il n'en es t  r ien.  Les cellules des alliages n 'ont  pas une 

symétrie de révolut ion mais sont nettement allongées dans une d i rec-  

t ion avec une section sensiblement hexagonale ( fig . 1 11.24. ) . La 

différence de morphologie en t re  gra ins prov ien t  essentiellement des 

variat ions de l 'angle de la coupe micrographique p a r  rappor t  à la 

d i rect ion de croissance des cellules. 

Le dépôt eutect ique ent re  cellules est  t rès  mince sauf dans 

la zone de contact en t re  t ro i s  cellules adjacentes ( f i g .  111.22. ) .  La 

s t ruc tu re  de I 'eutectique Zn-TiZn est tellement f ine quton ne la 15 
résoud pas, en général, au microscope opt ique, sauf lorsque l 'orienta- 

t ion de la coupe exagère la période de la s t ruc tu re  : les lamelles de 

TiZn15 que I ton observe alors ne doivent pas ê t re  confondues avec 

des composés déf inis.  

Comme on s 'y  attend, la fract ion volumique de I 'eutectique 

comprise ent re  les cellules c ro î t  avec la teneur en t i tane mais la 

s t ruc tu re  eutectique demeure toujours t r o p  f ine pour  ê t re  résolue à 

l'échelle du microscope optique. La faible périodici té de  la s t ruc tu re  

cellulaire e t  de la s t ruc tu re  eutect ique est due, bien évidemment, à la 



grande vitesse de  refroidissement de la zone proche d e  la peau de la 

brame. Enf in,  on  constate dans le cas de  l'alliage à p lus  fo r tes  

teneurs en éléments d 'addi t ion (0,8 % C u  e t  0,15 % T i )  un débu t  d e  

branchement des cellules qui condu i t  à une s t r u c t u r e  d e  t y p e  dendr i -  

t ique. 

D.4.a.2.b. Zone équiaxe 

La zone du cent re  de  la brame es t  à s t r u c t u r e  équiaxe ( f i g .  

1 1  1.22. ) , c'est-à-dire qu'el le s 'est formée p a r  la croissance de pa r -  

t icules solides au  sein du l iqu ide  dans toutes les direct ions. On 

observe de g r o s  c r i s taux  de z inc de forme polyédr ique séparés p a r  un 

dépôt eutect ique p l u s  ou  moins important.  

I I  convient  de rappeler  que la croissance des gra ins  de  la 

zone équiaxe se p r o d u i t  en même temps que celle de la zone basalt ique 

e t  b loque à u n  moment donné la croissance des basaltes. Les c r i s taux  

de la zone équiaxe peuvent  germer au sein d u  l iqu ide  lorsque sa 

température dev ien t  in fé r ieure  à la température de solidif ication; i l s  

peuvent  aussi p r o v e n i r  de germes formés dans la peau de la brame 

qu i  se sont détachés de la zone basaltique en cours de  formation e t  

ont  été entraînés v e r s  le cen t re  par  des courantes d e  convection du 

l iqu ide.  Les condit ions de refroidissement des g ra ins  équiaxes sont 

moins constantes que celles des gra ins  basalt iques puisqu'on ob t ien t  

des tai l les e t  des morphologies de  s t r u c t u r e  t r è s  variées. En out re ,  

la forme polyédr ique des g r o s  c r is taux  de  zinc suggère l 'existence 

I d ' un  phénomène important  de coalescence. Néanmoins, ic i  encore, il 
1 

I convient  de se rappeler  que l 'angle en t re  le plan de coupe e t  la 

d i rec t ion  de croissance de  I 'eutect ique peu t  complètement modifier la 
l 

tai l le apparente de la s t r u c t u r e  eutect ique. Si, donc, on observe 

côte à côte deux  zones de tai l les d i f férentes,  il est  vraisemblable que 

c'est l 'angle de  coupe q u i  d i f f è r e  e t  non pas la v i tesse de sol idi f i -  

cation de I 'eutect ique. Par contre,  s i  dans l'ensemble de la zone 
I équiaxe la s t r u c t u r e  eutect ique es t  grossière, on peu t  en  déduire que  

la v i tesse de sol idi f icat ion du l iqu ide  eutect ique éta i t  faible. 



On observe par fo is  l 'existence de zones eutectiques t rès  

étendues à l ' in tér ieur  de la zone équiaxe. C'est l 'or igine des f i lons 

eutectiques épais qui, nous le ver rons  ul tér ieurement, apparaissent 

lors du laminage e t  détér iorent  les caractér ist iques mécaniques du 

laminé. On sait en e f fe t  que  la solidif ication d'un l iquide 

hypoeutect ique homogène condui t  souvent à un solide hétérogène car  

la croissance des cr is taux basaltiques s'accompagne d'une 

macroségrégation qui enr ich i t  la zone équiaxe en titane. On s'attend 

alors à observer  une f ract ion volumique du dépôt eutect ique p lus  

élevée dans la zone équiaxe que dans la zone basaltique. 

L'hétérogénéité de la répart i t ion de I 'eutectique a probablement pour  

or ig ine le déplacement des gra ins équiaxes dans le l iquide avant  qu ' i ls  

ne se rencontrent  e t  se f igent.  

On constate que la ta i l le  des c r is taux  de zinc ne var ie  

pratiquement pas en fonction des teneurs en c u i v r e  ou en t i tane. Par 

contre, la proport ion d'eutectique c ro î t ,  comme p révu ,  avec la teneur 

en titane. Simultanément, la forme du g r a i n  évolue d 'une section 

polyédrique à une section arrondie. La tai l le de la s t r u c t u r e  eutec- 

t ique est  en général t r o p  f ine p o u r  ê t re  résolue au microscope op- 

t ique. 

D.4.b. Inf luence des teneurs en cu i v re  e t  en t i tane s u r  la s t ruc tu re  des 

alliaaes zinc-cuivre-titane laminés à chaud 

D. 4. b. 1. Tex tures  d'or ientat ion 

Les examens de tex tu re  o n t  été l imités à la détermination de 

la f i gu re  polaire relat ive au plan de base, à peau e t  à coeur. 

Les tableaux (1 11.2. ) e t  (1 11.3. ) fournissent les intensités, 

en mombre de coups, pou r  les d iverses régions de la f i g u r e  polaire 

(écart angulaire vis-à-vis du centre de la f i gu re )  où on a noté une 

act iv i té  signif icat ive. 



a)  F igures  pola i res en peau 

Tableau ( 1 1  1.2. ) 

La tex tu re  e n  peau est, clairement, une t e x t u r e  d'axe 
c. Dès maintenant, on notera  que l 'augmentation d e  la concentrat ion 
en élements d 'addi t ion pa ra î t  diminuer l 'acuité de cet te t e x t u r e  ( f i g .  
111.25., 111.26.). 

b )  Figures polaires à coeur 

Repères 

A 
B 

C 
D 

Tableau (111.3) 

10°-150 

- 
- 

1.600 
800 

0° 

19.200 
11.200 
8.000 
3.200 

Les f i gu res  polaires sont repr ises  aux fig. 111.25. e t  1 1  1.26. 
La comparaison des examens à peau e t  à coeur montre que la tex tu re  
d 'axe c obtenue par  laminage à chaud n' intéresse en fa i t  que les 
couches superf ic iel les du matériau; à coeur, !a t e x t u r e  présente la 
forme classique des all iages de zinc. 

15'-20' 

- 
- 

800 
- 

20'-25' 

- 
- 
- 
- 

0'-5' 

17.600 
6.400 
6.400 
1.600 

5'-IO0 

1.600 
1.600 
3.200 

800 

20°-25' 

640 
320 

7 20 
640 

320 
320 

800 
3 20 

10'-lSO 

640 
640 

1.280 
1.120 

1.120 
640 

1.120 
640 

5'-IO0 

480 
640 

1.120 
960 

1.120 
640 

960 
640 

Repères 

A 

B 

C 

D 

25'-30' 

320 
160 

320 
320 

- 
160 

320 
360 

15'-20' 

640 
480 

1.120 
960 

720 
480 

1.120 
640 

30'-35' 

160 
- 

- 
- 

- 
- 

- 
- 

0' 

480 
480 

800 
800 

800 
800 

7 20 
480 

0'-5' 

480 
480 

1.120 
640 

960 
640 

960 
640 



D. 4. b. 2. Microscopie opt ique 

La f igure  111.27. rep rend  les s t r u c t u r e s  à faible grossisse- 

ment des all iages étudiés. On notera  les hétérogénéités d e  défor-  

mation après le laminage à chaud qui se t radu isent ,  notamment, p a r  

une répar t i t i on  assez hétérogène d e  la phase TiZn15. Cet te s t r u c t u r e  

peu t  t r o u v e r  son or ig ine  dans la m ic ros t ruc tu re  d e  coulée; il est  c la i r  

que de tel les s t ruc tu res  peuvent  in f luencer,  d e  manière défavorable 

certaines caractér is t iques mécaniques de l 'al l iage (sa duct i l i té ,  p a r  

exemple) a ins i  que, d 'une manière générale, l 'homogénéité de ces 

caractér ist iques. II es t  év ident  q u e  la réor ientat ion des alignements 

de TiZn15 n e  peut  pas, dans le cas de laminés indust r ie ls ,  ê t r e  

considérée comme complète après u n e  seule réduct ion  supér ieure à 50 

8. Toutefois, la tendance à avoi r  des f i le ts  parallèles à la sur face de 

la tôle est  t r è s  marquée. Les s t ruc tu res  observées mont rent  que les 

f i le ts  de  TiZn15 inhibent  la croissance des gra ins .  

D. 4. b. 3 Microscopie électronique p a r  balayage - Eta t  non déformé 

Ces examens, qui avaient p o u r  but d e  déterminer l'analyse 

qual i ta t ive des phases e n  présence, o n t  été réalisés s u r  des coupes 

parallèles au  p lan  de laminage. Les micrographies repr ises  aux fig. 

1 1  1.28. à I Il. 31 bis. i l l us t ren t  les résul tats obtenus. Ces dern iers  

sont conformes à ceux que  l'on pouva i t  a t tend re  à p r io r i ;  p o u r  une 

teneur en c u i v r e  de 0,8 %, on no te  la présence de par t icu les de 

TiZn15 contenant du cu iv re ,  ce q u i  e s t  conforme aux résu l ta ts  publ iés 

antér ieurement p a r  Heine e t  Zwicker (1962a). Par ai l leurs, on  remar- 

quera  que l 'addi t ion d 'une  quant i té  d e  t i tane aussi  faible que  0,05 % 

condu i t  à l 'obtent ion d 'une quant i té  importante de T iZn l5 .  En outre,  

des amas f i ns  dleutect ique sont obtenus pour  les addit ions d e  0,15 % 

de  t i tane. Dans cer ta ins alliages, des par t icu les de forme assez 

grossière sont  observées dans les régions e n t r e  f i lets;  elles se 

t rouven t  à l ' in té r ieur  des gra ins,  mais aussi fréquemment aux  joints 

de  g ra ins  e t  aux  joints t r ip les .  



D. 4. b. 4 Microscopie i t lectronique p a r  balayage - Faciès d e  r u p t u r e  

II e s t  in téressant  d 'examiner les faciès d e  r u p t u r e  après 

t r ac t i on  à des  vitesses d e  déformat ion d i f férentes.  Nous n e  consi- 

dèrerons que  les micrographies correspondant  a u x  teneurs extrêmes 

qui on t  été étudiées. Les deux  au t res  al l iages mont ren t  u n e  évolu- 

t ion,  en fonct ion de la v i tesse de t rac t ion ,  qui se si tue e n t r e  ces 

deux  limites. Les micrographies son t  repr ises a u x  f ig.  1 1  1.32. à 

111.35. 

A u  préalable, o n  notera q u e  lo rs  de  I 'accroissement de la 

v i tesse de t rac t ion ,  o n  observe généralement u n e  hétérogénéité de 

p l us  en  p l us  marquée d e  la déformat ion, provoquée p a r  : 

- la d i f f i cu l t é  pou r  les gl issements de se développer dans chaque 

grain;  

- les d i f férences d 'or ientat ion e n t r e  deux  g r a i n s  voisins; 

- le t aux  d ' i l - i tervent ion p lus  ou  moins impor tan t  des jo in ts  de 

gra ins daris la déformat ion p last ique.  

D 'une  nianière globale, o n  peu t  d i r e  q u e  la déformat ion 

avan t  r u p t u r e  procède en  deux  stades t r è s  clairement d i f férenc iés s u r  

les micrographies : u n e  déformat ion duc t i l e  ( s t r i c t i on )  et ,  dans les 

dern ie rs  moments, une  déformat ion d e  caractère p l us  f rag i le  corres- 

por idant à la r u p t u r e  p l u s  b ru ta l e  de  l 'échant i l lon.  Ce processus 

semble assez général  : ces stades se re t rouve ron t  également dans les 

éprouvet tes prélevées après  laminage d e  f in i t ion.  

A p lus  f o r t  grossissement, la zone d e  r u p t u r e  b ru ta le  

montre u n  faciès à cupules,  faciès caractér is t ique d 'une  r u p t u r e  

présentant,  néanmoins, un cer ta in  caractère duc t i l e .  L ' importance de  

ce t te  zone augmente avec I 'accroissement de la v i tesse de t rac t ion .  II 

y a donc u n e  d i f férence d e  morphologie don t  o n  peu t  r e n d r e  compte 

de  la manière suivante. 



L'élévation de la v i tesse d e  déformation suppr ime un nombre 

important  de p lans de glissement de  p a r t  e t  d 'au t re  du jo in t  de 

gra ins ,  ce qui r e n d  I'accomodation des contra intes au  jo in t  p lus  

malaisée. A n iveau de contra intes appl iquées égales, les contra intes 

de cisaillement à l ' in té r ieur  d e  chaque g r a i n  seront  p l u s  importantes à 

vi tesse de déformation p lus  élevée e t  p o u r r o n t  p rovoquer  la r u p t u r e  

duc t i le  pa r  cission t ransgranula i re.  Cet te dern ière  i n te rv ien t  p l u s  ou 

moins rapidement en  fonction du taux  d e  durcissement, c'est-à-dire de 

la possibi l i té p o u r  l 'éprouvet te d 'a t te indre  la l imite de cohésion du 

po lycr is ta l  p o u r  un allongement p lus  o u  moins important  qui const i-  

tuera  donc, finalement, un paramètre de duct i l i té  s ign i f i ca t i f  des 

e f fe ts  de  la v i tesse de t rac t i on  e t  de  l 'or ientat ion. En accord avec 

les observat ions de p lus ieurs  chercheurs,  discutées p a r  François e t  

Joly (1972) a ins i  que p a r  d e  Lei r is  (1974), les fo r tes  concentrat ions 

de contra intes v o n t  p rovoquer  des déformations localisées importantes 

conduisant à la formation de cratères d e  t y p e  duct i les. Autrement 

dit, une  augmentation de la vi tesse d e  t rac t ion  va  favor iser  la ge r -  

mination de cratères d u  t y p e  duct i le ,  en réduisant  I'accomodation 

p last ique aux jo ints de g r a i n s  e t  a u x  interfaces de TiZn15. Les 

cratères seront  dès lors p l u s  nombreux mais p lus  pe t i t s  lorsque la 

vi tesse de t rac t ion  augmente, ce qui permet de r e n d r e  compte du 

faciès par t icu l ie r  observé s u r  les sur faces d e  rup tu re .  

D. 4. b.5. Microscopie électronique p a r  transmission 

Plusieurs t ravaux  antér ieurs  suggèrent  que l 'étude de 

l ' inf luence de la micros t ruc ture  des all iages de zinc s u r  leurs  carac- 

té r is t iques mécaniques do i t  fa i re  i n t e r v e n i r  la microscopie électronique 

p a r  transmission. Dans ce cadre, il nous paraî t  u t i l e  de préciser  la 

terminologie ut i l isée, e t  p l u s  part icul ièrement le terme "sous- 

s t ruc tu re " .  II convient  d ' ins is ter  s u r  la d i f férence en t re  la sous- 

s t r u c t u r e  observée dans le zinc (p lus  généralement, dans le métaux 

déformés à chaud) e t  celle observée dans les métaux déformés à f ro id.  

(Wégria e t  Habraken, 1970). D'une manière qui se général ise d e  p lus  

en p l u s  dans la l i t té ra ture ,  o n  maint ient l 'appellation "sous-st ructure"  

p o u r  la déformation à chaud e t  on réserve celle de  "cellule" p o u r  la 

déformation à f r o i d  (Thompson, 1976). Les cellules, qui dans le cas 



du zinc ne  sont  observées qu 'après  des condi t ions de  déformat ion 

par t icu l ières ( t r è s  basses températures) ,  son t  formées d'amas de  

dislocations non-organisés en sous-joints. Dans le cas d e  la sous- 

s t ruc tu re ,  appelée aussi  sous-s t ructure de polygonisat ion, il conv ient  

de  d is t inguer  deux  o r d r e s  de sous-s t ruc tu re  qui on t  été b i en  d i f fé-  

renciés p a r  Poi r ier  (1976) auquel nous empruntons la formulat ion de la 

d is t inc t ion : 

- les sous-grains d e  tai l le moyenne ( d  > 1 0 ~ l m ) ,  désor ientés en t re  

eux de  p l u s  de  Io. 11s son t  v is ib les p a r  f i gu res  d 'a t taque  ou  

p a r  des techniques de cont raste d 'or ientat ion (microscopie en  

lumière polarisée, topographie X , etc. ) . Leur  ex is tence es t  

caractér is t ique d e  la déformat ion à hau te  température e t  l eu r  

ta i l le es t  inversément propor t ionnel le  à la cont ra in te  appliquée. 

Leur  $désorientation augmente probablement avec la déformation; 

- les sous-grains l imités p a r  des paro is  d e  dis locat ions v is ib les 

uniquement au microscope électronique. I l s  ne  sont  pas néces- 

sairement représentat i fs  de  la déformat ion e t  peuvent  résu l ter ,  

pa r  exemple, d'un réarrangement de dislocations pendant  un 

recui t .  Les observat ions do iven t  donc ê t r e  fai tes avec prudence 

: les sous-grains de ce deuxième t y p e  peuvent  donner  des 

informat ions qui n e  sont pas liées uniquement à la déformat ion. 

Avan t  de passer A l 'examen des micrographies obtenues, o n  

insistera encore s u r  le fa i t  que  les observat ions o n t  p o r t é  s u r  un 

matériau déformé dans des condi t ions indus t r ie l les  e t  que, p a r  consé- 

quent ,  tous les al l iages observés o n t  sub i  un cer ta in  " r ecu i t  bobine1' 

en cours de refroidissement.  On  d o i t  donc cons idérer  que  les micro- 

s t ruc tu res  observées révè lent  aussi  des événements qui se passent 

du ran t  ce recu i t .  C 'est  a ins i  q u e  s u r  certaines micrographies o n  

remarquera : 

- un grossissement de  la sous-s t ructure;  e n  e f fe t  des jo in ts  sont  

courbés en t re  cer ta ins  préc ip i tés,  ce qui t r a d u i t  u n e  migrat ion 

des sous-joints pendant  le r e c u i t  bobine; 



- la t ransformat ion d'amas de  dislocations en réseaux e t l o u  e n  

paro is  qui sont  stables à p a r t i r  d'un cer ta in  moment, lorsque 

l 'énergie fourn ie  lors  du recu i t  bobine est  t r o p  faible p o u r  

encore modif ier  une conf igurat ion qui est  déjà relativement 

stable. 

Ceci é tan t  précisé, o n  peut  passer à l'examen des microst ructures qui 

on t  été obtenues. 

Les observat ions, i l lus t rées par  les micrographies d e  la fig. 

111.36 e t  111.36bis. peuvent  se résumer br ièvement de  la manière 

suivante : 

- répar t i t i on  e t  morphologie hétérogènes du T iZn  1 5 '  

- hétérogénéité d e  la déformation qui se t r a d u i t  p a r  les var iat ions 

de dimensions de  la sous-structure e t  p a r  l 'hétérogénéité de la 

densi té des dislocations. La sous-structure es t  néanmoins 

équiaxe, ce qui caractér ise une  déformation réalisée dans les 

condit ions suivantes : température élevée e t  contraintes impor- 

tantes; 

- présence de longues dislocations, conf i rmant une  t ex tu re  t r ès  

marquée; certaines conf igurat ions évoquent des possibi l i tés de  

glissement dévié. 

D.4.b.5.b. All iage z inc - 0,3 % C u  - 0,10 % T i  

Les micrographies des f ig .  111.37 e t  1 1  1.37bis. appellent les 

remarques suivantes : 

- en comparaison avec le cas précédent, la sous-s t ructure est  p l us  

fine; 



- o n  conf i rme l 'hétérogénéité d e  déformat ion mise e n  évidence en  

microscopie opt ique; 

- les par t icu les de  T iZn15 p résen ten t  u n e  morphologie hétérogène; 

- o n  note l 'existence d ' in teract ions p réc ip i tés  - dislocations; o n  

observe la présence de  réseaux de  dis locat ions qui accroissent la 

f o r ê t  pou r  les dislocations qui appara î t ron t  u l tér ieurement  lo rs  d e  

la mise en forme; 

- en f i n ,  dans de  ra res  cas, ce qui est  normal au vu de la teneur  

e n  cu ivre,  o n  remarque la présence d e  phase E se présentant  

sous la forme de  pet i tes  par t i cu les  sphériques. 

D.4.b.5.c. All iage z inc - 0,3 % C u  - 0,15 % T i  

Les micrographies correspondantes sont repr i ses  aux  fig. 

1 1 1.38 e t  1 11.38bis. , o n  y r e t r o u v e  essentiel lement les mêmes carac- 

té r i s t iques  que celles mises e n  évidence dans le  cas précédent  : 

- morphologie du TiZn, assez hétérogène; 

- hétérogénéité assez marquée de la sous-s t ructure;  

- présence de  réseaux de  dislocations; 

- présence, en  quant i té  limitée, de phase E . 

D.4.b.5.d. Al l iage zinc - 0,8 % C u  - 0,15 % T i  

Les micrographies des f ig .  111.39. e t  111.39bis. mettent en  

évidence les caractér is t iques suivantes : 

- Lin af f inement n e t  de  la sous-s t ructure;  



- une meil leure homogénéité, du moins a u  po in t  de v u e  morpho- 

logie, du TiZn,); 

- la présence d e  réseaux de dislocations; 

- des interact ions précip i tés - dislocations; 

- la présence de par t icu les de phase E qui, à défaut d 'êt re p l u s  

nombreuses q u e  dans le  cas des alliages tenant  0,3 % d e  cuivre,  

on t  des dimensions p lus  importantes. (on ne  pe rd ra  pas de v u e  

le T iZn15 dissoud une pa r t i e  du c u i v r e  : Piccinin e t  a l  (1976)). 

D'une manière générale, o n  peut  d i r e  que dans ces échanti l- 

lons, examinés à l 'état brut de laminage indus t r i e l  ( recu i t  bobine), un 

des fa i ts  importants es t  la var iat ions de la densité de dislocations 

d'un g r a i n  à l 'autre. Le matériau, qui sub i ra  u l tér ieurement une mise 

à forme, présente donc une micros t ruc ture  restaurée e t  même recristal-  

lisée, la teneur  en éléments d 'addi t ion inf luençant  la tai l le des grains. 

D.4.c. In f luence des teneurs en c u i v r e  e t  en  t i tane s u r  la s t r u c t u r e  des 

all iages zinc-cuivre-t i tane laminés à f r o i d  

D. 4.c. 1. Tex tu res  d 'or ientat ion 

Comme dans le cas des alliages laminés à chaud, les 

examens d e  tex tu re  o n t  été l imités à la déterminat ion d e  la f i gu re  

polaire re la t ive  aux  plans de base, à peau e t  à coeur. Ces f igures  

polaires sont  repr ises aux f igures  111.40. e t  111.41. Comparés aux 

tex tures  caractér isant  l 'é tat  laminé à chaud, o n  y note u n e  évolut ion 

normale s i  l 'on considère les températures d e  laminage; la tex tu re  

après laminage à f r o i d  évolue v e r s  u n e  t e x t u r e  à deux tâches, carac- 

té r is t ique d'un laminage réalisé à u n e  température p lus  basse (Messien 

e t  Wégria, 1972). La composition n e  semble pas inf luencer la tex tu re  

obtenue. 



D .4.c. 2 Microscopie opt ique 

Les micrographies opt iques sont  repr ises à la f i g u r e  1 1  1.42. 

Elles permettent  de  constater  que le  laminage à f r o i d  qui consiste en 

deux  réduct ions supplémentaires d 'env i ron  50 8, supprime les hétéro- 

généités "macroscopiques" mises e n  évidences après le laminage à 

chaud réalisé e n  une passe. 

Même dans le cas de l 'al l iage tenant  0 , 7 8  % Cu, o n  remar- 

que ra  que la s t r u c t u r e  es t  ent ièrement recr istal l isée, malgré une  

température d e  laminage relat ivement basse p o u r  une  tel le teneur  en 

cu i v re .  D 'aut re  par t ,  s i  I ton compare les alliages Zn-Cu-Ti e t  les 

all iages b inai res z inc-cuivre laminés à f ro id,  on  a r r i v e  à une  con- 

c lus ion ident ique : les alliages b ina i res  sont écrouis, les alliages 

te rna i res  a y a n t  la même teneur e n  cu i v re  sont  recr istal l isés. 

Neumeier e t  Risbeck (1970) avaient déjà observé que  la recr is ta l l i -  

çat ion des al l iages zinc-cuivre-t i tane peu t  ê t re  p l u s  aisée que celle 

des alliages z inc-cuivre d e  même teneur  nominale en cu iv re .  Nous 

pensons que ce  fa i t  est le résul tat  d e  deux phénomènes : 

- existence de tensions locales, l iées à la présence de la phase 

dispersée TiZn15,  qui accélèrent la recr istal l isat ion; 

- dissc~lut ion d'une cer ta ine quant i té  de c u i v r e  dans le T iZn15.  

D'après nos mesures de microanalyse s u r  lames minces, la quant i té  de 

c u i v r e  que p o u r r a i t  d issoudre ce T i Z n l 5  est de  l ' o rd re  de 0,3 %. Ce 

processus p e u t  donc rédu i re ,  de manière importante, la quant i té  de 

c u i v r e  contenue dans la matrice zinc. II en résul te donc que les 

matr ices des all iages Zn-Cu e t  Zn-Cu-Ti, de  même teneur globale en 

cu i v re ,  ne s o n t  pas comparables du po in t  de vue  température de 

recristal l isat ion. 



D.4.c.3 Microscopie é lect ron ique p a r  balayage - Etat  n o n  déformé 

Ces examens o n t  é té  réalisés dans les mêmes condi t ions e t  

dans le  même e s p r i t  que les observat ions correspondantes p o u r  l 'état 

laminé à chaud. Les informat ions obtenues ne d i f f è r e n t  pas fondamen- 

talement de  celles obtenues pou r  l 'é ta t  déc r i t  précédemment; nous 

nous l imiterons donc aux  micrographies repr ises a u x  f igu res  1 1 1. 43. à 

111.45. Dans l 'al l iage t enan t  0,8 % Cu, on  no te  l 'existence de 

quelques ra res  par t icu les d e  phase E présentes sous forme g lobu-  

laire. Si l 'on t i e n t  compte : 

- de  l ' in f luence de la v i tesse de  sol id i f icat ion s u r  les diagrammes 

d 'équi l ibre;  
- de  la présence de  c u i v r e  dans le T iZn15,  

il semble que  les condit ions de  fabr icat ion soient tel les qu'il n e  se 

forme pas de phase E à la sol id i f icat ion. II pa ra î t  donc assez v ra i -  

semblable que  la phase € observée se forme l o r s  du viei l l issement 

associé au  recu i t  bobine. Puisque le c u i v r e  dans le  zinc possède un 

coef f ic ient  de  par tage  k > 1, cela v e u t  d i r e ,  selon la théor ie d e  Cahn 

(1962), qu'il a u n e  tendance nature l le  à év i te r  le  jo in t  de g ra ins .  Le 

mécanisme d 'appar i t ion d e  cer ta ins préc ip i tés sera i t  donc l i é  à la 

d i f f us i on  e t  a u  dragage p a r  les jo in ts  e n  mouvement lo rs  du recu i t  

bobine (Lücke  e t  Deter t ,  1957). 1 1  f au t ,  en ou t re ,  t en i r  compte des 

résu l ta ts  récents  de Smidoda e t  a l  (1979), qui o n t  montré que  le 

coef f ic ient  d e  d i f fus ion  dans  u n  jo in t  e n  mouvement é ta i t  p l u s  élevé 

que  dans un jo in t  statique. 

Microscopie électronique p a r  balayage - Examens des r u p t u r e s  

Les observat ions n 'é tan t  pas  fondamentalement d i f fé ren tes  

de  celles qui o n t  été fai tes pou r  l ' é ta t  laminé à chaud, nous nous 

l imitons aux  micrographies des f i gu res  1 1  1.46 e t  1 1  1.47. Ces micro- 

g raph ies  conf i rment  b ien les considérat ions émises précédemment; elles 

permettent,  en  ou t re ,  de  met t re  c lairement en  évidence l ' inf luence, 

non  seulement des joints, mais aussi cel le de la composition, e t  donc 

de  la quan t i té  de  préc ip i tés,  s u r  l 'appar i t ion de  cupu les  duct i les  dans 

la sect ion de  r u p t u r e .  



C. 4.c. 5 Microscopie électronique p a r  transmission 

Dans ce cas encore, nous nous sommes l imités à quelques 

micrographies correspondant  à d e u x  alliages; elles sont repr ises a u x  

f igures  1 1  1.48 à 1 1  1.50. En e f fe t ,  la microscopie électronique p a r  

transmission confirme b i e n  ce q u e  l 'on a t tenda i t  s u r  la base des 

autres observat ions s t ruc tura les  : hétérogénéités rédui tes,  présence 

de phase E , ... 

La caractér is t ique essentielle de ces examens es t  I'obser- 

vat ion d'une sous-st ructure prat iquement équiaxe q u i  e s t  maintenue 

avec une réduct ion totale pa r  laminage assez importante. D'une 

manière globale, les régions à f i l e t s  apparaissent,  t r è s  souvent,  

comme des amas de par t icu les allongés dans la d i rect ion d e  laminage. 

Dans cer ta ins cas, on  peu t  observer  une dens i té  relat ivement élévée 

de défauts du réseau; néanmoins, généralernent, ces défauts sont  

absents, ce qui est vraisemblablement à me t t re  en r a p p o r t  avec le 

recu i t  bobine. Cette absence de dislocations permet d 'observer  les 

caractér ist iques indiv iduel les du TiZn, 5. 

D. 4.d. Corré lat ion s t r u c t u r e  - caractér ist iques mécaniques 

L'analyse des résul tats des examens s t ruc tu raux  a déjà 

permis la formulat ion d'un certa in nombre de remarques s u r  lesquelles 

nous ne rev iendrons pas. Dans ce paragraphe,  nous insistons s u r  

certaines observat ions e t  nous nous ef forçons de synthét iser  les 

données d ' o r d r e  s t r u c t u r a l  q u i  do ivent  ê t re  retenues dans le cadre d e  

l 'étude de la p l iabi l i té  du zinc-cuivre-t i tane. 



Sur  la base de  l'ensemble des observat ions s t ruc tu ra les  qui 

on t  é té  réalisées, il est  c l a i r  que  les composés TiZn15, qu ' i l s  a ien t  

dissous o u  non u n e  cer ta ine quan t i t é  d e  cu iv re ,  son t  t r è s  d u r s  p a r  

r a p p o r t  à la matr ice,  e t  q u ' i l s  n e  changent  guè re  d e  forme d u r a n t  le  

laminage. II en  résu l te  l 'existence de  g rad ien t s  de  déformat ion qui 

peuvent  exp l iquer  la présence de  réseaux de  dis locat ions b ien régu -  

l i e rs  e n t r e  les al ignements de  TiZn15, ce qui es t  observé s u r  

p lus ieurs  micrographies. L 'or ig ine de  ces dis locat ions est, t r è s  

clairement, I'accomodation d e  ces g rad ien ts  d e  déformation, qui r e n d  

compatible la déformat ion d e  deux  phases. Les p réc ip i tés  TiZn15 n e  

p résen ten t  pas les mêmes caractér is t iques d e  p last ic i té  q u e  la matr ice 

environnante; a u t o u r  de ces composés, des gl issements supplémen- 

ta i res sont  nécessaires p o u r  adapter  la déformat ion générale de  la 

matr ice e t  celle des  précipi tés.  Ou t re  le r ô l e  que  ces dern ie rs  jouent 

en t a n t  qu'obstacles au déplacement des dis locat ions assurant  la 

déformat ion p last ique,  il y a un au t re  aspect qu'il n e  f a u t  pas p e r d r e  

de vue.  En e f fe t ,  dans le domaine des écrouissages f o r t s  e t  moyens, 

e t  s i  la température de déformat ion n 'es t  pas t r o p  élevée, le g r a i n  

recr is ta l l isé est  généralement fin. Dans ce domaine, o n  admet générale- 

ment q u e  la présence de p réc ip i tés  augmente la dens i té  des germes d e  

recr is ta l l isat ion . Cependant, lorsque la dens i té  de  p réc ip i tés  dev ien t  

t r ès  g rande  ou  que,  à f rac t ion  volumique constante,  la ta i l le  moyenne 

des par t icu les préc ip i tées dev ien t  t r è s  pet i te ,  on constate un e f f e t  

inverse. En par t i cu l ie r ,  lorsque la distance moyenne e n t r e  par t i cu les  

dev ien t  du même o r d r e  de  g r a n d e u r  o u  i n fé r i eu re  à la dimension d e  la 

sous-s t ructure,  o n  constate un blocage de  la germinat ion qui se 

t r a d u i t  p a r  l 'appar i t ion d'un g r a i n  recr is ta l l isé gross ier .  On dev ine  

immédiatement qu'il y a là un compromis à t r o u v e r ,  but qui, selon nos 

connaissances, ne  peu t  ê t r e  a t t e i n t  actuellement que  p a r  voie em- 

p i r ique .  

Nous fondant  s u r  l 'analyse que  nous avons fa i te  e t  tenan t  

compte de  résu l ta ts  obtenus dans le cadre  d 'au t res  recherches 

(P icc in in  e t  al, 1975; Piccinin e t  Wégria, 1976), il se conf i rme q u e  

l 'add i t ion de  0,10 à 0,15 % d e  t i tane  semble ê t r e  la p l u s  efficace p o u r  

les al l iages Zn-Cu-Ti. On  ava i t  pu constater,  en ef fe t ,  que  les 

teneurs  en  t i tane  supér ieures à 0,15 %, pouvaient  ent ra îner  u n e  

d iminut ion de  la duc t i l i t é  de  l 'al l iage. La quan t i t é  de  composés i n te r -  

métall iques p résen ts  favor ise e n  e f f e t  la germinat ion e t  la croissance 



de f issures conduisant à une r u p t u r e  prématurée. Les teneurs infé- 

r ieures à 0,10 % t i tane s'avèrent insuf f isantes pou r  améliorer les 

caractér ist iques mécaniques des alliages zinc-cuivre. Tou t  au plus, 

dans ce cas, les composés intermétall iques présents dans la micro- 

s t ruc tu re  de l 'al l iage peuvent- i ls jouer un cer ta in rô le comme inhi- 

b i t eu r  de  la croissance des gra ins.  

Avant  de considérer l 'évolut ion des caractér ist iques méca- 

niques, il convient de rappeler que I 'énergie de défaut  d'empilement 

du  zinc étant relativement élevée, la polygonisat ion n'est pas un 

processus important dans ce métal. 

La recr istal l isat ion se p rodu i t  donc dès que I 'énergie nécessaire à son 

déclanchement es t  disponible. La déformation à l 'état de régime peut  

sans doute ê t re  considérée comme la répét i t ion de ce processus in i t ia l  

s'effectuant de  façon continue. II y a alors un équi l ibre en t re  

écrouissage e t  recr istal l isat ion auquel correspond une contra inte 

indépendante de la déformation. Le g ra in  es t  d 'autant  p lus  fin que la 

vitesse est p lus  élevée. De même, dans u n  in terval le  de températures 

sans po in t  de transformation allotropique, ce q u i  est le cas p o u r  les 

alliages Zn-Cu-Ti, le g ra in  est  d 'autant p lus  fin que la température 

est p l u s  basse, la déformation étant réalisée à vi tesse constante. 

Augmenter la température équivaut  à diminuer la vi tesse de défor- 

mation; c'est u n  po in t  important pour  les essais de simulation en 

laboratoire. Néanmoins, il ne fau t  pas pe rd re  de vue que le com- 

portement des dislocations peu t  ê t re  fondamentalement modifié selon la 

température de  déformation de I'alliage considéré. Des considérations 

de ce genre permettent de se fa i re une idée de l 'ef fet  d'un maintien à 

température e n t r e  déformations successives ( recu i t  bobine pa r  

exemple). D 'une manière générale, on peu t  d i r e  qu 'une succession de 

déformations sera équivalente à une déformation cont inue d'autant p lus  

faible que les maintiens en température en t re  déformations part iel les 

auront  été p lus  longs (Jaoul, 1965). 

En d 'autres termes, on peut  d i r e  que toute l 'h istoire ther -  

mique et plast ique in te rv ien t  pou r  déterminer la s t ruc tu re  f inale d 'un  

p rodu i t  déformé à chaud. Même si le refroidissement qui su i t  la 

dern ière déformation est  relativement lent,  une déformation effect ive 

la p l u s  élevée possible est  souhaitable p o u r  év i te r  u n  grossissement 



t r o p  impor tan t  du g r a i n  qui sera i t  nu is ib le  à de  bonnes caractér is-  

t iques mécaniques. B ien  entendu, s i  l 'on p r é v o i t  un refroidissement 

lent,  il y au ra  i n té rê t  à terminer  la  déformat ion à une  température la 

p l us  basse possible, con fé ran t  néanmoins un ensemble de  caractér is -  

t iques compatibles avec l 'u t i l i sa t ion u l t é r i eu re  du produ i t .  

D'une manière générale, on  peu t  d i r e  que  les résu l ta ts  

obtenus fourn issen t  des caractér is t iques d e  résistance mécanique ne  

révé lant  aucun  f a i t  i na t tendu  s i  l 'on t i e n t  compte des var ia t ions 

analyt iques. Les éléments d 'addi t ion,  su i van t  ce qui a é té  d iscuté 

antér ieurement,  con t r i buen t  à déterminer  u n e  m ic ros t ruc tu re  qui 

in f luence le  n iveau des caractér is t iques mécaniques. 

Les essais d e  t rac t ion  réalisés à d iverses températures 

permet tent  u n e  première approche du rô le  des éléments d 'addi t ion 

c u i v r e  e t  t i tane. En e f fe t ,  notamment pou r  l 'é ta t  laminé à f ro id ,  o n  

peu t  constater  que  lorsque la température d'essai est  i n f é r i eu re  à 

200°C, l 'a l l iage le p l us  rés is tant  es t  aussi l 'a l l iage le p l u s  duct i le.  

Deux fac teurs  s t r u c t u r a u x  peuvent  r end re  compte de ce t te  obser- 

vat ion : 

- il es t  b i en  connu que,  d 'une manière générale, à un g r a i n  p l us  

fin cor respond u n e  duc t i l i t é  p l u s  importante.  B ien q u e  la dif- 

férence de  ta i l le  de  g ra ins  n e  soi t  pas t r è s  net te  dans  les cas 

étudiés,  ce facteur  do i t  néanmoins in te rven i r ;  

- la présence de c u i v r e  en solut ion. Ce phénomène a é té  analysé 

antér ieurement  (Wégria e t  al, 1972). On  a montré q u e  les mo- 

du les d 'élast ic i té E e t  G du z inc  étaient diminués p a r  la présence 

d'atomes en solut ion solide dans  son réseau. La théor ie  permet 

de  r e n d r e  compte de  cette d iminut ion : l 'existence d 'une  défor -  

mation i n te rne  du réseau en t ra îne  u n e  d iminut ion des  modules 

élast iques du solvant.  La lo i  de Hooke montre que, dans ces 

condit ions, l 'al longement augmente p o u r  une  même cont ra in te ,  

l 'expér ience montre qu'il en  es t  généralement de  même p o u r  

l 'al longement à r u p t u r e .  Par ai l leurs,  il a été montré q u e  la 



diminut ion d e  module observée p l u s  par t icu l ièrement  dans le cas 

des al l iages tenant  du c u i v r e  ap rès  t ra i tements thermiques à 

200°C p o u v a i t  s 'exp l iquer  p a r  u n e  augmentat ion de  la mobi l i té 

des dislocations. 

Quant  au t i tane ,  sa présence sous forme de par t i cu les  de  T iZn15 

confère à l 'a l l iage une mei l leure s tab i l i té  en même temps qu ' i l  i nh ibe  le 

grossissement du gra in .  

En c e  qui concerne la r u p t u r e  de  pente dans  le g raph ique  

donnant  la rés is tance mécanique en  fonc t ion  de  la température,  il est 

c la i r ,  conformément à nos résu l ta ts  an té r i eu rs  (Wégria e t  al., 1970; 

1971; 1972), q u e  dans le  domaine des  températures supér ieures  à 

I 'ambiante, les chi:ngements de  pente t radu isan t  u n e  modif icat ion de 

mécanisme de  déformat ion (migrat ion o u  gl issement des j o i n t s  de 

g r a i n s ) .  La température p i v o t ,  c 'est-à-dire la température à laquelle 

s 'opère le changement d e  mécanisme, v a r i e  légèrement selon I 'al l iage 

considéré; ceci  s 'expl ique p a r  la t eneu r  e n  c u i v r e  e n  solut ion solide. 

Même s i  le c u i v r e  n 'a pas tendance à ségréger  aux  jo in ts  de g ra ins ,  il 

condu i t  néanmoins à ur! e f f e t  de ralent issement du mouvement des 

jo in ts  p a r  e f f e t  d e  dragage (Niessen e t  Winegard, 1966). 

Quan t  au  domaine des températures in fé r ieures  à I 'ambiante, 

on a déjà s igna lé  que l 'on disposai t  d'un nombre t r o p  r e s t r e i n t  de  

résu l ta ts  expér imentaux p o u r  t en te r  d 'exp l iquer  l ' i nvar iance  de  la 

charge  de r u p t u r e  vis-à-vis de  la température d'essai. Néanmoins, 

les observat ions s t ruc tu ra les  qui o n t  é té  fai tes e t  qui sont i l l us t rées  

p a r  les micrographies d e  la f ig .  1 1  1.51 . permet tent  d 'avancer  I 'hypo- 

thèse de  l ' i n t e r ven t i on  du maclage. 

On re t iendra  donc  que  ces quelques essais permet ten t  de 

con f i rmer  les e f f e t s  su ivan ts  : in f luence  du c u i v r e  e n  so lu t ion solide 

s u r  la duc t i l i t é  d u  zinc; in f luence des  al ignements d e  T iZn15 s u r  la 

s tab i l i té  à "hau te"  température des al l iages z inc-cu ivre- t i tane e t  le 

rô le  p répondéran t  des jo in ts  de  g r a i n s  dans les processus d e  défor -  

mat ion du zinc e t  de ses al l iages. 



Les résu l ta ts  obtenus montrent  q u e  dans le cas du laminé à 

chaud, on  obt ien t  une quasi- isotropie d e  la charge d e  r u p t u r e  e t  de 

l'allongement à la r u p t u r e .  Ce fa i t  s 'expl ique p a r  la tex tu re  p a r t i -  

cu l ière de ce laminé qui es t  une t e x t u r e  d'axe c. Les faibles écar ts  

que  l 'on constate e n t r e  les valeurs d e  ces g randeurs  dans les sens 

long e t  t rave rs  prov iennent  de  ce que la t e x t u r e  d'axe c n ' in téressent  

pas tou te  l 'épaisseur du laminé. L'existence de cet te tex tu re  p a r t i -  

cu l ière du laminé à chaud, son acuité e n  surface, e t  son évolut ion 

lo rs  du laminage à f r o i d  semblent dépendre de la teneur  en c u i v r e  de 

l'alliage. Tou jours  en l iaison avec la tex tu re  d'or ientat ion, on 

remarquera que  l'allongement à la r u p t u r e  à tendance à augmenter 

avec la vitesse de t rac t ion  (donc avec la v i tesse de déformation).  

II apparaî t  clairement que le problème de la s t ruc tu re  d'un 

all iage de zinc laminé est  complexe. Ce fa i t  s 'expl ique s i  l 'on t i e n t  

compte de ce que un laminage indust r ie l  impl ique une  série de passes 

au cours  desquelles la déformation totale es t  réalisée p a r  pal iers, à 

des températures décroissantes. En ou t re ,  chaque pal ier  est séparé 

p a r  un recu i t  bobine, de du rée  variable, non  seulement en t re  chaque 

passe, mais également p o u r  les d iverses zones de la bobine, p o u r  

au tant  que la bobine produ i te  soit  de ta i l  le suffisamment importante. 

Cet te pra t ique a, du po in t  de  vue  s t ruc tu ra l ,  d iverses implications. 

Durant  les premiers stades de la déformation a chaud, la 

contra inte d'écoulement augmente, la densi té de dislocations augmente 

e t  la sous-st ructure commence à se former, Holt  (1970) a, en e f fe t ,  

montré, de manière théorique, que la formation d'une sous-st ructure 

est une  nécessité physique.  Selon cet te théorie, un système dans 

lequel les dislocations se répar t i ra ien t  uniformément dans tou te  la 

masse ne serait  pas dans un état  d 'énergie minimale. La coexistence 

de dislocations d e  signes opposés tend à les rapprocher e t  à les 

g rouper  dans certaines régions du métal a f i n  de d iminuer les énergies 

d ' in teract ion.  Cet te sous-st ructure est  généralement équiaxe s i  la 

température de déformation est  suffisamment élevée ( 0 , 6  T f ) .  Dans 

ces condit ions, la passe de laminage su ivante  se fera s u r  une s t r u c -  

t u r e  au  moins restaurée, vo i re  recr istal l isée. Dans la déformation à 



chaud, la ta i l le  de g r a i n s  du p r o d u i t  avant  laminage, p o u r  autant  

qu'elle soi t  maintenue dans des l imites raisonnables, n 'a pas un 

caractère aussi pr imordia l  que dans le cas de la déformation à basse 

température. Elle ne semble pas, e n  tous cas, exercer  u n e  inf luence 

marquée s u r  la contra inte d'écoulement s tat ionnaire ni s u r  la tai l le de 

la sous-st ructure (Jonas e t  Mc Queen, 1976). Elle pour ra i t ,  cepen- 

dant ,  in f luencer  le durcissement d'écrouissage e t  la recr is ta l l isat ion 

dynamique u l tér ieure.  En ce qui concerne la désorientat ion des 

sous-grains, la microscopie électronique montre que, dans les maté- 

r i aux  déformés à chaud, les déscrientat ions n 'at te ignent  q u e  quelques 

degrés après les déformations v a r i a n t  de 1 à 4; les observat ions que 

nous avons fai tes sont qual i tat ivement en  accord avec ces données. 

La densité d e  dislocations semble res te r  prat iquement cons- 

tante, quel  que  soit le stade d u  laminage; cet te observat ion s'expl ique 

s u r  la base d'un équ i l ib re  ent re  écrouissage e t  restaurat ion-recristal-  

l isation lo rs  de la déformation à chaud. 

