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Introduction

La sûreté nucléaire nécessite, en particulier, la maîtrise des procédés de fabrication
qui sont mis en œuvre et le contrôle effectif de la qualité des matériaux et des
produits. Le rôle du circuit primaire (figure 1.a) est d’extraire et de transporter,
par circulation d’eau sous pression, la chaleur dégagée par le cœur d’une centrale
nucléaire. Cette chaleur permet de monter à ébullition l’eau du circuit secondaire au
niveau des générateurs de vapeurs. La vapeur ainsi produite fait tourner le groupe
turbo-alternateur qui assure la production d’électricité. Afin de garantir la sûreté
des installations nucléaires, chaque circuit est conçu en boucle fermée, les échanges
de chaleur s’effectuent sans mélange, l’eau du circuit primaire en contact avec le
coeur ne sort donc pas de l’enceinte de confinement définie par le circuit primaire.
Celui-ci constitue une barrière étanche capable de retenir la dispersion des produits
radioactifs en cas d’accident. Ce rôle est garanti par des mesures de contrôle lors
du fonctionnement du réacteur mais également lors de l’assemblage de la chaudière
nucléaire ou lors de la fabrication de chacune des pièces qui la constituent.

1

2

3

45

Générateurs
de vapeur

Cuve

Groupe 
MotoPompes

primaires

Pressuriseur

Tuyauteries
primaires

1

2

3

4

5

(a)

1
2

3

Branche en U Générateur de vapeur

Cuve

Groupe MotoPompe primaire

1

2

3

Branche chaude

Branche froide

(b)

Figure 1 – Illustration des différents composants du circuit primaire d’une centrale nu-
cléaire.

Le projet, dans lequel s’intègre la présente thèse, s’intéresse en particulier à la
fabrication des tuyauteries primaires réalisées en grande partie par forgeage chez
AREVA Creusot Forge. Celles-ci permettent à l’eau du circuit primaire de circuler
entre les différents éléments de la chaudière nucléaire (figure 1.b). Ainsi la branche
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chaude relie la cuve au générateur de vapeur, la branche en U assure la liaison entre
le générateur de vapeur et le groupe motopompe primaire, tandis que la branche
froide relie le groupe motopompe à la cuve. Les conditions de fonctionnement du
circuit primaire, induites par la circulation de l’eau sous 150 bars de pression à
330 ◦C et par l’irradiation, imposent de minimiser les zones potentiellement fragiles
telles que les zones soudées. Pour cela, les branches primaires intègrent de manière
monolithique les coudes et les piquages. Les ébauches des branches sont obtenues
par forgeage à chaud de lingot plein, puis celles–ci sont percées et les géométries
complexes sont usinées afin d’obtenir le produit final.
À la fin du processus de fabrication, l’absence de défauts ou d’inclusions dans

l’acier est vérifiée à l’aide d’un contrôle non destructif aux ultrasons. Ce procédé
permet de détecter et d’évaluer la taille des défauts de façon efficace, cependant
lorsque la taille des grains devient non négligeable devant la longueur d’onde des
ultrasons utilisés, le bruit de mesure devient trop important par rapport l’ampli-
tude du signal. L’absence de défauts devient alors impossible à démontrer par ce
contrôle imposé par l’autorité de sûreté nucléaire; la recette de la pièce n’est alors
pas acceptée.
La taille de grain finale est liée aux transformations de la microstructure induites

par la déformation et les recuits imposés par le procédé de forgeage. Le contrôle de
la microstructure nécessite donc une connaissance précise des mécanismes physiques
qui opèrent dans le matériau tels que la recristallisation dynamique discontinue
ou post-dynamique. La recristallisation de l’acier est directement influencée par les
conditions de déformation mais également par la composition chimique de l’acier.
Ainsi, nos objectifs sont : (i) la compréhension des mécanismes liés aux transforma-
tions microstructurales lors du forgeage à chaud de l’acier 304L, (ii) la maîtrise de
l’influence d’un ajout de niobium sur ces mécanismes, (iii) la validation d’un modèle
de ces mécanismes physiques afin de prédire les caractéristiques de la microstructure
(moyenne et distribution) à l’issue d’un procédé multipasses.
Pour cela, la thèse s’articule autour de 5 chapitres :

– chapitre 1 : Le procédé de forgeage à chaud et ses caractéristiques sont tout
d’abord présentés. Par la suite, ce chapitre est consacré aux mécanismes phy-
siques intervenant dans la recristallisation dynamique discontinue. Ainsi les
phénomènes liés aux mouvements des dislocations (création, montée, annihila-
tion), à la migration des joints de grains (forces motrices, mobilité, bloquage)
et à la germination de nouveaux grains sont détaillés. Puis la fin du chapitre
énumère les mécanismes de la recristallisation post-dynamique (statique, mé-
tadynamique, croissance de grain). L’objectif de ce premier chapitre est de
présenter les mécanismes nécessaires à la compréhension et à l’interprétation
des résultats expérimentaux.
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– chapitre 2 : Ce chapitre présente la démarche expérimentale mise en œuvre
afin d’étudier le comportement du matériau dans les conditions de déformation
du procédé de forgeage à chaud. D’abord, il indique la méthode d’élaboration
ou l’origine des alliages étudiés ainsi que les compositions chimiques. Ensuite,
la caractérisation du matériau à l’aide de l’essai de torsion est décrite notam-
ment en termes de précision. La méthode de dépouillement des courbes de
couple à partir de la formule de Fields et Backofen est également précisée. En-
fin, les techniques de caractérisation de la microstructure et les outils d’analyse
utilisés sont détaillés.