Lors d 'une déformation à "haute" température, la présence 

d 'une seconde phase p l u s  ou moins dispersée peu t  in f luencer  la résis- 

tance e t  la duc t i l i té  de l'alliage (Mc G. Tegar t ,  1968). Par ai l leurs, 

d u r a n t  la déformation à chaud e t  les recui ts  bobine subséquents, on  

peut  avo i r  une  fragmentation de ces composés intermétal l iques ainsi  

que, éventuellenient, l 'accélération de la c inét ique d 'une précip i tat ion 

e t  une éventuel le coalescence de précipi tés. Le résu l ta t  f ina l  sera 

une modification de la micros t ruc ture  de l 'al l iage. I I  en  résu l te  que le 

schéma du laminage es t  important  e t  do i t  ê t r e  étudié soigneusement 

pour  ob ten i r  les caractér ist iques optimales. La teneur en éléments 

d'all iage do i t  ê t re  kgalement déterminée avec attent ion; e l  le peut  en  

e f fe t  i n te rven i r  de p lus ieurs  manières : durcissement d e  précipi ta- 

t ions, durcissement de  solution solide; in f luence s u r  le processus de 

recristal l isat ion. 



D.5. Aspects fondamentaux d e  la déformation p last ique d'un al l iage zinc- 

cu iv re- t i  tane 

Cet te étude es t  fondée s u r  le modèle de déformation plas- 

t i que  développé p a r  Gouzou e t  d1Haeyer (1974). Ce modèle cherche à 

donner une descr ipt ion aussi exacte que possible des déformations 

plast iques réelles du polycr is ta l ,  t o u t  en conservant des calculs 

relat ivement simples. 

D.5.a. P r i n c i ~ e  du modèle 

La f i g u r e  1 1  1.52. donne un schéma de pr inc ipe  de la manière 

don t  se réalise la déformation p last ique dans ce modèle. Cet te f igure  

présente une tôle soll icitée p a r  t r o i s  contra intes pr incipales a a 1 '  2 
e t  a3.  L 'une ( a3) es t  normale a u  p lan  de la tôle, les deux  autres 

( a, e t  a2) agissent dans ce plan. On admet que toute déformation 

de la tôle résu l te  d 'une simple superposit ion de glissements plast iques 

(G12, G23, G31) dans les s ix  p lans si tués à 45O des contra intes 

pr incipales. L' importance donnée à ces glissements plast iques par t icu-  

l ie rs  p rov ien t  de  ce que  : 

- la déformation p last ique réelle du po lycr is ta l  résul te d 'une  super- 

posit ion d e  déplacements de dislocations, lesquels conduisent à 

des glissements p u r s ,  sans aucune modification de volume; 

- les déplacements d e  dislocations, qui sont fonctions des con- 

t ra in tes  tangentiel les locales, se fon t  part icul ièrement b ien  dans 

les p lans où ces contra intes sont  maximales, c'est-à-dire à 45O 

des contra intes pr incipales. 

En se ré férant  à la fig. 1 1  1.52. , o n  constate que le  glisse- 

ment élémentaire G12, qui se s i tue à 45O des contra intes ol e t  

a est  commandé p a r  les valeurs d e  ces contraintes, e t  modif ie à la 2 ' 
fois la la rgeur  e t  la longueur de la tôle, sans changer son épaisseur. 



Le glissement C13, qu i  se si tue à 45O des contraintes ol e t  

o modifié la  longeur e t  I'épaisseur de la tôle, sans modifier sa 
3 ' 

largeur .  

De même, le glissement G23, à 45O de o 2  e t  u3, modifie 

l'épaisseur e t  la dimension suivant u2, sans changer la dimension 

su ivant  ol . 

Dans l'essai d e  t ract ion uniaxé, où  la t ract ion se fa i t  

su ivant  O , ,  les contraintes u2 e t  4 sont nulles. Le glissement G23 

es t  totalement inactif. La déformation résul te alors de l'action 

simultanée des glissements G1 e t  Cl 3. Chacun de ces deux glisse- 

ments contr ibue à l'allongement de l 'éprouvette. Le glissement G, 

in terv ien t  seul pour diminuer la la rgeur ,  e t  le glissement GI3 inter-  

v i e n t  seul p o u r  diminuer I'épaisseur. 

D.5.b. Relations de base 

Le pr inc ipe du modèle de déformation étant  admis, il reste à 

é tab l i r  les équations de base qui re l ieront  à tou t  instant I 'état des 

déformations à I'état des contraintes. 

D 'une manière générale, s i  on considère une tôle dont  la 

déformation plast ique es t  parvenue à un certain stade caractérisé par  

G ) ,  la déformation ne les trois glissements plastiques (G12, Gl3, 31 

p o u r r a  se poursu iv re  qui si  des contraintes tangentielles ( T , ~ ,  T 23 ' 

) suffisamment élevées sont appliquées, La vitesse que prendront  
3 1 

a lors  les dislocations, à une température donnée, dépendra de la 

cission ef fect ive dans le plan de glissement, la cission ef fect ive étant 

égale à la di f férence e n t r e  la contra inte appliquée e t  les contraintes 

antagonistes dues à l'ensemble des dislocations int rodui tes pa r  la 

déformation plastique antér ieure. Ceci veu t  d i r e  que la vitesse 

d'accroissement des glissements plastiques dans les six plans à 45O 

des contraintes pr incipales est fonction, simultanément : 



- du niveau des cont ra in tes tangent iel les maximales, 

- des gl issements p last iques réalisés, 

- d e  la température T.  

On aura  donc, s i  les d i rec t ions  des cont ra in tes pr inc ipa les coïnc ident  

avec les axes d e  symétr ie d e  I 'anisotropie p last ique : 

Dans ces relat ions : 

. 
- G.. désigne une  dér ivée p a r  r a p p o r t  au  temps; 

'J 

- les fonct ions f.. sont d is t inc tes les unes des au t res  s ' i l  s 'ag i t  
' J  

d ' u n  matér iau anisotrope, e t  se rédu isen t  à u n e  seule e t  même 

fonct ion p o u r  un matér iau isotrope. 

D.5.c. Appl icat ion du modèle à un all iage zinc-cuivre-t i tane 

D. 5.c. 1 . D e s c r i ~ t i o n  d e  I'all iaae étud ié  

L'al l iage étudié présente une  analyse moyenne comparable à 

celles étudiées a u  paragraphe précédent,  tenant  compte des observa-  

t ions  s t ruc tu ra les  qui on t  é té  réalisées. II s 'ag i t  d e  l'all iage z inc - 
0,2 % Cu  - 0,10 % T i ,  laminé industr ie l lement.  Cet al l iage es t  carac- 

té r i sé  p a r  les f i gu res  de pôles ( 0001 ) e t  (1010) repr i ses  à la fig. 

111.53. Cette t e x t u r e  correspond à un ensemble de  deux  or ientat ions 

d is t inc tes,  schématisées s u r  la f ig .  1 1  1.54. Avec ce t y p e  de t ex tu re ,  

o n  do i t  s 'a t tendre à une  anisotropie p last ique assez marquée; c 'est  ce 

qui sera vé r i f i é  p o u r  les essais déc r i t s  ci-après. Cet te  an isot rop ie  a 

été mise en  évidence antér ieurement p a r  Doubl ier (1973) e t  Ecob 

(1981a). 



D. 5. c. 2 Tract ion s u r  éprouvet te  large 

De manière générale, la dé f in i t ion  des propr ié tés  plast iques 

d'un matériau consiste à déterminer  les contra intes tangentiel les 
T ) q u ' i l  f au t  app l iquer ,  à 45O des contra intes p r i n -  

( 12r 23' 13 
cipales, pou r  poursu iv re  la déformation au-delà du po in t  o ù  on éta i t  

a r r i vé .  Pour cela, il f a u t  recour i r  à des essais mécaniques. Parmi 

ceux-ci, l 'essai de t rac t i on  s u r  éprouvet te la rge est par t icu l ièrement 

intéressant : il présente l 'avantage d e  fa i re  i n te rven i r  un seul g l is-  

sement p last ique à 45O des contra intes pr incipales. I I  donne donc des 

informations à caractère p lus  fondamental, e t  qui sont p l u s  faciles à 

in terpré ter  e n  termes d e  s t ruc ture .  

Les relat ions (111.3.) se présentent  dans ce cas sous une  

forme simple. Si le seul  jeu a c t i f  de  glissements plast iques est, p a r  

exemple, celui  qui se s i tue  à 45O de 0, e t  0 3 ,  on  peut  admettre que  

la contra inte tangentiel le à met t re en oeuvre p o u r  déformer la tôle à 

une vitesse e t  une température données s 'écr i t  sous la forme : 

Dans cette re lat ion : 

- est la cont ra in te  à met t re  en jeu p o u r  déformer le po lycr is ta l  
O 

en l u t t a n t  contre tous les obstacles aut res  que ceux liés à la 

consolidation; 

- T est la contra inte à met t re  en jeu p o u r  l u t t e r  cont re  I 'en- 
C 

semble des défauts s t ruc tu raux  apportés pa r  la déformation 

plast ique. Cette contra inte peut  s 'expr imer en fonct ion du 

glissement p last ique GI3. 



La f igure  1 11.55. montre les lois d'écrouissage obtenues 

dans une série d'essais de t ract ion s u r  éprouvettes larges, dans 

lesquels on a fa i t  va r ie r  l 'or ientat ion de I 'e f fo r t  de 15 en 15 degrés, 

en pa r tan t  de la d i rect ion de laminage jusqu'à la d i rect ion t rans-  

versale. Ainsi que le laissait p révo i r  la tex ture ,  on  constate que le 

matériau se déforme de manière anisotrope. L'ensemble de ces 

courbes donne une descr ipt ion complète de la manière don t  une tôle 

de l'alliage étudié s'écrouit en déformation plane, pou r  toutes les 

or ientat ions de I 'e f for t .  

On constate également que la l imite élastique, qui corres- 

pond au début  de chacune de ces courbes, es t  minimale quand I 'e f fo r t  

de t ract ion est parallèle à la d i rect ion de laminage, e t  qu'elle c ro î t  

d 'autant p lus  qu'on s'éloigne de cette direct ion. Un  essai de calcul 

théorique de la var iat ion de l imite élastique en fonction de l 'angle 

d i rect ion de laminage - orientat ion de I 'e f for t  a été réalisé. Ce calcul 

supposait que le glissement se faisait uniquement dans le plan de base 

( t ro is  direct ions possibles de glissement); de p lus on a admis que  

tous les plans de base d u  polycr is ta l  avaient la même orientat ion e t  

faisaient un angle déterminé avec le plan d e  la tôle. La limite élas- 

t ique a été pr ise arb i t ra i rement  comme correspondant à la tension 

nécessaire pour avoi r  un glissement G,  pet i t ,  en l 'occurrence 0,005. 

La f igure  1 1  1.56. donne la comparaison ent re  les résultats 

d u  calcul d 'une pa r t ,  les résul tats expérimentaux rep r i s  de la fig. 

111.55. d 'autre par t .  On constate que, jusqu'à un angle de 60° 

environ, les résultats expérimentaux s'expl iquent,  soit pa r  I ' inter- 

vention de la première d i rect ion de glissement, soit p a r  l ' in tervent ion 

de la deuxième direct ion. Au-delà de 60°, les résul tats expéri-  

mentaux ne concordent p lus avec le calcul. Ceci condui t  aux conclu- 

sions suivantes : 

- ou la tex ture  ut i l isée pour  les calculs est  t r o p  simplifiée e t  n e  

correspond pas suffisamment à la réalité; 

- ou un glissement autre que celui su ivant  le plan de base in ter -  

v ien t  quand les possibil i tés d u  plan de base s'épuisent. 



il est  vraisemblable q u e  chacune de  ces d e u x  raisons i n te rv ien t  p o u r  

exp l i que r  la d i f fé rence constatée en t re  le ca lcul  e t  la théorie. Néan- 

moins, s i  la t e x t u r e  adoptée es t  t r o p  simplif iée, nous n e  pensons pas 

que cela puisse i ndu i re  une  e r r e u r  t r è s  importante : l ' in tensi té maxi- 

male e s t  concentrée à 20° du cent re  de  la f i g u r e  polaire. L 'écar t  

observé au-delà de 60° est  t e l  que l 'appar i t ion  d'un mécanisme d e  

déformation a u t r e  que celui  du glissement dans le p lan  de base, le 

plan pyramidal  de seconde espèce, p a r  exemple, n e  do i t  pas ê t r e  

écarté. Et ceci d 'au tan t  p lus  que,  s i  on  admet p o u r  le calcul théo- 

r ique d e  la loi d'écrouissage, u n e  formule du t y p e  : 

on constate ( f i g .  1 1  1.57. ) que la loi théor ique n e  cor respond pas a u x  

résu l ta ts  expérimentaux s i  la déformation p last ique dépasse 10 % 

(courbe en t r a i t s  in te r rompus) .  Ceci suggère  q u ' i l  f a u t  t e n i r  compte 

de ce que  la déformation p last ique modif ie progressivement  I 'or ien-  

ta t ion des p lans de glissements. En rep renan t  le mode de calcul s u i v i  

ci-dessus pou r  la l imite élastique, e t  en  tenant  compte de la modif i -  

cat ion des angles d 'or ientat ion des plans de  glissement avec la dé for -  

mation, on enreg is t re  un bon accord e n t r e  la théor ie e t  l 'expérience 

(courbe en t r a i t  cont inu) .  I I  fau t  no te r  que  ce t te  courbe a été 

calculée pour  u n e  éprouvet te  p r i s e  dans le  sens de laminage, c'est-à- 

d i re  dans une d i rec t ion  o i i  les p lans de base peuvent  ê t r e  act i fs  p o u r  

de grandes déformations, s i  o n  admet q u e  l eu r  or ientat ion peu t  se 

modi f ier  lors d e  la déformation. 

D.5.c.3 Var iat ion de  la l imite élast ique avec la vi tesse de  déformation. ~ 

Pour é tab l i r  la loi de  var ia t ion  d e  la l imite élast ique avec la 

vi tesse de déforrriation, deux types  d'essais on t  été ut i l isés, tous  

deux re lat i fs  à la t rac t i on  uniaxée. 



Le premier de  ces essais es t  u n  essai de t rac t ion  à charge 

constante. On  appl ique à I 'éprouvet te,  e n  un temps t r è s  cour t ,  u n e  

tension connue e t  on  enreg is t re  la lo i  de déformation en fonct ion du 

temps. La f igure  1 1  1.58. reprodu i t ,  à t i t r e  d'exemple, un enregist re-  

ment obtenu a u  cours d'un te l  essai. On constate que I 'éprouvette se 

déforme d 'abord à une vi tesse prat iquement constante, p u i s  que la 

déformation se ra len t i t  progressivement à mesure que I'écrouissage 

augmente. 

La vi tesse de  déformation qui s'observe tou t  a u  début  de 

I'essai, quand  I'écrouissage n 'ex is te pas encore, est d 'au tan t  p lus  

élevée que la tension appliquée à I 'éprouvette est  p lus  grande.  En 

ut i l isant  u n e  série d'éprouvettes identiques, e t  en appl iquant  à 

chacune d'el le une tension d i f férente,  on obt ient  chaque fois une 

vitesse de  déformation d i f fé ren te  e t  on  peut  associer, à chacune des 

vitesses de déformation ainsi  mesurées, la tension qu ' i l  a fa l lu  ap- 

p l iquer  à I 'éprouvet te p o u r  obteni r  cet te vitesse. En d 'autres termes, 

pour  ob ten i r  une vi tesse de déformation donnée, il est  nécessaire 

d 'appl iquer  une certaine tension à I 'éprouvette; cette tension appli- 

quée est p a r  déf in i t ion la limite élastique qui correspond à cette 

vitesse de déformation. 

La f igure  111.59. rep rend  l'ensemble des résultats.  Le 

domaine des vitesses de déformation q u i  peuvent  ê t re  atteintes avec 

ce t ype  d'essai s'étend s u r  à peu p r è s  s ix  o rd res  de grandeurs ,  de 

1 0 ' ~  à env i ron  ls- ' .  11  est  important  de remarquer que  la l imite 

élastique mesurée au cours d 'une tel le sér ie d'essais es t  toujours 

in fér ieure à celle mesurée dans I'essai de t rac t ion  conventionnel. En 

effet,  dans I'essai classique à vi tesse de t rac t ion  imposée, la l imite 

élastique est,  pa r  convention, la tension q u i  correspond à une défor- 

mation de 0,2 %. Cette l imite élastique conventionnelle comporte 

nécessairement une certaine p a r t  d'écrouissage, qui s'ajoute à la l imite 

élastique réelle. Par contre, dans I'essai de t r a c t i ~ n  à charge cons- 

tante, la mesure se s i tue tou t  au débu t  de la soll icitation, a u  moment 

o ù  I'écrouissage n 'ex is te pas encore. Cet essai es t  donc p lus  

"propre"  q u e  I'essai conventionnel, e t  donne une  l imite élast ique q u i  a 

un vér i table sens physique, ce q u i  n 'es t  pas le cas de la l imite élas- 

t ique conventionnelle à 0,2 %. 



Ainsi  que précisé ci-dessus, I'essai d e  t rac t ion  à charge 

constante ne permet pas d 'étudier  le domaine de vi tesses d e  défor-  

mation situé au-delà de 1 il es t  nécessaire de fa i re appel à un 

a u t r e  essai, qui est I'essai de  traction-choc, d o n t  le p r inc ipe  est 

schématisé à la f i gu re  1 1  1.60. 

Dans cet essai, la pa r t i e  supér ieure de I 'éprouvet te est 

fortement ser rée entre deux  mâchoires A e t  B, pendant  qu 'une masse 

connue m, const i tuée p a r  deux demi-blocs symétr iques, es t  f ixée 

solidement à sa par t ie  in fér ieure.  Cet  ensemble peu t  g l i sser ,  p ra-  

t iquement sans frottement, en t re  deux  f i ls-guide ve r t i caux  (non 

représentés s u r  le c roq i i i s ) .  Pour procéder à un essai, o n  soulève 

jusqu'à une cer ta ine hauteur ,  l'ensemble formé p a r  l 'éprouvette, les 

deux  mâchoires A e t  B, e t  la masse m, pu is  on  laisse retomber le tou t  

en chute  l ibre.  En fin de course, les mâchoires A e t  B sont  arrêtées 

brusquement p a r  les deux  blocs A' e t  BI, en t re  lesquels la masse m 

peu t  coulisser l ibrement. Dès lors,  l 'énergie de freinage d e  cette 

masse m est nécessairement fournie p a r  une déformation p last ique de 

la pa r t i e  l i b re  de I 'éprouvette, déformation qui se mesure après  I'essai 

g râce à u n  quadr i l lage mil l imétr ique imprimé préalablement dans la 

région centrale. En modi f iant ,  Id hauteur  de chute, on  modif ie évidem- 

ment la quant i té  d'énergie mise en jeu dans I'essai, e t  l 'ampleur de la 

déformation p last ique obtenue se modifie en  même temps. 

La f i g u r e  1 1  1.61. montre, à t i t r e  d'exemple, les résul tats 

obtenus à p a r t i r  d 'une série de 13 éprouvet tes ident iques de l 'al l iage 

de z inc étudié. Pour chacun des essais on a po r té  en abcisse I 'éner- 

g ie  mise en jeu  par  u n i t é  de volume, e t  en ordonnée la déformation 

p last ique correspondante. L'ensemble de ces po in ts  expérimentaux 

d é f i n i t  une d r o i t e  que l 'on peu t  a jus ter  pa r  la méthode des moindres 

car rés .  L ' inverse de la pente de ce t te  dro i te  f o u r n i t  la l imite élas- 

t i que  correspondant à la vi tesse de déformation moyenne réalisée au  

cours  des essais. Cette l imite élastique, q u i  correspond dans ce 

cas-ci à une vitesse d e  déformation d 'env i ron  35s-', a été reportée 

s u r  la f igure  1 1  1.59. , de manière à compléter la loi  de var ia t ion  de la 

l imite élastique en fonct ion de la vi tesse. 



La courbe obtenue ( f ig .  111.59.) montre que  la l imite élas- 

t ique tend à augmenter d'une manière p l u s  marquée pou r  les grandes 

vitesses de déformation. II fau t  noter  q u e  cette constatation a égale- 

ment été fai te p o u r  les aciers fe r r i t iques  a ins i  que dans l 'étude expé- 

rimentale des lois de déplacements des dislocations l ib res  (Gouzou , 

1969). 11  s 'agi t  donc, vraisemblablement, d'un phénomène t rès  géné- 

ral ,  presque certainement l ié aux  lois fondamentales de déplacement 

des dislocations dans u n  solide. Si l 'on se fonde s u r  les résul tats  

obtenus pour  d 'au t res  matériaux, on peu t  penser que  cette tendance 

se conf irmerait  a u  delà du domaine de vitesses de déformation que  

nous avons exploré. Dans ce cas, il peu t  ê t re  conclu qu ' i l  ex is te 

pou r  les alliages de zinc une vitesse l imite de déformation qu ' i l  es t  

impossible de dépasser; cet te remarque peu t  avo i r  son in té rê t  p o u r  

l 'étude des opérat ions de formage t rès  rapide. Dans I'acier, cet te 

vi tesse l imite es t  voisine de 6.500s-~. Pour le zinc e t  ses alliages, il 

n 'est  pas possible de c i t e r  un ch i f f r e  actuellement; en se fondant  

cependant s u r  la comparaison des courbes donnant l 'évolution de  la 

l imite élastique en  fonction de  la vitesse de  déformation dans les cas 

de I 'acier e t  du zinc, on peu t  s 'a t tendre à peu p rès  à la moitié du 

c h i f f r e  obtenu p o u r  I'acier. 

Etude de la courbe de t rac t ion  

Les paragraphes précédents o n t  permis de rassembler un 

cer ta in  nombre de  données expérimentales, d ' un  p a r t  s u r  la loi d'écrouis- 

sage de l 'al l iage zinc - 0,2 % Cu - 0,1 % T i ,  d 'au t re  p a r t  s u r  la loi  de 

var iat ion de sa l imite élastique en fonct ion de la vitesse de soll ici- 

tation. 

L'ensemble de ces données permet de dé f i n i r  une loi  de 

déformation p last ique valable pou r  n' importe quelle soll icitation, mais 

q u i  p rend  une - forme part icul ièrement simple dans la t ract ion s u r  

éprouvettes larges : 



Dans cet te  équat ion, E es t  l 'a l longement plast ique; E la v i tesse d e  

déformation; A es t  la l imite é last ique qui cor respond à un vi tesse d e  

déformat ion un i ta i re ,  e n  l'absence de  t o u t  écrouissage; B dé f i n i t  la 

sensibi l i té de  l 'al l iage à la v i tesse  de  déformat ion; C d é f i n i t  la lo i  

d'écrouissage. 

En  p a r t a n t  d e  cet te  re la t ion,  o n  p e u t  ca lcu ler  ent ièrement  la 

formation d e  la s t r i c t i on  e t  la r u p t u r e  dans  l 'essai de  t rac t ion ,  e n  

in t rodu isan t  un iquement  comme hypothèse l 'existence d'un défau t  

géométr ique vraisemblable en un p o i n t  de  I 'éprouvet te .  Dans ce but, 

le schéma d e  ca lcu l  d é f i n i  à la f i g u r e  111.62. a é té  u t i l i sé .  L 'éprou- 

ve t t e  AB comporte un dé fau t  localisé, représen té  p a r  u n e  rég ion  d e  

no ind re  épaisseur qui cor respond a rb i t ra i rement  à 1 % d e  la longueur  

i r t i le.  La mâchoire A e s t  rel iée a u  b â t i  d e  la machine d e  t r ac t i on  p a r  

un ressor t  qui représente schématiquement l 'équipement dynamomé- 

t r i q u e  (D) u t i l i sé  p o u r  la r i esu re  de  l ' e f f o r t  pendant  I'essai; la 

mâchoire B es t  ent ra înée à v i tesse  constante v p a r  un ensemble 

mécanique (nor i  déta i l lé ) ,  qui e s t  représenté schématiquement p a r  un 

ensemble p i gnon  e t  crémail lère. 

S u r  base d e  ce schéma, on  peu t  ca lcu ler  à t o u t  ins tan t  d e  

l'essai de  t r ac t i on  : 

- I ' e f f o r t  suppor té p a r  l 'éprouvet te ,  

- I'allonrjement p las t ique  dans la rég ion  saine e t  dans la rég ion de  

moindre épaisseur,  

- les v i tesses de  déformat ion e t  les con t ra in tes  dans  ces deux  

régions, 

- l 'al longement g lobal  de  I 'éprouvet te .  

La f i g u r e  111.63. donne un exemple d e  résu l ta ts  ob tenus  dans un 

calcul de  ce genre.  O n  y a po r té ,  en  fonct ion d e  l 'al longement total ,  

I ' e f fo r t  p a r  u n i t é  d e  l a rgeu r  F, les  tensions dans  les d e u x  rég ions : 

a dans la rég ion  saine e t  a dans la rég ion  de  moindre épaisseur, r 
e t  les v i tesses d e  déformat ion dans  les deux  régions. 



O n  constate q u e  l 'e f for t  passe d ' abo rd  p a r  u n  maximum, qui 

se s i tue a u x  env i rons  de  14 $3, p u i s  qu'il décro î t  ensui te  t r è s  lente- 

ment, la r u p t u r e  se s i tuan t  au-delà de  35 %. Par ai l leurs,  les ten- 

sions o e t  o r  se superposent  p resque par fa i tement  jusqu'au moment 

o ù  le maximum de I ' e f f o r t  es t  a t te in t ;  la tens ion o r  est  cependant 

tou jours  un peu p l u s  élevée que  la tension 0 .  Ceci veu t  d i r e  que, 

dans la première pa r t i e  de  l'essai, l 'affaibl issement de  la rég ion  de 

moindre épaisseur es t  prat iquement  compensé p a r  la p l us  g rande 

consolidation de cet te  région. Les vi tesses de  déformation dans la 

zone af fa ib l ie  sont  a lors  t r è s  comparables à celles observées dans la 

rég ion saine de  l 'éprouvet te .  

Au-delà d'un cer ta in  po in t ,  la tension locale e t  la v i tesse de 

déformat ion augmentent rapidement dans la zone d e  moindre épaisseur, 

e n  même temps qu 'on  observe une  décroissance de  I ' e f f o r t  suppor té  

p a r  l 'éprouvette;  la poursu i te  de  ce processus condu i t  évidemment à 

la r u p t u r e .  

A l'examen de  ces courbes, on  constate que  le phénomène 

phys ique  à la base d e  la r u p t u r e  e s t  le  dé fau t  géométr ique i n t r o d u i t  

dans le modèle. Si o n  diminue l ' importance du défaut ,  la r u p t u r e  est 

retardée. A la l imite, s i  o n  fa i t  le ca lcu l  en  p a r t a n t  d 'une éprouve t te  

qui ne comporte aucun défaut ,  la r u p t u r e  ne  se p rodu i t  pas. Par 

a i l leurs ,  o n  constate que  la courbe qui donne la v i tesse d e  défor-  

mation dans la rég ion du défaut, se d i f férenc ie  des aut res courbes 

(évo lut ion p l u s  rap ide e t  de  p l us  g rande  ampleur ) .  On p e u t  en 

conc lure q u e  c 'est  cet te  accélération rap ide  de  la v i tesse d e  défor -  

mation dans la zone af fa ib l ie  qui ent ra îne f inalement la r up tu re .  

Si cet te  conclusion es t  fondée, o n  d o i t  s 'a t tendre à ce que 

l 'appar i t ion d e  la r u p t u r e  soi t  inf luencée p a r  la rap id i té  de  la  solli- 

c i tat ion. C 'est  ce que  I ton observe à la f i gu re  111.64. où  se t r ouven t  

groupées des courbes tension-déformation calculées p o u r  c i nq  vitesses 

d e  déformat ion étagées en t re  1 o - ~  e t  1 s - l .  Ceci montre que la rup- 

t u r e  ne  se p r o d u i t  pas  parce que la tension appl iquée a t t e i n t  u n  

cer ta in  p la fond,  ni parce  que  l 'al longement dépasse une  va leu r  c r i -  

t ique,  mais parce  qu 'en u n  end ro i t  p l u s  faible d e  l 'éprouvet te ,  il y a 

u n e  accélérat ion rap ide de  la v i tesse d e  déformation. 



II é ta i t  intéressant d e  fa i re  la comparaison complète d 'une 

courbe tension-déformation relevée dans les condit ions déterminées e t  

la courbe théor ique calculée pour  les mêmes condit ions. La f i gu re  

1 1  1.65. se rappor te  à u n  essai effectué à la température ambiante, s u r  

un al l iage Zn - 0.2 % Cu  - 0.1 % T i ,  à la vi tesse de 2,2s-'. La 

courbe théorique a été calculée pour  cet te même vitesse de déforma- 

t ion, e t  en admettant comme défaut  géométr ique une réduct ion dtépais- 

seur  d e  1 %. O n  constate que l 'accord des deux courbes es t  t r è s  

bon. 

En résumé, cette étude de cer ta ins aspects fondamentaux de 

la déformation p last ique d'un alliage z inc-cuivre- t i tane nous a permis 

de met t re  en évidence, dès maintenant, deux facteurs essentiels 

in tervenant  d a n s  la déformation e t  la r u p t u r e  d e  cet al l iage : la 

t e x t u r e  cr istal lographique e t  la vi tesse de déformation. 
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Fig. 111.1. Diagramme d'équilibre zinc-cuivre (côté riche en zinc) 
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Fig. 111.12. Caracteristiques géométriques de la méthode de Debye-Scherrer. 
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Fig . 1 1  1.13. Methode de Straumanis. 
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Diagramme te rna i r e  Zn -Cu -Ti. Coupes isothermes (180 e t  20°C.) 

dans le  coin r i che en zinc. 
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Fig. ZII 21 



In f luence  du Cu e t  d u  Ti sur  l a  distr 

brames 

Zone proche de l a  p e a u  

. ibut ion de l ' e u t e c t i q u e  dans les 

Zone proche d u  centre  
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Forme d u  f r o n t  de solidification quand le rapport  G I V  

diminue. ke intensité de 1 'ombrage f igure [ ' in kens i té  de l a  

ségrégat ion .  

~ e m p e r a t u r e  du l iquidus.  

l e m p e r a  t u r e  eutect ique.  
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Struc ture basaltique c e l l u l a i r e  de 1 'alliage 

direction de t 
solidif ication 



Figures polaires ( 0002 ) E t a  t brut  de laminage P cha ud. 

A :  Zn - 0.05% Cu -O.OSOhTi 

A peau A coeur 

A peau A c o e u r  



Figures  p o l a i r e s ( 0 0 0 2 ) E t a t  b r u t  de l a m i n a g e  6 chaud. 

A peau A coeur  

A peau A coeur  



Eta t  b r u t  de laminage à chaud  - Micrographies opt iques L 1 6 0  X ) 

Zn.: 0,OS % Cu- 0,05 % T i  Zn; 0,30% Cu - 0,10% T i  

Zn: 0,80 '10 Cu, 0,15°/~ T i  



Eta t  brut  de laminage à chaud - Zn: 0,05°/0 Cu - 0,05 % T i  

par t icu les:  T i  -Zn  



Etat brut  de laminage à chaud. Zn: O, 3O0/0Cu- O,lOO/~Ti. 

P a r t i c u l e s :  T i  - Z n  



Etat b r u t  de laminage à chaud- Zn:0,30°/oCu-0,150/oTi 

Fig. IU 30 



Zn; 0,80% Cu - 0,15 % T i  

A ;  Z n - T i  

0 ; Ti-Cu - Z n  
-- - 

C: matrice Cu ( t t f )  Zn 



Zn : 0. 8O0/~Cu - 0.15%Ti . Eta t brut de laminage a chaud. 



Zn: 0,05% Cu ,0,05% Ti. 

Rupture à 1 cm./min. 

190 X 

Rupture  à 100 cm. lmin.  



Zn: 0.05% Cu - 0.05% Ti. 

Rupture à 1000 cm- /m in .  

19 X 190X 

Rupture à 1800 cm.Imin.  

190 X 

Fig. III 33 



Zn : 0,80 % C u  - 0,lS '/O Ti.  

Rupture à 1 cm./min. 

18 X 180 X 

Rupture à 100 cm./min 



Zn : 0.80% Cu - 0.15O/0 Ti. 

R u p t u r e  ci 1000 cm. lm in .  

18 X 180 X 

Rupture à 1800 cm. Iniin. 



Zn 0 1 0 5 % C u ~ 0 1 0 5 0 / ~ T i .  Etat b r u t  de laminage à c h a u d  



Zn: 0.05% Cu - O.OSO/~Ti. Etat b ru t  de laminage a c h a u d .  

. 111 36 
Fi g- bis 



Zn: 0,30°/0 Cu - 0.10% T i .  Etat  b ru t  de laminage 6 chaud 



Z n : 0 , 3 0 % C u ~ 0 , 1 0 ° / ~ T i .  E t a t  b r u t  de laminage à chaud. 



Zn: O13O0/~ Cu, 0,15% T i  . E t a t  b ru t  de laminage à chaud. 

Li LLE @ 



Zn: 0.30°/~Cu- 0.15°/o T i .  E t o  t bru t  de laminage o chaud. 



Zn:  0 1 8 0 % C u -  0,15°/oTi. Etat b r u t  de l am inage  à chaud. 



Zn:0,80° /oCu~0,150/oTi .  E t a t  b r u t  de Laminage 6 chaud. 



Figures polaires (0002)  Etat  f i n i .  

A peau 

A peau A coeur 

A coeur  

Fig. m 40 



Figures polaires (0002 1 Etal  f i n i .  

A peau 

D : Zn  - 0,80% C'u -01150/oTi 

A coeur 

A peau A c o e u r  

Fig. m 41 



Etat f in i  , Micrographies optiques 

Zn  ; O,OSO/~ Cu, 0,05 '/O T i  ( 8 0  X 1 Zn: 0,30°/~ CU, 0,10 % T i  ( 8 0  X ) 

Zn:0,3o0/~ Cu, O, lSO/~Ti  ( 8 0  X )  Z n  : 0,80°A Cu- 0,15 %Ti ( 8 0  X 1 

Fig. III 



Etat f i n i .  ( 65 X ) 

Zn: 0,05 O/O Cu - 0,05 %Ti .  Zn :  0,30 Cu -0,IO O/O Ti. 

Zn: 0,30 Cu , 0,lS O/O T i .  Zn:0,80°h Cu ,0,15 O/O Ti .  

F i g,IU 43 



Zn: O , O S O / ~ C u ,  0,05O/oTi. E ta t  f ini. 

T i -  C u  - Z n  ( p a r t i c u l e  . A  1 



Z n :  0, 30°/~ ~ u , 0 , 1 5 ~ / o T i  

Particule A .  Ti-Cu-Zn 

Fi le ts  T i  - 2  n 



Zn: 0,80 O/O Cu, O , lS%T i .  Etat f i n i  

& :  C u - Z n  Ma trice 



Rup tu res  d ' ep rouve t t es  D.L. ( 180 X 1 

Z n  : 0,05% Cu- 0,05%Ti. Etat f i n i .  

1 cm. /min. 1800 c m . / m i n .  

Zn:O,8O0/0 Cu-0.15% T i .  E t a t  f i n i  

1 cm. /min 



Ruptures d ' éprouvet tes  D.T. ( 180 X 1 

1800 cm. /min.. 

Zn: 0,05 O/O Cu - 0,05 '10 Ti.  Etat  f i n i  

Zn 0 ,80% Cu - 0,15°/oTi. E t a t  f i n i  



Zn: 0,30°/0 Cu~O,lSO/~Ti. Etat  f i n i .  



Z n :  0,30% Cu - 0,15°/o Ti .  E ta t  f i n i  

4 0 0 0 0  X 
LILLE 



Zn: 0, 8O0lO Cu, 0,15%Ti. Etat f in i  

Fig. 11I 50 



Examens des zones de r u p t u r e  a p r è s  essa is  à - 50°C. (1000  X 

Z n :  0,05 Cu - 0,05% Ti.  Zn:Ol30%Cu, O,lOO/~Ti. 

Zn: 0,30°/0 Cu - 0,15% Ti .  Z n :  0,8O0/0Cu- 0,15%Ti. 

F i g .  m 51 



Fig . 1 1  1.52. Aspects fondamentaux de la déformation plastique d 'un alliage 
Zinc-Cuivre-Titane : contraintes e t  plans d e  cisaillement. 

Fig . 1 1  1.53. Textures de l'alliage Zn-Cu-Ti utilisees pour la détermination des 
orientations. 



Fig. 1 1  1.54. Orientations de l'alliage Zn-Cu-Ti étudié. 





Angle de l a  direct ion de la 
t r a c t i o n  a v e c  D.L. 

a 0,005 
M Pa 

Fig. 1 1  1.56. Comparaison entre les résultats théoriques et expérimentaux. 
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Allongements ( mm.) 

30 40 

Temps ( secondes ) 

Fig. 1 1  1.58. Essai de traction à charge constante. 
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de t r a c t  
CO ns tan 

trac lion 

i o n  a 
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choc 
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Fig. 111.59. Relation entre la limite elastique e t  la vitesse de dbformation. 
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Fig . 1 1 1.60. Principe de l'essai de traction-choc. 



Allongements ( %) 

~ n e r g i e  absor b 

Fig . 1 1  1.61 . Résultats des essais d e  traction-chocs. 



Fig. 111.62. Principe d u  schéma de calcul de la courbe de traction. 
Influence d'un défaut localisé. 



Allongements ( O h )  

Fig . 1 1  1.63. Déformation d'une eprouvette présentant u n  défaut localisé. 





- Cou* eiw- 

-------Courba twm E 

Fig . 1 1  1.65. Comparaison entre les courbes d e  traction théorique et  
expérimentals d'un alliage Zn - 0,2 % Cu - 0,10 8 Ti déformé, à 
la - ,température ambiante, à une vitesse de déformation d e  2,2 
S .  
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IV. 1. 

IV .  PLI A B  I L I T E  des ALLIAGES ZINC-CUIVRE-TITANE FAIBLEMENT 
- - 

ALLIES. 

MISE en EVIDENCE des PARAMETRES STRUCTURAUX INFLUENCANT 

cet te CARACTERISTIQUE 

L 'apt i tude au  pl iage mail let des all iages de z inc dest inés à la 

t o i t u r e  es t  une caractér is t ique mécanique t r è s  importante, notamment 

s i  l 'on souhaite u t i l i se r  des techniques par t icu l iè res  de couverture,  le 

" jo int  debout" p a r  exemple. II est  b ien  connu que  cet te caractér is- 

t ique dépend fortement d e  la température d'essai. Les e f fo r ts  d e  

recherche fourn is  dans ce domaine concernent, à l 'heure actuelle, 

l 'abaissement de la température c r i t i que  d e  p l iabi l i té  p o u r  promouvoir 

le développement d e  certaines appl icat ions des feui l les de l'alliage 

zinc-cuivre-t i tane destinées à la to i ture.  

Le problème posé actuellement p e u t  se résumer de la ma- 

n iè re  suivante. O n  peu t  considérer  que, à condi t ion d e  res ter  at ten-  

tif a u  respect d e  consignes s t r ic tes  d'élaboration, de  coulées e t  d e  

laminage, l 'apt i tude a u  pl iage maillet de  l'alliage Zn-Cu-Ti est  t r è s  

bonne a u  dessus d e  15OC. En outre,  la constance d e  qual i té  apparaît  

excellente, que ce soi t  s u r  la base des résul tats des essais de con- 

t rô le  o u  s u r  la base de l 'appréciat ion p l u s  empir ique des atel iers d e  

façonnage. Des études demeurent néanmoins indispensables p o u r  

p lus ieurs  raisons. Tou t  d'abord, il conv ient  de se faire une idée 

précise des facteurs assurant  une  bonne pl iabi l i té  mail let à un all iage 

donné, à une température donnée. Bien p lus,  le poids de paramètres 

te ls  que  tex ture ,  ta i l le  de gra ins ,  ségrégations, etc . . . s' i l  est  admis 

qual i tat ivement, res te  à déterminer  de manière p l u s  précise. Cet te 

s i tuat ion pour ra i t  empêcher d 'avo i r  une réact ion b ien  adaptée e n  cas 

d'éventuel inc ident  de  fabricat ion. Par a i l leurs,  la température d e  

15OC peu t  l imi ter  l 'u t i l isat ion du zinc e t  d e  ses alliages dans certaines 

contrées. 



L.e but f ina l  de  no t re  t rava i l  est d e  mett re e n  évidence les 

mécanismes gérant  I 'apt i tude au  pl iage des all iages de z inc en vue  de 

déf in i r  les condit ions d e  fabr icat ion assurant  une  p l iab i l i té  t r è s  bonne 

à une température aussi basse q u e  possible. 

Au départ ,  il convient  de rappeler  les condit ions expérimen- 

tales ut i l isées p o u r  caractér iser  I 'apt i tude au  pl iage mail let des all iages 

de zinc; ces condit ions sont conformes aux  recommandations de la 

commission "Essais mécaniques" du C . E. P. Z. (Comité Européen des 

Producteurs de Zinc) : 

- prépl iage des échanti l lons don t  les dimensions minimales o n t  été 

f ixées. Ce prépl iage avant  essai év i te  un réchauffement des 

échanti l lons qui a l ieu lorsque cette opérat ion es t  réalisée, à la 

température ambiante, après refroidissement de  l 'échanti l lon; 

- mise a la température choisie pour  I 'essai pe rdan t  une heure. 

Cet te mise à température est réalisée dans l 'enceinte o ù  se 

t rouven t  également l'enclume e t  le mail let ut i l isés p o u r  I'essai. 

En ou t re ,  il convient  d e  n'examiner que des bandes don t  l 'épaisseur 

est constante. La qual i té  d u  laminé, du po in t  de v u e  pl iabi l i té,  est  

basée s u r  l 'aspect d u  pli après l'essai qui v i e n t  d 'ê t re  déc r i t  b r iève-  

ment : 

- T.B. : p l i  l isse au  toucher ( indice 1)  

- B : une à t ro i s  amorces d e  r u p t u r e  ( indice 2) 
- AB : qua t re  à s i x  amorces de r u p t u r e  ( indice 3 )  
- M : p lus  d e  s ix  amorces d e  r u p t u r e  ( indice 4) 

- TM : for tes craquelures ( indice 5 )  

- cassant : séparat ion p a r  r u p t u r e  ( indice 6 ) .  

Enf in,  on  notera que  les alliages, faisant l 'objet de  cet te recherche 

on t  tous une analyse répondant  à la formulat ion Zn - 0,2 % C u  - 
0.1 % T i .  



IV. 3. 

A. Caractér ist iques d'alliages de pl iabi l i tés d i f férentes 

Dans ce paragraphe, nous décrivons les caractéris- 

t iques mécaniques e t  s t ructura les de c inq  alliages Zn-Cu-Ti de plia- 

b i l i tés d i f férentes.  

A. 1. All iaae Zn-Cu-Ti. rewère A. (Z.A. 1 

A.1.a. Analyse 

Cu iv re  : 0,20 % 

T i tane : 0,12 % 

A. 1 .  b. Fabrication 

Coulée continue e t  laminage en c inq passes 

A. l .d. S t ruc tu re  o ~ t i a u e  

A. l .c.  Pliage maillet 

Bien que la qual i té de  cet alliage puisse ê t re  considérée 

comme excellente du po in t  de vue  de la pl iabi l i té requise pour  les 

applications habituelles, on notera que ses performances pourra ient  

vraisemblablement ê t re  améliorées s i  I ton pouvai t  obteni r  une meilleure 

répar t i t ion  du composé intermétall ique T iZn On note en effet,  fig. 

IV.1., la présence d'amas de ce composé qui jouent un rôle néfaste 

su r  l 'apt i tude à supporter  une déformation du type  pliage maillet. 

8OC 

B 

O°C 

AB 

Temp. de l'essai 

Pliabil i té 

- 10°C 

TM 

lS°C 

T B  



A. l .e. T e x t u r e  d 'or ientat ion 

La f i g u r e  IV . l .  montre que la tex tu re  (0002) en peau de 

cet all iage don t  la p l iabi l i té  es t  T .B.  à lS°C, se caractér ise p a r  la 

présence d'une tâche intense à 1 8 O  du cen t re  de la f i gu re  polaire. 

A. 1 .  f. Microscopie électronique 

Les observat ions en microscopie électronique pa r  transmis- 

sion résumées p a r  les micrographies de la f i gu re  IV.2. conf i rment  les 

tendances dégagées de l'examen en microscopie opt ique. On notera, 

en ou t re ,  l 'existence de certaines zones d e  l 'échanti l lon où la sous- 

s t r u c t u r e  présente un aspect i r régu l i e r  t radu isant  u n e  recristal l isat ion 

imparfaite, liée, t rès  vraisemblablement, à des condit ions de défor-  

mation p lus  ou moins hétérogènes. 

On remarquera aussi I 'existence de longues dislocations, 

morphologie déjà mise en évidence antér ieurement dans le cas 

d'all iages présentant  une duct i l i té  accrue. (Picc in in e t  al. , 1975; 

Pastoret e t  Wégria, 1971). Bien qu'un raisonnement cr is ta l lographique 

montre qu 'une tel le morphologie de dislocations corresponde à des 

dislocations d e  caractère coin (dislocations dont  la mobil i té est 

intr insèquement la p lus  élevée e t  qui sont  donc favorables du po in t  de 

vue duct i l i té ) ,  e l le  peut  également ê t r e  une  conséquence de la t e x t u r e  

cr is ta l lographique de l 'al l iage (p lan  de glissement des dislocations peu 

inc l iné s i r r  le p lan  de la lame). Néanmoins, e t  quelle q u e  soit 

l ' o r ig ine  tie ce t te  morphologie, il ne fau t  pas pe rd re  de vue qu'il est 

raisonnable d' imaginer que lo rs  des interact ions de ces dislocations 

avec la fcrêt ,  o n  assiste au développement de contra intes internes qui 

peuvent  favor iser  l 'entrée en act ion du système pyramidal  de deuxième 

espèce, ce qui pour ra i t  exp l iquer  le rô le favorable de ces longues 

dislocations basales s u r  la duc t i l i té  du zinc e t  de  ses alliages 

(hypothèse de t rava i l  à ce stade de l 'é tude).  



A. 1 .g . Essais de t ract ion à d i f férentes vitesses de déformation 

Les résul tats de  l 'étude des aspects fondamentaux de la 

déformation de l'alliage Zn Cu T i  résumés précédemment ainsi  que  les 

conclusions d'études antér ieures (Wégria e t  Piccinin, 1977; Piccinin e t  

al, 1976) montrent  clairement que les problèmes de déformation d u  

zinc e t  de ses alliages sont liés à la sensibi l i té à la vi tesse de 

déformation que  présentent généralement ces alliages. II convenait 

donc d 'étudier  ce paramètre, ce qui a été fait à l 'aide d'une machine 

de t ract ion MTS. 

Quelques essais préliminaires ont  montré que le paramètre 

intéressant étai t ,  dans le  cadre de l 'étude de la pl iabi l i té,  la 

sensibil i té à la vitesse de déformation, en fonction de la température, 

de l'allongement à la rup tu re .  Nous avons donc déterminé ce 

paramètre dans la gamme des températures importantes, au  stade 

actuel, pour  la p l iabi l i té  des alliages. Les vitesse de t ract ion 

uti l isées sont comprises en t re  1 e t  1.800 cmlmin, ce qui tenant compte 

des dimensions des éprouvettes, correspond à une vi tesse de 

déformation var ian t  de 2 .10 -~  à 4 s-'. 

Les résul tats obtenus pour  l'alliage Z.A. sont r e p r i s  au 

tableau ci-dessous. 

Allongement à la r u p t u r e  (%). 