– chapitre 3 : Après une présentation succincte des plans d’expérience, l’en-
semble des résultats expérimentaux sont présentés dans ce chapitre. Celui–ci
est structuré en deux parties majeures. Dans un premier temps, l’effet de la
température, de la vitesse de déformation et de la teneur en niobium sur les
courbes contrainte – déformation et sur les microstructures en DDRX sont
identifiés. Dans un second temps, l’effet du taux de déformation, du temps
de maintien et de la teneur en niobium sur les microstructures en PDRX sont
détaillés. Chaque partie propose une interprétation des résultats au niveau des
mécanismes physiques détaillés dans le chapitre 1.

– chapitre 4 : Dans ce chapitre, une revue des différents modèles de recristalli-
sation dynamique discontinue et post-dynamique est présentée. Ces modèles se
divisent en plusieurs catégories en fonction du niveau de description physique
qu’ils proposent. Ce projet s’intéresse en particulier aux modèles en champs
moyens qui permettent une description locale des phénomènes physiques tout
en limitant les temps de calcul. Ces modèles sont comparés de manière ap-
profondie afin de permettre aux lecteurs de comprendre leurs différences, mais
également, pour souligner la structure commune à l’ensemble de ces modèles.
Les limites de la géométrie en champs moyens sont également discutées.

– chapitre 5 : Un nouveau type de modèle de recristallisation est présenté
dans ce chapitre. Développé à partir d’un modèle en champs moyens, celui-ci
introduit une approche semi-topologique permettant de résoudre certaines li-
mitations de ces modèles. Dans un second temps, les résultats du modèle sont
comparés aux données expérimentales obtenues sur l’acier 304L. La validité
de cette approche semi-topologique est discutée par comparaison avec un mo-
dèle en champs complets. Pour finir, les limites de ce nouveau modèle sont
présentées et plusieurs solutions sont proposées.
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1.1 Introduction

L’évolution de la microstructure d’un acier lors de son processus de mise en forme
à chaud dépend d’un grand nombre de paramètres physiques. Ce chapitre synthétise
les différents mécanismes physiques qui interviennent dans le contrôle de l’évolution
de la structure du matériau, lors des différentes étapes de fabrication de la pièce.
Dans un premier temps, les caractéristiques du procédé de fabrication ainsi que
celles du matériau sont présentées. En effet, le déclenchement de ces mécanismes
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dépend essentiellement de deux facteurs : le procédé de mise en forme et la nature
du matériau déformé. Le premier détermine les conditions de déformation telles que
la gamme de température ou la vitesse de déformation. Les caractéristiques intrin-
sèques du matériau déterminent, quant à elles, les mécanismes physiques qui opèrent
dans les conditions de déformation imposées par le procédé de mise en forme. Dans
un second temps, la recristallisation dynamique discontinue (DDRX) est présentée
ainsi que les transformations microstructurales qui en résultent. Les mécanismes
constitutifs de la DDRX tels que l’écrouissage, la restauration dynamique, la migra-
tion des joints de grains et la germination, sont détaillés. Enfin, comme le forgeage
à chaud est procédé multipasses, les évolutions possibles de la microstructure, en
fonction de l’état de déformation, pendant un recuit en température sont présen-
tées.

1.2 Traitements thermomécaniques sur les aciers aus-

ténitiques

De nombreux procédés de fabrication industriels font intervenir une ou plusieurs
étapes de déformation à chaud, c’est-à-dire dans la gamme de température définie
par T/Tf > 0, 5 avec Tf la température absolue de fusion du matériau. Ce domaine
concerne entre autres les procédés de laminage et de forgeage. Dans un premier
temps, ces procédés industriels étaient utilisés pour la mise en forme du produit
uniquement (forme, cotes, planéité, rugosité, etc.). En effet, la diminution de la
contrainte d’écoulement à chaud permet d’augmenter la formabilité du matériau
par rapport aux procédés de déformation à froid. Les traitements thermiques sur les
produits quasi-finis permettaient, quant à eux, d’obtenir les propriétés visées (dans
le cas des aciers au carbone, le revenu d’austénitisation associé à la trempe permet
de régler le compromis résistance/résilience selon les besoins).
Cependant, petit à petit, les industriels ont cherché à améliorer en parallèle la

microstructure du matériau. De proche en proche, l’amélioration de la structure s’est
faite à une échelle de plus en plus fine : taille moyenne des grains, distribution de
leurs tailles, orientation cristallographique des grains, distribution des précipités, etc.
Les traitements thermomécaniques regroupent l’ensemble des procédés (déformation
à chaud, recuits, maintiens interpasses, déformation à froid ou mi-chaud, etc.) ayant
pour but d’agir sur la structure du matériau (figure 1.1). Ils permettent de réaliser
de nouveaux compromis, de nouvelles propriétés ou les mêmes à moindre coût, en se
servant des évolutions microstructurales induites par la déformation et les recuits.
L’obtention de la microstructure voulue est devenue prioritaire, en particulier pour
les produits à fortes valeurs ajoutées, par rapport à l’opération de mise en forme
proprement dite.
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Figure 1.1 – Positionnement des traitements thermomécaniques dans le processus de
production [1].

Cependant le contrôle de l’évolution de la microstructure au cours du processus de
fabrication nécessite une connaissance précise des mécanismes physiques qui opèrent
dans le matériau. Or la nature des procédés industriels et la taille des pièces induisent
de forts gradients de température et de déformation qui ne sont pas aisément repro-
ductibles en laboratoire. À l’inverse, la maîtrise des mécanismes physiques nécessite
un contrôle précis de la température, des vitesses et des chemins de déformation lors
des étapes de mise en forme, ce qui n’est pas toujours possible, en particulier pour
le procédé de forgeage à chaud.

1.2.1 Forgeage libre à chaud

Le forgeage libre est un procédé de mise en forme des métaux par déformation
plastique à chaud de lingot à l’aide d’outils simples et opérant par pression [2] (fi-
gure 1.2). Ce procédé est généralement complété par des traitements thermiques
dans le but d’optimiser et d’homogénéiser la microstructure, ainsi que par des opé-
rations d’usinage permettant d’affiner les dimensions de la pièce et de réaliser des
géométries complexes (piquage, coude, etc.). Les matériaux industriels étudiés dans
ce manuscrit sont utilisés pour la fabrication des pièces lourdes du circuit primaire
d’une centrale nucléaire. La mise en forme de ces pièces à partir d’un lingot d’acier
de plusieurs dizaines de tonnes s’effectue en plusieurs étapes spécifiques :

– Le bloomage constitue la première étape du forgeage et permet de mettre au
rond le lingot. En effet, les lingots sont coulés dans des moules légèrement
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coniques. Cette première étape est régulièrement suivie de l’élimination de la
tête et du pied de lingot où sont localisées la majeure partie des ségrégations.

– L’écrasement a pour but d’augmenter la section d’une ébauche en réduisant sa
longueur. Cette étape permet de compenser la perte de diamètre occasionnée
par l’allongement du lingot durant le bloomage.

– L’étirage, à l’inverse de l’écrasement, consiste à allonger l’ébauche selon son
axe initial en une barre de section ronde. La réduction de section n’est pas
forcement uniforme sur l’ensemble du lingot mais dépend de la forme visée.
Par exemple, pour permettre la réalisation de zones de piquages par usinage,
une section plus large, car moins étirée, est ménagée à cet effet.

Figure 1.2 – Lingot en cours de forgeage.

L’obtention de la pièce à la géométrie visée à la fin du forgeage nécessite plusieurs
allers–retours entre le four et la presse de forgeage. En effet, si les opérations de
bloomage et d’écrasement s’effectuent dans la foulée de la première chaude, l’étirage
nécessite plusieurs réchauffages. L’ensemble du processus de forgeage d’une pièce
alterne donc des passes de forgeage et des réchauffages (figure 1.3). La ductilité à
chaud de l’acier augmentant avec la température, la passe de forgeage débute géné-
ralement à une température proche de 1280 ◦C afin de faciliter le travail et se termine
autour de 900 ◦C. Cette gamme de température présente également l’avantage d’être
suffisamment élevée pour permettre la recristallisation de l’acier. La structure hété-
rogène, dentritique et à gros grains de cristallisation qui résulte de la coulée, laisse
alors place à une nouvelle structure plus fine et moins hétérogène. L’évolution de
cette structure dépend à la fois de processus dynamiques au cours de la déformation,
mais également de processus post-dynamiques lors des réchauffages et entre deux
coups de presse sur la même zone. En effet, l’ébauche tourne entre chaque coup de

8



1.2 Traitements thermomécaniques sur les aciers austénitiques

presse, ainsi pendant les passes de forgeage, la structure évolue également sous l’effet
de la température, avant que l’on revienne déformer la même zone.

1ère chaude

Repos 
(PDRX)

Déformation 
(DDRX)

Déformation 
(DDRX)

t

T Réchauffage 
(PDRX)

État non déformé 
(brut de solidification)

Figure 1.3 – Représentation schématique d’une gamme de forgeage alternant des phases
de déformation et des phases de réchauffages.

L’optimisation de la gamme de forgeage doit permettre d’obtenir un compromis
entre la rapidité de mise en forme de la pièce, facilitée à haute température, et l’opti-
misation de la microstructure, favorisée à plus basse température, tout en évitant le
risque d’apparition de criques. Les presses modernes précises et à grande vitesse de
pénétration permettent de combiner les mouvements de la presse et du manipulateur
(figure 1.2), augmentant la rapidité du procédé [2], avec un gain en productivité et
une économie d’énergie par réduction du nombre de réchauffage.