Vitesse de t rac t ion  (cmlmin) 
(OC) 



A. II. 

La f i g u r e  IV.3. rep rend  ces résul tats sous forme d'un g ra -  

phique.  Les courbes permettent  de re lever  u n e  caractér is t ique 

importante : dans le cas de cet all iage à p l iab i l i té  T B  (à 15OC), il 

f a u t  at te indre une v i tesse de t rac t ion  de 1 .O00 cmlmin p o u r  déceler 

u n e  sensibil i té à la v i tesse de déformation dans le domaine des basses 

températures. Cette sensibi l i té n e  devient  vra iment  notable que  p o u r  

u n e  vitesse de t rac t i on  de 1.800 cmlmin. Nous rev iendrons 

u l tér ieurement,  dans le cadre  de la discussion, s u r  certaines caracté- 

r i s t iques s t ruc tura les  d e  l'alliage après r u p t u r e  p a r  t rac t ion  M.T.S. 

Alliage zinc-cuivre-t i tane, repère  B ( Z .  B) . 

A.1l.a. Analyse 

cuivre : 0,24 % 

t i tane : 0,12 %. 

Fabricat ion 

Coulée cont inue suiv ie d 'un  laminage en t r o i s  passes dont  les 

caractér is t iques sont résumées au  tableau ci-dessous. 

l Epaisseu r Température 
(mm) ( O c )  1 

I 1 Entrée 1 Sor t ie  1 Entrée 1 Sort ie 1 

l è r e  passe 
2ème passe 
3ème passe 

9 
2,9 
1,15 

2,9 
1,15 
O, 6 

21 5 
200 
140 

200 
140 
115 



A. l 1 .c. P l iab i l i té  mail let 

A. l l .d. M ic ros t ruc tu re  op t ique  

La f i g u r e  IV .  4. r ep rend  les micrographies op t iques  corres-  

pondant  à ce t  alliage. Elles met tent  en  évidence une  recr is ta l l isat ion 

f ine  e t  assez homogène dans tou te  l 'épaisseur de  l 'échant i l lon.  II 

apparaî t  donc que  la restaurat ion e t l o u  la recr is ta l l isat ion dynamique 

peuvent  jouer un rô le  essentiel dans le problème d e  l ' ap t i tude  au  

pliage. Ceci impl ique donc que  la combinaison température - taux  de 

déformat ion est  t r è s  impor tante dans le cadre  du problème qui nous 

occupe. On remarque e n  o u t r e  l 'existence d e  quelques amas d'eutec- 

t ique; i l s  ne  sont ni nombreux ni impor tants  dans le  cas d e  cet  

alliage. Rappelons q u e  ces amas peuvent  in f luencer  d e  manière 

défavorable la p l iab i l i t é  à basse température.  

A. l l .e. T e x t u r e  

La f i g u r e  po la i re  d e  la f i gu re  IV.4. permet ten t  de 

caractér iser  d e  la manière su ivan te  la t e x t u r e  (0002) e n  peau : 

présence d 'une tâche à 17O du cen t re  de  la f i g u r e  polaire. A coeur, 

la t e x t u r e  es t  composée d e  deux  taches à 30° du cent re  d e  la f i gu re  

polaire. 

A.1l.f. Microscopie é lect ron ique 

La f i g u r e  IV.5. résume les caractér is t iques d e  la micro- 

s t r u c t u r e  d e  cet al l iage. Br ièvement,  on p e u t  d i r e  q u e  la sous- 

s t r u c t u r e  apparaî t  b i en  restaurée; néanmoins, la ta i l le  des sous-grains 

es t  assez hétérogène. 



La répar t i t ion  e t  la morphologie des préc ip i tés  Ti Znl5 semblent p lus  

favorables à u n e  par t ic ipa t ion  des sous-joints à la déformation d e  l'al- 

l iage : les sous-joints son t  l ibres de tou te  entrave;  les in teract ions 

e n t r e  précipi tés e t  dislocations sont limitées. En outre, a ins i  que 

déjà signalé, o n  observe de longues dislocations don t  le mouvement 

n 'es t  généralement pas e n t r a v é  pa r  des obstacles aut res  que la fo rê t  

de dislocations. I I  est év ident  que la présence de T i  Znl5 p o u r r a i t  

gêner  considérablement le  déplacement des imperfect ions du réseau; 

on v o i t  que dans le cas d 'un  échanti l lon de p l iabi l i té  T .B. ,  la 

répar t i t ion  d u  T i  Znl5 r é d u i t  toutefois le nombre d e  ces interact ions. 

A. 1l.g. Essais de t rac t ion  à d i f fé rentes  vi tesses de déformation 

Les résul tats ob tenus sont résumés au tableau ci-dessous : 

Allongement à la r u p t u r e  (%)  

'*rO essai Vitesse de t rac t ion  (cmlmin)  
(OC) ............................................... 

1 1 O0 1.000 1.800 

Ces résul tats sont  rep r i s  sous forme de courbes à la f i gu re  

IV.6. Si on  compare ces courbes à celles de la f i gu re  IV.3., on 

constate que des qual i tés de pliage semblables se t raduisent  p a r  une 

sensibi l i té à la vitesse d e  déformation analogue. I c i  encore, il est 



indispensable d 'ut i l iser  des vitesses de  t ract ion d'au moins 1.000 

cm/min pour mettre en évidence une certaine sensibil ité, en fonction 

de la température, de l'allongement à la r up tu re  en fonction de  la 

1 vitesse de t ract ion,  e t  donc de la vi tesse de déformation. Cette 

1 sensibil ité ne devient  vraiment nette que  pour une  vitesse de 1.800 
i cm/ min. 

A. III. Alliaae zinc-cuivre-titane , repère C (Z-Cl 

I A l I l a .  Analyse 

cu ivre  : 0,22 % 

t i tane : 0,105 % 

A l Il. b. Conditions de  fabrication 

Coulée continue suivie d 'un laminage réalisé, en t ro is  pas- 

ses, dans les conditions repr ises ci-dessous. 

I 1 Entrée 1 Sortie 1 Entrée 1 Sortie 1 
I (mm) ( O c )  l Epa isseur 

I e re  passe 
2eme passe 
3eme passe 

1 empérature 

9 
2,5 
1,3 

2 ,s  
1,3 
0,7 

205 
190 
140 

200 
140 
120 



A. I l l .c. Pliabil i té mai l let  

Cet échant i l lon présente u n e  p l iab i l i té  mai l let  T.M. à 15OC. 

A.Il1.d. Mic ros t ruc ture  op t iaue 

La s t r u c t u r e  d e  ce t  al l iage es t  i l l us t rée  à la f i g u r e  IV.7. On 

remarquera q u e  la ta i l le  des g r a i n s  es t  p lus  gross iè re  q u e  pou r  les 

échant i l lons d o n t  la p l iab i l i té  e s t  T .B.  En out re ,  on no tera  que les 

amas de composés intermétal l iques TiZn15 deviennent  p l u s  nombreux 

e t ,  sur tou t ,  p lus  importants.  Cette observat ion condu i t  à ins is te r  

s u r  la nécessité d 'avo i r  une s t r u c t u r e  de coulée aussi saine q u e  

possible. II es t  en e f f e t  c la i r  q u e  l 'existence des hétérogénéités de  

déformation r i sque d ' ê t r e  d 'au tan t  p l u s  importante que l 'hétérogénéité 

de  la s t r u c t u r e  de coulée est  p l u s  nette. On p e u t  aussi estimer q u e  

la probabi l i té  d 'avoi r  des  d i f f i cu l tés  de p l iab i l i té  es t  p lus  g rande  dans 

le cas d 'un  all iage a y a n t  u n  nombre p l u s  élevé de  zones présentant  

des amas d e  composés intermétal l iques. II n e  faut,  en ef fet ,  pas 

p e r d r e  de v u e  que l 'on  estime q u e  la du re té  de  T i  Znl5 es t  env i ron  

d i x  fois p l u s  élevée q u e  celle du zinc. Les amas de ce composé 

présents dans la zone équiaxe v o n t  p rovoquer ,  après laminage, des 

zones où les f i le ts  eutect iques seront  concentrés avec, comme 

conséquence, l 'appar i t ion d 'une zone de dure té  élevée e t  f ragi le .  Ces 

facteurs favor isent  incontestablement une mauvaise p l iab i l i té .  

Indépendamment d'une mise en évidence indiscutable du rô le  néfaste 

de  ces zones s u r  la déformation u l té r ieure  d e  l'alliage, la solut ion 

pra t ique de  ce problème est d i f f i c i le .  Les deux  solut ions auxquel les 

on  peut  penser  à p r i o r i ,  c 'est à d i r e  accroissement de I ' importance de 
1 

la zone équiaxe e t l o u  aff inement des cellules eutect iques p a r  addi t ion 

d'un inoculant  n 'ont  pas encore fou rn i ,  à l 'heure actuelle, des 

résul tats  convaincants dans le cas des alliages zinccuivre-t i tane. Des 

résul tats  an tér ieurs  o n t  cependant permis d e  met t re e n  évidence 

l ' inf luence d e  la vi tesse de coulée, de  l 'épaisseur de la brame e t  de la 

teneur  en c u i v r e  s u r  I ' importance de la zone équiaxe ( C f r .  Ch. I I I ) .  



Les f i gu res  polaires repr ises  à la fig. IV.7. mont rent  que  la 

tex tu re  (0002) d e  cet  échanti l lon es t  caractér isée p a r  les incl inaisons 

suivantes p a r  r a p p o r t  au  cent re  d e  la f i g u r e  polaire : 

- en peau : 2S0 

- à coeur : 30° (taches d issymétr iques en intensi té) .  

A. I Il. f. Microscopie électronique 
1 

La f i g u r e  IV.8. montre que  la micros t ruc ture  d'un échanti l -  

lon d e  mauvaise p l iabi l i té  possède, à l 'état laminé, des caractér is t iques 

s t ruc tura les  qui permettent  de  la d i f fé renc ier  t r è s  nettement d'un 

échanti l lon de bonne pl iabi l i té.  T o u t  d 'abord,  on  notera la morpho- 

logie des dislocations qui sont beaucoup p l u s  courtes; o n  note aussi la 

présence d e  crans,  formation d e  réseaux, etc . . . p a r  in teract ions 

en t re  dislocations dans leur  p lan  de glissement. La sous-st ructure 

est  hétérogène e t  présente assez fréquemment des caractér is t iques 

d'écrouissage : macles, bandes de t ransi t ion,  amas d e  dislocations. 

Cette observat ion permet d ' ins is ter  s u r  l ' importance des paramètres d e  

laminage. I I  f au t  néanmoins reconnaître que la répa r t i t i on  assez 

anarchique du T i  Znl5 peu t  favor iser  le développement d'une tel le 

micros t ruc ture  en fac i l i tant  localement les in teract ions e t  e n  diminuant 

de manière t r è s  ne t te  le rô le bénéf ique que  pour ra ien t  avo i r  les jo ints 

de g ra ins  e t l o u  d e  sous-grains. 

A.Il1.g. Essais de t rac t ion  à d i f fé rentes  vi tesses d e  déformation 

Les résu l ta ts  obtenus sont r e p r i s  a u  tableau ci-dessous : 



Allongement à la r u p t u r e  (%).  

T 0  essai Vitesse d e  t rac t ion  (cmlmin)  
(OC) 

Ces résu l ta ts ,  t o u t  comme les précédents, révèlent  une 

certaine dispersion. Cette d ispers ion s 'expl ique p a r  le fa i t  q u e  la 

température de l 'essai ne p e u t  ê t re  maintenue constante qu'avec une  

certaine approximation : - + 2OC. On ne re t iendra  donc pas les va leurs  

absolues de l 'al longement à la r u p t u r e ,  mais b ien  son évolut ion. La 

f i gu re  IV.9. r e p r e n d  ces var ia t ions  p o u r  l 'al l iage Z.C. Les courbes 

révèlent  : 

- une sensibi l i té à la vi tesse de  déformation décelable dès 

v t  = 1 cmlmin p o u r  les températures in fé r ieures  à 10°C; 

- une sensibi l i té "généraliséeff dès v t  = 1 .O00 cmlmin. 

A. IV .  Allia: e zinc-cuivre-t i tane, repère D ( Z .  D) 

A. 1V.a. Analyse 

c u i v r e  : 0,24 % 

t i tane : 0,11 % 



IV. 13. 

A. 1V.b. Fabricat ion 

Coulée cont inue suiv ie d'un laminage en t r o i s  passes don t  

les condit ions sont résumées au tableau ci-dessous : 

Une simple comparaison des tableaux résumant les condit ions de 

laminage des alliages Z. B. , Z. C. , Z. D. conf i rme b ien  q u e  l 'apt i tude 

a u  pl iage d'un échanti l lon est  inf luencée p a r  les condit ions d e  

laminage. Ce po in t  .sera réexaminé u l tér ieurement dans la discussion 

d e  nos résul tats expérimentaux. 

A. 1V.c. Pl iabi l i té maillet 

;f:i:;\ v 'y ., *" 

Cet all iage s'est révélé "cassantt1 l o rs  de l 'essai de pliage 

maillet à 15OC. 

-----------------.---------- 

l è r e  passe 
2ème passe 
3ème passe 

A. 1V.d. Mic ros t ruc ture  o ~ t i a u e  ' 

Epaisseur 
(mm) 

-----------------.----------------------------------------- 

Entrée Sort ie t 9 2,5 
2,5 1 ,4 
1,4 0, 8 

Température 
(OC) 

Les micrographies de la f i gu re  IV.lO. montrent  que la 

s t r u c t u r e  d e  cet all iage présente un aspect assez semblable à celui  

d'un all iage de p l iab i l i té  T.M. Les défauts de s t r u c t u r e  sont 

néanmoins p l u s  nets dans le cas de cet  échanti l lon cassant. 

Entrée 
----------------------------- 

21 5 
21 0 
110 

Sort ie 

21 0 
110 
100 *+ Y :  

L 



IV .  14. 

A. 1V.e. Tex tu re  

Les f igu res  po la i res de  la f i gu re  I V . l O .  révè len t  les 

caractér is t iques suivantes p o u r  les t e x t u r e s  (0002) : 

- e n  peau : u n e  tâche; incl inaison 25O 

- à coeur : d e u x  tâches d issymétr iques e n  intensi té;  incl inaison 30°. 

O n  notera que ,  pou r  l 'ensemble des échant i l lons examinés, l ' incl inaison 

des  plans de  base par  r a p p o r t  au  p lan  d e  laminage es t  maximale dans 

le  cas de l 'a l l iage Z.D. 

A. IV. f. Microscopie électronique 

Les examens e n  microscopie é lect ron ique p a r  t ransmission 

conduisent a u x  mêmes remarques que  celles formulées pou r  la  micros- 

copie optique. On se repor te ra  donc à la f i g u r e  IV.8. e n  notant  

simplement q u e  la dens i té  "d'anomalies" d e  s t r u c t u r e  est  p l u s  g rande 

dans le cas d e  l 'échant i l lon cassant. 

A. 1V.g. Essais d e  t rac t ion  à d i f fé ren tes  vi tesses de  déformat ion 

Les résu l ta ts  des  essais son t  r e p r i s  a u  tableau ci-dessous. 

On  notera q u e  dans le  cas de  cet  al l iage, les essais on t  été réalisés à 

t r o i s  températures; les essais à - 10°C n'aura ient  en  ef fet  appor té  

aucune in format ion complémentaire. 

Allongement à la r u p t u r e  (%)  

T 0  essai Vi tesse de  t r ac t i on  (cmlmin)  



-- - - - -- -- - - -- --- -- 

IV.  1 5 .  

Ces résul tats sont  rep r i s  sous forme d e  graph ique à la 

f i g u r e  IV .  11 . O n  y remarque que la sensib i l i té  d e  l'allongement à la 

r u p t u r e  vis-à-vis d e  la v i tesse de déformation es t  t r è s  importante, en 

fonct ion d e  la température, dès la v i tesse de t rac t i on  de 100 cmlmin. 

A.V. Al l iage zinc-cuivre-titane, repère  E (Z .  E. ) 

A.V.a. Analyse 

c u i v r e  : 0,14 % 

t i tane : 0.09 % 

A.V. b. Fabricat ion 

Après, une  coulée semi-continue, l 'al l iage sub i t  u n  laminage 

de dégrossissage e t  d e  f in i t ion  dans deux t r a i n s  de laminoir 

d i f fé rents .  La séquence de laminage n 'es t  pas connue avec p l u s  de 

précision. 

A.V.C. Pl iabi l i té mail let 

La p l iab i l i té  est d e  qual i té  B à 15OC.  

A.V.d. S t ruc tu re  opt ique 

Les micrographies de la f i g u r e  IV.12. montrent  q u e  la 

s t r u c t u r e  est du type  de celles caractér isant  habituellement les 

alliages zinc-cuivre-titane. Néanmoins, o n  remarquera l 'existence de 

zones à recr is ta l l isat ion hétérogène. 



IV.  16. 

De l'ensemble des examens réal isés actuellement e n  microscopie 

opt ique, o n  peu t  conclure que, sauf  amas eutect iques o u  t rès  g ros  

gra ins,  ce t te  technique d'examens ne  permet pas un classement facile 

des alliages en fonct ion d e  leur  p l iabi l i té .  

A.V.e. Tex tu re  

La f i gu re  polaire d e  la f i g u r e  1V.12. montre que  

l ' incl inaison moyenne, e n  peau, des plans (0002) s u r  le plan d e  

laminage es t  de  20° - 22O. 

A. V. f. Microscopie électronique 

Les examens e n  lames minces conduisent  à l 'observat ion de 

microstructures i l lust rées pa r  les micrographies de la f i g u r e  IV.13. 

On y remarque que dans le cas d'échanti l lons don t  la p l iab i l i té  à lS°C 

est  B, la sous-st ructure est  encore relat ivement homogène, mais qu 'en 

outre,  les précip i tés d e  T i  Znl5 sont  b ien dispersés dans la matrice. 

Une tel le micros t ruc ture  pour ra i t ,  à p r i o r i ,  para î t re  p l u s  favorable 

pour  une soll icitation te l le  que le  pl iage mail let. En fa i t ,  la présence 

d'une deuxième phase mieux répar t i e  au sein de la matr ice apparaît  

ê t r e  un handicap, en ce sens q u e  la présence e t  la répa r t i t i on  de ces 

obstacles accroissent d 'une manière importante la probab i l i té  e t  le 

nombre d ' in teract ions e n t r e  les longues dislocations e t  le T i  Znl5. 

D'une manière générale, on  peut  d i r e  qu'au stade actuel de  

nos examens, les observat ions au microscope électronique p a r  

transmission permettent  de  d i s t i nguer  l 'apt i tude au p l iage maillet s u r  

la base d e  la morphologie des dislocations, des dimensions e t  du degré  

de restaurat ion de la sous-st ructure,  de  la répar t i t ion  p l u s  ou moins 

homogène du T i  Znl5. 



Si I ton  se rappel le, notamment, les morphologies de défauts 

s t r u c t u r a u x  observés antér ieurement dans le  cadre d e  l 'é tude de 

I~embout issabi l i té  (Picc in in e t  al ,  1975), il se conf i rme b ien  que 

l 'apt i tude au  p l iage maillet d o i t  ê t re  considérée comme un cas 

par t icu l ie r  des sol l ic i tat ions à v i tesse de déformation élevée. II n 'en 

demeure pas moins v r a i  que l 'existence, dans le p lan d e  glissement, 

d 'une s t r u c t u r e  d e  dislocations pouvant  i n t e r a g i r  avec les dislocations 

mobiles, p e u t  l imi ter  la duc t i l i té  de  l 'al l iage su r tou t  p o u r  les vi tesses 

de déformation élevées. Dans ce t  o r d r e  d'idées, il semble que  I ton 

puisse t e n i r  pou r  acquis le f a i t  que le processus de laminage 

in te rv ien t  pou r  f i x e r  l ' importance e t  la densité d e  la fo rê t  de  

dislocations. 

A. V.g . Essais de t rac t ion  à d i f fé rentes  vi tesses de déformation 

Les résul tats de ces essais de t rac t ion  sont  résumés au 

tableau ci-dessous : 

Allongement à la r u p t u r e  (%) 

r0 essai Vitesse de t rac t ion  (cmlmin)  
(OC) 

La f i g u r e  IV.14. permet de mieux juger  des var iat ions de 

I'allongement à r u p t u r e  en fonct ion de la v i tesse de t rac t i on  e t  d e  la 

température de l'essai. Sur  la base des résu l ta ts  antér ieurs,  on  peu t  

d i r e  que ces var iat ions sont conformes à ce q u e  I ton pouva i t  at tendre.  



A.VI. Essais de t rac t ion  s u r  une machine classique. 

Les résu l ta ts  des essais de t rac t ions  MTS dans lesquels on 

fa i t  va r ie r  la vi tesse de t rac t ion ,  e t  donc la vi tesse d e  déformation, 

ainsi  que la température de I'essai, permettent  d e  conf i rmer que 

l 'apt i tude au p l iage mail let d'un all iage es t  un problème de sensib i l i té  

à la vitesse d e  déformation. 

Dans le cas des p l iabi l i tés T .B. ,  la sensibi l i té,  en fonct ion 

de la température, de  l'allongement d e  r u p t u r e  à la vi tesse de 

déformation se marque d e  manière net te  p o u r  les échanti l lons déformés 

à basse température - 10°C) à des vitesses de t rac t ion  élevées 

( 1 . 0 0 0  - 1.800 cmfmin) .  Dans le cas d 'une mauvaise pl iabi l i té,  cet te 

sensibi l i té se manifeste p lus  rapidement, c 'est à d i r e  p o u r  des va leurs  

p lus  faibles d e  la vi tesse de t rac t ion  (1 - 100 cmlmin)  e t  à des 

températures d'essais p l u s  élevées. 

Tenant  compte de ces remarques, il é ta i t  in téressant  de 

déterminer si les machines de t rac t ion  q u e  possèdent généralement les 

laboratoires indust r ie ls ,  permettent  un contrô le de qual i té  fondé s u r  

les résultats d e  l'essai de  t rac t ion  réal isé dans des condit ions p lus  

classiques. A u  v u  des résul tats obtenus e t  é tant  donné que  les 

machines de t rac t ion  classiques ne permettent  pas de réal iser des 

vitesses de déformation élevées, il convenait  de s 'or ienter  v e r s  des 

essais à basse température. Des essais o n t  été réalisés dans cette 

opt ique à l 'a ide d 'une machine classique, dans un domaine de 

température compris e n t r e  la température ambiante e t  - 75OC, à une 

vi tesse de t rac t ion  de 5 cmlmin. Les résul tats obtenus p o u r  

l'allongement à la r u p t u r e  sont r e p r i s  au  tableau ci-dessous. 

Repères Allongement à la r u p t u r e  (%) 

Z.A. 3 2  3  8  2  5 18 13 
Z.B. 34 3 4 26 20 1 O 
Z.C. 3  6  36 3  1 2 2  9 
Z.D. 3  2  3  3  2  6  2  2  1 O 



Ces résul tats mont rent  clairement que des essais de t ract ion 

classiques ne  permettent  pas une discr iminat ion sans équivoque des 

d iverses qualités. A u  stade actuel  de  nos connaissances, la 

réal isat ion d 'une vi tesse d e  déformation élevée res te  indispensable. 

A.VI  1. Coeff ic ient de  durcissement dlécrouissaae. 

Le coeff ic ient d e  durcissement dtécrouissage des diverses 

qual i tés a été déterminé p o u r  les condit ions expérimentales des essais 

MTS. Les résul tats sont  rassemblés a u  tableau ci-dessous. 

Valeurs des coeff ic ients dtécrouissage déduites 

des essais de t rac t ion  

Temp. de Vitesses ZA ZB ZC ZD 

l'essai de  t r a c t .  

("Cl (cmlmin)  



IV.  20. 

Ces résul tats permettent  de  dégager u n e  tendance. Si l 'on 

compare les d e u x  cas extrêmes d 'ap t i tude a u  p l iage (Z.A. e t  Z.D.) , 

o n  constate que ,  dans tous  les cas, le coef f ic ient  d'écrouissage de 

l 'al l iage ayant  une p l iab i l i té  TB es t  nettement i n fé r ieu r  à celui  

caractér isant u n e  p l iab i l i té  "TM o u  cassant". Ces résul tats ind iquent  

clairement u n e  inf luence de facteurs s t r u c t u r a u x  : tex ture ,  

interact ions e n t r e  dislocations, fo rê ts  de dislocations d i f férentes 

etc.. . II  appara î t  déjà d e  p lus e n  p l u s  clairement que la microscopie 

électronique p a r  transmission e t  la déterminat ion des tex tures  

d'or ientat ion s'avèrent ê t r e  des techniques indispensables dans l 'étude 

d e  I 'apt i tude a u  pliage. Les examens réalisés s u r  des éprouvet tes 

après  essais MTS ont  fou rn i  des résul tats intéressants qui seront 

d iscutés ul tér ieurement, du moins e n  ce qui concerne les examens de 

lames minces. 

A.VI  1 1 .  Métallographie quant i ta t ive.  

Les examens en microscopie opt ique révèlent  que la 

présence d'amas d'eutect ique e t  d ' i r régu lar i tés  s t ruc tura les  peuvent  

jouer u n  rô le  néfaste s u r  l 'apt i tude au pl iage du laminé puisque les 

échanti l lons dans lesquels il n'y a pas ou peu de ces amas 

maintiennent u n e  p l iabi l i té  acceptable jusqu'à p l u s  basse température. 

Ces hétérogénéités ne  peuvent  pas s 'expl iquer uniquement pa r  la 

teneur  en t i t ane  pu isque cette dernière es t  la même dans le cas 

dféchanti i lons ayant  des microstructures d i f férentes.  

II nous  a p a r u  intéressant d'analyser les informations que  

pouva i t  f o u r n i r  la métallographie quant i ta t ive  en ce qui concerne la 

répar t i t ion  du TiZnl e t  p lus  par t icu l ièrement l'espacement e n t r e  

f i le ts  de TiZn15,  en re lat ion,  avec I 'apt i tude a u  pliage. Les résul tats 

obtenus sont résumés a u  tableau ci-dessous. 



Valeurs des es~acements  en t re  f i le ts  de comr>osés 

Echanti l lons Espacements ( u )  Ecarts types ( u )  

Mauvaise p l iabi l i té  

Centre échant. cen t re  2 7  6,5 

b o r d  2 4 6,o 

Extrémité 1 cen t re  2 O 3,5 

b o r d  1 8  3,o 

Extrémité 2 cen t re  2 3 6,O 

b o r d  19 4,o 

Pl iabi l i té t r è s  bonne 

Centre échant. cen t re  27 

b o r d  19 

Extrémité 1 cent re  2 1 

b o r d  2 1 

Extrémité 2 cen t re  2 2 

b o r d  2 0 

Bien que  toutes les ressources d e  l'analyse mathématique de 

la morphologie géométr ique de la phase inclusionnaire n'aient pas été 

uti l isées, o n  constate que la d ispers ion es t  t r o p  importante pour  pou- 

v o i r  t i r e r  des conclusions au t res  que celle de l 'hétérogénéité s t ruc -  

tu ra le  du produ i t .  Ces résul tats permettent  de conclure, une fo is  de 

p lus,  que  les analyses métallographiques dev ron t  ê t r e  développées en 

u t i l i sant  essentiel lement la microscopie électronique. 



A. IX.  Métallographie électronique p a r  balayage. 

Les micros t ruc tures  observées a u  M.E.B. n 'apportent  q u e  

peu  d'éléments nouveaux p a r  rappor t  à la microscopie opt ique. 

Cependant, ainsi  que le suggèrent  les micrographies d e  la f i g u r e  

IV.15., il semblerait q u e  dans le cas de l 'échanti l lon caractér isé p a r  

une mauvaise p l iabi l i té ,  la phase TiZn15 de I 'eutect ique soi t  coalescée. 

D'autre p a r t ,  I'examen systématique des s t ruc tu res  au  

moyen du d ispos i t i f  analyt ique qui équipe le M.E.B. a permis d e  

mettre en évidence, dans le cas des échanti l lons à bonne pl iabi l i té,  un 

ef fe t  de  ségrégation du c u i v r e  a u  voisinage des précip i tés de TiZn15. 

La technique ut i l isée, avec un détecteur d ispers i f  en  énergie, se 

fonde s u r  l ' in tégrat ion pendant  un temps déterminé des impulsions 

reçues p a r  le détecteur  a u  t r a v e r s  d 'une " fenêtre"  don t  la posit ion en 

énergie correspond à la raie du cuivre.  Ces comptages o n t  été 

réalisés au  voisinage e t  s u r  les précip i tés T i Z n  a ins i  que s u r  la 15  
matrice. Les possibi l i tés du d ispos i t i f  expérimental ut i l isé ne  

permettent  de t i r e r  aucune information quant i ta t ive;  elle n e  do i t  êt re,  

considérée que comme révélat r ice d'une tendance qui a été exaltée en 

rappor tant  les mesures aux résu l ta ts  ' de la matrice. Les condit ions 

opératoires ut i l isées peuvent  ê t r e  résumées d e  la manière suivante : 

- tension : 15 KV 

- grossissement : 5.000 x 

- temps d ' in tégra t ion  de la ra ie cu i v re  : 100 secondes. 

Les tableaux suivants fournissent  quelques uns  des 

résul tats obtenus dans I'examen d'échanti l lons des deux t ypes  

extrêmes d 'ap t i tude au  pliage (Wégria e t  Piccinin, 1977) ; les mesures 

sont i l lust rées à la f i g u r e  IV.16. 



Echanti l lons d e  ~ l i a b i l i t é  T.B. 

Teneur I n t e n s i t é  Cu I n t e n s i t é  Cu I n t e n s i t é  Cu 

CU ( 0 )  matr ice ( I l ;  cps) près du p r é c i p i t é  ' dans p r é c i p i t é  l 2  - I l  (sa) 
(12; cps)  (cps II 

Tenant  compte des res t r ic t ions  fai tes précédemment, on  peu t  

d i r e  que la tendance d 'une ségrégation de c u i v r e  dans le voisinage 

des précip i tés de TiZn15 es t  ne t te  dans le cas d'échanti l lons ayant  

une bonne apt i tude a u  pliage. 

Dans le cas d'all iages tenant  0,5 % Cu, on  note, e n  out re ,  

la présence d e  c u i v r e  dans le TiZn15, ce qui confirme des résul tats 

an tér ieurs  (Heine e t  Zwicker, 1962). Par a i l leurs des précip i tés de 

phase E- ZnCu sont observés. Ces deux observat ions ind iquent  que  

la l imite d e  solubi l i té  du c u i v r e  dans le zinc es t  b ien  i n fé r ieu re  à 0,5 

%. 

Echanti l lons de p l iabi l i té  mauvaise 

Teneur I n t e n s i t é  Cu I n t e n s i t é  Cu l 2  - 1 
CU ( s a )  matr ice ( I I ;  cps) près  du p r é c i p i t é  1%)  

( l * ;  cps) I l  

Dans le cas de ces échanti l lons, il n'y a pas d e  tendance d e  ségréga- 

t i on  de c u i v r e  au  voisinage des précip i tés de TiZn15. 



Pour exp l iquer  ces résul tats,  il semble que deux  facteurs peuvent  

in terven i r .  E n  premier l ieu, la teneur  en cuivre;  ce fa i t  apparaît  

suffisamment év ident  p o u r  qu'il soit  i nu t i l e  de s'étendre : la proba- 

b i l i t é  d 'observer  du c u i v r e  aux  inter faces de TiZn15 augmente avec la 

teneur  en c u i v r e  de l'alliage. Ce fa i t  est  par t icu l ièrement év ident  si  

l 'on considère l'ensemble des résul tats que  nous avons obtenus e t  que 

l 'on t rouvera  a i l leurs (Wégria, Picc in in : 1977). En second l ieu, la 

c inét ique de recr is ta l l isat ion.  En e f fe t ,  l ' inf luence du TiZn15 s u r  la 

recr is ta l l isat ion des all iages Zn-Cu-Ti e t  s u r  l 'ancrage des jo in ts  qui 

se déplacent a u  cours de la recr is ta l l isat ion est  p r o u v é  e t  admis, on 

l'a v u  précédemment. L'hypothèse q u e  nous adoptons, repose s u r  la 

théor ie de la recr is ta l l isat ion formulée pa r  Cahn (1962), Lücke e t  

Deter t  (1957) e t  Stüwe (1965). Dans le cadre d e  cette théorie, il 

apparaî t  qu'au cours  de sa migrat ion, le jo int  laisse de r r i è re  lui une 

concentrat ion e n  soluté i n fé r ieu re  à la concentrat ion in i t ia le de la 

matrice. Cet te d i f férence de concentrat ion correspond à un enr ichis-  

sement d u  jo in t  en atomes de soluté. La ségrégation à l ' in ter face du 

TiZnl pou r ra i t ,  dès lors,  se comprendre s u r  la base de cet te théorie 

p a r  le t ruchement d 'un  ancrage du jo in t  p a r  le préc ip i té  au cours  du 

processus de recristaII isat ion. II es t  c la i r  que  le recu i t  bobine, 

inévi table dans la product ion  industr ie l le ,  p o u r r a i t  avo i r  une certaine 

inf luence dans ce phénomène de ségrégation. 

A.X. Fiaures d e  ~ ô l e s  inverses 

La technique des f igures  de pôles inverses permet d e  f i xe r  

la probabi l i té  de  présence d'un p lan  (hk j l )  dans une or ientat ion 

paral lèle au p l a n  de la tôle. I I  é ta i t  donc intéressant  de se rendre  

compte dans quel le mesure l 'u t i l isat ion de cette technique, qui est 

assez rapide, pouvai t  permet t re  d 'aborder l 'é tude de la corré lat ion 

p l iabi l i té  - s t ruc tu re .  

Les résul tats obtenus dans le cas de deux échanti l lons 

présentant  des  pl iabi l i tés extrêmes sont  rep r i s  au  tableau ci-dessous, 

où  les probabi l i tés sont exprimées en pour-cent.  



IV. 25. 

( h k j l )  Mauvaise p l iabi l i té  Pl iabi l i té t r è s  bonne 

A peau A coeur A peau A coeur 

A ins i  que  le mont rent  ces résultats, la technique des fi- 

g u r e s  de pôles inverses n e  permet pas de d i s t i nguer  deux apt i tudes 

au pl iage t r è s  d i f férentes.  

II se conf irme donc b ien que  seules des études p lus  complètes de 

t e x t u r e  permet t ron t  de se fa i re  une  idée p lus  cor rec te  de l ' inf luence 

de l 'or ientat ion cr is ta l l ine s u r  l 'apt i tude au  pliage. Cette inf luence 

nous parai t ,  s u r  la base des résu l ta ts  obtenus dans la caractér isat ion 

des alliages d e  p l iabi l i tés d i f férentes,  ê t r e  pr imordiale. Ces résul tats 

mont rent  en e f f e t  que : 

- la réduct ion de la d issymétr ie d ' in tensi té de la f i g u r e  polaire, va 

dans le sens d'une amélioration d e  la pl iabi l i té;  les condit ions de 

fabricat ion, coulée e t  laminage, sont  donc prépondérantes; 

- la distance d'une tache (0002) au  cent re  d e  la f i g u r e  polaire 

semble devo i r  ê t re  i n fé r ieu re  à 20°. 



En out re ,  il conviendra d'analyser les s t ruc tu res  e n  micros- 

copie électronique pa r  transmission; la répa r t i t i on  des imperfections 

st ructura les,  l e u r  morphologie, l eu rs  in teract ions ent re  elles e t  avec 

les précipi tés f i xen t  les caractér ist iques de la sous-st ructure qui 

inf luence, elle aussi, I 'ap t i tude au  pliage. 

A.XI .  Conclusions 

Ains i  qu'on a pu le constater  dans cet te pa r t i e  v isant  à 

caractér iser des alliages d e  p l iabi l i tés d i f fé rentes ,  I 'apt i tude a u  pliage 

des alliages du t y p e  Zn-Cu-Ti es t  à re l i e r  à la sensibi l i té,  e n  fonct ion 

d e  la température, de l e u r  allongement à la r u p t u r e  vis-à-vis de la 

vi tesse de déformation. On peut  résumer les observat ions expérimen- 

tales en d isant  que dans un cer ta in  domaine d e  vitesses d e  défor- 

mation e t  de températures d'essai, l 'alliage présente un comportement 

duct i le ,  tandis que dans un au t re  domaine, ce comportement est du 

t y p e  fragile. II est p a r  a i l leurs év ident ,  e n  se fondant s u r  les 

résul tats expérimentaux q u i  v iennent  d 'ê t re  présentés, q u e  la plia- 

b i l i t é  sera d 'au tant  mei l leure que le passage du comportement duct i le  

au  comportement f ragi le  se fa i t  à une  température p lus  basse pour  des 

vitesses de déformation élevées. 

On p e u t  donc considérer que  le problème de l 'apt i tude au  

pl iage maillet est ,  en fa i t ,  u n  problème de température de t rans i t ion  

duct i le-fragi le pour  des vitesses de sol l ic i tat ion élevées. 

Une étude b ib l iograph ique révèle qu'un certa in nombre de 

métaux de s t r u c t u r e  hexagonale compacte présentent  une t rans i t ion  

assez bru ta le  d'un comportement duc t i le  à un comportement f rag i le  

lorsque I ton diminue la température d'un essai d e  t rac t ion  réal isé dans 

des condit ions habituel les de v i tesse de déformation : Risebrough e t  

Teghtsoonian (1967); Agrawal  e t  al  (1973); Sast ry  e t  al (1970); Agnor 

e t  Shank (1950); Greenwood e t  Quarre l l  (1953-54); Armst rong 

(1968a). 



IV.  27. 

Cet te var iat ion d e  duct i l i té  a condu i t  Armst rong (1968b) à 

é tab l i r  une théor ie du comportement duct i le- f ragi le  des métaux po ly -  

c r is ta l l ins  de s t r u c t u r e  hexagonale compacte. B ien que  le domaine de 

vi tesses de déformation qui nous intéresse soit  nettement d i f f é r e n t  de  

celu i  considéré p a r  cet au teur ,  nous examinerons maintenant cet te 

théor ie en la résumant ca r  e l le  nous permett ra d e  mett re e n  évidence 

l ' in f luence d e  cer ta ins fac teurs  s t r u c t u r a u x  s u r  l 'apt i tude au  pl iage 

du zinc. II es t  en  e f fe t  év ident  qu 'une augmentation de vi tesse de 

déformation se t r a d u i t  simplement p a r  un déplacement d e  la tempé- 

r a t u r e  de t rans i t ion  mais n e  supprime pas le phénomène. 

B. Théor ie  d 'Armst rong 

La t rans i t ion  duct i le- f ragi le  des métaux polycr is ta l l ins de 

s t r u c t u r e  hexagonale compacte présente de nombreuses simi l i tudes 

avec celle observée dans le  cas de l 'acier e t  des métaux ré f rac ta i res  

de s t r u c t u r e  cubique centrée. C'est ainsi ,  p a r  exemple, que s i  on 

met e n  évidence l 'existence du phénomène dans un essai d e  t rac t ion  

ou s i  on  l 'é tudie p a r  le t ruchement d e  l 'aspect présenté p a r  les 

surfaces de r u p t u r e ,  on  p o u r r a  conclure que la température de 

t rans i t i on  dépend d e  la grosseur  du g ra in .  

Dans le cas des métaux de s t r u c t u r e  cubique à corps  

centré,  Cot t re l l  (1958) e t  Petch (1958) o n t  développé des théories qui 

o n t  permis d e  comprendre le  phénomène e t  de  p r é v o i r  son appar i t ion 

lorsque le matériau est  soumis à d i v e r s  t ypes  de soll icitations. 

D'autres chercheurs  o n t  p o u r s u i v i  ces études; les résul tats o n t  été 

résumés e t  complétés p a r  Gouzou (1966,1969). Ces t ravaux  sont  

fondés, dans la quasi-total i té des cas, s u r  la théor ie  de la r u p t u r e  

f rag i le  publ iée p a r  St roh (1957) a ins i  que s u r  l 'analyse d e  la l imite 

élast ique e t  d e  la r u p t u r e  duc t i l e  présentée p a r  Hal l  (1951) e t  Petch 

(1953). 



IV. 28. 

B ien  que des relat ions du t y p e  Hall-Petch aient été publ iées 

p o u r  p lus ieurs  métaux de s t r u c t u r e  hexagonale compacte (Armst rong 

e t  al, 1962; Armst rong 1968), e t  p l u s  par t icu l ièrement p o u r  le z inc 

(Wégria e t  Habraken, 1970; Gouzou e t  al, 1971), elles ne  sont pas 

directement ut i l isables pour  l 'é tude d e  la t rans i t ion  duct i le-fragi le. 

En ef fet ,  ce t te  re lat ion s 'écr i t  : 

o ù  a est la l imite élast ique 
Y 

d est la ta i l le  de g r a i n s  

a e t  k sont  des constantes expérimentales, fonct ion de la 
0 Y Y 

température dans le cas des métaux hexagonaux. 

L'étude de la cont ra in te  d e  r u p t u r e  des métaux hexagonaux 

(Greenwood e t  Quar re l l  , 1953-54; Wégria e t  Habraken, 1970; Hauser 

e t  al, 1956; Petch e t  Zein, 1954; Mc G. Tegar t ,  1962-63) condui t  à la 

relation suivante : 

où e t  kF sont des constantes expérimentales. La contra inte d e  
OF 

r u p t u r e  p a r  t ract ion,  
OF ' 

est  prat iquement indépendante de la 

température e t  de la vitesse de déformation aussi longtemps que le 

matériau se rompt d e  manière fragi le. 

II est év ident  qu 'une manière de f i x e r  la t rans i t ion  es t  de  d i re  q u e  

cette dern ière  est a t te in te  lorsque, dans les condit ions expérimentales 

envisagées o n  a : 

ou, d 'une manière p l u s  générale : 



le coef f ic ient  a é tan t  i n t r o d u i t  p o u r  t e n i r  compte d 'une éventuel le 

concentrat ion de contraintes, comme c'est le cas dans l'essai Charpy  

p a r  exemple. 

Ains i  que  l'a montré Armst rong (1968), il es t  in téressant  d e  

noter  q u e  lorsque la température de l'essai diminue, la va leur  de  
d-l 12 p o u r  laquelle l 'équation (VI-3) est  véri f iée, augmente. On 

re t rouve  a ins i  un résu l ta t  expérimental b i e n  connu : l 'apt i tude a u  

pl iage es t  améliorée s i  le g r a i n  es t  p lus  fin. 

Selon Armst rong (1968), on  peu t  éc r i re  la relat ion (IV-1) sous la 

forme : 

avec o = m r e t  k = m k l  Dans ces re lat ions : 
0 Y C Y 

- m est  le facteur  d e  Tay lor  

- T désigne la cission c r i t i q u e  p o u r  le glissement basal (0001 1 

< 1150 > (système d e  déformation le  p lus  faci le p o u r  le z inc)  

- la g randeur  kl peu t  se met t re  sous la forme : 

où C' es t  une  constante, m* es t  le facteur  d e  Sachs, v est  le coef- 

f ic ient  d e  Poisson, G est le module de cisaillement, b le vecteur  d e  

Burge rs  des dislocations de l'empilement e t  r j désigne la cission 
C - - 

cr i t i que  p o u r  le glissement pyramidal  de  deuxième espèce I l1221 < 1123 > 
ou le maclage, nécessaires a u  voisinage des joints p o u r  assurer  la 

cont inui té d e  la déformation. 



La température inf luence les cissions cr i t iques; cette influence, pou r  

une vitesse de déformation constante, peut  se mettre sous forme de la 

loi suivante (Armstrong, 1967) : 

i 
= B exp ( -  B T) 

C 

où B e t  B sont des constantes e t  T la température de déformation 

exprimée en Kelvins. 

Dans le cas du système pyramidal de deuxième espèce, la l i t té ra ture  

(Soifer e t  Shteinberg, 1971; 1972) fourn i t  deux valeurs de B 

correspondant à deux vitesses de déformation d i f férentes : 

Ceci indique que s i  la vitesse de déformation augmente, la valeur de 

B diminue. Cette observation est importante, dans le cadre de ce 

travai l ,  s i  l'on se souvient qu'un système secondaire de déformation 

doit  obligatoirement in terven i r  pour préserver  la cont inuité des 

déplacements. Dès lors, la relat ion (IV-6) montre que lorsque E 

i b 
augmente, T augmente (r aussi, d 'ai l leurs) de telle sorte que la 

C C 

contrainte d'écoulement doi t  augmenter. On peut  penser que cette 

variat ion de la contrainte d'écoulement est contrôlée p a r  la fonction 

Tj( :). 
C 

La discussion qui précède e t  les équations ( I V  - 1 à I V  - 6)  montrent 

que la variat ion de contrainte d'écoulement des polycr is taux de 

s t ruc ture  hexagonale fa i t  in te rven i r  deux composantes activées 

thermiquement qui dépendent de deux cissions résolues cr i t iques 

di f férentes qui présentent des sensibil i tés à la vitesse de déformation 

différentes. En combinant les équations ( I V  - 1) à ( I V  - 6) il v ien t  

successivement : 



b ( a m . r  - O ) d 1 1 2 + a m ~ 1 m * ~ b ~  OF ( 1 - v Y 1 2  exp (-  - T) - kF = O 
C 2 

T 
b 

exp (- - 6 TI - k ~ -  - ( a m  c -  o OF) d 112 

2 a m c ' r m *  G b 

d'où la température c r i t i que  : 

T 
b 

- - '  T c = l n  k ~ -  ( a m  c - a o ~ ) d 1 1 2  

2 

Par une  t ransformat ion élémentaire tenant  compte des propr ié tés  de la 
fonct ion In, la température c r i t i que  Tc  est déf in ie p a r  : 

T = -  2 ln bF - (a m r  b - aoF) d 112 J + 1 In ( a m2 c l2  m* QB) 
C F C 6 1 - v  

soit, e n  posant C l2  = C : 

En admettant, su i van t  Armstrong,  que 

on obt ien t  f inalement : 
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so i t  une relat ion d e  la forme : 

(IV- 7 )  

avec : 

T 
b 

v - 2  ( a m  c - 'OF) - 
k~ 

o ù  la s igni f icat ion des d i f f é ren ts  symboles a été expl ic i tée au  cours  d e  
la discussion de ce paragraphe. 

La re lat ion ( I V  - 7 )  présente l 'avantage de met t re  clairement e n  
évidence les facteurs s t r u c t u r a u x  qui inf luencent  la température Tc  
d'un polycr is ta l  d e  s t r u c t u r e  hexagonale compacte et ,  p a r  conséquent, 
p lus  part icul ièrement, I 'apt i tude a u  pliage du zinc : 

- la ta i l le  de g r a i n  d; 

- l 'or ientat ion préférent ie l le  p a r  le truchement des facteurs m, m* e t  

- les caractér ist iques de résistance mécanique e t  d e  duct i l i té  du 
matériau considéré, p a r  l ' intermédiaire des deux  paramètres déf in is-  
sant le seuil de  r u p t u r e  : UoF e t  la kF; 

- le glissement à l ' in té r ieur  des gra ins  : a . 
OY ' 

- le mécanisme accomodateur a u x  joints d e  g ra ins  : B e t  B . 

Ceci conf irme bien, s i  besoin e n  était, que  le  problème de I 'apt i tude 
au  p l iage maillet est  vaste e t  complexe. Si o n  se souvient  que, selon 
l 'opt ique adoptée dans cette recherche, une  amélioration de la pl ia- 
b i l i té  maillet correspond à un abaissement d e  la température d e  t ran -  
si t ion duct i le- f ragi le  T , il est év ident  que l 'on améliorera la 
p l iabi l i té  soit en  d iminuant  m, m*, 0 ,  a e t  d, soi t  e n  augmentant 

u kF et  8 -  "Y 

II est indispensable, a u  stade actuel du t rava i l ,  d 'analyser à la lu- 
mière d e  cette théor ie  e t  des conclusions qu'el le permet de t i r e r ,  
cer ta ins résul tats s t r u c t u r a u x  d o n t  nous disposons. 