1.2.2 Représentation multi-échelle de la structure d’un alliage

métallique

Les matériaux métalliques sont utilisés pour de nombreuses applications car ils
permettent de couvrir un large spectre de propriétés macroscopiques. Ces propriétés
diverses et variées proviennent d’une part de la composition chimique des alliages et
d’autre part de la structuration à plusieurs échelles de ce type de matériau (figure
1.4) :

– À l’échelle atomique, la structuration du matériau s’effectue lors de la soli-
dification. Les atomes métalliques s’organisent entre eux lors du passage de
l’état liquide à l’état solide. Cette structuration est caractérisée par la répé-
tition tridimensionnelle d’un motif toujours identique constitué d’atomes [3].
Dans les aciers austénitiques, alliages utilisés dans cette étude, la structure
cristalline est cubique à faces centrées (CFC) (figure 1.5). Les plans atomiques
se superposent de manière à ce que les atomes de fer occupent les sommets
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Figure 1.4 – Structuration multi-échelle des matériaux cristallins.

et les centres des faces d’un cube [4]. Cependant cette organisation dépend de
la nature et de la proportion des atomes métalliques qui composent l’alliage
et s’effectue de manière à minimiser l’énergie du système à la température
donnée.

Figure 1.5 – Représentation schématique de la structure cristalline cubique à faces cen-
trées.

– À l’échelle microscopique, la répétition périodique du motif d’atomes sur une
très longue distance permet de définir la notion de cristal. Les matériaux mé-
talliques sont dits polycristallins, c’est-à-dire qu’ils sont constitués de plusieurs
cristaux de structure cristalline identique mais dont les plans atomiques pos-
sèdent des orientations différentes. En métallurgie, chaque cristal constitue un
grain et la frontière intergranulaire est appelée joint de grains. Le joint est
caractérisé par une discontinuité du réseau cristallin avec une désorientation
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supérieure à 15◦.

L’organisation des plans atomiques n’est pas toujours parfaitement ordonnée par
rapport au cristal parfait, ainsi les structures réelles sont le siège de défauts de na-
tures différentes à plusieurs échelles. Au niveau atomique, on peut distinguer les
défauts ponctuels comme les lacunes ou la présence d’atomes étrangers qui pro-
voquent une contraction ou une dilatation locale du réseau atomique (figure 1.6.a).

(a) Défauts ponctuels (b) Dislocation

A
B
C
A
C
A
B

(c) Défaut d’empilement (d) Précipité cohérent

Figure 1.6 – Défauts du réseau atomique. (a) Les atomes étrangers (en rouge et vert) ainsi
que les lacunes provoquent une distorsion locale du réseau. (b) Les dislocations sont des
défauts linéaires (ici dans le plan perpendiculaire à l’image) (c) Les défauts d’empilement
sont une conséquence d’une mauvaise superposition des plans atomiques. (d) Les précipités
cohérents déforment le réseau atomique.

Les dislocations sont des défauts linéaires du réseau et s’étendent sur plusieurs
distances atomiques (figure 1.6.b). Enfin lorsque l’empilement des plans atomiques
n’est pas régulier, on parle de défaut d’empilement (figure 1.6.c). Au niveau mi-
croscopique, les précipités diffèrent du cristal par leur nature chimique car ils sont
formés par combinaison des éléments d’alliages entre eux, comme par exemple les
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carbures de niobium ou bien entre les atomes du métal et les atomes des éléments
d’alliages. Les précipités cohérents présentent une continuité cristallographique avec
la matrice mais possèdent pour la plupart une distance inter-atomique différente
provoquant une distorsion locale du réseau (figure 1.6.d). Les précipités incohérents,
quant à eux, ne possèdent aucune relation cristallographique avec le réseau [5].
Cette structuration à plusieurs échelles dans le matériau participe activement aux

propriétés macroscopiques du matériau. Ainsi l’arrangement atomique détermine les
propriétés intrinsèques du matériau comme la nature de la conductivité électrique
ou les constantes élastiques (module d’Young) qui traduisent les potentiels interato-
miques entre les atomes voisins. Les défauts du réseau, tels que les dislocations, les
joints de grain ou les précipités interviennent lors de la déformation plastique du
matériau et influencent les propriétés mécaniques.
L’ensemble des mécanismes physiques détaillés dans la suite de ce manuscrit in-

terviennent lors des traitements thermomécaniques. L’étude de ces mécanismes est
donc indispensable afin de comprendre comment ils modifient la structure du ma-
tériau à plusieurs échelles et quels sont leurs impacts sur les propriétés mécaniques
macroscopiques.

1.2.3 Introduction aux aciers inoxydables auténitiques

1.2.3.1 Les aciers inoxydables

Les aciers inoxydables désignent une famille d’alliages métalliques contenant du
fer et du chrome et sont employés d’une part, pour leurs propriétés de résistance
à la corrosion et d’autre part, pour la tenue de leurs caractéristiques mécaniques
en température. Ces caractéristiques en font un matériau de premier choix dans de
nombreux domaines industriels tels que l’alimentaire (coutellerie), le médical (cuves,
outils de chirurgie), l’industrie chimique/pétrochimique (cuves, tuyauteries), le bâ-
timent (décorations), les transports (éléments de structure) ou encore le domaine
énergétique (échangeurs de chaleur, tuyauteries) [6]. La grande facilité de mise en
forme des aciers inoxydables par des techniques de déformation à froid ou à chaud,
ainsi que la disponibilité à grande échelle des métaux entrant dans leur composition
permettent de produire des pièces complexes avec un coût compétitif. Enfin, ils sont
entièrement recyclables, propriété de plus en plus importante lors de la sélection des
matériaux. En fonction de la composition chimique et des méthodes d’élaboration,
les aciers inoxydables offrent un panel de propriétés mécaniques et de résistance à la
corrosion très variées permettant de couvrir une gamme de performance étendue. On
peut donc distinguer plusieurs familles d’aciers inoxydables dont chacune possède
leurs propres caractéristiques [7] :

– Les aciers inoxydables martensitiques sont caractérisés par leurs résistances
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mécaniques élevées (limite d’élasticité, resistance à la rupture et dureté) obte-
nues au détriment de la ductilité. Ils possèdent une structure cubique centrée
et sont ferromagnétiques.