Examen des facteurs s t ruc tu raux  dans le cadre de la théorie 

d 'Armst rong 

C. 1. Inf luence de la tai l le d e  g r a i n s  e t  de  sous-grains. 

Le z inc étant  un métal d e  s t r u c t u r e  hexagonale compacte à 

bas po in t  d e  fus ion e t  n'admettant pas la présence en solut ion solide 

d 'une quant i té  importante d'éléments solutés, les techniques habi- 

tuel les o f fe r tes  p a r  la Métal lurgie Physique p o u r  promouvoir la duc- 

t i l i t é  e t  r é d u i r e  la sensib i l i té  à la vi tesse de déformation, t o u t  en 

maintenant une  résistance mécanique acceptable e n  prat ique,  o n t  une 

eff icacité t r è s  limitée. 

Par ai l leurs, le zinc est caractér isé p a r  une énergie de 

défaut  d'empi lement élevée. Ce fa i t  impl ique le développement, au 

cours  de la déformation, de  sous-grains b ien déf in is  q u i  conduisent à 

un durcissement de sous-st ructure (Wégria e t  Habraken, 1970; Wégria 

e t  Gouzou, 1970). On peu t  ten i r  p o u r  b ien  établ i  que  la sous- 

s t ruc tu re ,  c 'est à d i r e  la s t r u c t u r e  à l 'échelle d u  microscope 

électronique, p lu tô t  que  la s t r u c t u r e  opt ique condit ionne le com- 

portement du zinc. 

Dans ce contexte, le problème qu'il convient d e  d iscuter  

dans l'immédiat est  celu i  de la product ion  e t  du maintien 

(stabi l isat ion) d 'une f ine sous-st ructure puisque, d 'une par t ,  

les observat ions en microscopie électronique p a r  transmission 

réalisées s u r  des échanti l lons avan t  pliage o n t  montré que ce 

facteur  pouva i t  in f luencer  la p l iab i l i té  e t  que, d 'au t re  pa r t ,  

la théorie d 'Armst rong montre l ' in té rê t  p ra t i que  d'un aff ine- 

ment de  la micros t ruc ture  p o u r  l 'ap t i tude au pliage. 



Le premier  fac teu r  auquel o n  peut  penser est celu i  de la 

composition d e  l'alliage. Actuellement, nous nous intéressons aux  

all iages zinc-cuivre-t i tane ut i l isés dans le bât iment tenant  0,2 % de 

c u i v r e  e t  0,1 % de  titane. II n 'est  pas envisagé, dans l'immédiat, de 

modi f ier  profondément ce t te  formule. Néanmoins, cet te possib i l i té  ne  

do i t  pas ê t re  perdue d e  v u e  car  il es t  b ien connu, d 'une  manière 

générale, que certains éléments solutés peuvent  modif ier l 'énergie de 

défaut  d'empilement d u  so lvant  ou le piégeage des lacunes. Ces deux 

facteurs in f luencent  la mobi l i té des dislocations; i l s  peuvent  donc 

cont r ibuer  à u n e  stabi l isat ion de la micros t ruc ture ,  en réduisant  les 

possibi l i tés d e  glissement dév ié  e t  d e  grimpage, p a r  exemple. 

Le deuxième fac teur  consiste à d é f i n i r  un processus de 

fabr icat ion assurant  une répar t i t ion  adéquate d e  la seconde phase. 

C'est l 'unique possibi l i té envisagée, e n  ce moment, pou r  s tabi l iser  la 

sous-structure. D'une manière générale, on p e u t  d i r e  q u e  d e  pet i ts  

précip i tés d i s t r i bués  d e  manière un i fo rme au sein d e  la matr ice sont 

désirables si  l 'on veut  ob ten i r  une sous-st ructure f ine, homogène e t  

stable qu i  condu i t  aux caractér is t iques mécaniques les meil leures. II 

est  malaisé d 'ob ten i r  une  d i s t r i bu t i on  uniforme d' intermétal l iques dans 

la matrice lo rsqu ' i l s  p réc ip i ten t  comme eutect ique in terdendr i t ique 

d u r a n t  la coulée. En o u t r e  les intermétal l iques sont,  p a r  déf in i t ion,  

insolubles à l 'é ta t  solide e t  i l s  ne peuven t  donc pas ê t re  contrôlés p a r  

trai tement thermique. La seule possib i l i té  p o u r  espérer ob ten i r  une 

d is t r ibu t ion  uni forme de f i n s  précip i tés e t  de pe t i t s  sous-grains réside 

dans le contrô le s t r i c t  des opérat ions de coulée e t  de  laminage. 

Analysons br ièvement ces deux aspects. 

L'opérat ion de coulée permet de contrô ler  la tai l le d e  gra ins  

dendr i t iques e t  la d i s t r i bu t i on  des précipi tés. Ces deux  facteurs 

condit ionnent la réponse d e  l'alliage au  t rava i l  de  mise à forme dans la 

mesure où : 



- de g ros  précip i tés peuven t  abaisser la température de recr is ta l -  

l isat ion en agissant comme cen t re  de germinat ion (Cahn, 1956; 

Leslie e t  al, 1963); 

- de f ins  précip i tés peuven t  augmenter la température de recr is ta l -  

l isat ion en ancrant  les dislocations a ins i  q u e  les sous-joints 

(Mould e t  Cot ter i l l ,  1967; Hornbogen 1970). 

L'espacement e n t r e  précip i tés obtenu lo rs  de la coulée détermine la 

ta i l le  minimum de sous-grains q u i  p e u t  ê t r e  obtenue lo rs  du trai tement 

thermomécanique. Pour i l l us t re r  l ' importance d e  ce paramètre de 

fabricat ion, nous considérons deux l ingots  de composition ident ique 

( Z n  - 0,21 % Cu  - 0,11 % T i )  coulés dans des condi t ions d i f fé rentes  : 

sol idi f icat ion rap ide pour  l'un, sol idi f icat ion lente p o u r  l 'autre.  Les 

micros t ruc tures  observées a u  microscope électronique permettent  de 

d i f fé renc ier  t r è s  clairement les deux t ypes  de coulée ( f ig .  IV .  17. ) : 

- eutect ique localisé a u x  joints d e  dendr i tes p o u r  les échanti l lons 

sol idi f iés rapidement; 

- importants amas dleutect ique p o u r  le l ingot  sol id i f ié  lentement. 

En ce qui concerne le laminage de l'alliage, puisque les 

trai tements thermiques ne peuvent  pas ê t r e  ut i l isés p o u r  cont rô le r  la 

précip i tat ion,  la seul a l te rnat ive  est  le l ' t rai tement thermomécanique", 

ce terme étant  p r i s  dans un sens impropre,  puisque nous voulons d i r e  

une combinaison adéquate du taux de réduct ion e t  de  la température 

de laminage. A u  cours de la déformation, on  a r u p t u r e  e t  alignement 

des précip i tés,  ce qui augmente leur  nombre e t  p e u t  conduire à une 

réduct ion de leu r  espacement (Pet ty  , 1962-63). Cet te fragmentat ion 

des précip i tés est  possible à cause d e  la d i f férence de du re té  en t re  

matr ice e t  précip i tés (contra intes in ternes) .  II en résul te que  le 

schéma de laminage est important  pu isque la micros t ruc ture  développée 

à chaque stade dépend n o n  seulement du taux  d e  réduct ion réalisé 

antér ieurement mais aussi de  la vi tesse de laminage e t  de  la 

température d e  laminage. Les résu l ta ts  obtenus pour  les alliages 

Z. B., Z.C., e t  Z. D. sont par t icu l ièrement s ign i f i ca t i fs  à cet égard.  



II est év ident  que I'homogéniété d e  la déformation dépend aussi du 

t a u x  de réduct ion  p a r  passe; e n  pr inc ipe ,  l 'homogénéité sera d'autant 

meil leure q u e  le t a u x  de réduct ion  sera p l u s  g r a n d  (Crane e t  

Alexander, 1968). Néanmoins, a u  stade d e  nos connaissances 

actuelles, il f a u t  se g a r d e r  de tou te  conclusion t r o p  hât ive  car ,  ainsi  

q u e  le mont re  la théorie d 'Armstrong,  d 'autres paramètres 

in terv iennent  pour  f i x e r  la valeur  de  la témpérature de t ransi t ion.  II 

faut,  notamment, res te r  t rès  a t t e n t i f  aux  problèmes de t e x t u r e  e t  d e  

s t ruc tu re  ( t a u x  de restaurat ion e t  /ou recr is ta l l isat ion)  qui sont 

associés à la réal isat ion de for tes réduct ions. Par ai l leurs, puisque le 

laminage est l 'opérat ion au  cours d e  laquelle les précip i tés sont  cassés 

e t  d is t r ibués au  sein de la matrice, il es t  important  q u e  le temps 

d'attente e n t r e  deux passes successives soit minimisé p o u r  rédu i re  la 

recr is ta l l isat ion stat ique. En e f fe t ,  a ins i  que  déjà signalé, il est  c la i r  

que  la fragmentat ion des précip i tés ne peu t  se p rodu i re  que  par  le 

truchement d e  contra intes internes apparaissant lo rs  du laminage (e t  

don t  la va leu r  est supér ieure à la résistance à la r u p t u r e  des 

composés intermétal l iques qui sont  f ragi les) .  Une durée t r o p  longue 

e n t r e  les passes, à u n e  température relat ivement élevée, pou r ra i t  

conduire à une non-fragmentat ion u l té r i eu re  des composés 

intermétall iques. Lorsque le laminage progresse, la ta i l le  des 

sous-grains e t  l'espacement en t re  précip i tés décroît ;  la micros t ruc ture  

tend  à deven i r  p lus homogène. Ins is tons t r è s  clairement s u r  le fa i t  

que  l 'on recherche u n e  répar t i t ion  f ine  du T iZn15 pour  obten i r  une 

sous-st ructure t rès  f ine; nous ne  cherchons pas à d isperser  le TiZnlg 

au  sein d 'une  f ine sous-st ructure : on a observé que cet te dernière 

si tuat ion caractér isait  une  p l iabi l i té  médiocre à basse température. 

D 'un  point d e  vue pra t ique,  il ressor t  t rès  nettement que la 

détermination des meil leures condit ions de coulée e t  laminage devra i t  

promouvoir la p l iabi l i té  des all iages zinc-cuivre-t i tane. 



IV.  37. 

C.2. In f luence d e  I 'or ientat ion i référentielle 

L 'or ientat ion préférent ie l le  exerce son inf luence p a r  I ' in ter-  

médiaire d e  t ro i s  paramètres : m, m* e t  T C .  NOUS n'avons pas 

t rouvé,  dans la l i t t é ra tu re ,  de  données permettant  d e  c h i f f r e r  les 

variat ions, en fonct ion de la température e t  d e  la v i tesse de défor-  

mation, des facteurs m e t  m*. La seule va leu r  t rouvée es t  m = 6,5 à 

77 K. De toutes manières, ces deux  facteurs sont l iés t r è s  étroi te- 

ment à I 'or ientat ion c r is ta l l ine  e t  il semble t r è s  d i f f ic i le ,  vo i re  im- 

possible, de  modif ier la va leur  de l'un de ces paramètres p o u r  un seul 

système d e  déformation uniquement. L' ignorance des va leurs  numé- 

r iques n 'est  donc un handicap que  dans la mesure où l 'on dési re une 

quant i f icat ion ent ière e t  exacte du problème. A u  n iveau du pr inc ipe  

e t  du cho ix  des tendances, on considérera, sans que cela présente un 

inconvénient majeur, q u e  m e t  m* sont des paramètres constants p o u r  

chaque système d e  déformation. 

II n'en v a  pas de même en ce q u i  concerne la contra inte de 

cisaillement c r i t i que  résolue rc. Il est  t r i v i a l  de  rappe ler  que pour  

avo i r  une  déformation plast ique (glissement p last ique),  o n  do i t  avo i r  

un cisaillement. Cette condit ion nécessaire n 'es t  pas suff isante; les 

études réalisées s u r  monocristaux o n t  en e f f e t  montré qu'il fau t  fa i re  

i n te rven i r  la contra inte de cisaillement résolue dans le p lan  de g l is-  

sement e t  dans la d i rec t ion  de glissement. D'une manière t r è s  géné- 

rale, on  peu t  d i r e  qu'il a été montré que la déformation a l ieu s u r  le 

système d e  glissement (p lan  e t  d i rec t ion)  p o u r  lequel la contra inte d e  

cisaillement résolue es t  la p lus  grande. Ceci permet déjà de prés- 

sent i r  l ' inf luence qu 'aura  la t e x t u r e  c r is ta l l ine  s u r  le  t y p e  de g l is-  

sement effect ivement ac t i f .  En e f fe t ,  du p o i n t  de v u e  d e  la défor- 

mation du zinc e t  d e  ses alliages, t ro is  processus d e  déformation 

doivent  ê t r e  p r i s  en considérat ion : le glissement s u r  les plans de 

base, le glissement s u r  les plans pyramidaux d e  deuxième espèce e t  le 

maclage ( c f r .  ch. I e t  I I ) .  



En ce q u i  concerne le maclage, il est  indispensable d e  rappeler  deux 

conclusions d'un ar t ic le d e  synthèse de Mahajan e t  Williams (1973). 

Ces auteurs o n t  e n  e f fe t  montré que  : 

- il y a une lo i  de Petch p o u r  le maclage; 

- il y a une  contra inte de cisaillement résolue p o u r  le maclage ce 

qui implique, ainsi qu 'on  v ien t  de  le  rappeler ,  que le maclage 

apparaîtra quand la tension appl iquée résolue dans le p lan  de 

maclage (1072) e t  dans la d i rec t ion  de maclage < 1011 > est 

supérieure à une va leu r  donnée. 

En c e  qui concerne les deux  types de systèmes d e  g l is-  

sement, on se souviendra d e  ce que Bel l  e t  Cahn (1957) o n t  montré 

que, dans le cas d'un zinc t r è s  pur (somme des impuretés : 15 ppm),  

la va leur  de la cission c r i t i q u e  p o u r  le glissement s u r  les p lans de 

base es t  de 35 g r /mm2 tand is  que p o u r  le glissement pyramidal  de  

seconde espèce, el le a t te in t  1.600 g r / m m 2 .  Ceci exp l ique le f a i t  qu'à 

la température ambiante, le glissement pyramidal  ne  se présente que 

quand l 'or ientat ion d u  p lan  de base es t  part icul ièrement défavorable 

au glissement basal. Ceci étant  précisé, il conv ient  maintenant de 

rappeler  une sér ie  d'observat ions concernant l ' in f luence de I 'or ien- 

tat ion cr istal l ine s u r  le déclenchement d'un type  o u  l 'au t re  de système 

de déformation. 

Bell e t  Cahn (1957) o n t  constaté que lorsque l 'angle en t re  

les p lans  de base e t  l 'axe de t rac t ion  n 'est  pas t r o p  g r a n d  (< IO0), le 

glissement s 'ef fectue sur le p lan  (1132) dans la d i rec t ion  [1113] . I ls  

on t  e n  outre no té  que le maclage dans le zinc s'effectue, après que 

les deux  types de glissement possibles aient appor té  leur  contr i -  

but ion.  I ls e n  concluent que  le germe d e  macle apparaî t  comme une 

ent i té  créée p a r  un cisaillement localement homogène du réseau en un 

site o ù  règne u n e  concentrat ion suf f isante de tensions. Cet te con- 

centrat ion de tensions es t  p rodu i te  p a r  une empilement, cont re  un 

obstacle quelconque, de dislocations qui o n t  glissé. 



Elam (1937) a p r o u v é  que  lo rs  de la déformation p a r  gl is- 

sement d'un c r i s ta l  de  zinc, les macles commencent à apparaî t re 

lorsque le réseau, subissant une rotat ion,  p r e n d  une  posit ion telle 

que  le p lan de base fa i t  un angle compris e n t r e  8O e t  16O avec l'axe 

d e  t ract ion.  

Truszkowsk i  e t  Latkowski  (1967) o n t  montré que I'applica- 

t i on  de la loi d e  Schmid a u  monocristal de zinc permet de démontrer 

que  les va leurs  de la cission c r i t i que  du système pr inc ipa l  e t  du 

système secondaire sont égales lorsque le  p lan  d e  base, subissant une 

ro ta t ion  lo rs  d e  la déformation, forme un angle de 19O avec la d i rec-  

t i on  de l 'e f for t .  L ' in te rvent ion  progress ive  du système pyramidal  de 

seconde espèce s'effectue donc su i van t  la d iminut ion de l 'angle 

d' inclinaison du p lan de base. 

Ces d iverses cont r ibu t ions  p rouven t  b ien  que le mécanisme 

de déformation p last ique du zinc e t  d e  ses all iages es t  u n  processus 

complexe qui se p r o d u i t  en  p lus ieurs  étapes. Et  ceci est  d 'autant  

mieux compris, s i  I ton t i e n t  compte, d 'une  p a r t ,  de  la relat ion ( I V  - 
6) qui montre q u e  s i  la température diminue ou s i  la vitesse de défor- 

mation augmente, la cont ra in te  de cisail lement c r i t i q u e  résolue aug- 

mente et ,  d 'au t re  pa r t ,  des valeurs des angles e n t r e  les d i f f é ren ts  

p lans qui nous intéressent.  En e f fe t ,  les angles en t re  les plans 

(0001) e t  les p lans  (1122) e t  (1012) sont  respect ivement 61° 60' e t  46O 

88' .  Enf in,  o n  notera q u e  l ' inf luence de la température s u r  rc est 

nettement p lus  importante p o u r  le système pyramidal.  

L'ensemble de ces observat ions o n t  été confirmées e t  conci- 

liées p a r  les t r a v a u x  de Lavrent iew e t  a l  (1968) qui o n t  montré que le 

maclage dans le  zinc est  précédé p a r  du glissement pyramidal. 



Ces diverses observat ions suggèrent  que  le glissement py- 

ramidal de  deuxième espèce < 1123 > {1122$ , c'est  à d i r e  e n  déf in i t i ve  

la tex tu re  e t  la mobil i té des d iverses  dislocations, est  responsable d e  

l 'existence e t ,  su r tou t ,  des caractér is t iques de la t rans i t ion  

duct i le- f ragi le  dans le zinc, b ien  q u e  l ' in i t ia t ion  des microf issures s ' y  

fasse probablement p a r  maclage. Ceci résu l te  des t ravaux  déjà 

mentionnés d e  Lavrent iew e t  al  (1968) a ins i  q u e  de ceux de B u r r  e t  

Thompson (1965). Nos observat ions, f i g u r e  IV-18, conf i rment  b ien  

ces t ravaux;  la microscopie opt ique révèle e n  e f f e t  l'absence de macle, 

après pl iage à O°C, dans le cas d'un échanti l lon possédant une  

p l iabi l i té  T.B., cependant qu'un échanti l lon d e  mauvaise p l iabi l i té  

présente, dans le pli, un nombre important  de  macles. D'une manière 

p lus  générale, ceci conf i rme le rô le  d u  maclage dans la f rag i l i té  des 

métaux; ce sujet  a été étudié p a r  p lus ieurs auteurs  don t  les t ravaux  

o n t  été résumés e t  prolongés p a r  Levasseur (1971 1. S u r  la base d e  

ce q u i  v i e n t  d 'êt re d iscuté,  on  p e u t  y v o i r  l ' in f luence t r è s  net te de la 

tex ture ;  t r è s  schématiquement, on  peut  formuler  comme su i t  les 

caractér ist iques de la t e x t u r e  idéale : l ' incl inaison des p lans (0001) 

devra i t  ê t r e  comprise ent re  16O e t  19' pou r  permett re une  

in tervent ion  du système pyramidal  de deuxième espèce e t  re ta rde r  

l 'appari t ion du maclage. 

C.3. Inf luence des autres facteurs s t ruc tu raux  

L' inf luence des autres paramètres qui se dégagent de  la 

théorie d 'Armst rong es t  p lus malaisée à analyser, p a r  manque de 

données fondamentales. En ce qui concerne les caractér ist iques de 

résistance e t  de duc t i l i é  ainsi que le glissement à l ' in té r ieur  des 

gra ins,  nous allons v o i r  dans le paragraphe su ivan t  que  le comporte- 

ment des dislocations semble t r è s  d i f f é ren t  selon que la p l iabi l i té  d e  

l'alliage est  bonne ou mauvaise. La s i tuat ion es t  analogue en ce qui 

concerne les mécanismes accomodateurs aux  jo ints de g r a i n s  : l 'é tat  

actuel des connaissances est insuf f isant .  



IV. 41. 

Les examens en microscopie électronique p a r  transmission 

d'échanti l lons après t ract ion MTS permettent de fa i re une remarque 

intéressante qui prouve néanmoins l ' inf luence de ces d i v e r s  facteurs. 

En effet,  les f igures  IV-19 à IV-26 suggèrent t rès  clairement que la 

sensibil i té à la vitesse de déformation est liée à une d i f f i cu l i té  accrue, 

voi re à l' impossibilité, de reformation d 'une sous-structure f ine  e t  

homogène au cours de la déformation. Si l 'on t ient  compte des va- 

leurs des températures effect ives de déformation repr ises au tableau 

ci-dessous : 

on constate que la gamme des températures d'essai est centrée s u r  la 

valeur c r i t ique 0,4 Tf. La di f férence en t re  les deux températures 

extrêmes n'étant pas t rès  importante, il nous paraît  logique de penser 

à des conditions st ructura les pour  expl iquer les di f férences de micro- 

s t ructure.  En ef fet ,  I 'énergie de défaut d'empilement étant élevée 

pour le zinc, le glissement est aisé, puisqul i l  n ' y  a pas de disso- 

ciation de dislocations. II est év ident  que, dans la gamme de tem- 

pératures considérées, la répart i t ion des obstacles au mouvement des 

dislocations (arbres de la forêt,  précipités; joints e t  sous-joints 

in i t iaux)  do i t  jouer un rôle décisif. C'est à ce niveau, p a r  exemple, 

que les interact ions ent re  dislocations e t  T iZn15 doivent in terven i r .  

On peut  en e f fe t  admettre intui t ivement que  s i  les répart i t ions e t l o u  

la dimension des part icules du composé intermétall ique sont "mau- 

vaises", cette si tuat ion peut empêcher une certaine red is t r ibu t ion  des 

dislocations, c'est-à-dire, finalement, inf luencer la formation d'une 

sous-structure. N'oublions pas, en effet, que selon Holt  (1970), une 

d is t r ibu t ion  uniformément dense de dislocations est instable car  

l 'énergie élastique de la d is t r ibu t ion  peut  ê t r e  réduite p a r  la formation 

de rassemblements de dislocations. 



IV.  42. 

Par analogie avec la théor ie  d e  la décomposit ion spinodale, 

e t  e n  t r a i t a n t  le  problème comme é tan t  ce lu i  de  la f luc tua t ion  d 'une 

dens i té  locale d e  dislocations, Hol t  a mont ré  que  des  f luc tua t ions  de 

longueur  d 'onde  b ien  déterminée c ro issen t  p l u s  rapidement que 

d 'au t res  : ce t t e  longueur  d 'onde  cor respond à la ta i l l e  d e  la sous- 

s t r uc tu re .  Au t rement  dit, la ta i l le  d e  la sous-s t ruc tu re  es t  dé te r -  

minée pa r  la d is tance à laquel le le champ de con t ra in tes  élast iques 

associé à la pa ro i  (sous- jo in t )  dev ien t  t r o p  p e t i t  p o u r  a f fec te r  le 

mouvement d ' u n e  dislocation. Dans le même o r d r e  d' idées, il e s t  c la i r  

que  la présence de  pe t i t s  p réc ip i tés  p e u t  augmenter la température de  

recr is ta l l isat ion en  ancran t  dis locat ions e t  sous-joints. 

C. 4. Conclusions 

L'ensemble des cons idérat ions qui v iennent  d ' ê t r e  discutées 

i nd ique  qu'il e s t  indispensable d 'env isager  le  problème de  la p l iab i l i t é  

de l 'al l iage ZnCuT i  en cons idérant  la re la t ion e n t r e  l ' ap t i tude  au 

p l iage e t  deux  paramètres s t r u c t u r a u x  impor tants  : la t e x t u r e  c r i s ta l -  

lographique e t  la mobi l i té des dis locat ions. 

II slavSre en  e f f e t  que  ces fac teurs  sont  responsables de  

l 'existence, e t  s u r t o u t  des carac té r i s t iques  de la t r ans i t i on  duc t i l e -  

f rag i le  dans le  zinc, b i en  q u e  l 'amorçage des microf issures s ' y  fasse 

probablemerit p a r  maclage (Wéyria e t  al ,  1979; Lavrent iew e t  al, 

1 9 6 8 ) .  Cette observat ion permet  donc d e  fa i re  G n  cho ix  parmi  les 

d iverses poss ib i l i tés  découlant de  la théor ie  d 'Armst rong .  

A y a n t  à l ' espr i t  l 'aspect  p r a t i q u e  de  l 'é tude,  nous avons 

en t rep r i s  l 'analyse de  I ' in fuence des d e u x  fac teurs  considérés en 

caractér isant ,  dans l eu r  opt ique,  des alliages d e  p l iab i l i tés  dif- 

férentes. L 'ob jec t i f  p r i nc i pa l  d e  ce t r a v a i l  es t  de  f o u r n i r ,  g râce  à 

une  analyse quan t i t a t i ve  e t  préc ise d e  la t e x t u r e  cr is ta l l ine,  des 

éléments permet tan t  d e  j us t i f i e r  l 'ex is tence d'un mode d e  déformat ion 



potent ie l  d e  l'al liage , c'est-à-dire avan t  déformation, e t  d 'apprécier  

dans quel le mesure cet te potent ia l i té  se maint ient ou  se modif ie au 

cou rs  d e  la déformation. Pour ce faire, appel a été fa i t  à une  tech- 

n ique par t icu l iè re  d'analyse de la t e x t u r e  c r is ta l l ine  qui consiste à en 

é tab l i r  la fonct ion de d i s t r i bu t i on ,  c'està-dire d 'en  réal iser  l'analyse 

tridimensionnelle. Cette analyse, beaucoup p l u s  précise que  la 

méthode classique consistant à é tab l i r  les f i gu res  de pôles conven- 

t ionnelles, a été réaliske n o n  seulement dans la symétr ie classique du 

laminage ( ré férent ie l  DN, DL, D T )  mais également dans des plans 

macroscopiques choisis p o u r  lesquels, compte tenu  des contraintes 

appliquées, le cisaillement est  maximum. 

D. Analvse c r i s t a l l o a r a ~ h i a u e  

Notre but n 'es t  b ien entendu pas d e  décr i re  i c i  dans le 

déta i l  la méthode d'établissement d e  la fonct ion de d i s t r i bu t i on  des 

or ientat ions cr istal lographiques. Cet te méthode es t  générale e t  a fa i t  

l 'objet de  p lus ieurs  publ icat ions, limitées toutefois aux matériaux de 

symétr ie cubique : par  exemple Gaspard e t  a l  (1978, 1979). C'est 

pourquo i  nous n'en reprendrons que  les grandes étapes en ins is tant  

s u r  les par t icu lar i tés  résu l tan t  de la symétr ie hexagonale du matériau. 

D.1. Les fonct ions de d i s t r i bu t i on  des or ientat ions cr is ta l lographiques des 

matériaux de s t r u c t u r e  hexaaonale . 

Exprimée en termes de composantes d 'or ientat ion ( h k l )  

[uvw 1, la t e x t u r e  c r is ta l l ine  r e n d  compte des relat ions d 'or ientat ion 

ex is tan t  en t re  les cr is ta l l i tes d 'une p a r t  e t  le matériau macroscopique 

d 'au t re  p a r t .  Elle do i t  donc s'exprimer au  moyen de relat ions angu- 

la i res ( rotat ions)  en t re  un t r i èd re  associé au matériau ( p a r  exemple 

DL,  DN, D T )  e t  un ensemble de t r i èd res  associés aux  pet i tes cr is ta l -  - 
l i tes d 'or ientat ions variables const i tuant  ce matériau. 



En conséquence, I 'orientation d'une cr is ta l l i te pour ra  être 

entièrement déf in ie au moyen de t ro is  rotat ions successives d'angles 

d'Euler 9 ,  e , @ qu i  amènent les référentiels en coïncidence (f ig. 

IV-27). Dans la cas par t icu l ie r  du système hexagonal, on choisira un 

référentiel  t r i rectangle déf in i  à p a r t i r  de la maille orthorhombique 

associée à la maille hexagonale classique ( f ig.  IV-28). Ces relations 

angulaires sont à l 'or igine de la construct ion d'abaques permettant un 

déchiffrement aisé e t  une identi f icat ion quasi immédiate des 

composantes d e  la tex ture .  Ces abaques sont analogues à celles 

établies pour le  système cubique (Sastry, 1970) avec la restr ic t ion 

que, calculées pour  un rappor t  - c donné, elles sont limitées à un 

a 

matériau hexagonal bien déterminé. 

La fonction de d is t r ibut ion des orientations cristallogra- 

phiques F(g)  est  la probabi l i té pour  un cr ista l l i te d'avoir une orien- 

tat ion, c'est-à-dire une texture,  décr i te pa r  la rotat ion g ( J) , 0 ,$ ) : 

c'est donc la f r a c t b n  de  volume - dv du matériau possédant l 'orientation 

v 

g à d g  près, soi t  : 

Cette fonction devant ê t r e  positive e t  normalisée, il vient  : 

On a donc : 

1 F ( 9 , e , 4 ) sin es$ses@ d v  = 1 F ( g )  dg  = - - 
v 8 r 2  8 r Z  



IV. 45. 

La fonction de d is t r ibut ion F ( g )  peut ê t re  ensuite développée en une 

série convergente de  fonctions sphériques généralisées : 

Le calcul de la fonction de d is t r ibut ion peut  dès lors ê t re  ramené à la 

détermination des coefficients fl , coefficients accessibles à pa r t i r  de  
mn 

f igures polaires conventionnelles expérimentales. 

La densité de pôles en u n  point  ( x  , ri ) de cette f i gu re  expérimentale 

(hk l ) i  est exprimée en toute généralité pa r  ( f ig.  IV-29) : 

qi ( x ,  r i )  - - - 1 1 F(g)  dg. 

où x e t  ri sont les angles polaires, dans le référent ie l  X I  Y, Z du 

matériau, d'un vecteur d u  réseau réciproque normal à (hkl ) i .  

Une fois déterminées les densités qi ( x , ri ) à p a r t i r  de f igures de 

pôles expérimentales corrigées e t  normalisées, il importe, af in d 'établ i r  

la fonction de d is t r ibut ion des orientations, de connaître les relations 
1 l iant  ces densités e t  les coefficients f , soit : 
mn 

il 
avec q = 1 2 h n  c f' Y% , a  

m mn l 



IV. 46. 

On peut  dès lo rs  établ i r  la fonction de d is t r ibu t ion  suivant  le schéma 

ci-après : 

- établissement d 'un  certain nombre de f igures de pôles 

expérimentales e t  détermination, après correct ions e t  

normalisation, des densités q. ( x , ri ); 
I 

- calcul des coefficients qil à p a r t i r  des qi ( x  , ri ); pou r  ce 
mn 

fa i re on dispose de la relation : 

m 

d Y I  ( x  , r i )  sin 

1 - obtention des coefficients f à pa r t i r  de  la relation (IV-12) 
mn 

- calcul f ina l  de la fonction de d is t r ibu t ion  suivant  la relation 

( IV-1 O). 

I L'obtention des coefficients f nécessite de disposer de (21 + 1 ) 
mn 

f igures de pôles; en  prat ique cependant, pour des raisons de 

symétrie, u n  certain nombre de ces coefficients sont nu ls  de sorte 

qu' i l  su f f i t  de calculer dans le cas du système hexagonal les termes 

pour lesquels 1 e t  m sont pai rs  e t  n = 6 k. Dans le cas d u  zinc, 

trois f igures de pôles expérimentales suf f isent  pour autant que le 

développement soit l imité à l 'o rdre  16. (1 = 16). Comme cependant, 

pour des raisons de commodité expérimentale, nous déterminons 

uniquement les part ies en réf lexion ( x  = O0 à 7S0), les f igures de 

pôles étant ensuite complétées e t  normalisées par  calcul, nous avons 

uti l isé, en vue  d'avoir une précision suff isante, les quatres f igures 

partiel les suivante : {00021, {10h1 ,  11011 1 e t  (1012 1. 



- 

IV. 47. 

Les vecteurs polaires correspondant à ces plans cristal lographiques 

sont ensuite repérés dans le référent ie l  XYZ  du cr ista l l i te qui, comme 

il a déjà été signalé, do i t  ê t re  t r i rectangle pour  le calcul. Ces angles 

cristallographiques a e t  8 déf in is dans la maille orthorhombique 

associée s'expriment, compte tenu du rappor t  - c = 1,856, dans le cas 

a 

du zinc pa r  les relations ( f ig.  IV.29) : 

COS 8 = 

COS a = 

Les valeurs des angles a et 8 correspondant aux plans examinés 

sont repr ises au tableau 1 ci-dessous. 

Hexag . Ortho. B a 

La fonction de d is t r ibut ion des orientat ions cristal lographiques est  le 

p lus souvent observée au t ravers  de sections appropriées de la 

représentation tridimensionnelle qui, par  ail leurs, est complétement 

décri te dans l ' interval le 0 < 6 < ; O < 0 < T, O < @ < m. - - - 



Dans le cas actuel, nous nous sommes volontairement limités à 

l'observation des sections $ = OO; 10°,9; 30° e t  49O ,1 su r  lesquelles 

on peut  re t rouver  les orientat ions ( tex tures)  principales ( f i g  . IV-30). 

A ces orientations repérées su r  les abaques, sont associés des angles 

d l  Euler, de te l le sorte que l 'on peut soit, connaissant les angles, 

calculer les orientat ions (relat ions directes), soit  déterminer les 

angles correspondant à ces orientations données (relat ions indirectes). 

Relations directes 

O 

O COS 

cos @ 

COS $1 
cos Q cos ecos $ - s i n  6 s i n  @ 

- 1 1 3  O 

0 a /c  1 
Relations indirectes 

COS e = 
\ /  f h -  i l2 . c2 + k 2  c Z  + 1 2  

- cos ( @ + 30) = 
flh - i ) 2  + 3 kZ 



IV. 49. 

2 c .  u - C O S ~ [ ( \ / ~ C O S  ( $  + 30) + s i n  ( a  + 3011 
0 5 ' 5  i 

w # O  t g $ =  cos ( @ + 30) - V3 s i n  ( a  + 30) 

\jti cos ( +  + 30) + s i n  ( @ +  30) 
W =  O u =  O = 

V3 s i n  ( (  + 30) - cos ( ( +  30) 

s i n  ( 4  + 30) (1 + 2u) + f i c o s  ( 4  + 30) - 
u # O  v 

tg Ji = 
v # O  f i s i n  ( ( + 30) - cos ( ( + 30) (1 + - 2u) 

v 

D. 2. Analvse c o m ~ a r a t i v e  des tex tu res  cr is ta l l ines de I1alliaae Zn-Cu-Ti 

laminé dans des condit ions indust r ie l les  d i f fé rentes  

D.2.a. All iaqes étudiés 

Nous avons examiné des échanti l lons de l 'al l iage zinc - 0,2 % 

Cu - 0,1 % T i  laminé selon t ro i s  schémas indust r ie ls  d i f f é ren ts  e t  

présentant  des apt i tudes un pl iage mail let t r è s  d i f férentes;  ce sont  les 

all iages repérés précédemment Z.A., Z.D. e t  Z.E. 

Ces alliages o n t  été étudiés à l 'état laminé ( repères L) ainsi  qu'après 

déformation e n  t rac t ion  (25 %) d 'éprouvet tes prélevées dans la d i rec-  

t i on  d e  laminage (T) . En outre,  u n e  quatrième nuance, Z. O. , de 

p l iab i l i té  voisine d e  celle d e  Z.E., a été examinée dans d i f f é ren ts  

états déformés en t rac t ion  r e p r i s  au tableau ci-dessous : 

2.0.5 

0,217 

2.0.4 

0,168 

Repères 

€ 
1 

2.0.6. 

0,385 

2.0.3. 

0,117 

Z.0.0. 

O 

Z.0.1. 

0,019 

2.0.2. 

0,075 



Les caractér is t iques mécaniques e t  la m ic ros t ruc tu re  de  ces 

d i v e r s  al l iages o n t  é té  analysées e t  discutées précédemment; nous n'y 

rev iendrons  donc  pas. 

D. 2. b. Méthode d e  déterminat ion d e  la t e x t u r e  cr is ta l l ine.  

Qua t re  f i g u r e s  de  pôles d e  chaque al l iage o n t  é té  établies 

e n  ré f lex ion (analyse à coeur)  a u  moyen du goniomètre d e  Lücke  

( rad ia t ion Co Ka). Ces f igu res  o n t  été corr igées,  de  manière clas- 

sique, de  la défocal isat ion e t  la normal isat ion a été réalisée à l 'a ide 

d'un s tandard  isot rope p a r  une  méthode o r ig ina le  d e  ca lcu l  due à 

Gaspard (1980). Le ca lcu l  de la fonct ion d e  d i s t r i b u t i o n  a é té  ensui te  

réal isé dans les sect ions 4 = OO; 10°,9; 30' e t  4g0,1 du 

tr id imensionnel.  

D.2.c. Analyse d e  la t e x t u r e  c r i s ta l l i ne  

Dans les d i ve rses  sect ions que  nous  examinerons dans la 

sui te,  nous n e  ferons f i gu re r ,  p a r  souci d e  c lar té ,  que  les compo- 

santes impor tantes c 'est-à-dire celles p o u r  lesquelles la fonct ion d e  

d i s t r i bu t i on  e s t  supér ieure  à 3. En conséquence, dans la discussion 

qui su i t ,  nous  ne re tenons que  les p r inc ipa les  composantes de la 

t ex  tu re.  

Al l iaae Z.A. 

La t e x t u r e  à l 'é ta t  laminé es t  t r è s  marquée ( f i g .  IV-31). 

La composante p r inc ipa le  cor respond à un basculement des  pr ismes 

hexagonaux d ' env i r on  15 à 20° dans  la d i r ec t i on  d e  laminage; el le 

s 'observe dans  les q u a t r e  sections mais es t  s u r t o u t  in tense dans 4 = 

30° où  il lui cor respond l 'o r ientat ion (1106) [3301] .  D 'au t res  compo- 

santes, sans dou te  moins intenses, ne  peuven t  cependant ê t r e  passées 
- - 

sous silence; c 'est  le cas pou r  (2201 ) [ 5 3 2 ] ,  (231 1 ) [ 7 3 2 ]  , (?110) 

[0T23 1, (fi 10) [ 0?21] , (3210) [ 0001 ] a ins i  q u e  p o u r  d1 impor tan ts  

éléments des  t ex tu res  d e  f ib res  par t ie l les  < 4223 > I I  DN ; < 2 1  14 - 
- 
2115 > I I  DN e t  < 3213 > I I  DN. 



IV. 51. 

Après  déformation en t rac t ion  ( E " 0,251 la tex tu re  n 'es t  

pas modifiée comme o n  peu t  le constater e n  comparant les f i gu res  

IV-31 e t  IV-32 ; t o u t  au  p lus  observe-t-on un faible accroissement 

d ' in tensi té de cer ta ines composantes. Ce comportement remarquable 

t r a d u i t  le fa i t  que, contrairement à ce q u e  I'on observe dans les 

métaux de s t r u c t u r e  cubique, la déformation de I 'al l iage de z inc 

s'effectue sans réorganisat ion importante, c'est-à-dire sans ro ta t ion  

des cr is ta l l i tes donc des g ra ins  sous l 'e f fe t  des contraintes. Le 

comportement du zinc lo rs  d 'une déformation dépendra donc fortement 

de sa t e x t u r e  ini t iale. Ceci const i tue donc un élément important p o u r  

les caractér is t iques d e  ce matériau. 

All iage Z. E. 

La t e x t u r e  à l 'é tat  non déformé s'apparente, p a r  de nom- 

b r e u x  points,  à celle de  I 'al l iage Z.A.; le basculement des pr ismes 

hexagonaux est  cependant p lus  important : 18 - 24O v e r s  D.L. 

La composante la p lus  intense se re t rouve  toujours dans la 

section 9 = 30° ( f i g .  IV-33));  le basculement, un peu p lus  impor- 

tant ,  est  i c i  de l ' o rd re  de 23'-24O, ce qui se t r a d u i t  p a r  un déplace- 

ment de  la composante (7106) [ 35011 v e r s  (2207) [ 33021 avec une  

importante réduct ion d' intensité. 

En moyenne, I 'al l iage es t  nettement moins t e x t u r é  que son 

homologue Z. A. e t  I 'on re t rouve,  t r è s  af fa ib l ies e t  par fo is  légèrement 

déplacées, toutes les or ientat ions décri tes p o u r  I'alliage Z .A. et ,  en  

par t icu l ie r ,  l 'aspect t e x t u r e  de f i b r e  part iel le.  

L'all iage déformé en t rac t ion  es t  nettement p lus  t e x t u r é  

( f ig .  IV-34) e t  ses composantes s ' ident i f ient  p lus  encore avec celles 

de I'alliage Z.A. 



IV.  52. 

Deux aspects mér i ten t  d ' ê t r e  soul ignés : 

- du point  d e  v u e  localisation, toutes les composantes de I 'al l iage 

Z.E. sont vois ines vo i r e  ident iques à celles de Z.A.; 

- parmi  ces composantes, o n  peu t  d i s t i ngue r  celles correspondant  à 

un basculement des pr ismes hexagonaux de  p l u s  ou  moins 20' 

v e r s  D L  qui, comme nous  l 'avons déjà souligné, sont  nettement 

moins in tenses dans I 'a l l iage Z.E. (n iveaux  4-9-5) que  dans Z.A. 

(niveaux 10-16-1 1 ) .  l 'ang le  de  basculement est  un peu p lus  élevé 

p o u r  I 'al l iage Z.E. (D i f fé rence  : 3 à 4O). 

Par cont re ,  les au t res  composantes e t  en  par t i cu l ie r  les éléments des 

t ex tu res  de f i b r e s  par t ie l les  sont  ident iques dans les deux  al l iages à 

l 'état  déformé n o n  seulement en  ce qui concerne l eu r  localisation mais 

également leu r  intensi té.  

Au  stade actuel ,  on  peu t  donc d i r e  que  les al l iages ZA e t  ZE se 

d i f férenc ient  nettement non  seulement en  ce qui concerne l 'angle de  

basculement des  prismes hexagonaux mais également e n  ce qui con- 

cerne le volume d e  c r i s taux  correspondant  à l 'o r ientat ion (0001) 
aDL 

( u v t w )  . 

Al l iage Z.D. 

Cet al l iage, don t  le  pl iage es t  t r è s  mauvais, es t  le p l us  fai- 

b lement t ex tu ré  des t r o i s  al l iages étudiés ( f ig .  IV-35). 

Le basculement v e r s  D.L. des pr ismes hexagonaux es t  i c i  

beaucoup p lus  impor tant  : 25-33'. Les au t res  éléments de la t e x t u r e  

c r i s ta l l i ne  sont  également d i f f é ren t s  (0001) [ 12101, < 2110 > / /  DN  

avec e n  pa r t i cu l i e r  (2110) [ o T I ~ ] ,  < 3210 > II DN, < 3302 > II DN 

avec (5302) [0?23 1, < 7104 > 11 DN, (i3-il) [ 21521 ainsi  que  des 

f rac t ions  de < 2310 > / /  DN. 



La déformat ion en  t rac t ion  ent ra îne l 'appar i t ion d e  t ex tu res  

par t icu l ières,  d i f fé ren tes  d e  celles d e  dépar t  e t  n 'ayant  aucune simi- 

l i t ude  avec celles des au t res  al l iages ( f i g .  IV-36). On observe  ainsi 

I 'or ientat ion (2110) [or11 1 a ins i  que  des  composantes proches d e  (3113) 

[ 1 T0l ] e t  d e  (3302) [0223 ] . 

La f ract ion d e  la t e x t u r e  in i t ia le  correspondant  à un 

basculement d e  25-33O des prismes hexagonaux dans la d i rec t ion  de 

laminage évolue quan t  à el le en se séparant e n  deux  composantes, 

l 'une associée à une  réduc t ion  d e  basculement (+ 20°) e t  l ' au t re  se - 
localisant v e r s  33O. 

II ressor t  de  ces considérat ions q u e  la déformat ion a pou r  

e f f e t  i c i  d e  modif ier fortement la t e x t u r e  in i t ia le;  cet te  évo lut ion 

importante p e u t  ê t r e  associée au maclage d e  certaines f ract ions de  

l'all iage. 

D.2.d. Evolut ion de la t e x t u r e  c r i s ta l l i ne  lors  d'un essai de t r ac t i on  

uniaxiale.  

Les déformat ions de I 'al l iage Z.O. é tud ié  dans cet te  par t ie  

du t rava i l ,  son t  repr ises, dans u n  tableau précédent .  A I 'é ta t  in i t ia l  

non déformé, la t e x t u r e  c r i s ta l l i ne  de I 'al l iage es t  const i tuée 

d ' impor tants  éléments d e  f i b res  a y a n t  pour  axe  la d i rec t ion  normale 

( f ig .  IV-37). Les éléments de ce t te  t ex tu re  d e  f i b re  se re t rouven t  

dans toutes les sections examinées : < 4223 > / /  DN, < 21 16 > / /  DN, 

< 6425 > / /  DN, < 3 2 1 8  > / /  DN, < 7100 > / /  DN, < 2203 > / /  DN, 

< 2374 > I I  DN. Ces composantes, sont  aussi intenses que 

I 'or ientat ion (1  106) [ 3301 1 observée dans @ = 30° e t  q u i  correspond 

au  classique basculement des pr ismes hexagonaux dans la d i rec t ion  de 

laminage. 

A l 'é ta t  in i t ia l ,  l 'aspect t e x t u r e  de f i b r e  est  donc nettement 

p l us  accusé dans l 'al l iage Z.O. s i  o n  le compare aux  t r o i s  aut res 

alliages examinés. En ou t re ,  on  no te  que  la t e x t u r e  de  ce t te  nuance 

présente d e  p l us  fo r tes  simi l i tudes (na tu re  des composantes e t  

in tens i té)  avec celle des alliages Z.A. e t  Z.D. 



IV .  54. 

Les modif icat ions subies p a r  la t e x t u r e  a u  cours d e  l'essai 

de  t ract ion ( f i g u r e s  IV-38 à IV-40) sont  limitées à cer ta ins éléments 

de la tex ture  d e  f ib re  d o n t  les in tensi tés re lat ives va r ien t  e t  o n t  donc 

l ieu dans le cad re  de la t e x t u r e  ini t iale. 

L'évolut ion gradue l le  des composantes n e  s'accélère qu 'au 

voisinage de la  r u p t u r e  ( f ig .  IV.40); la composante (1 100) [ 33011 

res te  en par t icu l ie r  stable, comme p o u r  Z.A. e t  même Z.D. 

II resso r t  de ceci que la t e x t u r e  du zinc peu t  évoluer  lo rs  

d 'une  déformation en t rac t i on  de manière t r è s  var iable e t  que 

l ' importance des modifications d e  tex tu re  q u e  l'on observe, 

dépend de l ' in tensi té d e  la t e x t u r e  ini t iale. En règle générale, 

si  la tex tu re  ini t iale (après  laminage) est marquée, on  n'obser- 

ve ra  que d e  t r è s  faibles modifications, celles-ci restant  limitées 

à des changements d ' in tensi tés en demeurant toutefois dans les 

l imites de la tex tu re  ini t iale. Si  la tex tu re ,  p a r  cont re ,  est 

peu  marquée (ou inadéquate),  l 'alliage sub i ra  des rotat ions 

importantes a u  niveau des cr is ta l l i tes avec d'éventuels maclages 

de sorte qu 'une  t e x t u r e  nouvel le sera créée. La tex tu re  

cr is ta l l ine e s t  donc u n e  caractér is t ique essentielle de  l 'al l iage 

de zinc q u i  condit ionne, en t re  autre,  sa réact ion a u  cours 

d 'une  déformation. 