– Les aciers inoxydables austénitiques représentent la majeure partie des aciers
inoxydables produits. La structure cubique à faces centrées leur confèrent une
très bonne ductilité et ténacité dans une vaste plage de température. Ils sont
également très faciles à mettre en forme et possèdent une excellente soudabilité.
L’utilisation de nombreux éléments d’addition permet d’adapter les propriétés
en fonction de l’application visée.

– Les aciers inoxydables ferritiques possèdent une formabilité moyenne en com-
paraison avec les aciers austénitiques. Ils sont surtout utilisés pour la résistance
à la corrosion intergranulaire obtenue par l’ajout d’éléments stabilisants qui
permettent de fixer le carbone et l’azote sous la forme de précipités. Ils repré-
sentent parfois une alternative aux aciers austénitiques du fait de leurs faibles
coûts de production (absence de nickel). Ils possèdent une structure cubique
centrée et sont ferromagnétiques.

– Les aciers inoxydables duplex (austénoferritiques) possèdent une structure bi-
phasée généralement composée de 50 % de ferrite et 50 % d’austénite. Ces
alliages permettent d’obtenir une bonne résistance à la corrosion intergranu-
laire avec une limite d’élasticité élevée.

1.2.3.2 Propriétés de l’acier inoxydable austénitique 304L

Caractère austénitique de l’acier 304L

Parmi les aciers inoxydables austénitiques, la série des alliages "300" basée sur une
composition 18 %Cr et 8 %Ni représente la grande majorité du marché mondial grâce
leur bonne ténacité et ductilité. Le caractère austénitique à température ambiante
des alliages 304L peut être vérifié avec précision en évaluant les teneurs respectives
des éléments alphagènes (%Creq) et gammagènes (%Nieq) à partir des relations
empiriques suivantes [8] :

%Creq = %Cr + 5, 5(%Al) + 2(%Si) + 1, 75(%Nb) + 1, 5(%Mo) + 1, 5(%Ti) (1.1)

%Nieq = %Ni+ %Co+ 30(%C) + 25(%N) + 0, 3(%Cu) + 0, 5(%Mn) (1.2)

La figure 1.7 montre que les alliages de type 18–8 sont bien monophasés et austé-
nitiques dans la gamme de forgeage.

13



Chapitre 1. Étude bibliographique

γ

δ+γ

δ

δ+L
δ+γ+L

Température (°C)

% Cr

8 % Ni
0 10 20 30

900

1100

1300

1500

Figure 1.7 – Diagramme de phase à haute température des alliages ternaires Fe–Cr–Ni.
À partir de [7].

Propriétés physiques de l’acier 304L

La température de fusion de l’acier 304L est de 1400 ◦C [9]. L’acier 304L possède
une structure cristalline cubique à faces centrées (CFC) (cf. figure 1.5) avec un
paramètre de maille a égal à 3,588×10−10 m [10]. Le vecteur de Burgers est donc
de b = a/

√
2 = 2, 54 × 10−10 m. Ces paramètres sont considérés indépendant de la

température.
Le tableau 1.1 présente quelques caractéristiques physiques de l’acier 304L en

fonction de la température. On remarque que le module de cisaillement µ décroit
linéairement entre 24 ◦C et 816 ◦C. Frost et Ashby [11] suggèrent d’extrapoler ce
comportement linéaire dans le domaine des hautes températures. Ainsi le module de
cisaillement peut être évalué en fonction de la température selon la relation suivante :

µ = µ0

(
1− 0, 85× (T − 300)

1810

)
(1.3)

où T est la température en Kelvin et µ0 le module de cisaillement à 300 K (µ0 =
81 GN/m2)
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Tableau 1.1 – Évolution des caractéristiques physiques de l’acier 304L en fonction de la
température [12] (statique/dynamique).

Température
(◦C)

Module
d’Young
(GPa)

Coefficient
de Poisson

Module de
cisaillement

(GPa)

Module de
cisaillement
théorique
(GPa)

24 196 / 200 0,24 / 0,30 79 / 77 81
149 189 / 188 0,28 / 0,31 73 / 72 76
260 183 / 180 0,30 / 0,31 70 / 68 72
371 175 / 171 0,31 / 0,32 66 / 64 68
482 159 / 163 0,28 / 0,32 55 / 61 63
593 153 / 155 0,30 / 0,32 59 / 58 59
704 141 / 146 0,28 / 0,33 55 / 55 55
816 124 / 138 0,25 / 0,34 50 / 52 51

1.3 Recristallisation dynamique discontinue

1.3.1 Écrouissage – restauration dynamique

1.3.1.1 Les dislocations

Les processus d’écrouissage et de restauration dynamique concernent les disloca-
tions. Dans la section 1.2.2, une dislocation est définie comme un défaut linéaire de
la structure cristalline. En effet, à l’échelle atomique, une dislocation est une région
autour d’une ligne où les atomes ne sont pas dans leur position théorique dans le
cristal [13]. Cette imperfection se traduit par un coeur très perturbé sur la ligne et
un champ de distorsion élastique à longue portée. Outre sa ligne, une dislocation
est caractérisée par son vecteur de Burgers b. Il s’agit du déplacement qui permet
de clôturer une boucle initialement fermée dans un cristal parfait mais qui se trouve
ouverte lorsqu’elle entoure la ligne de dislocation (figure 1.8.a). D’un point de vue
physique, le vecteur de Burgers représente le déplacement élémentaire (minimal)
induit par le mouvement de la dislocation et correspond à une translation du réseau
entre les premiers voisins le long des directions denses [5]. On distingue deux types
de dislocations :

– Les dislocations coin possèdent un vecteur de Burgers perpendiculaire au vec-
teur tangent à la ligne. Elle peut être visualisée en insérant un demi-plan
atomique supplémentaire dans une structure parfaite (figure 1.6.b).

– Les dislocations vis possèdent un vecteur de Burgers parallèle au vecteur tan-
gent à la ligne.

15



Chapitre 1. Étude bibliographique

(a) Dislocations coin et vis formant une
dislocation courbe (b) Dislocation courbe

Figure 1.8 – Illustration des configurations atomiques de caractère coin et de caractère
vis sur une dislocation courbe [5].

En pratique, lors du glissement de la dislocation, la ligne de dislocation se courbe,
l’angle entre le vecteur de glissement et le vecteur de Burgers est alors quelconque,
on parle de dislocation mixte. La dislocation se propage alors dans une direction
perpendiculaire à la tangente locale à la ligne comme illustré par la figure 1.8.b.
Le glissement d’une dislocation s’effectue de proche en proche comme s’il y avait
rupture et reformation des liaisons atomiques un peu plus loin.

1.3.1.2 Écrouissage

Le mécanisme d’écrouissage caractérise l’augmentation de la densité des dislo-
cations dans le matériau sous l’action de la déformation. En effet, le mouvement
d’une dislocation peut engendrer un grand nombre d’autres dislocations par simple
glissement sur un plan, ce mécanisme est connu sous le nom de source de Frank et
Read [14]. La figure 1.9 illustre la formation de boucles fermées de dislocations qui
parcourent tout le plan de glissement. En considérant la propagation d’une disloca-
tion ancrée à ses extrémités, par exemple par d’autres dislocations ayant des plans
de glissement différents, la dislocation initialement rectiligne acquiert une courbure.
En se propageant, la courbe s’étend jusqu’à revenir sur elle-même, les deux par-
ties se rejoignant et formant la première boucle d’une série de boucles fermées de
dislocation [13].
L’écrouissage impacte les propriétés des matériaux métalliques car les disloca-

tions participent à la déformation plastique du matériau. En effet, le mouvement
d’une dislocation permet une déformation macroscopique du cristal sous l’action
des contraintes appliquées : chaque atome ne se déplace que d’une seule distance
interatomique pendant que la dislocation en parcourt plusieurs [13]. Une disloca-
tion subit l’influence du champ de contrainte résultant des interactions élastiques
des dislocations qui l’entourent, ce qui à tendance à la bloquer. Il faut donc fournir
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Figure 1.9 – Formation de boucles de dislocations par le mécanisme de source de Frank et
Read : (a) dislocation rectiligne ancrée aux extrémités, (b) courbure de la dislocation lors
du glissement dans le plan, (c) et (d) propagation de la courbe qui revient sur elle même,
(e) les deux parties se rejoignent pour former une boucle fermée et (f) nouvelle dislocation
rectiligne [5].

une force extérieure plus grande pour permettre la mise en mouvement de la dis-
location dans le matériau. L’accumulation d’un grand nombre de dislocations dans
le matériau provoque un durcissement de celui-ci, ce phénomène également appelé
durcissement par la forêt de dislocations a été modélisé par Taylor [15] qui aboutit
à :

σ = αµb
√
ρ (1.4)

où σ est la contrainte d’écoulement, α une constante sans dimension, µ le module
de cisaillement élastique, b le module du vecteur de Burgers et ρ la densité de
dislocations.

1.3.1.3 Restauration dynamique

La restauration dynamique désigne l’ensemble des processus physiques permet-
tant, pendant la déformation, une diminution de la densité de dislocations dans le
matériau sans faire appel à la migration des joints de grains (c’est-à-dire par des
interactions entre les dislocations). Ces processus, activés thermiquement, reposent
sur le mouvement des dislocations par l’intermédiaire des mécanismes de glissement
dévié et de montée. L’élimination des dislocations est possible soit par absorption
de celles-ci dans les joints de grains, soit par annihilation par paires. La figure 1.10
représente schématiquement les mécanismes d’annihilation des dislocations de signes
opposés. Le mécanisme de montée favorise, quant à lui, l’élimination des dislocations
en bordure du réseau (au niveau des joints de grains). Pour qu’une dislocation puisse
monter, il faut déplacer des crans par diffusion atomique.
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Figure 1.10 – Représentation schématique des dislocations coins dans un cristal. Les dis-
locations A et B sont situées sur deux plans de glissement parallèles séparés d’une distance
interatomique et sont de signes opposés (de vecteurs de Burgers +b et −b), elles pourront
donc s’éliminer par glissement l’une vers l’autre. Les dislocations C et D quant à elles
pourront s’éliminer en combinant les mécanismes de montée et de glissement, combinai-
son possible à haute température [16].