0.3. Répart i t ion des  systèmes d e  glissement e t  de maclage dans les plans 

de cisaillement maximum. 

D. 3.a. Plans de cisaillement maximum. 

Ceux-ci  sont dé f in is  à la f i g u r e  IV-41. Les p lans à con- 

s idé re r  dépendent des contra intes pr inc ipales appliquées au  matériau, 

donc d u  t y p e  de sol l ic i tat ion exercée. C'est a ins i  qu 'en  t ract ion 

uniaxiale, o n  considèrera i t  les p lans (1,2) a lors q u e  le p l iage maillet 

f a i t  i n te rven i r  les cisaillements dans le p lan  (2,3). 



D.3.b. Densi té des p lans e t  des d i rec t ions  d e  gl issement e t  de 

maclage. 

L ' in té rê t  de  la représentat ion actuel le est  d e  f o u r n i r  la d is-  

t r i b u t i o n  des systèmes de  gl issement e t  d e  maclage dans  ces p lans  où  

le cisai l lement e s t  maximum. II dev ien t  a ins i  possible de  met t re  en  

évidence, pou r  un état  de  cont ra in tes donné ( t rac t ion ,  pliage, . . .) 
les possibi l i tés réel les de déformat ion dans  ces plans macroscopiques 

e t  en  pa r t i cu l i e r  d'examiner : 

- s i  ces possibi l i tés sont  favorablement disposées p a r  r appo r t  a u x  

d i rect ions des cont ra in tes (résistance à l 'amincissement p a r  

exemple) ; 

- s i  elles permet tent  une  déformat ion homogène du matériau; 

- s i  ces possibi l i tés de  déformat ion disparaissent e t  sont, éven- 

tuellement, remplacées p a r  d 'aut res a u  cours  de  la déformation; 

- si ,  dans le  cas où  p lus ieurs  possibi l i tés existent,  o n  peu t  isoler 

les p lus probables. 

La représentat ion des d i rec t ions  de gl issement e t  ( ou )  de maclage, 

associées à leu rs  plans, est  obtenue p a r  u n e  méthode or ig ina le  déve- 

loppée a u  CRM p a r  Gaspard e t  a l  (1978, 1979). 

D. 3. b. 1 . R e ~ r é s e n t a t i o n  des d i rec t ions  c r i s ta l  l o a r a ~ h i a u e s  (al issement 

- maclage) 

La fonct ion de d i s t r i bu t i on  des or ientat ions cr is ta l logra-  

ph iques (5 D . l )  a été établ ie dans un ré fé ren t ie l  k ( D N  - D L  - D T )  
P 

donné, l ié  au matériau. Une fois cet te  fonct ion d e  d i s t r i bu t i on  

connue dans ce ré férent ie l ,  il est  possible de déterminer  la d is-  

t r i b u t i o n  angula i re  d 'une o u  d e  p lus ieurs  d i rec t ions  cr is ta l logra-  

ph iques [ u ~ v ~ w ~  1 auxquel les o n  peu t  d 'a i l leurs  associer des p lans  



(h k I ) par  r a p p o r t  à une d i rec t ion  d e  référence R dans une  
1 1 1  O 

section TI d u  matériau. La fonct ion de d i s t r i bu t i on  F ( g )  fournie p a r  

la re lat ion (IV-10) s 'écr i t ,  en  ef fet ,  dans le ré férent ie l  p d e  la 

manière suivante : 

I Une fo is  connus les coeff ic ients f de cet te fonction, l 'appl icat ion 
mn 

de rotat ions successives permet d 'ob ten i r  de nouveaux coeff ic ients 
I f dans u n  nouveau référent ie l  . Soit alors, dans la section 

n mn 
-b 

associée à ce nouveau référent ie l ,  une d i rec t ion  R, fa isant  l 'angle 
-b 

avec une d i rec t ion  d e  référence R qui en pra t ique,  sera p r i s e  
O 

parallèle à une d i rec t ion  simple DN, D L  o u  DT. La densi té de p lans 

(h, k ,  1) dans la section n don t  la d i rec t ion  [ ulvlwl] es t  parallèle à 

R: est  déf inie p a r  une fonct ion d e  d i s t r i bu t i on  : 

0 e t  ml é tant  des constantes, I var iant  d e  O à 2 n .  1 

L'obtent ion de la d i s t r i bu t i on  angula i re de la d i rect ion [ uIvlwl! dans 

la section nécessitera de considérer toutes les d i rec t ions  R a  de 

sorte que  la fonct ion à décr i re  es t  : 

avec a a ( O , T I )  

$&(O, 2 

e t  4, déf in issant  la d i rec t ion  [ ulvlwl 1 . 1 



Comme annoncé précédemment, le calcul de cet te fonction peut  ê t re  

fa i t  su r  base de la connaissance des coefficients fl de la fonction 
mn 

de d is t r ibut ion dans un aut re  référent ie l  k e t  d e  la relat ion ent re  le 
P 

référentiel  expérimental k e t  le kz lié au plan e t  à la direct ion 
P % . Soit g la relat ion re l iant  ces deux rbférentiels; on a : 

'tP 

de sorte que l'on peut  écr i re : 

Tenant compte du théorème d'addit ion des harmoniques sphériques, la 

relation (IV-15) se met sous la forme : 

Le rotat ion g peut  ê t re  décomposée en deux rotat ions partielles 
aP 

gop et g a o  = (O, a ,90°) de sorte que gap = ga . gop; ceci permet 

de dé f in i r  une rotat ion g qui amène le référent ie l  in i t ia l  k en 
OP P 

coïncidence avec un référentiel ko d'axe oy perpendiculaire au plan + 

examiné e t  dont  l'axe oz est parallèle à la d i rect ion de référence Ro. 

En conséquence, la relat ion (IV-16) peut s'écrire : 



IV. 58. 

La forme expl ic i te  de  la fonc t ion  d e  d i s t r i b u t i o n  de la d i rect ion 

[ u  v w ] dans le  p lan  B sera dès lo rs  donnée, e n  fonct ion d e  a p a r  : 
1 1 1  

avec 

(IV-18) 

Dans les plans (1,2), (1.3) e t  (2.3) ( f i g .  IV-42)) les angles g sont 
OP 

déf in is  par  les angles d 'Euler  suivants : 

plan (1.2) : 
~(OPI 

= (135.0.0) io / /  DN 

plan (2.3) : 
(op )  

= (0.90.45) / /  DL 

-+ 
plan (1.3) : g(op)  = (90.90.135) R(o)  / /  DT. 

L'obtent ion de la d i s t r i bu t i on  moyenne nécessitera, d e  plus, que  dans 

le calcul  on t ienne compte uniquement de  la par t ie  réel le  DI^ des 
mn 

1 coeff ic ients complexes D avec 1 e t  m pa i r s  e t  n = 4k. 
mn 

0 e t m l  Nous avons e n f i n  à dé f in i r  les angles d 'Euler  Il . 
correspondant a u x  glissements basal e t  pyramidal  a ins i  qu'au maclage 

d u  z inc  e t  à les i n t rodu i re  dans la re la l t ion I V - 1 8 ) .  Ces angles 

sont : 

glissement basal (0001) [ II%] Il = 60°. el = OO. @ = 60° 1 
glissement pyramidal  (1172) [1253] Il = 32.5 O. 8 = 61.7 O. @ = 60° 1 
maclage ( 1102) [ 2201 ] 11 = 50°, = 47O. = 30°. 



D.3.b.2. Analyse des systèmes d e  déformation de l 'al l iage Zn Cu T i  dans 

les ~ l a n s  d e  cisail lement maximum. 

1 ) Glissement basal. 

. Dans le p lan  (1,2) ( f ig .  IV-42) 

Ce plan est  pr incipalement ac t i f  dans l'essai de  t rac t ion  uniaxé; les 

possibi l i tés de déformation dans ce p lan seront  d 'au tant  p lus  

importantes q u e  la d i rec t ion  de glissement sera proche de a = 90°. 

Comme on le remarque au  tableau suivant ,  les possibi l i tés de 

glissement basal des all iages augmentent, l o rs  de l'essai d e  t rac-  

t ion,  dans l ' o rd re  Z.D., Z.E., Z.A. 

C 
No Etat 1 R = ' 2  

( * )  a, = 25-30° aF2 2 = 75O ? 

Z.A. L 3,95 
T 4,15 

Z.E. L 3,OO 
T 3,OO 

Z.D. L 6,OO 
T 4,65 

( * )  L = état  laminé 
T = é ta t  déformé en t ract ion.  

. Dans le p lan (1,3) ( f i g  . IV-43) 

Ce plan es t  ac t i f  lo rs  d'un essai d e  pliage alterné; l 'ap t i tude à la 

déformation d e  l 'al l iage Z.A. est beaucoup p lus  importante que 

celle de  Z.E. e t  su r tou t  que celle d e  Z.D. 



. Dans le p l a n  (2,3) ( f i g .  IV-44) 

Contrairement à ce q u e  l'on observe, p a r  exemple, dans le p lan 

(1,3), les possibi l i tés d e  glissement dans (2,3) sont t r è s  limitées 

e t  cela p o u r  les t ro i s  alliages. On remarque p a r  a i l leurs que les 

possibi l i tés d e  glissement de I 'al l iage Z.D. dans les p lans macros- 

copiques (1,3) e t  (2,3) ne sont  pas t r è s  d i f férentes,  ce qui 

pré juge d'un bon comportement e n  expansion d e  cet alliage; ces 

possibil i tés sont,  pa r  contre,  t r è s  d i f férentes p o u r  les deux  autres 

alliages, d o n t  les déformations sont donc beaucoup p lus  

anisotropes. 

2) Glissement pyramidal d e  deuxième espèce. 

. Dans le p l a n  (1,2) ( f i g .  IV-45) 

C'est l 'a l l iage Z. D. qui, avant  déformation, présente l 'apt i tude la 

p lus  élevée a u  glissement pyramidal  de 2e espèce. Cette apt i tude 

diminue cependant au  cours  de la déformation, a u  cont ra i re  de ce 

que  l'on observe en par t icu l ie r  p o u r  I'alliage Z.A. don t  l 'apt i tude 

au glissement reste élevée, même après une déformation importante. 

Le classement des all iages dans I 'o rdre  des apt i tudes croissantes au  

glissement e s t  avant déformation Z .  E., Z .A., Z. D. e t  après  défor- 

mation Z.D., Z.E., Z.A. 

. Dans le p lan  (1,3) ( f i g .  IV-46) 

L'apt i tude a u  glissement augmente dans I ' o rd re  Z . D. , Z . E. , Z .A. 

e t  les all iages se d i f fé renc ient  d 'au tant  p lus  que  la déformation est 

importante. 



. Dans le p lan  (2,3) ( f i g .  IV-47) 

C'est dans ce p lan  que  sont localisés les systèmes de glissement 

ac t i fs  lo rs  du pl iage maillet. D' importantes possibi l i tés de dé- 

formation ex is ten t  dans ce p lan pour  les t ro i s  alliages; ce sont  

celles de l 'al l iage Z.D. qui sont  les p l u s  importantes avant  dé- 

formation; p a r  con t re  après déformation le glissement est  nettement 

p lus  facile dans Z.A. 

Avant  déformation, l 'apt i tude a u  glissement des all iages augmente 

dans l ' o rd re  Z. E., Z.A., Z. D. L 'o rdre  es t  inversé après défor-  

mation e t  l 'on a Z.D., Z.E., Z.A. Les possibi l i tés de Z.D., 

importantes au dépar t ,  s 'épuisent rapidement en cours  de défor-  

mation, à l ' inverse de ce que l 'on observe p o u r  Z.A. 

3) Maclage 

. Dans le p lan (1,2) ( f i g .  IV-48) 

Les possibi l i tés de maclage dans le plan (1,2) sont  limitées, com- 

parées à celles de glissement, e t  elles n e  se renforcent  en aucune 

manière lo rs  de la déformation. D u  po in t  d e  vue maclage dans le 

plan (1,2), les all iages Z.A. e t  Z.E. o n t  des possibi l i tés voisines 

d i f fé rentes  de celles de Z.D. 

. Dans le p lan (1,3) ( f i g .  IV.49.) 

Les possibi l i tés d e  maclage sont  faibles en par t icu l ie r  pou r  les 

alliages Z.A. e t  Z.E.; celles d e  l'alliage Z.D., un peu  p lus  impor- 

tantes à l 'é tat  i n i t i a l  diminuent fortement dans l 'échanti l lon dé- 

formé. 



IV.  62. 

. Dans le p l a n  (2,3) ( f i g .  IV.50.) 

Encore une fois, Z.A. e t  Z.E. o n t  des comportements semblables, 

d i f férents d e  celui de  Z.D. Les possibi l i tés in i t ia les de maclage 

son t  plus importantes q u e  dans les aut res  p lans mais sont  ré -  

du i tes  après déformation. 

D. 3. b.  3. Modification des systèmes glissement-rnaclage dans les plans de 

cisaillement maximum au  cours  de la déformation (all iage Z.O. ) 

1 )  glissement basal ( f i g .  IV.51 à IV.53.).  

Les possibi l i tés in i t ia les de glissement ne  se modif ient pas 

au cou rs  de la déformation, e t  cela jusqu'à r u p t u r e .  Elles sont 

su r tou t  importantes dans le p lan  (1,2) e t  sont  d i f fé rentes  de celles de 

Z.A. e t  Z.D. 

Les possibi l i tés d e  glissement dans (2,3) sont  p lus  impor- 

tantes que p o u r  Z.A., Z.E. e t  Z.D. e t  se rapprochent  des possi- 

b i l i tés  offertes dans (1,3). Ces possibi l i tés ne sont  pas modifiées, 

cette fois encore, au cours  de la déformation e t  cela jusqu'à r u p t u r e  

de so r te  que l ' on  peut  p r é v o i r  pou r  cet all iage un comportement en 

expansion sat isfaisant,  semblable à celui  de  l'alliage Z. D. 

glissement pyramidal  de deuxième espèce ( f i g  . 

Dans le  plan (1,2), il est t o u t  aussi probable que le glissement basal; 

important  dans (2,3), il es t  p a r  contre t r è s  l imité dans (1,3). 



IV .  63. 

Ces possibi l i tés ne  sont pas modifiées a u  cours  d e  la déformation, de 

sor te qu 'en ce qui concerne ce t ype  d e  glissement, les possibi l i tés de 

l 'al l iage Z.O. sont  voisines de celles d e  Z.A. e t  Z.E. 

3) maclage ( f ig .  IV.57 à IV.59) 

1 Les condit ions de maclage n e  sont pas modifées au  cours  de 

la déformation; importantes dans le p lan  (1 ,2 ) ,  el les sont e t  restent  
l 

prat iquement nul les dans (1,3) e t  (2,3). 

D. 4. Conclusions 

La représentat ion tr idimensionnel le des tex tu res  cr is ta l l ines 

a été étendue aux  matériaux de s t r u c t u r e  hexagonale compacte; simul- 

tanément, en se fondant s u r  des t r a v a u x  antér ieurs,  on  a développé 

une  méthode or ig inale permettant  de référencer les systèmes d e  g l is-  

sement e t  de  maclage du matériau dans les p lans de cisaillement 

maximum. 

Nous avons pu ains i  comparer t ro is  all iages Zn-Cu-Ti don t  

les indices de pl iage mail let sont  t rès  d i f fé rents .  Simultanément, o n  a 

pu examiner l ' in f luence d 'une déformation en t rac t ion ,  s u r  la t e x t u r e  

cr is ta l l ine d'un all iage d e  p l iabi l i té  intermédiaire. De nos examens, il 

ressor t  que : 

. les alliages de zinc présentent  des tex tu res  cr is ta l l ines qui leur  

sont p rop res  en ce sens que ces dernières sont  t rès  peu  modi- 

fiées, sauf  cas par t icu l ie r ,  au cours  de la déformation; les 

tex tu res  cr is ta l l ines const i tuent  u n e  réal i té  p o u r  chaque all iage 

de zinc d o n t  il fau t  t en i r  compte a f in  d e  comprendre e t  de 

p révo i r  les déformations de I'alliage; 



ces tex tu res  sont, p a r  ai l leurs, toutes caractérisées p a r  une 

composante le p lus  souvent  in tense qui d é c r i t  le basculement des 

prismes hexagonaux depuis la d i rec t ion  normale v e r s  la d i rect ion 

de laminage; ce basculement es t  var iable : lSO < a < 3S0 e t  les 

textures associées son t  complexes; 

. out re  les tex tures  précédentes, les alliages d e  zinc présentent  de 

nombreuses autres composantes d ' in tensi tés t r è s  variables e t  en 

par t icu l ie r  d ' importants éléments de tex tu res  de f i b r e  d'axes 

parallèles à la d i rec t ion  normale; 

. le comportement p las t ique des alliages de z inc dépend fortement 

de  la t e x t u r e  c r is ta l l ine  e t l o u  des modifications au cou rs  de la 

déformation; c'est a ins i  qu 'a f in  de  favor iser  le pl iage maillet, il 

convient d e  disposer d' importantes composantes t e x t u  rates corres- 

pondant à un basculement limité, compris e n t r e  15 e t  20° suivant  

nos examens, des prismes hexagonaux dans la d i rec t ion  de 

laminage, ce qu i  conf i rme les conclusions de I'examen des f igures  

polaires t radi t ionnel les.  La f rac t ion  de c r i s taux  concernés pa r  

cette or ientat ion d e v r a ,  de  p lus ,  ê t r e  la p l u s  importante possible 

(alliage t r è s  tex tu ré ) .  

l 'observat ion des p lans  de cisai l  lement maximum nous apporte, 

pa r  r a p p o r t  à I'examen classique de la t e x t u r e  cr is ta l l ine,  des 

éléments supplémentaires. C'est ainsi, qu 'à p a r t i r  d e  I'examen 

des systèmes de glissement e t  de maclage dans ces plans 

macroscopiques e t  de  leurs  évolut ions au  cours  de la 

déformation, on p e u t  p révo i r  l 'apt i tude qu'a l 'al l iage à ê t re  

déformé d'une manière b ien déterminée ( t rac t ion  uniaxiale, 

pliage, expansion, . . .). Dans le cas actuel,  on a pu ainsi 

montrer qu'un al l iage par t icu l ièrement apte à ê t re  déformé en 

expansion présente d e  mauvaises disposit ions à sub i r  un pliage 

e t  réciproquement; 



. un indice d e  pliage mai l let  élevé semble ê t r e  associé à des 

aspects par t icu l ie rs  de la t e x t u r e  cr is ta l l ine qui fon t  q u e  le 

glissement basal dans les plans d e  cisaillement maximum act i fs  

(2,3) est  t r è s  l imité à l'opposé du glissement pyramidal.  D 'un  

po in t  de  v u e  géométrique, c'est donc de l ' importance d e  ce 

de rn ie r  glissement que dépend la p l u s  o u  moins grande ap t i t ude  

a u  pliage des alliages de zinc. 

Comme la tex tu re  des alliages d e  zinc para î t  t r è s  stable au 

cours d e  la déformation à f ro id ,  il conviendra donc de maît r iser  les 

condit ions expérimentales (coulée, laminage, analyse) susceptibles de 

conduire à I 'obtent ion de tex tu res  adéquates p o u r  un mode de 

déformation donné t o u t  en é tan t  conscient de  ce que la t e x t u r e  idéale 

peut  d i f f é r e r  totalement su i van t  le mode de déformation appl iqué à 

l'alliage. Ce t rava i l  a donc permis de mieux déf in i r  le rô le capital  

que joue la t e x t u r e  cr is ta l l ine dans I 'obtent ion d 'une  p l iabi l i té  t rès  

bonne pour  l 'al l iage Zn-Cu-Ti. Plus précisément, l ' importance du 

glissement pyramidal  de deuxième espèce, suggérée p a r  les 

observat ions qual i ta t ives réalisées en microscopie électronique est 

con fi rmée . 
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Pro ject ion  de l a  mail le o r t h o r h o m b i q u e  a s s o c i é e  s u r  l e  

p l a n  ( 0 0 0 1 )  de l a  m a i l l e  h e x a g o n a l e .  

Fig. II 2 7  

x. 

Déf in i t ion  des a n g l e s  d '  E u l e r  o r i e n t a n t  l e  r e p è r e  

c r i s t a l l i t e  p a r  r a p p o r t  R U  r e p è r e  é c h a n t i l l o n .  



Rela t ion  e n t r e  l a  f i g u r e  de pa le  d i r e c t e  e t  sa r ep ré -  
s e n t a t  i o n  t r idirr tensionnel le  . 



Alliages de z i n c  - s e c t i o n s  p r i n c i p a l e s  d a n s  la resré- 
s e n t a t i o n  t r i 6 i m e n s i c n n e l l e  : 

A -  c o s -  d = O" 
B - cou-= @ = 10,gO 
C -  CO,; ipe  Q =  30" - A -  
D - C O U -  @ = 49, L O .  









Nuance24 - E t a t  i n i t i a l  laminé 



I I n drw 

di ta) w 
1 1 1  

10 

@O=L9.1 

(23 70 

(53 ï?) 

C@Ulj3 2)  
mi- 

NuanceU - Etat déformé en  t r a c t i o n .  



NuanceZE- E t a t  i n i t i a l  l aminé  



Nuance ZE - E t a t  déformé e n  t r a c t i o n  



1 

[ i~ lO l  0320.f Lof-Wl LI2301 ny01 Li1301 
roqo 11 ,-A 

Nuance 'HS- E t a t  i n i t i a l  laminé.  



"t " w (0001J I 
TOI D~WI ~-23101 ~I+OI 03201 [O-01 

O 

Nuance ZD- E t a t  déformé en t r a c t i o n .  



mi- C I 

Nuance 10 : Echantillon non dé foriné. 



Nuancez0 - E c h a n t i l l o n  déformé de V k  en traction 

Fig. 14r 38 
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plan 
( 2 3 )  

P l a n s  de cisaillement rnaximlm. 



s 1 Glissement basal 

Plan de c i s a i l l e m e n t  maximum ( 1 , 2 )  d i s t r i b u t i o n  de 
l a  f o n c t i o n  F ( 9 )  cor ressondant  a u  g l i s semen t  b a s a l .  



P l a n  de c i s a i l l e m e n t  maximum (1,3) - d i s t r i b u t i o n  de l a  
f o n c t i o n  F (9) c o r r e s p o n d a n t  a u  g l i s s e m e n t  b a s a l .  



Glissement basal 

Plan de c i s a i l l e m e n t  naximum (2,3) - d i s t r i b a t i a n  de l a  
fonc t ion  F (g) correspondant a u  gl issement  basa l .  



Glissement pyramidal 

plan ( 7.2) 

l 

O 10 20 30 4 :3 50 60 70 ao c t  

Plan de c i s a i l l e m e n t  nàx im~n  (1,2) - d i s r r i b u t i û n  de l a  
f o n c t i o n  F (ç ) cûrres-ondant  àti ql i sçement  =ra in ica l .  

Fi g.lY45 



Glissement pyramidal 
p l a n ( l . 3 1  

I ZET 

Flan de c i s a i l l e m e n t  maximum (1,3) - d i s t r i b ü t i o n  de l a  
f o n c t i o n  F (g) c o r r e s p o n d a n t  a u  g l i s s e m e n t  pyramidal. 



Glissement pyramidal 
plan (2.3) 

- Plan de c i s a i l l e m e n t  maxirnlan ( 2 , 3 )  - à i s t r i b u t i o n  èe l a  
fonc t ion  F (g) c o r r e s p o ~ d a n t .  aci gl issement  pyramidel. 



Maclage 

p l a n ( l . 2 1  

- Plan de c i s a i l l emen t  maximum (1 ,2 )  ; d i s t r i b u t i o n  de l a  
fonc t ion  F ( g )  correspondant au maclage. 



Maclage 

planrt.3 I 

- Plan de c i s a i l l e m e n t  maximum (1,3) ; d i s t r i b u t i o n  de l à  

f o n c t i o n  F (g) cor respondan t  a u  maclaçe . 



Maclage 

plan (2.31 

- Plan de c i sa i l l ement  maximum (2,3) ; d i s t r i b u t i o n  de l a  
fonction F (g) correspondant au maclage . 



Glissement basal 
plan(l .  2) 

- plan t?e cisaillement maximum (1,2) et glissement basal : 
modifications de la fonction F (g) au cours de la défor- 
mation. 



Glissement basal 
p l a n ( l . 3 )  

- Plan de c i sa i l l emen t  maximum ( 1 , 3 )  e t  g l issement  basal : 
modif icat ions  de l a  fonct ion F (g) au cours de l a  défor -  
mation. 



Glissement basal /-\ 
plan (2.31 1 \ 

1 \ 

- Plan de c i s a i l l e m e n t  maxinuin ( 2 , 3 )  e t  gl issement  basa l  ; 
modif ica t ions  de l a  fonc t ion  ~ ( g ) a u  cours  de l a  dgfor- 
n a t i o n .  



Glissement pyramidal 
p1anI1.21 

- 21an de c i s a i l l e m e n t  maximum (1,2) e t  gl issement  syramidol : 
modificatiorli de l a  fonct ion F (9 )  a u  cours  de l a  déformaticn,  



Glissement pyramidal 
plant 1.3) 

- Plan de c i s a i l l e m e n t  maximum (1,3) e t  g l i s s e m e n t  p y r a n i d a l  ; 
modif ica t ions  de l a  f o n c t i o n  ~ ( g )  a u  c o u r s  de l a  dé fo rmat ion .  

F i g . 1 ~  5 5  



Glissement pyramida 1 

plan (2.3) 

- Plan de c i s a i l l e m e n t  maximum (2,3) e t  gl issement  pyramidal 
modifications de l a  fonc t ion  ~ ( g )  au cours  de l a  déformatior:. 

Fig. 19 56 



Maciage 
plan f 1.2) 

- Plan de c i s a i l l e m e n t  maximum (*1,2) e t  maclagn ; modi f i ca -  
tions de l a  f c n c t i o n  ~ ( g )  a u  c o u r s  de l a  dé fo rmat icn .  , 



Maclage 
p l a n f l .  3) 

- Plan de c i s a i l l e m e n t  maximum (1,3) e t  macloge ; modif ica-  
tions de l a  f onc t ion  ~ ( g )  a u  cours  de l a  déformation.  

Fig. 5 8  



Maclage 
plan 12.31 

- Plan de c i s a i l l e m e n t  maximum ( 2 , 3 )  e t  maclage ; modifica- 
t ions de l a  fonc t ion  F (g) au cours de l a  déformation.  



V. ETUDE EXPERIMENTALE DE L'AMELIORATION DE L A  P L l A B l L l T E  DES 

ALLIAGES ZINC - 0,2 % CUIVRE - 0,1 8 TITANE 

Les t ravaux présentés e t  résumés a u  chapi t re précé- 

d e n t  o n t  permis de met t re  en évidence e t  de  d i scu te r  les po in ts  

su ivants  : 

a) l 'apt i tude au p l iage maillet peut-êt re considérée comme un 

probrème d e  température de t rans i t ion  e n t r e  la r u p t u r e  

duc t i le  e t  la r u p t u r e  fragi le. Les machines de t rac t i on  à 

vi tesse de déformation élevée permettent  u n e  approche d e  ce 

problème : on peu t  é tud ier  l 'évolut ion de l'allongement à la 

r u p t u r e  e n  fonct ion d e  la température T d e  l'essai e t  d e  la 

vitesse de déformation. L 'apt i tude au p l iage maillet à basse 

température est d 'autant  mei l leure que la sensibi l i té de  

Itallongement à la r u p t u r e  vis-à-vis de la température e t  la 

vi tesse de déformation est  faible. 

b)  Dans ce cadre, la théor ie d 'Armst rong présente l 'avantage 

de pouvo i r  met t re clairement e n  évidence les paramètres 

s t ruc tu raux  inf luençant  la température c r i t i q u e  de t rans i t ion  

Tc d'un po lycr is ta l  d e  s t r u c t u r e  hexagonale compacte et, 

p a r  conséquent, l 'apt i tude au  p l iage mai l let  du zinc. Ces 

paramètres o n t  été analysés au  chap i t re  précédent.  

Pour aborder l 'étude d e  ce problème, nous avons choisi  deux  

voies : 



a )  l 'é tude des mécanismes qui rég issent  I 'apt i tude a u  pl iage des  

al l iages d e  zinc.  Dans ce but, les techniques d'analyse des  

t ex tu res  tr id imensionnel les e t  d 'analyse des mic ros t ruc tu res  

en  microscopie é lect ron ique seront  uti l isées; 

b )  la simulation du laminage i ndus t r i e l  s u r  un t r a i n  de  labo- 

ra to i re  e t  la réal isat ion d'essais à caractère pragmatique 

v isan t  à ob ten i r  des ind ices de p l iage  d i f fé ren ts .  II est  e n  

e f f e t  appa ru  assez clairement q u e  la s t r u c t u r e  obtenue 

après le laminage expér imental  n e  correspond généralement 

pas à la s t r u c t u r e  observée après  un laminage indus t r ie l .  

(Wégria e t  al., 1 9 7 9 ~ ) .  Le problème s'est donc posé d e  

réal iser un laminage expér imental .  Ces laminages de labo- 

ra to i re  fourn issent  p a r  a i l leurs  des  échant i l lons permet tant  

l 'approche p l u s  fondamentale du problème. 

Les voies d 'approche suiv ies suggèrent  q u e  parmi l 'ensemble des  

facteurs  dégagés du modèle d 'Armst rong ,  nous  por te rons  no t re  a t ten-  

t i on  essentiellement s u r  la t e x t u r e  de l 'al l iage e t  le  gl issement à 

l ' i n té r ieur  des g ra ins .  Ces deux  paramètres n 'on t  pas é té  choisis p a r  

hasard; il es t  en e f f e t  évident,  d ' une  pa r t ,  q u e  la t e x t u r e  c r i s ta l l i ne  

inf luence d 'une manière p l us  o u  moins d i r ec te  l'ensemble des au t res  

facteurs. D 'au t re  p a r t ,  il est, à p r i o r i ,  év i den t  que  les in teract ions 

en t re  dislocations a u  cours de  la déformat ion do ivent  in f luencer  d e  

manière t r è s  ne t te  I 'apt i tude a u  pl iage. 

B. MISE AU POINT DES CONDITIONS DE SIMULATION DU LAMINAGE 

INDUSTRIEL 

L'étude e n  laboratoire d e  I 'apt i tude au  pl iage à basse tempé- 

ra tu re  nécessite l 'u t i l i sa t ion d'un engin d e  laminage suscept ib le d e  

simuler les condi t ions indust r ie l les  de fabr icat ion.  L ' idée de  base d e  

cette simulation du laminage i ndus t r i e l  s u r  un t r a i n  d e  laboratoire 

repose s u r  l 'étude du paramètre d e  Zener-Hollomon Z qui fa i t  i n t e r -  

v e n i r  la v i tesse d e  déformat ion ( e t  donc la  vitesse d e  laminage e t  l e  

taux  de  réduc t ion)  e t  la température selon la relat ion : 

Q Z = E- e x p  - 
RT 



avec, dans le cas du laminage : 

où : Q = énergie d 'act ivat ion 

R = constante des gaz pa r fa i t s  

T = température exprimée en Kelv ins 

v = vitesse d e  laminage 

D = diamètre des cy l i nd res  

ho e t  hl = respect ivement l 'épaisseur in i t ia le e t  l 'épaisseur 

f inale de la réduct ion  étudiée. 

Deux t ypes  de laminage peuvent  ê t r e  considérés comme équivalents du 

po in t  d e  vue  métal lurgique lorsque les Z correspondants sont égaux. 

Ce p r inc ipe  permet donc d e  transposer dans la p ra t i que  indust r ie l le  

les condit ions expérimenta les, déterminées en laboratoire, qui 

améliorent l 'apt i tude au  pl iage de l'alliage. 

Pour réal iser  en  laboratoire l 'étude expérimentale des con- 

d i t ions d e  laminage, nous avons ut i l isé un laminoir inst rumenté d o n t  

les caractér is t iques sont les suivantes : 

- cage quar to  , 

- diamètre des cy l i nd res  d e  t rava i l  : 120 mm, 

- vitesse de laminage : 30 mlmin,  

- appl icat ion possible d 'une t rac t ion  e t  d'une contre- t ract ion p o u r  

ob ten i r  une bande plane. 

Avant  d'entamer une  série d'essais, il convenait  de  s'as- 

su re r  t o u t  d 'abord que  l 'on p o u r r a i t  fa i re  v a r i e r  les températures d e  

laminage dans la gamme souhaitée. Les essais prél iminaires o n t  

montré qu'il en é ta i t  b ien  ainsi ,  du moins dans certaines limites. En 

fai t ,  o n  peut  fa i re  var ie r  la température de sor t ie  du laminé en 

fonct ion de la température des cy l indres  e t  d e  la température d 'entrée 

de l 'échanti l lon. La f i gu re  V-1 résume les résul tats de  ces essais 

préliminaires. 



C. ESSAIS DE LAMINAGE 

Dans un premier  stade, les essais on t  p o r t é  s u r  des 

laminages de laborato i re  e t  s u r  l'examen d e  l ' inf luence d 'une modi- 

f icat ion des condi t ions de laminage s u r  l ' ap t i tude  au  p l iage mail let d e  

I 'al l iage Zn-Cu-Ti. 

C. l  Première sér ie  d'essais : modif icat ion de la température d e  

laminage 

Dans cet te  première sér ie d'essais, o n  a procédé au  

laminage d e  bobineaux dégross is  jusqu 'à  l 'épaisseur de 1,6 mm 

s u r  u n  t r a i n  indus t r ie l .  Les condi t ions des laminages de  labo- 

ra to i re  réalisés o n t  été les suivantes : 

- r é d u c t i o n :  1 , 6 m m - 0 , 8 m m ,  

- l a rgeu r  de la bande : 120 mm, 

- températures d 'ent rée : ambiante, 90°, 120° e t  150°C, 

- températures de sor t ie  : aussi  voisines q u e  possible des 

températures d'entrée. (Le laminage a donc été réalisé à 

v i tesse lente) .  

En out re ,  chaque bande laminée a été examinée dans  deux  con- 

di t ions. La première, à l 'é ta t  brut d e  laminage : I'alliage s'est 

re f ro id i ,  naturel lement,  de  la température de fin de  laminage, 

jusqu'à la  température ambiante. La seconde condi t ion corres-  

pond à un trai tement thermique. Chaque bande a subi ,  après  

laminage, un cyc le  de  refroidissement,  en  24 heures,  à p a r t i r  d e  

la température de  sor t ie  du laminoir p o u r  simuler le r ecu i t  bobine 

qui est inév i tab le  dans le  cas de  la p roduc t ion  indus t r ie l le  que  

nous étudions. 

Les résu l ta ts  des essais d e  pl iage mai l let  sont r e p r i s  

a u  tableau V-1 ci-après. 



Tableau V-1. Première sér ie d'essais : Inf luence d e  la tempé- 

r a t u r e  de laminage e t  du t ra i tement  thermique s u r  l 'apt i tude a u  

pliage. 

no Température de laminage Traitements P l iage  m a i l l e t  

T~ 
T 

S 
thermiques 15OC 10°C 7OC 3OC 

9 laminage 
à f r o i d  

b r u t  

R 130 

b r u t  

R 120 

R 90 

b r u t  

R 90  

R 8 0  

b r u t  

Ce tableau permet de fa i re  les commentaires su ivants  : 

- l ' indice de pl iage est  d 'au tant  meil leur que la température 
de laminage est  basse, en excluant  toutefo is  le laminage à la 
température ambiante; 

- l ' indice de p l iage est,  dans chaque cas, dé tér io ré  p a r  le 
t ra i tement  de simulation du recu i t  bobine. (La teneur  en c u i v r e  
des all iages étudiés n e  correspond pas à une sursatura t ion) .  

Bien entendu, e t  a ins i  que  nous l 'avons déjà signalé, s i  I ton v e u t  
t rava i l le r  d e  manière analogue s u r  les deux  t ra ins  - laboratoire 
e t  indust r ie l  - il fau t  se placer dans des condit ions tel les que les 
paramètres d e  Zener-Hollomon soient ident iques ou du moins t r è s  
voisins, p o u r  les deux laminoirs. 



S u r  la base des données caractér ist iques des deux 

t ra ins  de laminoir, on  peut  calculer les valeurs du paramètre de 

Zener-Hollomon reprises a u  tableau V-2 ( réduct ion : 1,6 mm - 
0,8 mm). 

TABLEAU V-2 

Température de 1 ami nage Paramètre de Zener-Hollomon 
de dernière passe 

( O c )  Train expérimental Train i n d u s t r i e l  

II apparaît donc que, du po in t  de v u e  métallurgique, u n  laminage 

à 90°C s u r  le  t ra in  expérimental es t  comparable à un laminage à 

120°C su r  le  t ra in  indus t r ie l  ( réduct ion de 50 %).  De la même 

manière, un laminage à 120°C s u r  le t r a i n  expérimental 

correspond à une température de 150°C su r  le t r a i n  indus t r ie l  

( toujours p o u r  une réduct ion de 50 8, en dernière passe). 

Ces premiers résultats nous montrent que, toutes 

autres choses étant constantes, la température de laminage de 

dernière passe industr iel le do i t  ê t re  relativement basse; le cas de 

l 'échanti l lon no 6 (laminé au laboratoire à 90°C - c f r  tableau 

V-1) permet de f i xe r  la limite supérieure à envi ron 110° C 

(interpellation dans le tableau V-2). 

Le b u t  essentiel de cette première par t ie  d u  t rava i l  

é ta i t  la détermination des condit ions de simil i tude pour  le  la- 

minage. D u  point de vue  prat ique de  Ilamélioration de l 'apt i tude 

a u  pliage maillet, les résul tats  montrent que l 'object i f  a été, dans 

une certaine mesure, a t te in t  lors de  cette série de laminages. 

Les alliages ont  été soumis aux essais de t rac t ion  avec une 

machine M.T.S. dont  les résultats sont rep r i s  au  tableau V-3 

ci-après. I l s  confirment b ien  les résultats de pliage maillet où 

I lon observe, dans certains cas, une diminut ion de  la 

température cr i t ique. Néanmoins, les graphiques résumant ces 

résultats ( f i g  V-2 à V-10) suggèrent que la sensibi l i té à la 



TABLEAU V-3 - Tractions MTS: allonaements à la r u ~ t u r e  (%) 

Repères Lami nages V i t .  t r a c t .  T = - l O 0 C  T = O°C T = + 10°C T = + 20°C 

T.E. 150°C 
T.S. 130°C 
b r u t  

T.E. 150°C 
T.S. 130°C 
R 130°C 

T.E. 120°C 
T.S. 90°C 
b r u t  

T.E. 120°C 
R 120°C 

T.E. 120°C 
R 90°C 

T.E. 90°C 
b r u t  

T.E. 90°C 
R 90°C 

T.E. 90°C 
R 80°C 

T.Amb 



vitesse d e  déformat ion es t  encore t r o p  importante dans le  

domaine des basses températures; une  amélioration res te  donc 

vraisemblablement possible. Par  ai l leurs,  on  notera q u e  pou r  

cer ta ins échant i l lons, on observe  parfois,  s i  o n  cons idère les 

al longements à r u p t u r e  obtenus pou r  d i f fé ren tes  v i tesses d e  

déformat ion à u n e  même température,  u n e  augmentation d e  

l'allongement simultanément à un accroissement de  la v i tesse de  

déformation, ce qui es t  un résu l t a t  inat tendu,  b ien  qu 'observé 

antér ieurement (P icc in in  e t  al, 1976). 11 s 'expl ique néanmoins 

p a r  un e f f e t  de l a  t e x t u r e  d 'or ientat ion e t  d e  l 'évolut ion de  ses 

d iverses composantes au  cours  d e  la déformation. 

En résumé, cette première sér ie d'essais a donné l ieu à 

des résu l ta ts  intéressants,  puisqu'el le a permis  : 

- de met t re  au  po in t  un laminage de  laboratoire simulé; 

- de  vé r i f i e r  q u e  l 'on pouva i t  r e t r o u v e r  au  stade du 

laboratoire des  caractér is t iques t o u t  à fa i t  analogues à celles 

d'un alliage p r o d u i t  industr ie l lement;  

- de diminuer,  dans une  cer ta ine mesure, la température d e  

t rans i t ion.  

C.2 Deuxième série d'essais : Modif icat ion d e  la température d e  

laminaae e t  du t a u x  de  réduc t ion  

Dans ce t t e  sér ie d'essais, o n  a f a i t  va r i e r  le  t aux  d e  

réduc t ion  e t  la température d e  dern iè re  passe dans l 'espoir  de  

dégager l ' in f luence de  chacun de  ces paramètres. Dans cette 

opt ique, le  laminoir  indus t r ie l  a f ou rn i  u n e  bande d e  l'all iage 

Zn-Cu-Ti dégrossie e t  f i n ie  à la deuxième passe, à des épais- 

seurs var iables,  selon les séquences de  laminage su ivantes : 



1 )  9 m m - 3 , 7 m m - 2 m m  

2) 9 mm - 2,9 mm - 1,6 mm 

3) 9 mm - 2,9 mm - 1,35 mm. 

En termes de taux  de réduct ion p a r  passe, les t ro i s  ébauches 

o n t  donc été obtenues dans les condi t ions suivantes : 

Chacune de ces ébauches a été laminée en u n e  passe jusqu'à 

l 'épaisseur d e  0,8 mm s u r  le t r a i n  du laboratoire. On a donc 

obtenu les taux  de réduct ion  de troisième passe su ivants  : 

1)  6 0 %  

2) 5 0 %  

3) 41 Po. 

Chacun de ces t r o i s  t a u x  de réduct ion  a été réal isé aux  tempé- 

ra tu res  suivantes : 

1 ) température ambiante 

2) 90°C 

3) 12O0C 

4)  150°C. 

Les températures demandées o n t  été réalisées d e  ma- 

n iè re  quasi-parfai te, pu isque le  p l u s  g ros  écar t  enreg is t ré  

concerne le laminage à température ambiante p o u r  lequel la 

température d e  sor t ie  é ta i t  de 40° C. 



En outre,  a f in  d e  simuler le r e c u i t  bobine inéluctable 

dans le cas d 'une product ion  industr ie l le ,  on a réal isé p o u r  

l'ensemble des laminages le t ra i tement  thermique su ivan t  : recu i t  

de 3 heures  à la température d e  fin d e  laminage s u i v i  d'un 

refroidissement en  24 heures depuis ce t te  température jusqu'à la 

température ambiante. 

Les résu l ta ts  des essais de p l iage sont  r e p r i s  aux  

tableaux V-4 e t  V-5 ci-après. L' indice d e  p l iabi l i té  moyen a été 

calculé e n  donnant les valeurs suivantes a u x  d i f f é ren ts  indices : 

Les prélèvements o n t  été réalisés à t r o i s  endro i ts  des bobineaux 

laminés, endroi ts  qui sont d i f fé rent iés  p a r  les repères A, B e t  

C, correspondant,  respectivement, à un prélèvement effectué à 

l ' in té r ieur ,  au mi l ieu e t  à l 'ex tér ieur  du bobineau. 

TABLEAU V-4 - Pl iabi l i té à l 'é tat  brut d e  laminage 

T = 5OC 

M M 
M M ( 4 )  
M M 

AB AB 
M M (393) 
M M 

T = 8OC 

AB M 
A B M  (3,s) 
M AB 

B B 
6 6 (295) 
M M 

T = 12O 

B B 
T B T B  (1,5) 
TB B 

B TB 
TB TB (1,5) 
TB B 

T = 15O 

TB TB 
T B T B  ( 1 )  
TB TB 

TB TB 
TB TB (1,2) 
TB B 

Repères 

1 A 
B 
C 

2 A 
B 
C 

Temp. de l a m i n a g e  
(OC) 

amb. 

90' 



A : i n t é r i e u r  bobineau (début)  
B : m i l i e u  bobineau 
C : e x t é r i e u r  bobineau ( f i n )  

Repères 1 à 4 : réduction de 41 8 en dernière passe. 

Repères 5 à 8 : réduction de 50 % en dernière passe. 

Repères 9 à 12 : réduction de 60 % en dernière passe. 



TABLEAU V-5 : Essais de ~ l i a a e  à 2OC e t  O°C 

Etat  brut de laminage 

Le résu l ta t  essentiel de  cet te série d'essais est  q u e  

l 'on a pu ob ten i r  un pl iage d ' indice 1,5 à une température de 2O 

C. La premiere série d'essais ava i t  permis d 'ob ten i r  un bon  

résu l ta t  à 7O C, qua t re  bons résul tats à I O 0  C e t  sept bons 

résul tats à 15O C. L'amélioration est  donc sensible : on a pu 

abaisser la température d e  t rans i t ion  de p lus ieurs  degrés e n  

modif iant les condit ions de laminage de dern ière  passe. 

Pour permett re u n e  comparaison p lus  aisée des résul -  

t a t s  obtenus jusqu'à présent ,  nous avons mis ces résul tats sous 

forme de graph iques donnant  la var ia t ion  de l ' ind ice moyen de 

p l iabi l i té  en  fonct ion de la température d'essai. La f i gu re  V-11 

rep rend  les résul tats p o u r  l 'état brut d e  laminage des essais d e  

la premiere série. 

Pl iabi l i té à 
o0 C 

C T B  
B B (3,2) 
C M 

AB C 
M C (4,5) 
C C 

C C 
M AB ( 3 , 8 )  
M B 

Repères 

6 A 
B 
C 

9 A 
B 
C 

10 A 
B 
C 

Les f igures  V-12 à V-14 sont  re lat ives a u x  essais d e  la deuxième 

série. 

Pl iabi l i té à 
2O C 

B T B  
TB T B  (1,5) 

B B 

B B 
B AB (2,5) 

AB AB 

B B 
B B ( 2 )  
B B 



Indépendamment de la constatation que I ton a p u  pro-  

dui re,  au stade du laboratoire, une qual i té au moins équivalente, 

e t  t rès  nettement supérieure dans quelques cas, à celle produi te 

industriel lement en ut i l isant  les conditions classiques de 

laminage, ces résultats permettent de  t i r e r ,  d 'une manière 

générale, p lus ieurs conclusions t rès  importantes. 

Tout  d'abord, ces résultats confirment la tendance qui 

se dégage d 'un  examen stat ist ique de la qual i té produi te indus- 

tr iel lement e t  qui avait  montré que de légères modifications des 

taux de réduct ion par  passe peuvent conduire à des variations 

notables de la pl iabi l i té à 15O C, comme le rappelle le tableau 

ci-dessous. 

TABLEAU V-6 

Ces résultats sont conformes à l'hypothèse de l'importance de 

"certaines caractéristiques microstructurales" s u r  l 'aptitude au 

pliage maillet e t  montrent que, d'un po in t  de vue prat ique, les 

taux de réduct ion de chaque passe doivent  ê t re  d u  même o rd re  

de grandeur. 

l è r e  passe 

2ème passe 

3eme passe 

Les f igures de pôles obtenues pa r  voie classique 

montrent alors que non seulement l'angle d'inclinaison des plans 

de base su r  le plan de laminage mais aussi l 'acuité de la tex ture  

s u r  toute l'épaisseur de  l'échantillon (b ien mise en évidence par  

Taux de réduction pa r  passe (%)  

Pliabil i té 

15' : TB 

58 

5 5 

5 3 

Pliabilités 

15O : AB 

7 1 

6 0 

4 3 

Pliabilité 

15O : B 

6 2 

5 3 

50 



la  t ex tu re  à coeur)  jouen t  un rô le  impor tant  p o u r  I 'apt i tude au  

pl iage mai l let  ( f i g  V-15 e t  V-16). Ceci conf i rme la nécessité 

d 'une  t e x t u r e  b ien marquée, comme l 'avaient mont ré  les premières 

t ex tu res  tr id imensionnel les.  