Lorsque la mobilité des dislocations est grande, la formation de sous-joints de
grains, évoquée dans la section 1.4, par l’intermédiaire de parois de dislocations,
permet également de diminuer la densité de dislocations et donc l’énergie stockée
dans le matériau.

1.3.2 Évolution de la microstructure sous l’action de la recris-

tallisation dynamique discontinue

1.3.2.1 Mécanismes de la recristallisation dynamique discontinue

Les aciers austénitiques ou les laitons sont des matériaux à faible énergie de défaut
d’empilement (EDE)(γSFE = 20–25 mJ/m2). Dans ces matériaux, la mobilité des
dislocations est faible, les processus de restauration dynamique sont donc peu effi-
caces, permettant l’accumulation locale d’importantes densités de dislocations. Sous
l’action de la déformation, le matériau va fortement s’écrouir, l’énergie élastique
stockée sous forme de dislocations devient suffisamment importante pour constituer
une force motrice suffisante à la germination de nouveaux grains. La formation de
germes pendant la déformation est un processus physique caractéristique de la recris-
tallisation dynamique discontinue (DDRX). Plusieurs mécanismes sont susceptibles
d’expliquer la formation de ces germes, ceux-ci seront détaillés dans la section 1.3.4.
Les germes sont des régions de faible volume, presque dépourvues de dislocations
et qui apparaissent préférentiellement au niveau des joints de grains. Ces nouveaux
grains croissent au détriment des anciens grains écrouis et la migration des joints de
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grains va absorber les dislocations provoquant une diminution de l’énergie élastique
du système. Le processus de DDRX va contrôler l’évolution de la microstructure et
peut conduire à deux cas de figure en régime stationnaire (taille de grain DS) par
rapport à l’état initial (taille de grain D0) :

– un affinement de la taille de grain (DS < D0);

– un grossissement de la taille de grain (DS > D0).

1.3.2.2 Affinement de la taille de grain

D’après Sakai et Jonas [17], la DDRX conduit à une courbe contrainte – déforma-
tion avec un maximum unique lorsque D0 > 2DS. Après l’écrouissage du matériau,
les germes se forment préférentiellement sur les joints des grains les plus écrouis,
puis croissent au détriment des anciens grains écrouis. Sous l’action de la déforma-
tion ces nouveaux grains s’écrouissent également jusqu’à l’apparition de nouveaux
germes qui vont croître à leur tour et ainsi de suite. Dans ce cas, la germination
initiale s’effectue en collier, les germes étant suffisamment petits devant la taille des
grains initiaux pour croître sans se bloquer. Ceci permet une simultanéité de l’en-
semble des mécanismes en régime transitoire et en régime stationnaire : écrouissage,
germination et croissance de grains, la recristallisation opère donc de manière non
synchronisée.

σ 0

ε

(a)

(b)

(c) (d) (e)

Figure 1.11 – Évolution de la microstructure par DDRX dans le cas d’un affinement
de la taille de grain moyenne : (a) Structure initiale vierge de densité de dislocations, (b)
écrouissage des grains initiaux, (c) apparition des premiers germes sur les joints des grains
les plus écrouis, (d) croissance des nouveaux grains au détriment des anciens grains, (e)
microstructure au régime stationnaire.
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Ce processus donne au matériau un état d’écrouissage fortement hétérogène et
est caractérisé par une courbe contrainte – déformation présentant une seule phase
d’adoucissement comme illustré par la figure 1.11.

1.3.2.3 Grossissement de la taille de grain

Lorsque D0 < 2DS, la DDRX conduit à une courbe contrainte – déformation qui
présente des oscillations associées à la croissance de la taille de grain. Lorsque la taille
des germes s’approche de la taille des grains initiaux, la croissance des germes est in-
terrompue par leurs interactions mutuelles. Ainsi la première génération de germes
s’écrouit tandis que leur croissance est bloquée, ce qui se traduit par la seconde
croissance de la courbe contrainte – déformation. Puis ces nouveaux grains écrouis
conduisent à l’apparition synchronisée de nouveaux germes qui vont croître à leur
tour, ce qui est à l’origine de la seconde décroissance de la courbe contrainte – défor-
mation et ainsi de suite. La recristallisation s’effectue donc par cycles de germina-
tion, croissance de grain et écrouissage, jusqu’au régime stationnaire; on parle alors
d’un processus synchronisé caractérisé par la présence d’oscillations sur la courbe
contrainte – déformation comme illustré par la figure 1.12.

σ 0

ε

(a)

(b)

(c) (d) (e) (f)

Figure 1.12 – Évolution de la microstructure par DDRX dans le cas d’un grossissement
de la taille de grain moyenne : (a) Structure initiale vierge de densité de dislocations,
(b) écrouissage des grains initiaux, (c) apparition des premiers germes dans les grains les
plus écrouis, (d) croissance des nouveaux grains bloquée par leurs interactions mutuelles,
(e) écrouissage de la première génération des nouveaux grains et apparition de la seconde
génération de germes, (f) microstructure au régime stationnaire.