Les essais d e  t rac t ion  à d ive rses  vi tesses de  défor -  

mation conf i rment  les tendances que  les essais an té r ieurs  ava ient  

permis de  met t re  en évidence : la sens ib i l i té  à la v i tesse d e  

t rac t ion  d e  l'allongement à la r u p t u r e  e n  fonct ion de  la tempé- 

r a t u r e  permet  ef fect ivement de s u i v r e  I 'apt i tude a u  pl iage maillet, 

p o u r  au tan t  que  la v i tesse de  t r ac t i on  so i t  suff isamment élevée. 

T a n t  que la p l iab i l i té  es t  TB,  la sens ib i l i té  à la v i tesse d e  dé- 

formation e s t  faible, v o i r e  nulle. La f i g u r e  V-17 qui résume ce 

résu l ta t ,  suggère  que  la température de  bobinage en  fin d e  

laminage d o i t  ê t r e  aussi  basse q u e  possible s i  o n  ne v e u t  pas 

détér iorer  I 'apt i tude a u  p l iage mail let d e  l'alliage. 

C.3 Discussion des  résu l ta ts  des essais 

D 'un  po in t  d e  vue  p ra t ique ,  le  paramètre d e  

Zener-Hollomon , évoqué précédemment, o f f r e  une  approche 

intéressante pu isqu ' i l  permet d e  d é f i n i r  les condit ions d e  

laminage i ndus t r i e l  optimales à p a r t i r  d'essais de  laboratoire. 

Avan t  de d iscu te r  ce po in t ,  calculons ce paramètre Z p o u r  les 

essais d e  la deuxième série; les formules V-1 e t  V-2, o u  v = 

30 mimin e t  D = 120 mm conduisent aux  va leurs  du tableau 

ci-dessous. 

TABLEAU V-7 

Réductions e t  températures 

2 mm - 0,8 mm amb 

90° 

1 200 

1 50° 

f. 
(s-' 1 

5 4 

54 

54 

5 4 

Z ( %  s - I l  

8.8 10'' 

5,1 10 16 

3,5 10 15 

3.8 l 0 l 4  

Pl iabi l i té 

à 5O C 

1,6 

1,5 

3,6 

2,8 



On no te ra  p a r  a i l leurs  que p o u r  les condit ions habi tuel les d e  

laminage indus t r ie l ,  le paramètre Z d e  la troisième passe v a u t  
15 3.10 . Si l 'on t i en t  compte des  va leurs  des d i f f é ren t s  facteurs  

e n t r a n t  dans le  calcul  de  Z, e t  le rô le  impor tant  de  la tempé- 

ra tu re ,  la comparaison de  cet te  va leur  avec celles repr i ses  dans 

le tableau V-7 montre qu'il sera nécessaire de  d iminuer  la tem- 

pé ra tu re  de la dern iè re  passe du laminage indus t r ie l .  

A f i n  d 'analyser  la re la t ion e n t r e  le paramètre Z e t  

l ' ap t i tude  au  p l iage maillet, re la t ion  qui n 'apparaî t  pas nettement 

si l 'on considère simplement les va leurs  numériques, nous  avons 

t racé le  diagramme donnant  la température à p a r t i r  d e  laquelle 

l ' ind ice de  p l iab i l i t é  es t  supér ieur  à 2 en  fonct ion de  In Z. 

Cet te  va leu r  l imi te  de 2 n'a pas  été choisie arb i t ra i rement ;  el le 

correspond à u n e  qual i té  B qui es t  la l imite d e  ce qui p e u t  ê t r e  

to léré e n  p ra t ique .  Ce diagramme es t  r e p r i s  à la f i g u r e  V-18. 

II met t r è s  clairement en  évidence l 'existence d'un minimum t r è s  

ne t  p o u r  les va leurs  d e  In Z comprises en t re  35 e t  40. Ce 

minimum, qui correspond à u n e  d iminut ion net te  de  la tempé- 

r a t u r e  d e  t rans i t ion ,  es t  p l us  marqué p o u r  les t aux  d e  réduct ion 

p lus  impor tants  e t  se déplace légèrement v e r s  les Z cro issants  s i  

on  augmente le  t a u x  de  réduct ion.  

Pl iabi l i té 

à 50 C 

3,5 

1,s 

3,2 

2,8 

4 

3,3 

4,3 

4 

Z(% s-') 

8.1 l 0 l 9  

4,6 10 16 

3.1 1015 

3.4 l 0 l 4  

7,2 10 19 

4,l 10 16 

3,1 10 15 

3 10 l4  

Réduct ions e t  températures 

1 , 6 m m - 0 , 8 m m  amb 

90° 

1 20° 

1 50° 

1,35 mm - 0,8 mm amb 

90° 

1 20° 

1 50° 

i 
(s-1 1 

50 

50 

50 

50 

45 

4 5 

45 

4 5 



L'existence d e  ce minimum es t  évidemment t r ès  impor- 

tan te  p o u r  f i x e r  les condi t ions du laminage indus t r ie l ;  il con- 

v iendra  donc,  t ou t  d 'abord,  de  le  conf i rmer  p a r  quelques essais 

complémentaires. Ensui te,  il conv iendra de  réa l iser  une  étude 

s t ruc tu ra le  a f i n  de  dégager  le mécanisme responsable d e  son 

existence. II s'agi t  e n  e f fe t ,  à n o t r e  connaissance, d'un phé- 

nomène ent ièrement nouveau. Quelques courbes donnant  la 

var ia t ion d ' u n e  caractér is t ique mécanique en  fonct ion de  In Z on t  

é té  publ iées p a r  Mc Queen e t  Jonas (1975); aucun  de ces dia- 

grammes n e  montre un minimum d e  ce type.  S u r  la base des 

courbes d e  la f i gu re  V-18, ce phénomène semble ê t r e  l ié  à une  

augmentation subi te e t  l imitée de  la déformabil i té d e  l 'al l iage. 

C.4. Essais de laminaae com~lémenta i res  

S u r  la base des résu l ta ts  obtenus dans les essais 

antér ieurs ,  deux  sér ies d'essais s 'avéraient intéressantes : 

a )  réal isat ion des t a u x  de  réduc t ion  de  40 %, 50 % e t  60 %, aux  

températures de  50°C e t  7S°C. Ces essais, réalisés s u r  un 

laminoir  de laboratoire,  o n t  permis  d 'é tud ie r  l 'apt i tude au 

pl iage d'échant i l lons laminés dans des condi t ions 

correspondant  à des va leurs  d e  Z comprises en t re  1016 e t  

1019 ; 

b )  p répa re r ,  s u r  un laminoir indust r ie l ,  des ébauches 

permet tan t  de  réa l iser ,  en laboratoire,  des réduct ions de 

de rn iè re  passe d e  30 % e t  70 % qui conduisent à une  

épaisseur f inale d e  0,8 mm, a f i n  de  p réc iser  la re la t ion 

en t re  p l iab i l i té  e t  paramètre de Zener-Hollomon. Les 

poss ib i l i tés  de laminage de laboratoire n 'on t  toutefois permis 

que la  réalisation d e  la passe d e  f in i t i on  de  30 %. 

L'ensemble des essais réalisés d e v r a i t  nous permet t re  de  d é f i n i r  

les condi t ions d 'un  essai indus t r ie l .  



En out re ,  il convient  d 'e f fec tuer  une analyse 

s t ruc tu ra le  : tex tu re  tr idimensionnel le e t  microstructure.  II est  

e n  e f fe t  c la i r ,  qu'en pr inc ipe ,  la t ransposi t ion des résu l ta ts  de 

laboratoire à la p ra t i que  indust r ie l le  ne  dev ra i t  pas, g râce au 

paramètre Z, poser des problèmes insurmontables. Néanmoins, il 

convient  d e  noter  que p o u r  fa i re  v a r i e r  Z ,  deux  paramètres de 

laminage peuvent  ê t r e  modifiés "à laminoir constant1' : le t a u x  de 

réduct ion  p a r  passe e t  la température de laminage. Pour cho is i r  

a u  mieux, e t  avec le minimum d'essais, les éventuel les 

modifications à appor ter  à ces deux  paramètres, il convient  de 

s 'appuyer s u r  des examens s t ruc tu raux .  En e f fe t ,  il n e  fau t  

pas p e r d r e  de v u e  que le glissement des dislocations à l ' i n té r i eu r  

des g ra ins  est  un phénomène déterminant,  qui apparaî t  d 'a i l leurs 

directement dans la théor ie d 'Armst rong du comportement 

duct i le- f ragi le  à la t rac t ion  des matériaux de s t r u c t u r e  

hexagonale compacte. Des t r a v a u x  antér ieurs  s u r  d 'au t res  

alliages d e  zinc nous o n t  e n  e f fe t  montré que la d i s t r i bu t i on  des 

dislocations qui es t  liée, notamment, aux  d e u x  facteurs qui 

v iennent  d 'êt re évoqués, peu t  inf luence l e u r  déplacement 

u l té r i eu r  e t l o u  le mouvement des dislocations créées lo rs  d e  la 

déformation. 

C. 4.a. Troisième série d'essais 

A la sui te de ce qui v i e n t  d 'ê t re  dit, les résul tats des 

deux  premières séries d'essais o n t  été complétés p a r  des essais 

de pliage réalisés s u r  des échanti l lons obtenus p a r  laminage à 

50' e t  75OC avec des t a u x  de réduct ion  de 41 %, 50 % e t  60 % en 

dern ière  passe. L'ensemble des résu l ta ts  est  r e p r i s  au tableau 

V-8 ; la f i g u r e  V-19 rep rend  ces résul tats sous forme de 

diagramme. 



Tableau V-8 

Ces résu l ta ts  mont ren t  que  les premières conclusions n ' on t  pas 

été modif iées : la température d e  t rans i t ion  at te in t ,  générale- 

ment, u n e  va leur  minimale pou r  des  va leurs  d e  In Z voisines de  

38. 1 1  conv iendra,  dès  lors,  de  dé f i n i r  les condit ions indus-  

t r ie l les  permet tant  d fob ten  ir les va leurs  adéquates du paramètre 

de  Zener-Hollomon. 

C. 4. b. Quatrième sér ie d'essais 

Température à 
p a r t i r  de 
1 aquel 1 e 
I.P. ) 2 

( O c )  

3,s 
6 
8 
2 

7,3 
7,s  

7 
9 
8 

1,5 
7 ,s  
8 

11 
12 
13 
1 O 

7,7 
11 

Comme o n  l 'a déjà signalé, le programme de  ce t te  sér ie d'essais 

p révoya i t  le  laminage d e  f in i t i on  d f u n e  ébauche obtenue s u r  un 

t r a i n  i ndus t r i e l ,  en  réal isant d e u x  réduct ions : 30 Oa e t  70 %. 

Les poss ib i l i tés  du t r a i n  expér imental  n ' on t  permis  que  la réa- 

l isat ion d e  la passe d e  30 % aux  d ive rses  températures p révues  : 

ambiante, 50, 90 e t  120°C. B ien  que  s u r  la base des résu l ta ts  

an té r ieurs ,  on  ne  pouva i t  p r é v o i r  u n e  amélioration marquée de  la 

p l iab i l i té ,  o n  a évalué la p l iab i l i t é  des échant i l lons f ou rn i s  p a r  

cette sér ie  d'essais. Le tableau V-9 rassemble ces résu l ta ts .  

Z 

8,8 10:: 
3,5 1017 
2,l IOl6 
5, l  ''15 

3s5 ;:14 3,8 

8.1 O 
3,2 IOl7 
2 

''16 
4,6 IOl5 
3, l  IOl4 
3,4 10 

7,2 O 
2,9 IOl7 
1,8 IOl6 
4,l IOl5 

3,1 :O14 
3 

- 

i- 
( s - l )  

54 
54 
54 
54 

54 

50 
50 
50 
50 
50 
50 

45 
45 
45 
45 
45 
45 

Condit ions du 1 ami nage de l a b o r a t o i  r e  
- Dernière  passe de f i n i t i o n  

l n  Z 

45,92 
42,70 
39,89 
38,47 
35,79 
33 ,57 

45,84 
42,61 
39,84 
38,37 
35,67 
33,46 

45,72 
42,51 
39,73 
38,25 
35,67 
33,33 

- -- 

Temp. 
O C  

Amb 
50' 
75O 
90' 

1 20° 
150' 

Amb 
50 O 

75O 
90' 

1 20° 
150' 

Amb 
50' 
75O 
90' 

1 20° 
1 50° 

Réduct. 
9a 

60 

50 

4 1 

h 

(mm? 

2 

1,6 

1,35 

h 

lmnf 

098 

0,8 

0,8 



Tableau V-9  

L 'appréciat ion exacte de ces résu l ta ts  de  pl iage nécessite la 

déterminat ion d u  paramètre de  Zener-Hollomon ainsi q u e  l 'estimation de  

la température à p a r t i r  de  laquelle l ' i nd ice  de p l iage es t  égal o u  

supér ieur  à 2. Ceci apparaît  dans le tableau V-10 ci-dessous. 

Tableau V-10 

i 

Température 

d e  laminage 

(OC) 

Ambiante 

50° 

90° 

1 20° 

Epaisseur 

f inale 

(mm) 

0,77 

O, 81 

0,79 

O, 76 

0,77 

O ,75 

O, 72 

O, 70 

Ind ice d e  p l iage à 

150 

1,25 

1,25 

1,5 

1,25 

1,5 

1,25 

1 

1,25 

Température à 
p a r t i r  de 
l a q u e l l e  I.P. i 2 

(OC) 

12 
13 

10,5 
11 

10 

8,5 

5 
5 

Conditions du lami nage de 
l a b o r a t o i r e  - Dernière 
passe de f i n i t i o n  

ho 
(mm) 

1,2 
1,2 

1,2 
1,2 

1,2 
1,2 

192 
1 2  

50 

5 

4,5 

4,25 

4,25 

2,75 

3 

2 

2 

120 

2 

2,25 

1 ,5 

1 

1,75 

1,s 

1 ,5 

1,5 

l n  Z 

46,45 
46,38 

42,43 
42,47 

'"23 
38,23 

35,69 
35,69 

I 

9 O 

3,25 

2 

2,25 

3 

2,25 

1,75 

1,5 

1,75 

f 
(mm) 

0,77 
0,81 

0,79 
0,76 

0,77 
0,75 

0,72 
0,70 

- 1 
5 

44,37 
41,27 

41,80 
43,39 

44,37 
44,65 

48,53 
48,57 

TO 

( O C )  

Amb 
Amb 

50' 
50 O 

90' 
90' 

1 20° 
1 20° 

1,50 :;20 20 
1,39 

2,68 3 8  
2,78 

4,OO 
4,03 

3,16 10:; 
3,16 10 



Pour l'établissement d e  la re lat ion e n t r e  l ' indice d e  pliage e t  les 

condit ions du laminage de dern ière  passe, nous re t iendrons les 

valeurs moyennes suivantes : 

Amb 46,42 

50° 42,45 

90° 38,23 

1 20° 35,69 

Les courbes d e  la f i g u r e  V-19 montrent  q u e  les résu l ta ts  de  cet te 

série d'essais sont  conformes à ce que l 'on pouvai t  at tendre.  

On se souvient que l 'apt i tude au  pl iage à basse température est  

d 'au tant  meil leure que la sensibi l i té de  l'allongement à la r u p t u r e  e n  

fonct ion de la température de l'essai e t  d e  la vi tesse d e  déformation 

est p l u s  faible. II é ta i t  donc intéressant  de  se f a i r e  une idée de 

cette sensibi l i té pou r  les condit ions de laminage des essais de la 

dern ière  série. Nous nous sommes l imités à des essais réalisés aux  

températures suivantes : - 1O0C, O°C e t  + 10°C. Pour  chacune de 

ces températures, les vi tesses d e  t rac t ion  ut i l isées éta ient  1 cmlmin ; 

100 cmlmin e t  1.800 cmlmin ce qui, dans le cadre d e  nos essais, 

correspondait ,  respectivement, à des vi tesses d e  déformation d e  
-3 -1 -1 -1 

2.10 s , 2.10 s e t  4 s-'. Le tableau V-11 résume les résu l ta ts  

de ces essais. 



Tableau V-11 

TOlam. Allongement à la r u p t u r e  (%) 

(OC) ' 

T essai é =  2 . 1 0 - ~  t =  2.10-~ & =  4 

(OC) (5- l )  1 (5 - l )  

Amb 

Dans le cadre  de l 'étude d e  la p l iabi l i té ,  ce sont évidemment 

les résu l ta ts  correspondants à la v i tesse de déformation la p l u s  élevée 

qui sont les p lus  signif icat i fs.  II est c la i r  que c'est l 'alliage 

présentant  la meil leure p l iabi l i té  qui présente la sensibi l i té la p lus  

faible de l'allongement à la r u p t u r e  en fonct ion de la vi tesse de 

déformation (laminage à 1 20°). Ces de rn ie rs  résul tats conf irment 

néanmoins que  l 'apt i tude au  pl iage est  in fér ieure  à celles obtenues 

dans d 'au t res  essais. 



D. CARACTERISTIQUE STRUCTURALES 

Textures cristall ines 

D. 1  .a. Tex tures  classiques 

Nous avons vér i f ié  pou r  les laminés de la seconde série 

d'essais ( §  C.2.), l ' influence de la tex tu re  en déterminant 

l' inclinaison des plans de base s u r  le plan de la tôle. Les 

résultats, résumés au  tableau ci-dessous, sont donnés pa r  les 

angles délimitant les zones de pôles par  rappor t  au centre de la 

f igure polaire. 

Tableau V-12  

Ces résul tats montrent que les textures (0002)  en peau ( 1  tâche) 

sont assez nettement di f férentes des textures à coeur ( 2  tâches). 

En outre,  on confirme que dans les cas où la pl iabi l i té est 

améliorée, des pôles sont situés à des distances plus faibles du 

centre d e  la f i g u r e  polaire. La tex ture  obtenue après un 

laminage de laboratoire réalisé à 120°C explique, dans cette 

optique, l'amélioration de p l  iabi l i té obtenue. 

Réductions 

I % ) 

41 

4 1 

5 O 

50 

60 

60  

30 

30 

30 

30 

Températures 

(Oc) 

7 5 

50 

5 O 

75 

75 

50 

Ambiante 

50 

9 O 

120 

Inclinaisons des plans 

de base (O) 

Peau 

20-25 

20-25 

20-25 

30-35 e t  25 

20-25 

20-25 

2 5 

20-25 

20-25 

15-25 

Coeur 

20-35 e t  25-35 

20-30 e t  30-35 

25-30 e t  25-35 

20-30 e t  25-30 

20-25 e t  25-30 

20-30 e t  25-30 

25-35 e t  35-45 

20-35 e t  25-40 

20-40 e t  25-35 

20-35 e t  20-45 



D. 1 .b. Textures tridimensionnelles 

Suivant la méthode exposée au chapi t re précédent, 

nous avons déterminé les probabi l i tés des glissements basal e t  

pyramidal de seconde espèce dans le système (2,3) ( f ig .  IV-41). 

Pour rendre les résultats plus par lant  e t  pour ,  en quelque 

sorte, quant i f ier  la relat ion entre la tex ture  e t  l 'apt i tude au 

pliage maillet, nous avons calculé, pour  chaque échantillon, le 

rappor t  des probabil i tés Fg sinotdm de chacun des deux J 
t ypes de glissement envisagés. Le tableau V-13 reprend les 

résultats de ces calculs, en donnant le repère ut i l isé pour  la 

f i gu re  V-20. 

Tableau V-13 



Ces résul tats sont  résumés à la f i g u r e  V-20 o ù  l 'on a po r té  le 

rappor t  - '2 en fonct ion de l ' ind ice de p l iabi l i té .  

'1 
Les conclusions apparaissent clairement : une bonne apt i tude a u  

pliage à 5OC est  associée à un rappor t  - '2 supér ieur  à l 'unité. 

1 

II conv ient  d ' ins is ter ,  pou r  b i e n  la comprendre, s u r  la 

signif icat ion de ce résul tat  qui f o u r n i t  la réponse capitale à la 

quest ion que nous nous sommes posée e t  qui a été à la base d e  

la recherche : quelles sont  les condit ions s t ruc tura les  

correspondant  à la meil leure apt i tude au  pliage ou, autrement 

dit, qui permettent  d'abaisser de manière sensible la température 

d e  la t rans i t ion  r u p t u r e  duc t i le - rup ture  fragi le. Not re  analyse 

montre qu'il fau t  que  le r a p p o r t  - '2 soi t  supér ieur  à 1. 

1 
Cela ne  v e u t  pas d i r e  que la déformation ne d o i t  ê t r e  assurée 

que p a r  du glissement pyramidal  de deuxième espèce. On a e n  

e f fe t  vu antérieurement (chap. I V )  que  les possibi l i tés d e  

glissement basal ne  sont jamais nul les. Bien p lus,  les 

caractér ist iques du glissement basal (cission) sont  te l  les que ce 

mode de déformation in terv iendra  toujours, dans le cas d 'une 

bande laminée, en  premier l ieu. A u  cours  de la déformation, la 

rotat ion du réseau r é d u i t  de  p lus  en p lus  les possibi l i tés 

d ' in tervent ion  du système basal ; le glissement pyramidal  d o i t  

alors pouvo i r  i n te rven i r  p o u r  pal l ier  les insuff isances d e  

possibi l i tés de déformation. En out re ,  la micros t ruc ture  d o i t  

ê t r e  suffisamment f ine p o u r  que le glissement pyramidal  d e  

seconde espèce soi t  prépondérant  vis-à-vis du maclage. 

D. 2. Microscopie électronique p a r  transmission 

Cette technique a été ut i l isée p o u r  l'examen 

d'échanti l lons prélevés aussi p rès  q u e  possible du pli a f i n  d e  

comprendre l 'existence d 'une température de t rans i t i on  minimale 

p o u r  les va leurs  d e  In Z comprises e n t r e  35 e t  40. 



Dans le cas des laminages réalisés à une témpérature 

ambiante e t  75OC, la microstructure est fortement écrouie. On 

observe, fig. V-21 e t  V-22, non seulement la formation d'amas de 

dislocations résul tant  d' interactions nombreuses mais aussi, la 

tail le de la sous-structure étant fine, la formation d'empilements 

de dislocations. Ces deux caractéristiques structurales 

inf luencent la déformabil i té de l'alliage. En effet,  les amas 

immobilisent un certain nombre de dislocations e t  accroissent la 

quant i té  e t  l ' importance des obstacles au mouvement des 

dislocations créées ultérieurement. Par ail leurs, la formation 

d'empilements de dislocations conduit  à l 'a r rê t  d'un certain 

nombre de sources de dislocations et,  par  un effet de  

concentrations de tensions, entraîne la formation de microfissures 

aux joints. 

L'accroissement subi t  de déformabilité de l'alliage, 

lorsque In Z = 40, est l ié à l 'entrée en action du glissement 

pyramidal de seconde espèce. Les dislocations de ce système de 

déformation peuvent in téragi  r localement avec les dislocations du 

plan de base, créées lors d u  laminage e t  au début  de la 

déformation, lesquelles const i tuent une forêt  pour les dislocations 

pyramidales. 

Les interactions entre ces types de dislocations ont  été 

analysées pa r  Tapetedo e t  al (1974) e t  Ecob (1981) ; elles se 

traduisent pa r  la formation de réseaux de dislocations e t  des 

boucles. Nos examens en microscopie électronique p a r  

transmission sont qualitativement en accord avec ces t ravaux 

( f ig .  V-23). Une fois formés, ces réseaux de dislocations 

l imitent la mobilité des dislocations apparaissant ultérieurement, 

ce q u i  diminue la déformabilité e t  donc, dans le cas présent, 

l 'apt i tude au pliage de l'alliage. II en résulte une augmentation 

de la température de transit ion. 

D'autre par t ,  un accroissement de la température de 

laminage entraîne une augmentation de la tail le des grains e t l o u  

sous-grains. Sastry e t  al (1970) ont  montré que cet 

accroissement de  la tail le des gra ins  d u  zinc polycr istal l in 

entraînait  une augmentation du volume d'activation, augmentation 

interprétée en termes d'une réduction du glissement 



n o n  basal l o r s  de I~accroissement d e  la tai l le d e  gra ins,  c 'est à 

d i r e  lo rs  d 'une augmentation d e  la distance moyenne d e  

glissement des dislocations. On notera qu 'une conclusion 

analogue a été obtenue p a r  Risebrough e t  Teghtsoonian (1967) 

dans l 'étude d'un a u t r e  métal de s t r u c t u r e  hexagonale compacte : 

le  cadmium ; dans ce cas également, le volume d'act ivat ion 

décroi t  l o r s  d 'une d iminut ion de la ta i l le  du g r a i n  ; 

parallèlement, on observe un accroissement de glissement 

pyramidal d e  seconde espèce. On peut  donc exp l iquer  la 

remontée d e  la température de t rans i t ion  duct i le- f ragi le  p o u r  des 

températures de laminage croissantes (d iminut ion de In Z) p a r  la 

d ispar i t ion des possibi l i tés de glissement pyramidal,  d ispar i t ion  

l iée à l 'augmentation de la tai l le des gra ins.  

Les études d e  laboratoire mettent clairement en  

évidence q u e  I 'apt i tude a u  pliage es t  f ixée p a r  les possibi l i tés de 

glissement pyramidal  d e  seconde espèce. Pour assurer  une  

bonne p l iab i l i té  à basse température, il fau t  que  ce glissement 

secondaire puisse p r e n d r e  le re la i  du glissement basal de  

préférence a u  maclage. 

E. ESSAI INDUSTRIEL 

Ayan t  mis en évidence les paramètres s t ruc tu raux  qui 

inf luencent  I 'ap t i tude au  p l iage des all iages ZnCuTi  e t  qui permettent  

d'améliorer ce t te  caractér is t ique,  il res ta i t  à vé r i f i e r  qu 'une 

modification des condit ions industr ie l les d e  laminage d e  dernière passe 

pouva i t  améliorer de  manière s igni f icat ive la p l iabi l i té  de  l'alliage. 

Tenant  compte des résul tats d e  l 'étude d e  laboratoire, il 

convient  de combiner les fac teurs  de laminage de manière à obten i r  

une valeur  d e  In Z proche de 38, t o u t  en  conservant  des valeurs 

réal istes, compatibles avec la pra t ique industr ie l le .  Le tableau 

ci-dessous r e p r e n d  les résu l ta ts  obtenus en les comparant avec ceux 

q u i  caractér isent  un laminé obtenu dans les condit ions flhabituelles" ; 

les d e u x  laminages o n t  été réalisés s u r  le t r a i n  i ndus t r i e l  de  la S.A. 

Vieille-Montagne (Viv iez-Aveyron) . 



La détermination des tex tures  tridimensionnelles permet de calculer les 

o r d r e  de grandeur  suivantes des probabi l i tés d ' in tervent ion des 

systèmes de déformation : Pl = 20.8 pour  le glissement basal e t  P2 = 

52,2 pour le glissement pyramidal de seconde espèce. Le rappor t  

'2 = 2,51 confirme l'importance d u  glissement pyramidal de seconde 

'7 
espèce pour  obten i r  une bonne apt i tude au  pliage. 

L'examen de la microstructure opt ique montre qu ' i l  n'y a 

pas d'amas important de T i  Znl5 e t  que la microstructure est  rai-  

sonnablement homgène e t  f ine ( f ig .  V-24 a e t  b ) .  La sous-structure, 

déterminée en microscopie électronique p a r  transmission est elle-même 

fine. ( f ig .  V-24, c e t  d ) .  

Cet essai indust r ie l  confirme donc b ien  les résul tats des 

essais de laboratoire : l 'apt i tude au pliage de l'alliage ZnCuTi  peut  

ê t re  améliorée par  une microstructure e t  une tex tu re  bien 

déterminées. 



La f i g u r e  V-25 i l l us t re  l ' inf luence des condit ions d e  laminage 

s u r  la p l iabi l i té  de I 'al l iage Zn-Cu-Ti. 

F. Conclusion 

L'ensemble des résul tats d e  not re  é tude montre q u e  l 'apti- 

t u d e  au pl iage des all iages Zn-Cu-Ti est  inf luencée p a r  les condit ions 

d e  laminage. La p l iab i l i té  de ces alliages ayan t  été rel iée à la 

t rans i t ion  duct i le- f ragi le  du matériau, on peu t  donc d i r e  qu 'une mo- 

d i f icat ion du schéma de laminage p e u t  i ndu i re  u n e  s t r u c t u r e  permet- 

t a n t  d'abaisser la température d e  t ransi t ion,  c'est-à-dire la tempé- 

r a t u r e  à laquelle l 'al l iage peu t  encore ê t re  p l i é  dans des condit ions 

satisfaisantes en prat ique.  Le rô le du glissement pyramidal  de se- 

conde espèce apparaît  p r imord ia l  ; lorsque le glissement basal ne peu t  

p l u s  se produ i re ,  le fac teur  de Schmid étant  devenu défavorable, il y 

a formation d'empilements e t  d'enchevêtrements de dislocations qui 

donnent  naissance à des contra intes internes. Lorsque la t e x t u r e  est  

favorable, ces contra intes internes permettent  l 'act ivat ion du glisse- 

ment pyramidal de seconde espèce e t  la +formation du métal peut  se 

poursu iv re .  

Autrement dit, la température c r i t i q u e  (ou de t rans i t ion)  

es t  la température en dessous d e  laquelle les d isbcat ions  du système 

pr inc ipa l  de  déformation res tent  groupées e t  forment une microf issure 

lorsque les contra intes in ternes sont  suffisamment élevées, le glisse- 

ment secondaire n'ayant pas pu ê t r e  act ivé. 

En résumé, e n  se fondant  s u r  les observat ions réalisées e n  

microscopie électronique p a r  transmission e t  s u r  I ' inf luence des con- 

d i t ions  de laminage s u r  la t e x t u r e  cr is ta l lographique,  o n  p e u t  rend re  

compte de l'amélioration de l 'ap t i tude au p l iage des all iages zinc- 

cuivre- t i tane p a r  l ' in te rvent ion  du glissement pyramidal d e  seconde 

espèce. Lorsque la t e x t u r e  cr is ta l lographique ne  permet pas cet te 

in tervent ion,  les concentrat ions d e  contra intes entraînent ,  v ia le 

maclage, la formation d e  microf issures. 
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Forma t i on  d'empilements. 

I 045 1.1 I 63000 X 

Fig. V -21 



Echeveaux de d is locat ions  



Réseaux de dislocations e t  boucles r é s u l t a n t  de ~ ' i ' n te  rac t ion  

e n t r e  disloc a l i ons  b a s a l e s  e t  pyramidales.  

4 5 P  , 4 0 0 0 0  X I O,1 P 120000 X 

Fig . V -23 



Microstructure d  'un a l l i a g e  laminé i n d u s t r i e l l e  ment,  possédan t  

une bonne p l i a b i l i t é  à SOC. 



I n f l uence  des cond i t ions  de lam inage  s u r  l a  p l i ab i l i t é  à S O C .  

a, Condit ions anciennes 

bk  Condi t ions n o u v e l l e s  



VI .  CONCLUSIONS GENERALES 

Cette étude d e  I 'ap t i tude au pl iage des all iages Zinc-Cuivre- 

T i tane laminés, caractér is t ique mécanique importante p o u r  certaines 

ut i l isat ions prat iques,  a été ent repr ise  en vue,  d 'une p a r t ,  de  com- 

p rendre  les mécanismes s t r u c t u r a u x  régissant cet te caractér is t ique et,  

d 'au t re  p a r t ,  de ten te r  d'abaisser la température à laquelle I 'apt i tude 

a u  pl iage reste suff isante. 

Les éléments don t  nous disposions a u  dépar t  n 'éta ient  guère  

nombreux ; l 'expérience avai t  montré que la finesse du g r a i n  in- 

f luençait  de  manière favorable I 'apt i tude au  p l iage e t  o n  savait  que la 

t e x t u r e  jouait  un rô le qui n 'éta i t  pas autrement précisé. Une étude 

de cer ta ins  aspects fondamentaux de la déformation plast ique d e  

l 'al l iage Zn - 0,2 % C u  - 0,1 % T i  nous avai t ,  p a r  a i l leurs,  permis de 

mett re en évidence le rô le important  joué p a r  la t e x t u r e  cr is ta l logra-  

ph ique e t  la vitesse d e  déformation dans les processus d e  déformation 

e t  de r u p t u r e  de cet alliage. 

Dans la recherche d 'une méthode expérimentale permettant 

une approche moins empir ique d e  I 'apt i tude au  pliage, il éta i t  donc 

nature l  d e  nous t o u r n e r  ve rs  les essais d e  t rac t ion  réalisés à d i f fé -  

rentes vitesses de déformation. Ces essais o n t  montré que le para- 

mètre in téressant  étai t ,  dans le cadre de l 'é tude de la pl iabi l i té,  la 

sensibi l i té à la vi tesse d e  déformation, en fonct ion de la température, 

de  l'allongement à la rup tu re .  O n  peut  résumer les résul tats en  

d isant  q u e  dans un cer ta in  domaine de vi tesses de déformation e t  de  

températures d'essai, l 'alliage présente un comportement duct i le ,  

tandis que  dans un au t re  domaine, ce comportement est  du t y p e  

fragi le. L 'apt i tude a u  pliage sera d'autant meil leure q u e  le passage 

du comportement duc t i le  au  comportement f rag i l e  se f a i t  à une tempé- 

r a t u r e  p l u s  basse p o u r  des vi tesses de déformation élevées. On peu t  

donc considérer que le  problème d e  I 'apt i tude au  pl iage est, en  fai t ,  

un problème de température de t ransi t ion duct i le- f ragi le  pour  des 

vi tesses d e  sol l ic i tat ion élevées. 



En f a i t  un ce r ta in  nombre de métaux d e  s t ruc tu re  hexa- 

gonale compacte présentent  une  t rans i t ion  duct i le- f ragi le  lorsque l 'on 

d iminue la température d'un essai de  t rac t i on  réal isé dans des con- 

d i t ions  habituel les de v i tesse de déformation. Cet te  var iat ion de 

duc t i l i t é  a condu i t  Armst rong à é tab l i r  u n e  théor ie du comportement 

d u c t i  le-fragile des métaux po lycr is ta l l ins  de s t r u c t u r e  hexagonale 

compacte. Nous avons, dans le cadre d e  n o t r e  t rava i l ,  analysé cette 

théor ie  qu i  présente l 'avantage de met t re  clairement en  évidence les 

fac teurs  s t r u c t u r a u x  qui inf luencent  la température d e  t rans i t ion  d'un 

po lycr is ta l  d e  s t r u c t u r e  hexagonale compacte e t  donc, p lus  par t icu-  

l ièrement, l 'ap t i tude au p l iage d u  zinc. L'examen d e  nos résul tats 

expérimentaux dans le cadre  de cet te théorie, i nd ique  qu'il convient  

d'envisager le problème d e  I 'apt i tude a u  pl iage d e  l 'al l iage Zn Cu  T i  

en considérant la re lat ion en t re  cet te caractér is t ique mécanique e t  

deux  paramètres s t r u c t u r a u x  importants : la t e x t u r e  cr is ta l logra-  

ph ique  e t  la mobi l i té des dislocations. 

A y a n t  à l ' esp r i t  l 'aspect p ra t i que  de l 'étude, nous avons 

en t rep r i s  l 'analyse de l ' in f luence des deux  fac teurs  considérés en 

caractér isant,  dans leu r  opt ique, des alliages d e  pl iabi l i tés d i f fé -  

rentes.  L 'object i f  de ce t rava i l  é ta i t  d 'obteni r ,  g râce  à une analyse 

quant i ta t ive  e t  précise d e  la tex tu re  cr istal l ine, des éléments per -  

met tant  de j u s t i f i e r  l 'existence d'un mode d e  déformation potent ie l  de 

l 'al l iage, c'est-à-dire avan t  déformation, e t  d 'apprécier  dans quel le 

mesure cette potent ia l i té  évolue au  cours  d e  la déformation. Pour ce 

fa i re,  nous avons fa i t  appel  à une technique par t icu l iè re  d'analyse de 

la tex tu re  c r is ta l l ine  qui consiste à en é tab l i r  la fonct ion d e  dis- 

t r i bu t i on ,  c'est-à-dire à réal iser I 'analyse tridimensionnelle. Cette 

analyse a été réalisée n o n  seulement dans la symétr ie classique du 

laminage mais également, après mise au po in t  de la méthode, dans les 

p lans  où le cisaillement est, compte tenu  des contra intes appliquées, 

maximum. De cette étude,  il ressor t  que  les tex tu res  cr is ta l l ines 

const i tuent  u n e  réal i té d o n t  il fau t  t en i r  compte a f i n  d e  comprendre e t  

de  prévo i r  les déformations de l'alliage. Le comportement p last ique 

des alliages de zinc dépend e n  e f fe t  fortement d e  la tex tu re  cr is ta l -  

l ine. Pour favor iser  la p l iabi l i té ,  il convient  d e  disposer d' impor- 

tan tes  composantes tex tura les  correspondant  à un basculement l imité 



des prismes hexagonaux dans la d i rec t ion  d e  laminage ( 15  à 20° 

su ivant  nos résul tats) ,  ce qui conf i rme les conclusions t i rées de 

l'examen des f igures  polaires tradit ionnel les. La f rac t ion  d e  c r is taux  

concernée p a r  cette or ientat ion doi t ,  d e  p lus,  ê t r e  la p l u s  importante 

possible (al l iage t r è s  t e x t u  r é ) .  Not re  analyse montre qu 'une bonne 

apt i tude a u  pl iage est  associée à des aspects par t icu l ie rs  d e  la t e x t u r e  

cr is ta l l ine qui fon t  que le glissement basal dans les plans d e  cisaille- 

ment maximum act i fs  es t  p l u s  l imité que le glissement pyramidal  de  

seconde espèce. D 'un po in t  de  vue  géométrique, c'est donc de I ' impor- 

tance de ce dern ier  glissement que dépend la p l u s  ou moins grande 

apt i tude a u  pl iage des all iages de zinc. 

Les observat ions en microscopie électronique p a r  transmis- 

sion on t  conf irmé, de  manière indi recte,  ces résultats. La micro- 

s t ruc tu re  après  déformation est  t r è s  nettement d i f fé rente  e n  fonct ion 

d e  I 'apt i tude au  pliage, ce qui impl ique l ' in te rvent ion  de dislocations 

de na tu re  e t l o u  de mobi l i té d i f férentes.  En out re ,  la morphologie des 

dislocations t radu i t ,  el le aussi, un e f f e t  de tex tu re .  

II es t  év ident  qu 'à  ce stade d u  t rava i l  e t  tenant  compte des 

object i fs q u e  nous nous étions f ixés, nous avons poursu iv i  no t re  

recherche dans deux voies : 

- l 'étude des mécanismes qui régissent  I 'apt i tude au  pl iage des 

alliages d e  zinc en t i r a n t  p r o f i t  des informations que nous four -  

nissent les techniques d'analyse des t e x t u r e s  tridimensionnelles 

e t  d'analyse des micros t ruc tures  e n  microscopie électronique ; 

- la simulation du laminage indus t r i e l  s u r  un t r a i n  de laboratoire e t  

la réal isat ion d'essais à caractère pragmatique v isant  à ob ten i r  

des indices de pl iage d i f fé rents .  Ces laminages de laboratoire 

fournissent  p a r  a i l leurs des échanti l lons permettant l 'approche 

p lus  fondamentale du problème. 



L'expérience ayan t  montré q u e  la s t r u c t u r e  obtenue après 

laminage s u r  un t ra in  d e  laboratoire pouva i t  d i f f é r e r  considérablement 

de  celle observée après un laminage indust r ie l ,  il convenait  d e  mett re 

au po in t  les condit ions d e  simulation du laminage indust r ie l .  L'idée 

de base que nous  avons ut i l isée repose s u r  l 'étude du paramètre Z de 

Zener-Hollomon qui fa i t  i n te rven i r  la vi tesse de déformation ( e t  donc 

la vitesse d e  laminage e t  le taux  d e  réduct ion)  a ins i  que la tempéra- 

t u r e  de laminage. Deux laminages peuvent  ê t r e  considérés comme 

équivalents du point  d e  v u e  métal lurg ique lorsque les Z correspondant  

sont  égaux. 

Les essais dans lesquels nous avons fa i t  va r ie r  les taux  de 

réduct ion e t  la température d e  laminage o n t  permis de met t re  en 

évidence p lus ieu rs  po in ts  importants : I' indice d e  pl iage es t  d 'autant  

mei l leur que la  température d e  laminage est basse, en  excluant  toute- 

fois le laminage à la température ambiante. En outre,  I ' indice d e  

p l iage est dé tér io ré  p a r  le  recu i t  bobine ; la température d e  bobinage 

d o i t  donc ê t r e  aussi basse que  possible. Enf in,  les températures de 

t rans i t ion  les p lus  basses (5OC e t  2OC) sont obtenues lorsque les taux  

de réduct ion d e  chaque passe sont du même o r d r e  de grandeur .  Ces 

résul tats sont  en accord avec l ' importance de certaines caractér is- 

t iques microstructura les s u r  I 'apt i tude au  pliage. 

En vue  de préc iser  la re lat ion e n t r e  le paramètre Z e t  

I 'apt i tude a u  pliage, nous nous sommes attachés à l 'é tude de la 

re lat ion en t re  In Z e t  la température à p a r t i r  d e  laquelle I ' indice de 

p l iage est supér ieur  à 2, cet te dern ière  valeur  é tant  la l imite de ce 

qui peut  ê t r e  toléré en pra t ique.  Cet te analyse met en évidence une 

amélioration t r è s  nette d e  I 'apt i tude a u  pliage p o u r  les va leurs  de In Z 

comprises e n t r e  35 e t  40. Cette observat ion es t  évidemment t r è s  

importante p o u r  f i xer  les condit ions du laminage indust r ie l .  

L'analyse des facteurs s t ruc tu raux  montre que p o u r  obten i r  

une  t rès  bonne pl iabi l i té  à 5OC, il f a u t  que le r a p p o r t  des probabi l i tés 

de glissement s u r  le p lan  pyramidal  d e  seconde espèce d 'une p a r t  e t  

le p lan  basal d 'autre p a r t  so i t  supér ieur  à 1. Cela ne  v e u t  pas d i r e  

q u e  la déformation ne d o i t  ê t r e  assurée que p a r  du glissement 



pyramidal  d e  deuxième espèce. On sait, d 'a i l leurs,  que les possibi- 

l i tés  de glissement basal n e  sont jamais nulles. B ien p lus ,  les carac- 

té r is t iques du glissement basal sont  tel les que  ce mode de déformation 

in terv iendra ,  généralement, dans le  cas d 'une bande laminée, en 

premier  lieu. A u  cours  d e  la déformation, la rotat ion du réseau 

r é d u i t  de p l u s  e n  p lus  les possibi l i tés d ' in tervent ion  du système 

basal ; le glissement pyramidal  de  seconde espèce do i t  a lo rs  pouvoir  

i n te rven i r  p o u r  pal l ier  les insuff isances de possibi l i tés de déformation. 

En outre,  la micros t ruc ture  doi t  ê t r e  suffisamment f ine p o u r  que  le 

glissement pyramidal  de  seconde espèce soi t  prépondérant  vis-à-vis d u  

maclage . 

L'accroissement s u b i t  de  déformabi l i té d e  l'alliage, lorsque 

In Z = 40, es t  l ié  à l 'entrée en act ion du glissement pyramidal  de 

seconde espèce. 

Un  accroissement de la température de laminage entraîne 

u n e  augmentation de la ta i l le  des g r a i n s  e t l o u  sous-grains. II a été 

montré p a r  d 'autres que ce t  accroissement de la ta i l le  des g ra ins  du 

zinc po lycr is ta l l in  entraînai t  une augmentation du volume d'act ivat ion, 

augmentation in terpré tée e n  termes d 'une réduct ion du glissement non 

basal lo rs  d e  l'accroissement de la ta i l le  des gra ins .  On peu t  donc 

exp l iquer  la réaugmentation de la température de t rans i t ion  duct i le- 

f rag i l e  pour  des températures de laminage croissantes (d iminut ion de 

In Z )  pa r  la d ispar i t ions des possibi l i tés de glissement pyramidal,  

d ispar i t ion  l iée à l 'augmentation de la ta i l le  des gra ins.  

Les études de laboratoire mettent clairement en  évidence 

q u e  l 'apt i tude a u  pl iage es t  f ixée p a r  les possibi l i tés de glissement 

pyramidal  de  seconde espèce. Pour assurer  une  bonne p l iab i l i té  à 

basse température, il f a u t  que ce glissement secondaire puisse 

p r e n d r e  le re la is  du glissement basal de  préférence a u  maclage. 



VI .  6. 

A y a n t  mis e n  évidence les paramètres s t r u c t u r a u x  qui 

inf luencent  l 'ap t i tude a u  pliage des alliages Zn Cu  Ti,  il res ta i t  à 

v é r i f i e r  qu 'une modif icat ion des condi t ions indust r ie l les  d e  laminage de 

dern ière  passe pouvai t  améliorer d e  manière s igni f icat ive la p l iabi l i té  

d e  l'alliage. Tenant  compte des résu l ta ts  d e  l 'étude de laboratoire, il 

convenait  de combiner les facteurs d e  laminage d e  manière à obten i r  

u n e  valeur d e  In Z p roche  de 38, t o u t  en conservant  des valeurs 

réalistes, compatibles avec la p ra t i que  industr ie l le .  Les résul tats 

obtenus mont rent  que l 'on obt ient a lo rs  un abaissement de  la tempé- 

r a t u r e  c r i t i que  d e  p l iab i l i té  de 10°C. Les examens s t r u c t u r a u x  con- 

f i rment  l ' in terprétat ion proposée e n  se fondant  s u r  les essais de 

laboratoire. 



ANNEXE I - RAPPEL DE QUELQUES ELEMENTS DE L A  CRISTALLOGRAPHIE 

DES RESEAUX DE STRUCTURE HEXAGONALE COMPACTE 

1 A. REPERAGE DU RESEAU HEXAGONAL COMPACT 

Ayant  chois i  un système d'axes de coordonnées qui a mêmes 

vecteurs de base que  la maille élémentaire du réseau, t o u t  po in t  s i t ué  

à l ' in té r ieur  de la maille peut  ê t r e  repéré p a r  ses coordonnées. 

Dans le cas d u  système hexagonal, le cho ix  de la maille 

élémentaire n'est pas unique.  On peu t  chois i r  la maille élémentaire d e  

p lus ieurs  façons d i f férentes,  ce qui a pour  conséquence l 'existence d e  

p lus ieurs  systèmes d' indices qu'il fau t  connaître, même s i  l 'usage d'un 

seul d 'en t re  eux  tend  à se répandre  ( f ig .  A.I.1.). 

A. 1. Système hexagonal à t r o i s  axes 

+ -7 -r 
Les vec teurs  de base des t ro i s  axes, noté al, a2, e t  c sont  

te ls  que : 



I ls permettent  de  d é f i n i r  les indices de Mi l le r  de  la façon 

habi tuel le  : ce sont  les p l u s  p e t i t s  nombres ent ie rs  proport ionnels a u x  

composantes s u r  les t r o i s  axes d e  coordonnées d'un vecteur  ayan t  la 

d i rec t ion  donnée. Ces indices sont notés LU, V, pour  u n e  

d i rec t ion  et (H, K, L I  p o u r  un plan. 

Système llorthohexagonal" 

Les vec teurs  de base des axes d e  référence de ce système, 

en f a i t  orthorhombique, sont  : 

On p e u t  également dé f in i r ,  dans ce repère, les indices d e  

Mil ler de la façon habituelle. I l s  sont notés Cp, q, pour  une  

d i rec t ion  e t  (e, f, g )  pou r  un plan. 

A.3. Système hexagonal à qua t re  axes 

II s 'agi t  du système le p lus  ut i l isé;  les vec teurs  de base y 
-?- -P 

sont : al, a*, a e t  -z Il n e  d i f f è r e  d'un système hexagonal à t ro i s  3 ' 
axes q u e  par  l 'adjonct ion d'un quatr ième a x e ' a j  s i tué  à 120° des deux  

aut res  dans le  p lan d e  base. II est  év ident  qu'un plan o u  une  

d i rec t ion  sont complètement déterminés p a r  les indices de Mil ler dans 

le système à t r o i s  axes e t  que  le quatr ième es t  super f lu .  Cependant, 

il présente I1avan tage de fa i re  apparaî t re les symétr ies ternai res du 

réseau hexagonal. Les indices, d i t s  indices de Mi l ler  - Bravais, sont  

déterminés comme suit .  



A.3.a. Plans 

Les indices ( h ,  k, i, 1) sont  déterminés comme dans le cas du 

système à t r o i s  axes. C'est ainsi  q u e  le p lan  perpendicula i re au  p lan  

d e  base qui coupe les axes aux po in ts  de coordonnées 1, 1, -112,430 , 

a pour  indices (1150). On remarque que  la géométrie des axes impose 

la condit ion : 

ce qui rev ien t  à d i r e  que  le  troisième indice es t  redondant,  mais o n  

v o i t  que les plans dédu i ts  de (1150) p a r  des rotat ions de - + 120° o n t  

pou r  indices (71 10) e t  (1510), c'est-à-dire q u e  les t ro i s  indices h k i 

o n t  été permutés circulairement, ce qui fa i t  b ien  apparaî t re la 

symétr ie ternai re.  

A.3. b. Direct ions 

Les indices Cu, v ,  t, w') d 'une d i rect ion sont  obtenus en 

décomposant le vec teur  représenta t i f  s u r  les q u a t r e  axes. 

Puisqu' i l  y a p lus ieurs  façons de décomposer la pro ject ion du 

vecteur  s u r  le p lan  de base selon t ro i s  axes, on  chois i t  celle qui 

donne : 

Cette condi t ion es t  donc imposée e t  n e  résu l te  pas, comme p o u r  

les plans, de la géométrie des axes. 



O n  peut  démontrer  qu 'une d i rec t ion  n'a pas en général  

les mêmes indices q u e  le p lan  perpendicula i re sau f  s i  le p lan  est  

pr ismatique, c'est-à-dire à des indices de la forme (h, k, i, O) 

e t  dans le cas du p lan de base (O, 0, 0, 1 ) . 

E n  général, la d i rec t ion  d e  la normale à un plan (h,  k t  i, 

1) a pour indices : 

Le tableau ci-dessous donne la correspondance e n t r e  les 

indices des plans e t  des d i rect ions dans les t r o i s  systèmes de 

coordonnées habituellement ut i l isés p o u r  le repérage du système 

hexagona 1. 



Conversion des indices pour  le système hexagonal e t  relations 

remarquables 

B. RELATIONS CRISTALLOGRAPHIQUES 

Le réseau réciproque ( f ig .  A. 1.2.) est également de 

s t ruc tu re  hexagonale compacte, mais tourné de 30° autour  de  l'axe c 

p a r  rappor t  au  réseau réel. Les axes A, e t  A 2  sont à 60° l'un de 

l 'autre, alors que al e t  a2 sont à 120° dans le réseau réel. Le 

réseau réciproque e t  des relations géométriques simples conduisent à 

certaines relations cr istal lographiques remarquables; elles sont 

résumées ci-dessous, sans démonstration, en u t i l i sant  les deux types 

de notations les p lus courantes : Miller e t  Mil ler-Bravais (3 e t  4 

indices).  



B. 1 .  Module d'un vecteur 

L'utilisation d e  la relation mathématique 

9 -T !7\2 = r x r 

conduit à : 

B.2. Anale fait Dar deux directions 

Au départ de  la définition de produit scalaire, on trouve : 

COS 8 = 

COS 0 = 



B.3. Indices de la normale à u n  ~ l a n  

Les indices U ,  V ,  W de  la normale au plan ( H ,  K,  L)  

sont : 

Les indices u ,  v ,  t ,  w de la normale a u  plan (h ,  k ,  i, 1 )  

valent : 

B.4. Angle fait par  deux plans 

COS @ = 

COS @ = 

h22+k22+h2k2 + 3 a 1 2 2  -1 4 ë 



B.  5 .  Distance interréticulaire d'un plan 

Plan (H,  K ,  L)  

- (H2 + K 2  + HK) + ( ' g l 2  L2 d 3 

Plan (h,  k ,  i, 1 )  

- (h2 + k 2  + hk) + 1 2  J 3 ( 9 )  

B. 6 .  Equations relatives aux zones 

Le plan (H, K ,  L) appartient aux deux zones 1 ,  
W] 

et k2, V2,  w?I lorsque : 



De même, le p lan  (h ,  k, i, 1) appar t ien t  aux  deux  zones 

L'ensemble des données cr is ta l lographiques s u r  les métaux 

de s t r u c t u r e  hexagonale peut  ê t r e  t rouvé  dans le publ icat ions 

suivantes : Andrews e t  al. (1967), S t r i nge r  e t  al. (1966), Par t r idge 

(1967), Pa r t r i dge  e t  Gard iner  (1967), Otte e t  Crocker (1965, 1966), 

Tay lor  e t  Leber (1954), Nicholas (1966, 1970), F rank  (19651, Adda e t  

a l  (1979). 



ANNEXE II - IMPERFECTIONS STRUCTURALES DES METAUX DE STRUC- 

TURE HEXAGONALE COMPACTE 

A. DISLOCATIONS 

En se fondant su r  une représentation analogue à celle 

ut i l isée par Thompson dans le cas des métaux de s t ruc tu re  cubique à 

faces centrées, Berghezan e t  al (1961) définissent comme su i t  les 

d ive rs  types d e  dislocations qui peuvent apparaître dans une 

s t ruc tu re  hexagonale compacte en général e t  dans le zinc en 

part icul ier  ( f i g  . A. I 1.1 ) : 

a) Dislocations parfaites dont les vecteurs de Burgers  sont d i r igés 

dans le p lan  de base, suivant les côtés du tr iangle ABC, 
-9 - .* 

c'est-à-dire - + AB, - + BC, - + AC. Les direct ions des vecteurs de 

Burgers sont  donc <1 l i0> .  

b )  Dislocations parfaites perpendiculaires au plan de base, de 
-.z 

vecteur de  Burgers - + ST, dont la direct ion est [ o o o ~ ~ .  

c )  Dislocations parfaites dont la d i rect ion du vecteur de Burgers  

est <11?3>. On note parfois les vecteurs de Burgers de  ces 

dislocations par des symboles tels SAITB ou  c + a ,  ce qu i  
.a 

signifie qu ' i l s  sont la somme des vecteurs ST e t  AB. 
Géométriquement, ceci représente un vecteur égal au double de 

la longueur du segment joignant les milieux de SA et  TB. 

d )  Dislocations imparfaites, situées dans le plan de base, e t  don t  la 

direction des vecteurs de Burgers  est <10i0>. Ces dislocations, 

qui se forment lors de la dissociation d'une parfa i te d u  t y p e  AB, - ---.) 

sont notées + A o , 2 - B o ,  - + CT . 

e) Dislocations imparfaites perpendiculaires au plan de base, don t  la 

direction du vecteur de Burgers  est  [000g ; elles sont notées 
3 ---C 

+ o s ,  + UT.  - - 



f )  Dislocations imparfaites qui résul tent  de la combinaison des deux 

derniers types de dislocations imparfaites; les vecteurs de 
-9 --7 

Burgers  sont d i r igés suivant + AS, + BS, etc., ce qu i  - - 
correspond aux direct ions <2023>. Bien que ces vecteurs 

représentent un déplacement d'une position atomique à une 

autre, ces dislocations ne sont pas parfaites. En ef fet ,  les 

atomes entourant les deux positions envisagées sont dans des 

orientations différentes e t  il est  dès lors impossible de dessiner 

un c i rcu i t  de Burgers.  

Le tableau, ci-dessous, résume les caractéristiques 

principales de ces diverses dislocations; pour f ixer  l 'énergie des 

dislocations, on  a exprimé que cette dernière est proport ionnel le au 

car ré  de son vecteur de Burgers  en supposant le rappor t  c idéal. - 
a 



Les interact ions auxquelles peuvent donner l ieu ces diverses 

dislocations o n t  été décr i tes e t  analysées pa r  Berghezan e t  al. (1961 ) . 
On notera encore que lors  de l 'étude du zinc pur déformé, on a 

observé d ive rs  réseaux de dislocations e t  des joints de flexion. 

Tyapunina e t  al. (1975) e t  Eissa (1977) on t  signalé l'existence de 

réseaux hexagonaux dans le plan de  base, formés de dislocations de 

caractères mix te  et  coin, e t  de vecteur de Burgers  - 1 <11?0>. 

3 

Tapetedo e t  al. (1974) ont  t rouvé  des réseaux de dislocations de 

vecteur de Burgers  - 1 (1 l i 3> ;  i l s  on t  également observé, 

occasionnellement, des réseaux hexagonaux de dislocations v i s  pures. 

Price (1963) ava i t  déjà suggéré que de tels réseaux se formaient lors 

de  l ' interaction, aprés glissement s u r  le p lan de base, de dislocations 

du type a don t  les vecteurs de Burgers  font  un angle de 120° entre 

eux.  

Enf in,  autre configurat ion caractéristique, Tyapunina e t  al. 

(1975) ont mis en évidence l'existence de réseaux en couches doubles 

de dislocations coins. Ces réseaux sont stables s i  les densités de 

dislocations de  chaque couche sont du même o rd re  de grandeur  e t  s i  

les vecteurs de  Burgers  des dislocations de chaque couche sont de 

signes opposés. Ces réseaux semblent se former lors  de la 

polygonisation . 

B. DEFAUT D'EMPI LEMENT 

Un  défaut d'empilement correspond à une i r régu lar i té  dans 

la succession logique des plans atomiques cristal l ins. Dans les 

structures hexagonales compactes, dont  l'empilement est déc r i t  pa r  la 

séquence ABAB ( f ig.  A. 11.2.), on peut  in t rodu i re  des défauts 

d'empilement pa r  l'un des processus suivants (Friedel, 1964; H i r t h  e t  

Lother 1968) : 



a) glissement : s i  on  déplace une port ion de cr is ta l  au-dessus d'un 

certa in plan, dit plan de  glissement, en une  aut re  position 

suivant  le schéma C + B + A + C, l 'o rdre  d'empilement 
J. devient  . . . ABAB CACA.. . où la flèche indique le plan de 

glissement. Quatre plans ABCA sont dans l 'ordre caractérisant 

la s t ruc tu re  cubique à faces centrées e t  on a deux violations des 

exigences de proches voisins : ABC e t  BCA (fig. A. 11.3.). Ce 

cas correspond à la formation de deux imparfaites du type p lo rs  

de la dissociation d'une parfa i te de t y p e  a. Ce glissement sera 

généralement l imité aux plans de base pou r  deux raisons : 

- la dislocation parfaite se dissocie dans le p lan de base; 

- il n ' y  a pas de plans compacts qui coupent le plan de base. 

b )  Rassemblement de lacunes : les lacunes qui peuvent ê t r e  

introdui tes dans un métal par  d ive rs  moyens, déformation 

plast ique ou trempe par  exemple, tendent à se rassembler su r  les 

plans compacts ( f ig .  A. II .4.). Dans les métaux de s t ruc tu re  

hexagonale compacte, ce processus met en contact deux couches 

semblables, ce qui est énergétiquement défavorable. Cette 

si tuation est modifiée pa r  l 'un des deux mécanismes suivants : 

- modification de l'empilement d'une couche q u i  v ient  en  

position intermédiaire, une position C pa r  exemple. Dans 

ce cas, il y a t ro is  violations de la règle du plus proche 

voisin e t  on  a une faute de haute énergie. Le vecteur de 

Burgers  de  la boucle de dislocation entourant  l'amas de  

lacunes est  du type - I c .  

2 



- la boucle d e  lacunes est  t raversée p a r  u n e  dislocation 

par fa i te qui modifie l'empilement au-dessus des lacunes 

su ivant  une règ le  A + B 3 C 3 A. On a alors une  

violat ion de la règle du p lus  proche vo is in  : la faute 

d'empilement e s t  de fa ib le énergie (1 - d e  la précédente).  

3 

Le vecteur  d e  B u r g e r s  de la boucle d e  dislocat ion est  du 

t y p e  - 1 c + p. II a été montré que  ce mécanisme, 

2 

conduisant à la formation d'une faute de faible énergie, es t  

le p l u s  probable dans le cas du zinc (Hul l ,  1965). 

c )  Rassemblement d ' in ters t i t ie ls  : ains i  q u e  I ton p e u t  s'en r e n d r e  

compte à la f i g u r e  A. 11.5. , l ' inser t ion d 'une couche e n  posit ion C 

a p o u r  résu l ta t  la formation d'une boucle de dislocat ion don t  le  

vecteur  de  B u r g e r s  a la d i rec t ion  L O O ~ ~  . Ce dé fau t  i n t r o d u i t  

t ro i s  violat ions à la règle du p lus  proche vois in : nous sommes 

donc en présence d 'une fau te  de haute énergie. Cet te faute d e  

haute énergie peu t  encore ê t r e  changée e n  une  fau te  d'énergie 

p lus  faible s i  la boucle est  t raversée p a r  une  par t ie l le  du t y p e  p 

qui modifie la séquence d'empilement. 

En e f fe t ,  la b ipyramide d e  Berghezan montre que l 'on aura dans . . 

ce cas : - 1 F O O ~  + - 1 ~ O T O ]  -> - 1 [ 2 0 i g .  La f i g u r e  A. 11.5 (c )  

schématise le résu l ta t  de ce t te  réact ion : on se t r o u v e  en pré-  

sence d 'une empilement q u i  n e  viole qu 'une seule fo is  la règle du 

p lus  proche vo is in  : la faute est  de faible énergie. 

II convient  toutefois de  no te r  que dans l'absolu, 

l 'énergie de défaut  d'empilement du zinc est  élevée, si  o n  la 

compare à celle caractér isant  cer ta ins  métaux d e  s t r u c t u r e  

cubique à faces centrées. Le tableau ci-dessous r e p r e n d  

quelques va leurs  d e  l 'énergie de défauts d'empilement du zinc 

pur fournies p a r  la l i t té ra ture .  



Selon Berghezan e t  al. (1961), les fautes d'empilement 

larges que I'on observe en microscopie électronique p a r  

transmission pourra ient  ê t re  dues à l'ancrage d'une des 

partiel les; on  n'observerai t  donc pas toujours la séparation 

d 'équi l ibre en t re  partiel les, ce q u i  pou r ra i t  expl iquer  le large 

éventai l  de valeurs d'énergie de faute que I'on t rouve  dans la 

l i t térature.  

y (e rg /cm2)  

300 

300 + 150 - 
220 

105 + 30 - 
140 + 25 - 

DISLOCATIONS PRISMATIQUES 

Références 

Schot tky e t  al. (1965) 

Har r is  e t  Masters (1966) 

Dobson e t  Smallman (1966) 

Sastry e t  al. (1969) 

Dobson e t  Smallman (1970) 

Dans la cas des boucles décri tes jusqu'à présent, le vecteur  

de Burge rs  de la boucle de dislocation se t rouve dans le plan de 

glissement q u i  est aussi le plan de la boucle. 

Lorsque le vecteur de Burge rs  n'est pas dans le  plan de la 

boucle, la surface de glissement déf inie pa r  la l igne de dislocation e t  

son vecteur  de Burgers ,  est une surface cy l indr ique.  La dislocation 

est alors appelée dislocation prismatique. La f i gu re  A. 11.6 schématise 

la formation d'une boucle prismatique. 

Price (1  963), à p a r t i r  d'observations réalisées à basse 

température su r  du zinc e t  du cadmium, a signalé la présence de 

boucles de  dislocation situées s u r  le plan de base e t  formées par  un 

mécanisme d' interact ion de dipôles de  dislocations. Pour comprendre* 



ce mécanisme, il convient de se souvenir de  ce qu 'un cran se forme 

sur  une dislocation lorsqu'au cours de son mouvement, cette dernière 

rencontre u n  obstacle. Considérons le cas d'une dislocation v i s  c + a 

qui est crantée. Lorsque cette dislocation tente d 'évi ter  l'obstacle 

par  glissement dévié, le cran se pince e t  forme une boucle allongée 
___f 

dont le vecteur de Burgers  est  évidemment c + a. Lorsqu'elle 

interagi t  avec une aut re  dislocation en mouvement, la boucle c + a se 

dissocie en deux boucles concentriques de vecteurs de B u r g e r s f  e t a  

respectivement, la boucle a étant  à l ' in tér ieur de la boucle c. Cette 

réaction s'écrit : - 1 <Il 13> + - 1 <Tl 10> + [000g. La boucle a s'élimine 

par  glissement; il ne subsiste donc que la boucle c. Selon Price 

(1963), ce processus se passe à toute température. II est évident  

qu'une boucle c + a pourra i t  aussi se transformer en une boucle - 1c + p 

2 

l imitant un défaut d'empilement. L'obtention de cette configurat ion 

implique une réduction d'énergie e t  dépend de la température 

puisqu'elle nécessite la montée d 'une dislocation. 



ANNEXE III - RAPPEL SUR LE MACLAGE DU ZINC 

A. DEPLACEMENTS ATOMIQUES PENDANT LE MACLAGE 

Pour déterminer  exactement les déplacements atomiques qui 

accompagnent. la t ransformat ion du réseau pendant  le maclage, il fau t  

no te r  que  la d i f férence e n t r e  réseau or ig inel  e t  réseau maclé p rov ien t  

du cisaillement donc de l 'écart  e n t r e  - c e t  6. 
a 

Ceci ex ige donc des schémas à l'échelle. De p lus ,  le réseau é tant  à 

mo t i f  double, les plans de macle e t  de  cisaillement do ivent  ê t re  ceux 

du réseau e t  non pas des p lans cr istal lographiques. La f i g u r e  

A. l Il. 1. représente en perspect ive les deux s t ruc tu res  : or ig inel le  e t  - 
maclée, symétr iques p a r  rappor t  à un plan (1012) du réseau. Les 

réarrangements atomiques qui permettent  de passer de  la s t r u c t u r e  

cisaillée à la s t r u c t u r e  maclée o n t  été p r é v u s  théoriquement p a r  

Crocker  (1962). Ces déplacements, dont  il n 'est  pas possible d e  

p r o u v e r  la réal i té,  e t  qui sont seulement probables, mont rent  qu'il 

f a u t  qua t re  plans (1702) pour  représenter  le maclage, qui impl ique 

donc des phénomènes complexes. 

B. D l S L O C A T l O N S d e M A C L E S  

Ce genre de défaut  est  étroi tement l ié aux  dislocations 

imparfai tes. Puisque le maclage p e u t  ê t re  d é c r i t  comme un simple 

cisaillement le long d'un plan de composition, considérons ( f i g u r e  

A. 1 1  1.2) le cas d'une macle ou le cisaillement e s t  p r o d u i t  p a r  chaque 

p lan  du réseau q u i  g l isse d 'une certaine quan t i t é  s u r  le p lan in- 

fér ieur .  S u r  le p lan AB, ce glissement ne se p rodu i t  q u e  s u r  une 

pa r t i e  du p lan de sor te q u e  la l imite réelle e n t r e  le c r i s ta l  maclé e t  le 



c r i s ta l  or ig inel  s 'étend d e  A à P pu is  monte s u r  le  plan suivant .  II 

est  c la i r  que, au tou r  de  la marche si tuée e n  P qui se poursu i t  perpen- 

diculairement a u  p lan de la f i gu re ,  il y a u n e  rég ion  de fo r te  énergie 

de déformation. Cette marche es t  la l imite d'une rég ion  de glissement 

et,  p a r  conséquent, possède toutes les propr ié tés  normalement as- 

sociées à une dislocation. O n  l'appelle dislocat ion d e  macle c a r  on  ne 

la t r o u v e  que dans les l imites de macles e t  non pas à l ' in té r ieur  d'un 

cr is ta l .  Le vec teu r  de B u r g e r s  de cet te dislocat ion n'est une période 

ni du réseau or ig inel ,  ni du réseau maclé. II es t  égal à la distance 

d o n t  se déplace chaque p lan  du réseau dans le cisaillement de ma- 

clage. Donc, p o u r  un cisail lement s, le vecteur  d e  Burge rs  de la 

dislocation de macle est b = d.s o ù  d e s t  la hauteur  d e  la marche. 

Le minimum du vecteur  b est  f i x é  pa r  la valeur  minimum de 

d, donc p a r  la distance e n t r e  plans du réseau. Pour un p lan K I  

donné, on s 'at tend à t r o u v e r  toutes les dislocations de macle avec le 

même vecteur minimum pu isque les marches mult iples ont  tendance à 

se dissocier e n  marches simples. Le vec teur  de B u r g e r s  de la dis- 

locat ion de macle est donc tou jours  une f rac t ion  d e  période du réseau. 

La dislocation peu t  g l i sser  dans son p lan  de composition ( K I )  et, en 

le faisant, la quant i té  de  c r is ta l  ayant  une or ientat ion va r ie  aux 

dépends d u  c r i s t a l  ayant  l 'autre. 

La croissance macroscopique d 'une macle pour ra i t  évidem- 

ment résul ter  d'un mécanisme qui permet à une dislocat ion de macle de 

se déplacer à t rave rs  tou te  une série d e  plans parallèles du réseau. 

Toutefois, il f a u t  t en i r  compte de ce q u e  des glissements de la dis- 

location de macle hors  de K t  o u  des montées sont impossibles sans la 

présence de contra intes anormales. 



La marche en P ( f i gu re  A.111.2) a son vec teu r  de B u r g e r s  

perpendicula i re à nt ;  la dislocat ion est  donc du t y p e  coin. On peu t  

aussi concevoir des dislocations v i s  o u  mix te  a ins i  q u e  des boucles 

(Chr is t ian ,  1965).  Les macles mécaniques o n t  souvent  la forme de 

lent i l les e t  le maclage p rog ress i f  peu t  ê t r e  déc r i t  à l 'a ide de boucles 

de dislocations d e  macles d o n t  le rayon diminue s i  o n  s'éloigne du 

plan cent ra l  d e  la lent i l le.  Ce concept d e  dislocat ion d e  macle p e u t  

ê t r e  étendu aux  dislocations de transformation. Dans ce cas, le 

cisaillement du réseau est  quelconque a u  l ieu d 'ê t re  parallèle à un 

plan cr is ta l lographique te l  que  K t .  

C. NOEUDS GENERATEURS 

Considérons à présent  ce qui se passe quand  une dislo- 

cat ion du réseau or ig ine l  rencont re  un jo in t  de macle cohérent. Si le 

jo int  é ta i t  la sur face ex tér ieure  d 'un  c r is ta l ,  la dislocat ion p rodu i ra i t  

une marche (ou un c ran )  d e  hauteur  égale à la composante du vecteur  

de B u r g e r s  su ivant  la normale à la surface, e t  a l lant  d 'une extrémité 

de la dislocation a u  b o r d  d e  la sur face ex tér ieure  o u  à une a u t r e  

dislocation. 

On peu t  analyser la macle de la manière suivante. Faisons 

une coupure imaginaire le long du plan d e  composition e t  in t roduisons 

dans le c r is ta l  o r ig ine l  la dislocation qui p r o d u i t  la marche. Le 

c r i s ta l  or ig inel  e t  le c r is ta l  maclé ne  peuvent  ê t r e  accolés que s ' i l  y a 

une dislocation dans le c r i s ta l  maclé qui y p r o d u i t  également u n e  

marche. Il y a donc un noeud à I ' interface, formé pa r ,  au moins, 

une dislocation dans chacun des deux c r is taux  e t  une  marche o u  

dislocation de macle à I ' interface. Si le noeud cont ient  t ro i s  l ignes de 

dislocations, la conservat ion du vecteur  d e  B u r g e r s  entraîne que  les 

dislocations dans les deux c r is taux  o n t  des composantes égales e t  

opposées su ivant  la normale au  p lan de composition. Cet te composante 

donne la hauteur  d e  la marche. 



II es t  géométriquement év ident  q u e  le vec teur  d e  B u r g e r s  

d e  la dislocat ion dans l e  c r is ta l  maclé est  ob tenu à p a r t i r  d e  celui  d e  

la dislocation dans le c r i s ta l  o r i g ine  p a r  l 'opérat ion du cisail lement d e  

maclage; s i  I 'on p a r t  d'un monocristal contenant une  dislocat ion e t  que  

I 'on conver t i t  une pa r t i e  du cr is ta l  en  son or ientat ion maclée au  moyen 

d'un cisaillement simple, un noeud de ce t y p e  se forme naturel lement 

a u  po in t  o ù  la dislocat ion passe d e  la por t ion  n o n  cisaillée à la por t ion  

cisaillée. Le seule except ion es t  celle o ù  le vec teu r  de  B u r g e r s  de la 

dislocation es t  parallèle a u  p lan d e  composition. Ce vec teu r  est  a lors 

inchangé p a r  le maclage, il n'y a pas de marche dans le p lan de 

composition e t  la dislocat ion se t o r d  simplement e n  passant d'un 

réseau à l 'autre. Les noeuds d o n t  il v i e n t  d 'ê t re  quest ion sont  

appelés "noeuds générateurs".  

D. FORMATION des MACLES MECANIQUES 

Dans un monocristal, sous l 'ef fet d 'une contra inte,  d e  

préférence localisée s u r  une pe t i t e  surface, u n e  macle f i n ie  peu t  se 

former. Quand la contra inte es t  supprimée, la macle peu t  d is-  

paraî t re : c'est une macle élastique; ou  b i e n  une zone maclée ré-  

siduelle subsiste : c'est une macle élastique stoppée (Cahn, 1953). 

Les contra intes de la matr ice s'opposent au  changement d e  forme du 

b o r d  de la macle e t  le cisail lement do i t  ê t r e  accommodé, élastiquement 

o u  non, dans la matrice. Cependant, si  I 'on augmente suffisamment la 

contra inte appliquée, une  macle peu t  s 'étendre à t r a v e r s  toute la 

section t ransversale d'un monocristal. 

Elle acqu ier t  alors des l imites paral lèles a u x  p lans KI e t  es t  appelée 

macle rés iduel  le. Les macles résiduel les peuvent  ê t r e  ensui te élargies 

sous l 'application d 'une contrainte; elles ne  disparaissent pas s i  l 'on 

supprime la contra inte mais peuvent  le fa i re  sous l 'act ion d 'une con- 

t ra in te  opposée. Ces observat ions, valables e n  toute général i té,  n e  

se re t rouven t  pas exactement dans les métaux où I'on observe rare-  

ment des macles élastiques. Ce fa i t  es t  le  résu l ta t  d e  l 'existence 

d 'autres processus d e  déformation agissant sous de faibles confraintes 

pour  accommoder les e f fe t s  de la macle s u r  la matr ice voisine. Si une  



macle élast ique se forme, il y a équ i l i b re  à tou tes  les étapes e n t r e  la 

contra inte ex te rne  appl iquée e t  les contra intes internes de la matr ice 

qui s'opposent au  développement d e  la macle. Ces contra intes d e  la 

matr ice v o n t  d é t r u i r e  la zone maciée quand  la cont ra in te  appl iquée es t  

supprimée. Cependant s i  les contra intes in ternes a t te ignent  un 

niveau suffisamment élevé, une cer ta ine forme d'accommodation p a r  

glissement ou  pl iage peu t  se p r o d u i r e  e t  cet te si tuat ion n 'est  géné- 

ralement pas révers ib le.  Quand la contra inte appliquée disparaît ,  

seule une p a r t i e  de  la macle r e p r e n d  son or ientat ion in i t ia le  e t  le 

reste de la macle forme un macle élast ique stoppée. Dans les métaux, 

I1accommodation peut  ê t r e  complète a u  po in t  q u e  la macle ne  va r ie  pas, 

à moins qu 'une cont ra in te  inverse n e  soi t  appliquée. 

Une macle macroscopique contenue entièrement dans la 

matr ice a presque tou jours  une forme de lent i l les à cause de ces 

contra intes internes.  Le rappor t  d e  la l a rgeur  à la longueur de la 

macle donne une  indicat ion de la g r a n d e u r  du cisaillement de  maclage. 

Le rappor t  es t  pe t i t  s i  le cisail lement est g rand .  II y a de nom- 

breuses manières dtaccommoder le changement dans la s t ruc tu re .  La 

f i g u r e  A. 1 1  1.3 i l l us t re  quelques exemples. L~accommodation p a r  des 

bandes de p l iage parallèles à la t race du plan K t  s u r  le p lan  de base 

est  souvent observée dans les métaux hexagonaux. 

(P ra t t  e t  Pugh,  1952 e t  1953; Moore, 1952 e t  1955; Holden, 1952). 

Parfois on rencont re  p lus ieurs  pliages parallèles, chacun correspond à 

un changement b rusque  d e  l 'épaisseur de la macle. On rencont re  

aussi fréquemment des pl iages secondaires avec des traces s u r  le p lan  

de base, perpendicula i res à celle du p lan  de macle. On a montré que 

les pliages pr imaires dans le  zinc sont  const i tués p a r  des assemblages 

de dislocations dans le p lan  de base, tandis q u e  les pl iages secon- 

dai res sont formés p a r  des dislocations nonbasales. ( Rosenbaum , 

1961). Les schémas (e) e t  ( f )  de la f i gu re  A. 111.3 montrent  que les 

e f fe t s  de  Itaccommodation peuvent  masquer le changement d e  forme dû 

au  cisaillement de  maclage. 



Les macles qui t rave rsen t  ent ièrement un monocristal 

(macles résiduel les) dev ra ien t  avo i r  des faces planes e t  parallèles. 

L'expérience montre cependant que  l 'on rencont re  souvent u n e  face 

p lane e t  l ' au t re  en zig-zag (Hul l ,  1960). Ces zig-zag correspondent  à 

des marches d e  glissement, dues probablement à des dislocations 

formées par  la combinaison de dislocations de macles à l 'extrémité 

d 'une macle stoppée. 

Quand le maclage est  p rovoqué p a r  u n e  contra inte exté- 

r i eu re ,  il es t  clair  q u e  les forces appliquées f o n t  un ce r ta in  t rava i l  

pendant  le maclage. Donc, la cont ra in te  de cisaillement le  long du 

p lan de macle résolue dans la d i rec t ion  de maclage do i t  ê t r e  posit ive. 

Par analogie avec le glissement, ceci suggère l 'existence d 'une con- 

t r a i n t e  c r i t ique.  De nombreux t r a v a u x  o n t  cherché à v é r i f i e r  ce 

point ;  la mise en évidence de cette cont ra in te  c r i t i q u e  s'est longtemps 

heur tée à des  d i f f i cu l tés  dues à la fa ib le étendue du domaine d'or ien- 

tat ions dans lesquelles la déformation p a r  maclage précède la défor- 

mation par glissement. On peu t  cependant c e r t i f i e r  que le  p lan d e  

maclage est normalement celui ,  parmi  les plans cr istal lographiquement 

équivalents, s u r  lequel la contra inte d e  cisaillement résolue e s t  la p lus  

g rande  (Pointu, 1963). 1 1  semble b ien  que l 'existence de la contra inte 

c r i t i q u e  ne s o i t  plus discutée (Mahajan e t  Williams, 1973). 

La p lupar t  des résul tats dans les métaux hexagonaux mon- 

t r e n t  qu ' i l  f a u t  considérer deux stades d i f f é ren ts  dans la product ion  

de macles mécaniques : la germinat ion e t  la croissance. 

D.1. Croissance des macles 

Si l 'on considère la croissance d'une macle, deux problèmes 

d i f f é ren ts  apparaissent : la croissance latérale, parallèle a u  p lan de 

composition e t  l'épaississement normalement à ce plan. 



Si un germe de ta i l le  suf f isante ex is te o u  es t  formé p a r  la 

cont ra in te  appliquée, le premier  processus de croissance est  générale- 

ment catastrophique. En e f fe t ,  la macle se forme e n  un temps t r e s  

c o u r t  e t ,  s i  e l le  a une la rgeur  raisonnable, p rovoque une chu te  de 

charge dans u n e  machine d e  t rac t ion  dure .  La v i tesse de croissance 

est  grande,  voisine de cel le du son, ce qui exp l ique le " c r i "  du 

maclage fréquemment observé. Fr iedel  (1964) a calculé qu'en quel- 

ques microsecondes, une macle peu t  g r o s s i r  d 'env i ron  1 mm. 

Ces macles se forment  t r è s  rapidement e t  on constate, 

qu 'une fois formées, elles n 'évoluent  p l u s  s i  on  modifie la charge 

appliquée. Elles sont, probablement, stabilisées p a r  une p e r t e  de 

cohérence avec la matrice. U n  recu i t  peu t  avo i r  p o u r  ef fet ,  so i t  de  

les fa i re  d ispara î t re  si  la température es t  assez élevée pour  permett re 

des mouvements indiv iduels d'atomes, soit  de  les fa i re  c ro î t re  aux  

dépends de la matrice. 

Le deuxième processus de croissance (normalement a u  p lan 

de composition) peu t  aussi ê t re  t r e s  rapide; toutefois, dans des 

condi t ions normales, o n  observe une croissance relat ivement lente. La 

théor ie  de ce t y p e  de croissance est  semblable, à d e  nombreux points 

de vue,  à celle du grossissement d'un cr is ta l  à p a r t i r  de  la phase 

vapeur .  Dans un cr is ta l  idéal, avec un jo int  de  macle parfai tement 

plan, il faudra i t ,  pou r  que  la croissance a i t  l ieu, un processus à 

deux  dimensions act ivé thermiquement. 

On sai t  que  le p lan  KI es t  le seul p lan i nva r ian t  dans la 

déformation du réseau. Une manière d 'év i te r  des surfaces à haute 

énergie est  q u e  le jo int  de  macle soi t  const i tué p a r  des por t ions  de 

p lan  KI séparées p a r  des marches p o u r  donner la forme de lent i l le  ou  

d'aigui l le.  Ces marches o n t  déjà été décr i tes dans les dislocations de 

macles. Dans le cas d 'une macle en forme de lent i l le,  le modèle 

cont ien t  des boucles de dislocations de macle parallèles au  p lan  de 

macle e t  dont  le rayon cro î t  quand  o n  se rapproche du p lan médian de 



la lentille. Nous avons v u  q u e  ces dislocations de macle peuvent  

g l isser  dans l e  plan d e  macle; ce faisant,  el les augmentent o u  dimi- 

n u e n t  la l a r g e u r  de la lenti l le. Si le grossissement a l ieu  su ivant  ce 

processus, la croissance normale se p r o d u i t  p a r  la créat ion de nou- 

vel les dislocations de macles s u r  le p lan  de macle. Donc, la crois- 

sance totale d 'une te l le  macle, s i  le r a p p o r t  largeur-épaisseur reste 

constant,  p résente  les mêmes problèmes que  ceux de la croissance 

d 'une macle résiduel le à bords  p la ts  parallèles. 

L'extrémité d 'une lent i l le  ou  d 'une a igui l le  ressemble à la 

lame d 'un  couteau d'épaisseur atomique e t  les contra intes y deviennent  

t r è s  élevées. Frank e t  S t roh (1952) o n t  t r a i t é  un problème sem- 

blable, celui  d e  l 'extension d 'une bande de pl iage incomplète, qui 

g ross i t  par  la créat ion d e  dislocations p a r  pai res au  bou t  d e  la bande. 

I l s  montrent que,  p o u r v u  que la bande a i t  u n e  longueur suff isante, 

les concentrat ions de contra intes a u  bou t  d e  la bande seront  su f f i -  

santes pour  que  la germinat ion de ces dislocations soit  spontanée. 

L'état de contra intes à l 'ext rémité d 'une bande d e  pl iage es t  semblable 

à celui d 'une f issure élast ique sans cisaillement ou  à celui  d 'une  macle 

incomplète. F rank  e t  S t roh  (1952) o n t  fa i t  remarquer que  ces con- 

t ra in tes  peuven t  ê t re  non seulement suf f isantes pour  provoquer  la 

croissance cont inue, mais encore capables d e  fa i re  germer d e  nou- 

velles bandes de pliages, f issures o u  macles. Donc, sous certaines 

conditions, un de ces défauts es t  susceptible de condu i re  à des 

f issures ou à des macles. 

Le modèle d e  macle en forme d 'a igui l le  implique q u e  le jo in t  

d e  macle incohérent  possède une  t r è s  fo r te  énergie. Les contra intes 

à l 'extrémité deviennent  donc élevées s i  l 'épaisseur de  la macle es t  

appréciable. Hu l l  (1 960) montre que  le glissement d'accommodement à 

l 'extrémité d ' u n e  telle macle dans le fer-si l ic ium peut  s 'expl iquer p a r  

la coalescence d e  dislocat ion de macles a < I l l >  s u r  le jo int  p o u r  
3 

former des dislocat ions a < I l l >  qui peuvent  a lo rs  ef fectuer  un gl is- 
-2 

sement dévié s u r  les d e u x  plans 1110). Ceci r e n d  compte des 



observat ions d e  gl issements devan t  des macles stoppées, phénomènes 

don t  nous  avons déjà par lé.  O n  a déjà s ignalé que I'accommodement 

p a r  d e  bandes de  p l iage es t  fréquemment observé  dans  les métaux 

hexagonaux, mais u n e  au t re  théor ie  pou r  la croissance latérale des 

macles a été développée p a r  Sleeswick (1962) e t  appl iquée au  maclage 

des métaux de  s t r u c t u r e  cub ique  centrée. 

En résumé, cet te  théor ie  de  Sleeswick (1962) admet la 

décomposition de cer ta ines dis locat ions de macles en u n e  par fa i te  e t  

une  a u t r e  dis locat ion d e  macle. Les par fa i tes se déplacent alors p a r  

gl issement devant  la macle e t  p rodu isen t  le même changement d 'or ien- 

ta t ion q u e  ce lu i  associé au  maclage. Ces dis locat ions son t  appelées 

dis locat ions émissives. Cet te  théor ie  impl ique qu'il p e u t  y avo i r  

séparat ion phys ique  e n t r e  le changement de  forme associé au  maclage 

e t  le vé r i tab le  changement d 'or ientat ion. Le jo in t  d e  macle a ins i  

obtenu a une  énergie faible c a r  il n'y a pas d e  cont ra in tes à longue 

distance e t  quand  il se déplace à t r a v e r s  un volume déjà balayé p a r  

les dis locat ions émissives, l ' e f fe t  résu l tan t  e s t  ident ique à celui  du 

déplacement habi tue l  d 'une macle. Ce modèle es t  conf i rmé p a r  des  

observat ions a u  microscope é lect ron ique (Levasseur,  1973). 

Considérons maintenant le  problème d e  la croissance de la 

macle normalement au  p lan  de  composition. O n  pou r ra i t  augmenter la 

macle d 'une cel lu le-uni té en formant d 'abord un p e t i t  î lot  o u  u n  germe 

à deux  dimensions, qui s 'é tendra i t  ensui te  v e r s  l ' ex té r ieur  sous 

I 'action d e  la con t ra in te  appliquée. Mais en  l'absence d ' une  cont ra in te  

suf f isante,  un te l  î lot  d ispara î t ra  à cause de  la  tension d e  l igne de la 

dis locat ion de  macle qui l 'entoure. Une rég ion  suff isamment la rge  

pou r  c ro î t r e  sous I 'act ion d e  la cont ra in te  appl iquée n e  p e u t  s 'é tab l i r  

que  g râce  à une  sér ie  de  f luc tuat ions thermiques de so r t e  que  dans 

ce modèle il y a un problème d e  germinat ion à chaque pos i t ion suc- 

cessive d e  l ' in ter face d e  macle. 

Naturel lement, il p e u t  y avoi r ,  des régions favor isées p a r  l 'existence 

de cont ra in tes in te rnes  élevées o ù  les marches à l ' in ter face peuvent  

germer  p l us  facilement, p a r  exemple les in tersect ions du joint  d e  

macle cohérent  avec un jo in t  d e  g r a i n  o u  une  sur face l i b re .  



D. 2. Germination 

On p e u t  comparer le problème d e  la germinat ion de boucles 

de dislocations d e  macles p a r  les ef fets combinés d e  l 'agitat ion the r -  

mique e t  de la cont ra in te  appl iquée à ce lu i  de  la créat ion d 'une d is-  

location par fa i te p a r  les mêmes causes; ce problème a été t ra i té ,  p a r  

exemple, par  Chr i s t i an  (1965) e t  Fr iedel (1964). Pour  une boucle d e  

diamètre donné, l 'énergie d 'act ivat ion es t  proport ionnel le au c a r r é  du 

vecteur  de B u r g e r s  e t  la cont ra in te  nécessaire es t  directement pro-  

port ionnel le au vec teur  de Burge rs .  Donc dans des s t ruc tu res  o ù  le 

cisaillement de maclage est  suffisamment pet i t ,  il e s t  possible q u e  la 

croissance normale comprenne une  germinat ion spontanée de pe t i t s  

î lots d e  macles s u r  chaque p lan  cr is ta l lographique successif. Par 

exemple, si le vec teur  de B u r g e r s  de la dislocation de macle est  

d 'env i ron  u n  dixième de distance interatomique, o n  calcule qu'avec 

une contra inte d e  8 . 1 0 - ~  G (G = module de cisail lement), l 'énergie 

d'act ivat ion ne v a u t  que 0,2 eV e t  le rayon  c r i t i q u e  vaut  100 AO. 

Mais s i  le vecteur  de  B u r g e r s  d e  la dislocat ion de macle est supér ieur  

au t i e r s  de la distance interatomique (c 'est  le cas des c r i s taux  d e  

s t r u c t u r e  cubique),  la p robab i l i té  de germinat ion spontanée es t  négl i-  

geable. Dans le  cas du zinc, le vecteur  d e  Burge rs  de la dislocation 

de macle est e n v i r o n  0,09 a (0,235 A O ) ;  donc la possib i l i té  de  ge r -  

mination spontanée existe. 

II semble que ce mécanisme ne  soi t  pas ent ièrement satis- 

faisant; une théor ie  de la croissance normale d 'une macle sans ge r -  

mination thermique a été proposée simultanément p a r  Cot t re l l  e t  B i l b y  

(1951) pour  les métaux cubiques à faces centrées e t  pa r  Mi l la rd  e t  

Thompson (1 952) p o u r  les métaux hexagonaux. 



0.3. Mécanisme d e  pôle 

La théor ie es t  analogue à celle de  la croissance d'un c r i s ta l  

à p a r t i r  d 'une  phase vapeur.  Elle es t  fondée s u r  les propr ié tés  du 

noeud formé quand une  dislocation passe de la matr ice à la macle. La 

dislocation qui t raverse le joint,  dislocation polaire, d o i t  avo i r  un 

vecteur  de B u r g e r s  don t  la composante normale au  p lan KI a p o u r  

module qd ( q  = o r d r e  du plan paral lèle à K d = distance ré t icu la i re  
1 ' 

des plans K t ) .  Quand la dislocat ion de macle se déplace dans le 

jo int ,  el le tou rne  au tou r  du noeud e t ,  avec le noeud, el le se déplace 

de qd à chaque t o u r  complet. Des "blocs" d'épaisseur qd suppor tent  

a ins i  successivement un déplacement égal l'un p a r  r a p p o r t  à l 'autre,  

ce qui donne, macroscopiquement, le cisaillement du maclage. Bien 

entendu, un réarrangement atomique n e  peut  pas ê t r e  exp l iqué p a r  ce 

mécanisme, mais il do i t  se p r o d u i r e  spontanément au cours  de la 

croissance. Des noeuds simples, donnant  u n e  marche en spirale, e t  

des noeuds doubles donnant  des terrasses d e  dislocations d e  macles, 

sont possibles comme dans les phénomènes analogues de croissance des 

c r is taux .  

Les condit ions géométriques pour  l 'existence d'un noeud 

générateur  d e  ce t y p e  peuvent  tou jours  ê t r e  remplies, mais il es t  

moins facile d e  comprendre pourquo i  la dislocation polaire es t  ancrée. 

En général, la dislocation polaire d o i t  ê t re  une  dislocation par fa i te  du 

réseau. La stabi l i té  d'un noeud p e u t  alors ê t r e  simplement due à la 

d i f f i cu l té  qu 'éprouve une  tel le dislocat ion à g l isser .  Par exemple, les 

dislocations du type  c peuvent,  dans les métaux hexagonaux, con- 

v e n i r  comme dislocations de pôle mais n ' in terv iennent  pas dans le 

glissement. 



A première vue,  ce mécanisme f o u r n i t  u n e  expl icat ion pour  

la germinat ion e t  la croissance d'une macle. Il r e n d  également compte 

des vitesses d e  croissance observées. II est cependant l imi té à la 

croissance d'un germe déjà ex is tant .  II n'y a pas de p reuve  d i rec te  

de l 'existence du mécanisme d e  pôle, b i e n  que cer ta ines observat ions 

au  microscope électronique l 'a ient conf i rmé indirectement. Actuelle- 

ment aucune a u t r e  expl icat ion possible n e  se dessine p o u r  la crois- 

sance d'une macle q u i  t r a v e r s e  un monocristal o u  p o u r  celle d o n t  le 

cisaillement d e  maclage e s t  t r o p  g r a n d  p o u r  qu'il y a i t  germinat ion 

spontanée de marches à l ' interface. Une bonne p r e u v e  ind i rec te  en 

faveur  de ce mécanisme es t  cependant o f f e r t e  p a r  les observat ions de 

changement d e  forme qui accompagnent la croissance cohérente d 'une 

s t r u c t u r e  hexagonale compacte à p a r t i r  d 'une s t r u c t u r e  cub ique à 

faces centrées (Chr is t ian,  1965) ( f i g  . A. 1 1  1.4). 

E. APPLICATION a u  ZINC 

E. 1 . Généralités 

Les deux  théories proposées p o u r  la formation des macles, 

la germination homogène o u  spontanée e t  le mécanisme de pôle o n t  été 

successivement appliquées au  zinc. 

La contra inte théor ique nécessaire p o u r  le maclage a été 

calculée pour le zinc p a r  Bel l  e t  Cahn (1957). Elle es t  de 

1.200 MPa. Quelle que soi t  la théor ie uti l isée, il fau t  t r o u v e r  un 

fac teur  de mul t ip l icat ion d e  la cont ra in te  locale qui permette d'at-  

t e ind re  cette valeur .  Cet te s i tuat ion peu t  se présenter ,  e n  par-  

t i cu l ie r ,  au voisinage d'un jo in t  de  g r a i n s  où des contra intes ex is tan t  

dans un g ra in  s 'y  sont développées de p a r  la présence d'un empile- 

ment de  dislocations dans l 'autre. 



C h y u n g  e t  Wei (1967), réexaminant le mécanisme de pôle 

dans le zinc, o n t  montré q u e  les macles observées o n t  deux sources : 

les jo ints de  g ra ins  e t  les jo ints de  macles pr imaires. Dans tous  les 

cas, un cer ta in  allongement, donc un glissement s u r  le p lan  basal ou 

pyramidal  d e  deuxième espèce se manifeste a v a n t  le maclage. De 

même l 'appar i t ion d'un macle entraîne un crochet  dans la courbe de 

t ract ion.  

L'ensemble des résu l ta ts  de  Chyung e t  Wei (1967) condu i t  

aux  conclusions suivantes : 

les macles se forment à des endro i ts  de concentrat ion d e  con- 

t ra in tes  te ls  que jo in ts  d e  gra ins,  jo ints de macles, etc. 

. La concentrat ion de contra intes a u  jo int  de  g r a i n  n 'est  pas aussi 

élevée que  la contra inte théor ique de maclage, mais elle es t  de 

l 'o rdre  d e  g randeur  d e  celle nécessaire p o u r  former deux  in te r -  

faces cohérents de macles. 

Dans un bicr is ta l ,  les macles se forment dans un g r a i n  sous 

l 'action des empilements de dislocations qui sont  de  l 'au t re  côté 

du joint. 

. La cission rédu i te  p o u r  le maclage va r ie  avec I 'or ientat ion p r o p r e  

du g r a i n  e t  aussi avec I 'or ientat ion du g r a i n  p a r  r a p p o r t  au 

g r a i n  voisin. 

. Le glissement précède toujours le maclage, mais l 'act ivat ion d'un 

seul système de glissement semble nécessaire p o u r  fa i re  germer 

des macles. Ceci a été conf irmé p a r  A l tshu ler  e t  Chr is t ian  

( 1966) notamment. 



E. 2. Germination 

T o u t  mécanisme de germinat ion est  d i f f i c i l e  à p r o u v e r  puis- 

que,  la tension c r i t ique d e  propagation d 'une macle étant  in fér ieure à 

cel le de la nucléat ion, la macle se forme t r è s  rapidement lorsqu'el le 

e s t  nuclée. 

Le mécanisme d e  germinat ion proposé p a r  Chyung  e t  Wei 

(1967) est f ondé  su r  l e  mouvement des dislocations de macle exis- 

tantes. Celles-ci vont  former une  lamelle de macle qui g ross i t  jusqu'à 

ce que  se produ ise  un germe stable ( f i g u r e  A. 1 1  1.5). 

Une macle-embryon se d é f i n i t  comme u n e  région d e  grande 

déformation l imitée p a r  des dislocations de macle mais de dimensions 

insuf f isantes p o u r  ê t re  stable. Comme le cisail lement de  maclage dans 

le  zinc est fa ib le  (0,139), il es t  possible de t r o u v e r  une zone au 

voisinage d 'une  dislocation dans laquel le le cisaillement dans la di- 

rec t ion  de maclage est égal  ou  supér ieur  au  cisail lement de  maclage e t  

à l 'extér ieur  d e  laquelle, le cisaillement est  i n fé r ieu r  à celui  du 

maclage. 

Une telle rég ion  peut ê t r e  considérée comme déjà maclée e t  entourée 

d e  dislocations de macles, c'est-à-dire comme u n e  macle-embryon . On 

p e u t  calculer le rayon d e  cette région p a r  des considérat ions basées 

s u r  l'énergie o u  su r  la déformation, ce qui donne un rayon  d 'env i ron  

40 AO. II f a u t  remarquer que cet  embryon associé à une dislocation 

pa r fa i te  ne p e u t  ê t re  un germe potent ie l  que  s i  la dislocation est  

fortement ancrée. Si non,  celle-ci se déplacera sous l 'action de la 

contra inte a v a n t  les dislocat ions de macle. II e n  résul te que  seules 

les dislocations de tê te  d'un empilement peuvent  deven i r  un germe 

potent iel  de macle. Si l 'on considère les forces agissant s u r  la lamelle 

d e  macle, o n  peut  mon t re r  que la dimension c r i t ique,  au-delà d e  

laquelle la macle est stable, es t  d 'env i ron  400 AO. Donc au-delà de 

200 couches atomiques, le germe dev ient  stable. 



C h y u n g  e t  Wei (1967) dans leu r  étude d e  b i c r i s taux  on t  

mont ré  que : 

. u n e m b r y o n  s e f o r m e d a n s u n g r a i n  s o u s I ' a c t i o n d e  l'empilement 

de  dislocations du g r a i n  voisin; cet  embryon se forme c a r  la 

contra inte exercée p a r  l'empilement es t  de l ' o rd re  de g r a n d e u r  de 

celle nécessaire pour  former un germe de macle. 

. L'énergie d e  croissance d e  la macle à une couche a ins i  formée est  

in fér ieure  à son énergie de formation e t  elle a t te in t  automatique- 

ment une  épaisseur d e  10 couches atomiques. 

. Cet embryon peut  c r o î t r e  e t  a t te ind re  les 200 couches c r i t i ques  

p a r  un processus de croissance que  nous résumerons u l té r ieure-  

ment. 

De même, dans un monocristal, la dislocation sessile b 0 0 3  

formée pa r  in teract ions des dislocations basales e t  pyramidales (Bel l  e t  

Cahn, 1957) possède une macle-embryon associée à son champ de 

contraintes. La contra intes d e  cisaillement nécessaire p o u r  la crois- 

sance de cet  embryon peu t  p roven i r  d e  I'empilement des dislocations 

dans les plans pyramidaux d e  deuxième espèce. U n  modèle similaire 

peu t  exp l iquer  la germinat ion de macles secondaires aux  jo ints de 

macles primaires. En effet, le glissement dans la région maclée peut  

p rovoquer  u n e  concentrat ion de contra intes suff isante p o u r  i ndu i re  la 

germinat ion d e  macles de l ' au t re  côté du joint. 

! 
i E. 3. Croissance d 'une  macle 

Quel que  soit  le processus de germinat ion adopté, il fau t  

ensui te exp l iquer  la croissance e t  le grossissement normal, c'est- 

à-dire perpendiculairement a u  plan de composition. En ce qui 



concerne la croissance des macles, le problème a été abordé p a r  Yoo 
b e t  Wei (1966~ .  1966 ) qui proposent  un mécanisme de pôle dé r i vé  d e  

celu i  proposé p a r  Mi l lard e t  Thompson (1952); c 'est  en fa i t  u n e  adap- 

ta t ion  de ce lu i  proposé pa r  Sleeswijck e t  Verbraak (1961) p o u r  les 

métaux cubiques centrés. II s'agit ,  e n  fai t ,  d 'analyser les e f fe ts  du 

passage de d i f fé rentes  dislocations a u  t r a v e r s  du jo int  d e  macle. 

Nous nous l imiterons à donner les pr inc ipes  fondamentaux; ce pro-  

blème ne pa ra î t  pas a v o i r  reçu u n e  solut ion satisfaisante (Levasseur, 

1973; Tomsett e t  Bevis, 1969). 

Tou te  dislocation, même une dislocat ion v is ,  n e  p e u t  g l isser  

dans n' importe quel p l a n  cr is ta l lographique à cause de I 'anisotropie 

cr istal l ine. Donc le p lan  de glissement a ins i  que le vec teur  d e  

Burge rs  do ivent  ê t re  p r i s  en considérat ion dans un processus d' incor- 

poration. Une  dislocation q u i  approche le jo int  de  macle cohérent  es t  

probablement un morceau de boucle qui gross i t .  L 'or ientat ion de la 

por t ion  de dislocation incorporée à la macle d e v r a i t  ê t re  celle d'une 

l igne tangente au jo int  ou  parallèle à l ' in tersect ion d u  p lan  de g l is-  

sement e t  du jo int  cohérent.  A moins que ce t te  por t ion  d e  l igne n e  

soi t  en posi t ion v i s  p u r e ,  elle n e  p e u t  gl isser,  dans la macle, que s u r  

d 'autres p lans  cr is ta l lographiques à bas indices ( f o r t e  densité 

atomique). Ces pr inc ipes  sont à la base des d i ve rs  processus d'in- 

corporat ion qui ont  été étudiés. 

E. 4. Grossissement des macles 

Lorsqu'une dislocat ion coin gl isse dans la matr ice e t  d o i t  

poursu iv re  son mouvement a l ' in té r ieur  d 'une macle, le passage d e  

l ' interface se t radu i t  p a r  la créat ion d'une marche. Chaque marche 

sera en fa i t  une dislocat ion d e  macle puisqu'el le sépare la région 

maclée de la matrice. L'épaisseur de  la macle augmente o u  diminue 

su ivant  la d i rec t ion  d e  la contra inte appl iquée à ces dislocations d e  

macle. I I  e s t  à remarquer que les dislocations in tervenant  dans le 



processus d ' incorporat ion n e  s'étendent pas toujours jusqu'à la s u r -  

face l i b r e  du c r i s ta l  (Tomsett e t  Bevis, 1969a e t  1969b). Un modèle 

général  à t r o i s  dimensions, ident ique à celu i  proposé p a r  l sh i i  e t  K iho 

(1963a e t  b )  es t  représenté à la f i g u r e  A. 111.6. On y note qu 'une  
-3 

por t i on  BCD de la boucle ABCDE de vec teur  de B u r g e r s  X est incor -  - 
porée d a n ~ u n e  macle pour  deven i r  une dislocat ion BCD de vecteur  d e  * -t 
B u r g e r s  X . Une dislocation de macle nb est  laissée au jo in t  

cohérent,  n étant  le  nombre d e  p lan  (1702)  d e  la macle que  le vec teur  
+ 
X coupe. La composante coin d e  la dislocat ion de macle représente la 

marche s u r  le jo in t  d e  hauteur  nd, d é tant  la distance rét icu la i re des 

plans de macle. Le vecteur  de  Burge rs  des l ignes A B  e t  DE à l e u r s  

noeuds respect i fs  B e t  D a une composante normale a u  p lan de macle 

de longueur nd. Le joint d e  macle, qui é ta i t  p lan à l 'or igine, dev ient  

une sur face à double hélice. U n  mécanisme du t y p e  Frank-Read p e u t  

t ransformer successivement des couches d e  la matr ice en macle e t  

inversément su ivant  la d i rec t ion  de la contra inte.  U n  te l  mécanisme 

permet, en  outre,  d 'exp l iquer  les tlbulgeslt observés s u r  des,' joints de  

macles (Yoo e t  Wei, 1966). C'est le cas pa r t i cu l i e r  o ù  soi t  AB soi t  DE 

est  une dislocation v i s  C ( f i g u r e  A. 1 1  1.6). 

En résumé, le maclage déforme le  réseau localement e t  r e n d  

gl issi les des dislocations qui ne  l 'étaient pas. Le rô le  pra t ique du 

maclage dans I'accroissement d e  la duc t i l i té  est  toujours sujet à con- 

t roverse.  Certains auteurs  te ls  Kocks e t  Westlake (1967) pensent q u e  

le maclage peut  accroî t re t r è s  nettement la duc t i l i té  du zinc. Nous 

pensons, p lus  prudemment, que le rô le du maclage s u r  une  caractér is- 

t i que  mécanique peu t  ê t re  favorable ou défavorable selon les con- 

d i t ions expérimentales de la sol l ic i tat ion. 



Fig . A. 1.1 . Mailles possibles pour  le système hexagonal compact 

1 )  maille d'un réseau d e  Bravais hexaqonal p r i m i t i f  avec un - 
mot i f  d e  deux atomes : (0,0,0) e t  (2,  1, 1 ) )  

3 3 2 

2 )  maille d'un réseau d e  Bravais rhomboédrique (pr imi t ive,  un 
atome p a r  noeud) ; 

3)  maille non  pr imi t ive,  ne correspondant  a aucun réseau de 
Bravais. Prisme hexagonal d e  côté a, d e  hauteur  c. 
Atomes à tous les angles, au  cent re  des faces e t  t ro i s  
atomes dans le p lan  - c. 

2 



Système hexagonal : réseaux direct e t  réciproque 

Fig. A 1 2 



Vecteurs de Burgers  dans  la st ructure  h e x a g o n a l e  
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Fig . A. 1 1.2. Sphères en empilement compact. 

Fig . A. 11.3. Dissociation d'une dislocation parfaite en deux partielles de 
Shockley séparées par un défaut dlempi lemen t . 
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Fig. A.11.5. 

(a )  précipitation d'une couche d'interstitiels. 

( b )  Boucle d e  dislocation prismatique résultant d'une couche d1inter- 
stitiels; la boucle contient un  défaut d'empilement de haute énergie ( 3  
violations). 

( c )  Boucle prismatique contenant un  défaut d'empilement de faible énergie 
( 1  violation). 
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Fig. A. 11.6. Formation d'une boucle de dislocation prismatique. 

(a )  Cristal contenant une grande densité de lacunes (hors équil ibre).  

( b )  Les lacunes se sont rassemblées sur u n  plan compact. 

( c )  Effondrement conduisant à la formation d'une boucle de dislocation. 
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Accomodation de changement de forme dû à la formation 
d'une macle. 
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Fig. A. 1 1  1.5. Modèle de germination dans u n  bicristal. 

Grain A 

MATRICE 

8 'a 
2 

Grain B 

Fig. A. 1 1  1.6. Croissance d'une macle dans le zinc p a r  incorporation d'une 
dislocation basale. 
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d e  L a  h u p t u h e  d e  L ' a c i e h ,  Publications C R M ,  L i ë g e  



G O U Z O U  J . ,  DORLOT J.M. ( 1 9 6 6 )  C . R .  A c a d .  Sc.  P a h i a  2 6 3 , 1 1 9 3  

G O U Z O U  J .  ( 7 9 6 7 ~ )  C . R .  A c a d .  Sc.  P a h i b  2 6 5 , 3 5 2  

G O U Z O U  J .  ( 1 9 6 7 b )  R a p .  l n t .  C R M  MP 2 8 / 6 7  - RF46 

G O U Z O U  J .  ( 1 9 6 9 ) .  Le p n o b l Z m e  d e  L a  d é b o ~ m a t i o n  plastique e n  
t h a c t i o n  m o n o a x é e  d a n o  l' ac ieh  d o u x .  P u b L i c a t i a n a  
C R M ,  L i Z g e  

G O U Z O U  J . ,  WEGRZA J . ,  HABRAKEN L .  ( 7 9 7 1 )  CRM Met R e p  2 7 , 5 5  

G O U Z O U  J . ,  DIHAEYER R .  ( 7 9 7 4 )  CRM Met R e p  3 9 , 1 1  

GREENWOOD J.W., PUARRELL A . G .  ( 1 9 5 3 1 5 4 )  J .  l n a t .  Met 8 2 , 5 5 1  

GISELL C . ,  CHAMPlER G .  ( 7 9 8 0 )  P h i l .  Mag. 4 7 , 9 1 7  

H A L L  E.D. ( 1 9 5 1 )  P h o c .  P h y a .  S o c .  8 6 4 , 7 4 7  

HARRIS J . E . ,  MASTERS B.C. ( 1 9 6 6 )  P h o c .  R o y .  S o c .  A 2 9 2 , 2 4 0  

H A U S E R  F . E . ,  LANPON P .R. ,  PURN J . E .  ( 1 9 5 6 )  J .  Met 8 , 5 8 9  

HAZZLEDlNE P.M. ( 1 9 6 6 )  J o u k n .  P h y a .  C 3 - 2 1 0  

HAZZLEDlNE P.M. ( 7 9 6 7 )  C a n .  J .  P h y a .  4 5 , 7 6 5  

HEINE W . ,  ZWlCKER U .  ( 1 9 6 2 ~ )  Z .  M e t a L l h d e  5 3 , 3 8 0  

HEINE W . ,  ZWlCKER U .  ( 1 9 6 2 b )  Z .  M e X a L l h d e  5 3 , 3 8 6  

HEUBNER U . ,  PELZEL E. ( 1 9 7 5 )  MeXaLL 2 9 , 8 7 5  

H I R S C H  P .B . ,  L A L L Y  J .S .  ( 1 9 6 5 )  P h i l .  Mag 1 2 , 5 9 5  

HlRTti J . P . ,  LUTHE J .  ( 1 9 6 8 )  T h e o k y  0 6  d i a l o c a t i o n a ,  
Mc G k a w - H i l l  

HOCKETT J . E .  ( 1 9 6 7 )  T k a n a  AIME 2 3 9 , 9 6 9  

H U L D E N  J .  ( 1 9 5 2 )  P h i l .  Mag. 4 3 , 9 7 6  

HOLT 0 .1 .  ( 1 9 7 0 )  J .  AppL. P h y s .  4 7 , 3 1 9 7  

HONEYCUMBE R . W . K .  ( 7 9 6 1 )  P n o g h .  Met. P h y a .  9 , 9 5  

HONEYCOMBE R . W . K .  ( 1 9 7 7 )  T h e  p l a s t i c  d e d o h m a t i o n  0 6  m e t a L a ,  
A h n o l d  

HORNBUGEN E .  ( 1 9 7 0 )  P a a h X .  M e X a l l o g k .  9 , 3 4 9  

H U L L  D .  ( 1 9 6 0 )  Acta Met. 8 , f l  



HULL V .  ( 1 9 6 5 )  l n t h o d u c t i o n  t o  d i a l a c a t i o n a ,  B u t t e h w o n t h a  

l A N V E L L 1  A . ,  PALENZONA A.  ( 1 9 6 7 )  J .  L e a a  C o m m o n  Met. 1 2 , 3 3 3  

l S C f f l 1  K . ,  KZHO H .  ( 1 9 6 3 a )  J .  P h y a .  S o c .  J a p a n  1 6 , 1 1 2 2  

l S H 1 7  K . ,  KIHO H .  ( 1 9 6 3 6 )  J .  P h y a .  S o c .  J a p a n  1 8 , 1 1 3 3  

JAOUL B .  ( 1 9 6 5 )  E t u d e  d e  l a  plasticité e t  a p p l i c a t i o n  a u x  
m é t a u x ,  V u n o d .  

J A S S B Y  K . M . ,  VREELANV T .  ( 1 9 7 6 )  S c h i p t a  Met 1 0 , 4 8 1  

J A S S B Y  K . M . ,  VREELANV T .  ( 1 9 7 7 )  Mat. S c i .  E n g .  2 7 , 1  

J I L L S O N  D.C.  ( 1 9 5 0 )  T t a n a  A I M E  1 8 8 , 7 1 2 9  

JOHNSON L . ,  ASHBY M . F .  ( 1 9 6 8 )  A c t a  Met 1 6 , 2 1 9  

JONAS J . J . ,  Mc QUEEN H . J . ,  VEMlANCZUK V .  ( 1 9 6 6 )  l h o n  S t e e l  
l n a t .  S p e c .  R e p .  N o  1 0 8 ,  9 7 - 9 9  

JONAS J . J . ,  Mc QUEEN H . J .  ( 1 9 7 6 )  Miae en a a h m e  d e n  m é t a u x  e t  
a l l i a g e a .  E d i t i a n a  d u  C . N . R . S .  

JOUFFREY B .  ( 1 9 7 9 ) .  V i a l o c a t i o n 6  e t  d é b a h m a t i o n  p l a b t i q u e  
( c o u h a  d ' é t é  d '  Y h a v a l a  ) E d i t i o n a  d e  P h y a i q u e  

KEMSLEY P . S .  ( 1 9 6 0 )  A c t a  Met 8 , 7 4 0  

KLUG H . P . ,  ALEXANDER L . E .  ( 1 9 5 4 )  X - h a y  d i 6 6 h a c t i o n  p t o c e d u h e s  
d o &  p o L y c h y a t a l l i n e  a n d  a m o t p h o u a  m a t e h i a l a ,  J .  
W i l e y  

KOCHENDORFER A .  ( 7 9 4  1 ) P l a a t i ~ c h e  E i g e n s c h a b t e n  v o n  
K h i a t a l l e n ,  B e h l i n  

KOHLER V .  ( 7 9 8 2 )  V e 6 o h m a t i o n  0 6  z i n c  a l l o y a ,  C a m b t i d g e  
U n i v e t r a i t y  

KUCKS U . F .  ( 1 9 6 4 )  T h a n n .  AIME 2 3 0 , 1 1 6 0  

KOCKS U . F . ,  C H E N  H . S . ,  R l G N E Y  V . A . ,  SCHAEFER R . J .  ( 1 9 6 6 )  ~ o h h  
h a a d e n i n g ,  G o n d o n  a n d  B h e a c h  

KOCKS U . F . ,  W E S T  LAKE Q . G .  ( 7 9 6 7 )  T t a n a  AIME 2 3 9 , 1 1 0 7  

KOVACS I . ,  ZSULVOS L .  ( 1 9 7 3 ) .  V i a L o c a t i o n a  a n d  p l a a t i c  
d e b o h m a t i a n ,  l n t .  a e h i e a  M o n o g n .  i n  Nat .  P h i l .  
V a t .  6 ,  P e h g a m o n  P h e a a  



LAVRENTYEV F . F . ,  S A L I T A  O . P . ,  STARTSEV A .  ( 1 9 6 6 )  F i z .  M e t .  
M e t a l l o v .  2 1 , 9 7  

LAVRENTYEV F . F . ,  S A L I T A  O .P .  ( 1 9 6 8 )  F i z .  M e t .  M e t a L l o v  2 3 , 5 4 8  

LAVRENTYEV F .  F . ,  S A L I T A  O. P . ,  V L A D I M I R O V A  V .  1. ( 1 9 6 8 )  ~ h y a .  
S t a t .  S O L .  2 9 , 5 6 9  

LAVRENTYEV F . F . ,  S A L I T A  O . P . ,  KAZOROW S . G .  ( 1 9 6 8 )  F i z .  M e t .  
M e t t a L o n  2 6 , 3 4 8  

LAVRENTYEV F . F . ,  VLADZMIROVA V . L . ,  GAYDUK A . L .  ( 7 9 6 9 )  F i z .  
Me$. M e t a L L o v  2 7 , 7 3 2  

LAVRENTYEV F . F . ,  V L A D I M I R O V A  V . L .  ( 1 9 7 0 )  F i z .  M e t .  M e t a l l o v .  
2 9 , 1 5 0  

LAVRENTYEV F .  F.,, P O K H I L  Y . A . ,  ZOLOTUKHINA I . N .  ( 1 9 7 6 )  Mat. 
S c & .  E n g .  2 3 , 6 9  

L E S L I E  W.C . ,  MICHOLAH S . T . ,  ANL F.W. ( 1 9 6 3 )  I n o n  a n d  i t a  
d i l u t e  6 o L i d  b o l u t i o  nb  , 1 n t e n b  c i e n c e  

LEVASSEUR 3 .  ( 1 9 7 3 )  E t u d e  d e  L ' i n t e n b e c t i o n  d e 4  m a i l C e a  
m é c a n i q u e b  d a n d  L e  d e n  . A p p L i c a t i a n  à 
L ' i n i t i a t i o n  e t  à La p n o p a g a t i o n  d ' u n e  d i d b u n e  d e  
c l i v a g e  - T h è b e  d e  D o c t o n a t ,  U n i v e n b i t é  d e  P a n i b  
( O h b a y )  . 

LUCKE K . ,  MASTNG G . ,  SCHRODER K .  ( 7 9 5 5 )  Z .  M e t a l t h d e  4 6 , 7 9 2  

LUCKE K . ,  VETERT K .  ( 1 9 5 7 )  A c t a  M e t  5 , 6 2 8  

LUTTS A . ,  WEGRIA S . ,  LERUSSE A .  ( 1 9 6 7 ) .  D é t e n m i n a f i o n  d e  La 
b X n u c t u n e  c n i s X a L l o g n a p h i q u e  d u  T i  Z n l 5 .  R a p .  
i n t .  CRM N F M I 6 7 - Z n  28  

MADER S .  ( 1 9 6 3 ) .  E L e c t h o n  m i c & o b c o p y  a n d  b t n e n g t h  0 6  
c h y a X a l n  , I n t e h a  c i e n c e  

MAHASAN S . ,  W I L L l A M S  D . F .  ( 1 9 7 3 )  I n X .  M e t .  R e v .  1 8 , 4 3  

MAN S . ,  HOLZMANN M . ,  VLACH B. ( 7 9 6 7 )  P h y b .  S t a t .  S o t .  7 9 , 5 4 3  

MARK H . ,  POLANYL M . ,  SCHMID E .  ( 1 9 2 2 )  Z .  P h y a .  1 2 , 5 5  

Mc G.  TEGART W . S . ,  SHERBY U . V .  ( 1 9 5 8 )  P h i l .  Mag .  8  ( 3 ) ,  1 2 8 7  

Mc G.  TEGART W.4 .  ( 1 9 6 2 / 6 3 )  3 .  l n b t .  M e t .  9 1 , 9 9  

Mc G.  TEGART W.J. ( 1 9 6 8 )  D u c t i C i t y ,  A .S.M.  



M C  L E A N  D .  ( 1 9 6 6 )  R e p .  P h o g .  P h y a .  29 .1  

M C  L E A N  D .  ( 1 9 7 5 )  J .  P h g a i q u e  36  ( I O ) ,  C-4,  2 7 3  

M C  Q U E E N  H.J., WUNG W . A . ,  JONAS J .J .  ( 1 9 6 7 1  C a n o  J.  P h y a .  
4 5 , 1 2 2 5  

Mc QUEEN H.J., JONAS 3.3. ( 7 9 7 5 )  T h e a t i a e  o n  m a t e n i a l a  b c i e n c e  
a n d  X e c h n o l o g y ,  v o l  6 , 3 9 3  

MECKlNG H . ,  LUCKE K .  ( 1 9 7 0 ) .  S e c o n d  l n t .  Conb .  o n  S t h e n g t h  0 6  
mezala a n d  a l l o  y a  , A a i l o m a h  

MESSlEN P . ,  WEGRlA J .  ( 1 9 7 2 )  C R M  Met. R e p .  3 2 , 6 1  

M I C H E L  J . P . ,  CffAMPlER G .  ( 7 9 7 5 )  Mém. S c i .  Rev .  Met. 2 , 1 7 1  

M l C f f E L  J . P .  ( 1 9 7 9 ) .  l n d l u e n c e  d ' u n e  p h é d é d o h m a t i o n  e n  
g l i b a e m e n t  p y h a m i d a l  a u h  l e  g l i a a e m e n t  b a a a l  d u  
z i n c .  T h k a e  d e  D o c t o h a t  - ( N a n c y ) .  

M l L L A R D  D.J., THOMPSON N .  ( 1 9 5 2 )  P h i l .  Mag. 4 3 , 4 2 2  

MITCHELL T . E . ,  THORNTON P.R. ( 1 9 6 4 )  P h i l .  Mag. 7 0 , 3 7 5  

M O O R E  A . J . W .  ( 1 9 5 2 )  P h o c .  P h y a .  S o c .  5 5 8 ,  9 5 6  

M O O R E  A . J . W .  ( 1 9 5 5 )  AcXa Met. 3 , 1 6 3  

MUTT N.F. ( 7 9 5 3 )  P h i l .  Mag. 4 4 , 7 4 2  

M O U L D  P . R . ,  COTTERILL P. ( 1 9 6 7 )  J .  Me$. S c i .  2 , 2 4 1  

M U L L E R  H . ,  HAESSNER F. ( 1 9 8 7 )  P h o c .  l c o t o m  6  ( T o k y o ) ,  v o l  
2 , 1 0 1  1  

NABARRO F.R.N. ( 7 9 4 7 )  P h o c .  P h y a .  S o c .  5 9 , 2 5 6  

NAGATA N . ,  VREELAND T .  ( 7 9 7 2 )  P h i l .  Mag. 2 5 ,  1 1 3 7  

NELSON J . B . ,  RlLEY D.P.  ( 7 9 4 5 )  P h o c .  P h y b .  S o c .  5 7 , 1 6 0  

NEUMElER L . A . ,  RISBECK J . S .  ( 1 9 7 0 )  U.S.  B u h e a u  M i n e a ,  R o l l a ,  
l n t .  R e p .  l n v e a t .  7 3 6 3  

NlCHOLAS J . F .  ( 1 9 7 0 )  P h y a .  SZaX.  S o l .  a 1 , 7 5 3  

NIESSEN P . ,  WZNEGARD W . C .  ( 1 9 6 6 )  J .  1 n a X .  Met. 9 4 , 3 1  



OTTE H . M . ,  C R O C K E R  A . G .  ( 7 9 6 5 )  P h y a .  S t a t .  S o l .  9 , 4 4 1  

I OTTE H . M . ,  C R O C K E R  A . G .  ( 1 9 6 6 )  P h q a .  S t a t .  S o l .  16 ,K25  

PARTRZPGE P.G. ( 1 9 6 7 )  l n t .  Met. Rev .  1 2 , 7 6 9  

PARTRlDGE P .G. ,  G A R D I N E R  R . W .  ( 1 9 6 7 )  S c n i p t a  Met 1 , 1 3 9  
1 

PASTORET P . ,  W E G R l A  J .  ( 1 9 7 7 )  C R M  Met R e p  2 6 , 5 1  

PEARSON W . B .  ( 1 9 6 7 )  H a n d b o o h  0 6  L a t t i c e  a p a c i n g a  a n d  
n t h u c t u n e a  0 6  meta ta ,  Ox6ond  P n e a a  

1 

I PElERLS R . E .  ( 1 9 4 0 )  P n o c .  P h y a .  S o c .  5 2 , 2 3  

1 PElSSKER H .  ( 1 9 6 5 )  Acta Met 1 3 , 4 1 9  

l PELZEL E .  ( 1 9 6 9 )  Metal l  2 3 , 7 6 2  

PETCH N.J. ( 7 9 5 3 )  J .  l h o n  S t e e l  l n n t .  1 7 3 , 2 5  

PETCH N.J., Z E l N  F  ( 7 9 5 4 )  P n o g h .  Met. P h y a .  5 , 1 7  , 

PETCH N.J. ( 1 9 5 6 )  P h i l .  Mag. 3 , 1 0 6 9  

PETTY E . R .  ( 7 9 6 2 1 6 3 )  J .  l n a t .  Met. 9 1 , 2 7 4  

PFElFFER W .  ( 1 9 6 2 )  P h y a .  S t a t .  S o l .  2 , 1 7 2 7  

l PlCClNlN  A . ,  W E G R l A  J . ,  R A C E K  R .  ( 1 9 7 5 )  R a p .  l n t .  CRM NF 5 / 7 5  
- Zn 743 

P lCClNlN  A . ,  W E G R l A  J .  ( 1 9 7 6 )  Rap.  l n t .  CRM NF 6 / 7 6  - Zn 1 4 9  

P lCClNlN  A . ,  W E G R l A  J . ,  R A C E K  R .  ( 7 9 7 6 )  P n o c .  l .C .S .M.A.4 ,  v o l  
2 , 6 5 9  

P lCClNlN  A . ,  W E G R l A  J . ,  R A C E K  R .  ( 1 9 7 7 )  CRM Met R e p  5 1 , 2 3  

I PlCClNlN  A . ,  R A C E K  R . ,  W E G R l A  1. ( 7 9 7 8 )  R a p .  l n t .  CRM NF5176 - 

l Zn 774 

i POINTU P. ( 7 9 6 3 )  M é c a n i a m e a  d e  d é 6 o n m a t i o n  d u  B é t q l l i u m ,  t h è a e  
1 d e  P o c t o n a t  $6 Sc.  P h y a . ,  P a n i a  

POIRIER J .  P. ( 7 976 ) P l a s t i c i t é  à h a u t e  t e m p é n a t u n e  d e s  a o l i d e a  
c h i a t a l l i n a ,  E y h o l l e  

1 POIRIER J . P . ,  L E  HAZZF R .  ( 7 9 7 6 )  Conghèa  d e  l a  S.F.M.E.  - 
C l e n m o n t - F e n n a n d  

I 

POPE P . P . ,  V R E E L A N V  T ,  WUOP P . S .  ( 1 9 6 7 )  J .  A p p l .  P h y a .  3 6 , 4 0 1  1 



PRATT P . L . ,  PUGH S . F .  ( 7 9 5 2 )  J .  l n a t .  Met 8 0 , 6 5 3  

PRATT P . L . ,  PUGH S . F .  ( 7 9 5 3 )  Acta Met 1 , 2 7 8  

PRlCE P.B.  ( 7 9 6 0 )  P h i l .  Mag. 5 , 8 7 3  

PRlCE P .B.  ( 1 9 6 1 a )  P h i l .  Mag. 6 , 4 4 9  

PRlCE P .B.  ( 7 9 6 1 6 1  J .  AppL. P h y a .  3 2 , 7 7 4 6  

PRlCE P.B. ( 1 9 6 1 ~ )  J. A p p l .  P h y a .  3 2 , 7 7 5 0  

PRlCE P.B. ( 1 9 6 3 )  E l e c t n o n  M i c n o a c o p y  a n d  a t n e n g f h  0 6  
c n y a t a L a ,  E a i t .  Thomaa G .  a n d  Waahbunn  J . ,  
I n t e n a c i e n c e  

R A C E K  R . ,  W E G R Z A  J . ,  P l C C l N l N  A .  ( 7 9 7 7 ~ )  Rap .  l n t .  C R M  2 / 7 7  - 
Zn 752 

RACEK R . ,  WEGRTA J . ,  P I C C l N l N  A .  ( 1 9 7 7 6 1  Rap .  l n $ .  CRM 1 6 / 7 7  - 
Zn 766 

RALPH B . ,  B A R L O W  C . Y . ,  E C U B  N .  ( 7 9 8 0 )  3 8 t h  Ann. P h o c .  Elecf .  
Micn. S o c .  Amen., 3 6 6  

RALPH B. ,  ECOB R . C . ,  PORTER A.J., BARLOW C . Y . ,  ECUB N . R .  
( 7 9 8 7 )  P h o c .  R i 6 4  M e e f i n g ,  1 7 7  

READ W.T. ( 1 9 5 2 )  Lea d i a L o c a ; t i o n h  d a n a  L e a  c n i a . t a u x ,  D u n o d .  

REGNlER P. ( 7 9 6 9 )  R a p p o n t  C E A  - R - 3 8 6 8 ,  C.E.N. S o c L a y  

REGNlER P . ,  DUPOUY J.M. ( 7 9 7 0 )  P h y a .  S t a t .  S o l .  3 9 , 7 9  

RENNffACK E . H . ,  C O N A R D  G.P.  ( 7 9 6 6 ~ )  T n a n a  A l M E  2 3 6 , 9 4 1  

RENNHACK E . H . ,  C O N A R D  G.P.  ( 1 9 6 6 6 1  T n a n a  AlME 2 3 6 , 6 9 4  

RlSEBROUGH N . R .  ( 1 9 6 5 )  Ph .  D .  the ai^, U n i v .  B n i t i a h  C o l u m b i a ,  
V a n c o u v e n  

1 
RlSEBROUGH N . R . ,  TEGHTSOONIAN E. ( 7 9 6 7 )  C a n .  J .  P h y a .  4 5 , 5 9 7  

ROBERTS J.M. ( 7 9 6 0 )  P h .  D. T h e a i a ,  P e n n b y l v a n i a  U n i v e k a i t y  

ROBERTS J.M., BROWN N .  ( 7 9 6 0 )  T n a n a  AIME 2 1 8 , 4 5 4  

ROSENBAUM H.S. ( 1 9 6 7 )  Acta Met 9 , 7 4 2  

ROSENBAUM H.S. ( 1 9 6 4 )  D e d o n m a t i o n  t w i n n i n g ,  G a n d a n  a n d  B n e a c h  



R O Y  R . B .  ( 1 9 6 7 )  P h i l .  Mag. 1 5 , 4 7 7  

SAH S . P . ,  RICHARDSON C.J., SELLARS C . M .  ( 1 9 6 9 )  S. A u a t n a l i a n  
Z n a t .  Met. 1 4 , 2 9 2  

SAILLARD M . ,  PEVELEY G . ,  B E C L E  C . ,  MOREAU J.M., PACCARP P .  
( 1 9 8 1 )  Acta C h q a t .  8 3 7 , 2 2 4  

SASTRY P.H. ,  PRASAP Y . ,  VASU K . 1 .  ( 1 9 6 9 )  S c n i p t a  Met 3 , 9 2 7  

SASTRY P . H . ,  PRASAP Y . ,  VASU K . Z .  ( 1 9 7 0 )  Met. T h a n a ,  1 , 1 8 2 7  

SCHOECK G . ,  SEEGER A .  ( 1 9 5 5 )  R e p o h t  o n  Cond .  o n  d e h e c t a  i n  
c h y a t a L L i n e  S o l i d a ,  P h g a i c a l  S o c i e t y ,  London  

SCHOTTKY G . ,  SEEGER A . ,  SPEIPEL V .  ( 1 9 6 5  ) P h y a .  S t a X .  S o l .  
9 , 2 3 1  

SCHMlD E . ,  BOAS W .  ( 7 935  ) K h i a t a . t t p t a b t i z i t a t ,  S p h i n g e n  V e h l a g  

SEEGER A .  ( 1 9 5 7 )  D i a l o c a t i o n a  a n d  m e c h a n i c a l  p n a p e h t i e b  a h  
~ h y A t a & A ,  WiCey 

SEEGER A . ,  PIEHL J . ,  MAPER S . ,  REBSTOCK K .  ( 1 9 5 7 )  P h i l .  Mag. 
2 , 3 2 3  

SEEGER A . ,  TRAUBLE H .  ( 1 9 6 0 )  Z .  M e t a l l h d e  5 1 , 4 3 5  

S E E G E R  A . ,  M A D E R  S . ,  K R O N  M U L L E R  H .  ( 1 9 6 3 )  E l e c X h o n  m i ~ h o h ~ o p y  
a n d  A t h e n g t h  a d  C h i A t a l A ,  z n t e h ~ c i e n c e  

SEITZ F. ( 1 9 5 2 )  P h i l .  Mag. S u p p L .  1 , 4 3  

SHERBY U . V . ,  PORN J . E .  ( 1 9 5 4 )  P h o c .  S o c .  Exp .  S C t h e h a .  A n a l .  
12 ( 1 1 ,  139  

SLEESWYCK A . W . ,  V E R B R A A K  C . A .  ( 1 9 6 1 )  Acta Met 9 , 9 1 7  

SLEESWYCK A . W . ,  ( 1 9 6 2 )  Acta Met 1 0 , 8 0 3  

S M I D O V A  K . ,  GOTTSCHALK G . ,  GLElTER H .  ( 1 9 7 9 )  Met. S c i .  3 - 4 ,  
146  

SMITH E . ,  WORTHINGTON P . J .  ( 1 9 6 4 )  P h i l .  Mag. 9 , 2 1 1  

SOIFER J.M., SHTEINBERG 7 .  ( 1 9 7 1 )  P h y a .  S t a t .  S o l .  a 6 , 4 0 9  

SOIFER S.M.,  SHTEINBERG 1. ( 1 9 7 2 )  P h y a .  S t a t .  S o l .  a 1 0 , K 1 1 3  



STEEDS J.W., UAZZLEDINE P.M. ( 1 9 6 4 )  D i a c .  Fafi. S o c .  3 8 , 1 0 3  

STEEDS J.W. ( 1 9 6 6 )  P n o c .  Roy.  S o c .  A 2 9 2 , 3 4 3  

STOFEL E . J . ,  WOOD P . S .  ( 1 9 6 2 )  F n a c t u n e  i n  S o l i d a ,  Gofidon a n d  
B n e a c h  

STOHR J . F .  ( 1 9 7 2 )  C o n t n i b u t i o n  à l ' é t u d e  d e n  mode4 d e  
g l i a a e m e n t  a e c o n d a i n e a  d a n a  l e  magnésium. T h g a e  
d e  D o c t o n a t  è a  S c i e n c e a  P h y a i q u e a ,  P a n i a  ( O / r a a y l  . 

STRAUMANlS M.E., IEVlNS A .  ( 1 9 3 6 1  Z .  P h y h .  9 8 , 4 6 1  

STRAUMANTS M .  E . ,  1 EVINS A .  ( 1 9 4 0  1 Die P t a Z i b i o n ~  b e a t i m m u n g  v o n  
G i t t e n h o n a t a n t e n  n a c h  d e n  a a  y m m e t n i a c h e n  M e t h o d e ,  
S p h i n g e h  V e n l a g  

STRAUMANlS M.E. ( 1 9 4 9 )  J .  A p p l .  P h y a .  2 0 , 7 2 6  

STRINGER J . ,  EDINGTON J.W., RAREY C . R .  ( 1 9 6 6 1  C h y a t a l l o g f i a p h i c  
t e c h n i q u e s  d o n  t h e  i n t e n p n e t a t i o n  0 6  t n a n a m i a a i o n  
e l e c t n o n  m i c n o g f i a p h a  0 6  h e x a g o n a l  metala - 
C o l u m b u a  L a b a ,  B u t t e l l e  1 n a t i t u t e .  

STROH A . N .  ( 1 9 5 7 )  Adv.  P h y a .  6 , 4 1 8  

STUWE H.P. ( 7 9 6 5 )  Acta Met 1 3 , 1 3 3 7  

S U i T S  J.C., CUALMERS 8 ( 1 9 6 1 )  Acta MeZ 9 , 8 5 4  

SWIFT H . W .  ( 1 9 5 2 )  J .  Mech.  P h y a .  S o l .  1 , 1  

TAPETADO E.G. ,  SMALLMAN R . E . ,  LORETTO M . U .  ( 1 9 7 4 ~ )  C n y a .  Latt .  
Dea. 5 , 1 9 9  

TAPETADO E . G . ,  LORETTO M . U .  ( 1 9 7 4 6 1  P h i l .  Mag 3 0 , 5 1 5  

TAYLOR G. I .  ( 1 9 3 8 )  J .  I n a t .  Met. 6 2 , 3 0 7  

TAYLOR A . ,  S lNCLAlR U ( 1 9 4 5 )  P n o c .  P h y a .  S o c .  5 7 ,  1 2 6  

TAYLOR A . ,  LEBER S .  ( 1 9 5 4 1  T h a n a  AIME 2 , 1 9 0  

THOMPSON A . W .  ( 1 9 7 6 )  Rap .  7 n t . ,  S c i e n c e  C e n t e h  ~ o c k w e l l  7 n t .  

THORNTON P . R . ,  MlTCUELL T . E . ,  HIRSCU P.B.  ( 1 9 6 2 1  P h i l .  Mag. 
7 , 3 3 7  

TINDER R.F .  ( 1 9 6 5 1  Acta Met 1 3 , 1 3 6  



TOMSETT D.I . ,  BEVIS M ( 1 9 6 9 a )  P h i l .  Mag. 1 9 ( 1 5 7 1 ,  1 2 9  

TOMSETT D.I . ,  BEVIS M ( 1 9 6 9 6 1  P h i l .  Mag. 1 9 ( 1 5 9 ) ,  5 3 3  

TROZERA T.A. ,  SHERBY O . D . ,  D O R N  J . E .  ( 1 9 5 7 1  T k a n a  ASM 4 9 , 1 7 3  

TRUSZKOWSKI W . ,  LATKOWSKI A .  ( 1 9 6 7 )  Mem. S c i .  R e v .  Met 4 , 3 5 9  

TYAPUNINA N . A . ,  PASHENKO T.N. ,  ZINENKOVA G . M .  ( 1 9 7 5 )  P h y a .  
S t a t .  S o l .  a 3 1 , 3 0 9  

TYSUN W .  ( 1 9 6 7 )  Acta Met 1 5 , 5 7 4  

V l G N A U  J.M. ( 1 9 6 8 )  Le m a c l a g e  d u  z i n c  - Rap.  C . R . M .  

VOCE E. ( 1 9 4 8 )  J .  l n a t .  Met. 7 4 , 5 3 6 , 7 6 0  

V O N  MISES R .  ( 1 9 2 8 )  Z .  Angew. M a t h .  Mech 8 , 1 6 1  

WASHBURN J.  ( 1 9 6 5 )  A p p t .  P h y s .  Le t t .  7 , 1 8 3  

WASHBURN J . ,  CASS T. ( 1 9 6 6 1  J o u k n .  P h y a .  2 7 ,  C 3 - 1 6 8  

WASHBURN J . ,  MURTY G .  ( 1 9 6 7 )  C a n .  J o u k n .  P h y a .  4 5 , 5 2 3  

WEERTMAN J . ,  WEERTMAN J.R. ( 1 9 7 4 )  P h y a i c a L  MeXaLLukgy, E d i t .  
C a h n  R . W . ,  p p .  9 8 3 - 1 . 0 0 9 ,  I n X e k a c i e n c e  

WEGRIA J . ,  G O U Z O U  J .  ( 1 9 7 0 )  Rap.  1nX.  C R M  1 4 / 7 0  - Zn 8 6  

WEGRIA J . ,  HABRAKEN L .  ( 1 9 7 0 )  C R M  Met Rep  2 2 , 4 9  

WEGRIA J . ,  G O U Z O U  J . ,  HABRAKEN L .  ( 1 9 7 0 )  C R M  Met. R e p  2 5 , 4 5  

W E G R I A  J . ,  MATHONET J . ,  LERUSSE A .  ( 1 9 7 1 )  R a p .  l n t .  C R M  NF 
1 6 / 7 7  - Zn 1 0 5  

WEGRIA J . ,  G O U Z O U  J . ,  HABRAKEN 1. ( 1 9 7 7 )  J .  P h y b .  7 ,  C 2 - 8 3  

WEGRlA J . ,  G O U Z O U  J . ,  HABRAKEN L .  ( 1 9 7 2 )  C R M  Met R e p  3 1 , 4 7  

WEGRIA J . ,  P l C C l N l N  A .  ( 1 9 7 7 )  Rap .  I n t .  C R M  NF 9 / 7 7  - Zn 1 5 9  

WEGRiA J . ,  COSSE P . ,  G O U Z O U  J . ,  P I C C l N I N  A .  ( 1 9 7 8 )  C R M  Met R ~ P  
5 3 , 3 3  

W E G R I A  J . ,  P I C C l N I N  A . ,  RACEK R .  ( 1 9 7 9 a )  C R M  MeX R e p  5 5 , 5 7  

WEGRIA J . ,  PICCININ A . ,  COSSE P . ,  G O U Z O U  J .  ( 1 9 7 9 b I  Mem. 
S c i e n t .  Rev .  Met 2 , 1 3 3  

WEGRIA J . ,  P I C C l N l N  A . ,  RACEK R .  ( 1 9 7 9 ~ )  Rap .  l n t  C R M  NF 1 1 / 7 9  
- Zn 1 8 8  

WEGRlA J . ,  FOCT J .  ( 7 9 8 4 )  Mem. S c i e n t .  Rev .  Met. 



WTELKE B., STRANGLER F. ( 1 9 7 0 )  A n z .  d e l r  O a t e l r k .  A k a d  d e l r  W i h a  
T T ,  107, 8 1  

WTELKE B . ,  STRANGLER F. ( 1 9 7 1 )  Z .  M e t a t L k d e  62 ,536  

WTELKE B. ( 1 9 7 6 )  Phga.  S t a t .  S O L .  33,247 

WOLF H. ( 1 9 6 9 )  Z .  N a t u ~ ~ o l r a c h  15a ,  1 8 0  

WORTHINGTON P . J . ,  S M I T H  E. ( 1 9 6 4 )  A c t a  M e t  12 ,1277  

YOO M.H., WEI C.T. ( 1 9 6 6 ~ )  P h i l .  Mag.  1 3 , 7 5 9  

YOO M.H., WEI C.T. ( 1 9 6 6 6 )  P h i l .  Mag. 14 ,573  

YU0 M.H., WEI C.T. ( 1 9 6 7 )  S. A p p t .  P h g a .  3 8 ( 1 l ) ,  4 3 1 7  

YOSHTODA S., NAGATA N. ( 1 9 6 8 ~ )  T l r a n a  Sap.  7na;t. M e t  9 ,110  

YOSHTODA S., NAGATA N. ( 1 9 6 8 b )  T l r a n a .  N a t .  R e a .  T n a t .  M e t .  
1 0 , 3 5  

YURASOVA V .  YE. , CHERNYSHOVA N.M., KUSHNIR F .  F., PREDVODITELEV 
A.A. ( 1 9 6 7 )  F i z .  M e t .  M e t a t t o v .  23 ,1119  

ZENER C. ,  HOLLUMON J.H.  ( 1 9 4 4 )  3 .  A p p t .  P h y a .  1 5 ( 1 ) ,  2 2 .  
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