En régime stationnaire, on retrouve simultanément l’ensemble des mécanismes de
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la recristallisation quelle que soit la nature de la phase transitoire. Les propriétés
mécaniques résultent donc d’une moyenne des propriétés instantanées de l’ensemble
des grains.

1.3.3 Migration des joints de grains

1.3.3.1 Mobilité du joint de grains

Le joint de grains se déplace dans le matériau avec une vitesse v en réponse à
une pression P qui s’applique sur le celui-ci. Cette vitesse est considérée comme
proportionnelle à la pression exercée et est dépendante de la mobilité M du joint de
grains telle que :

v = MP (1.5)

La pression responsable de la migration du joint de grains peut avoir plusieurs
origines en fonction des conditions expérimentales. Pendant la recristallisation dyna-
mique discontinue, le matériau est suffisamment écroui pour considérer la différence
de densité de dislocations de part et d’autre du joint comme la principale force
motrice de migration du joint de grains. En effet, le déplacement du joint entraîne
une absorption des dislocations, laissant une zone qui en est dépourvue suite à son
passage. Cette absorption des dislocations provoque une diminution de l’énergie élas-
tique du système, ce qui est favorable à la migration du joint de grains. Dans un
matériau recristallisé, dans lequel la densité de dislocations est faible, l’énergie de
surface de part et d’autre du joint de grains participe également à sa mobilité (cf.
section 1.5.3).
Le joint de grains est définie comme la frontière intergranulaire entre deux cristaux

dans un matériau polycristallin. Le principal mécanisme de la migration du joint de
grains est le transfert d’atomes par saut atomique (diffusion) entre les deux grains
adjacents au joint. La migration du joint est donc sensible à la température mais
également à la présence de défauts dans le réseau cristallin. Cette dépendance en
température de la mobilité du joint de grains est définie par la relation suivante :

M = M0 exp
(
− Q

RT

)
(1.6)

où T est la température, R la constante des gaz parfaits, M0 la mobilité initiale
des joints de grains et Q l’énergie d’activation liée à la dependance thermique du
processus de diffusion des atomes.
La sensibilité aux défauts du réseau cristallin se manifeste, quant à elle, par l’in-

termédiaire de nombreux phénomènes physiques. Dans le cadre de notre étude, nous
nous intéressons en particulier à deux phénomènes : le traînage des solutés (solute
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drag) qui concerne les éléments en solution solide et l’épinglage de Zener (Zener
pinning) associé aux précipités.

1.3.3.2 Traînage des solutés

Les atomes en solution solide ralentissent la migration des joints de grains en dimi-
nuant leur mobilité. Ces atomes issus des éléments d’addition créent une dilatation
ou une contraction locale dans le réseau cristallin du fait de leur taille différente
de celle des atomes de la matrice [5]. Ils ségrègent préférentiellement à proximité
des joints de grains, c’est-à-dire à l’interface entre deux réseaux cristallins ordonnés.
Lors de la migration du joint de grains, ces atomes accompagnent la paroi par dif-
fusion, provoquant une diminution de sa mobilité. En effet, en fonction de l’énergie
attractive ou répulsive du joint sur les atomes de soluté, ceux-ci sont poussés devant
ou tirés derrière. Ce mécanisme de traînage des solutés a été décrit par Lücke et
Detert [18] puis détaillé par la suite par [19,20].

Figure 1.13 – Évolution de la force motrice en fonction de la vitesse de migration du
joint de grains dans le cas (a) d’un métal pur, (b) d’une concentration en soluté inférieure
à la concentration critique c∗ (c) d’une concentration en soluté de l’ordre de 3c∗ [19].

La figure 1.13 présente l’effet de la concentration des atomes en solution solide sur
la force motrice nécessaire à la migration du joint de grains en fonction de la vitesse
de migration. Dans le cas d’un métal pur, en négligeant l’effet des lacunes, la force
motrice est proportionnelle à la vitesse de migration du joint de grains. Lorsque la
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concentration des atomes en solution solide augmente, la force motrice nécessaire
augmente très fortement aux faibles vitesses de migration, en particulier pour les
fortes concentrations illustrées par la courbe (c). Aux grandes vitesses de migration,
l’impact des solutés est moins marqué. Ainsi, les mécanismes où les vitesses de
migration des joints de grains sont faibles, tels que la croissance de grain, seront
plus impactés par l’effet de traînage des solutés que les mécanismes où les vitesses
de migration sont grandes comme la recristallisation dynamique.
Sinclair et al. [21] ont illustré les travaux de Cahn pour les faibles vitesses de

migration en étudiant l’effet du traînage des solutés sur la taille de grain après la
recristallisation statique et la croissance de grain. La figure 1.14 montre que la taille
des grain diminue progressivement lorsque la concentration en Nb augmente dans
un fer-α ultra pur, illustrant l’effet du niobium sur la mobilité des joints de grains.

Figure 1.14 – Effet du niobium sur la taille de grain après la recristallisation statique et
la croissance de grain à chaud du fer-α. La concentration massique en niobium augmente
dans la largeur de l’échantillon (courbe noire en trait plein) [21].

1.3.3.3 Épinglage de Zener

La présence de précipités dans le matériau peut également diminuer la vitesse de
migration des joints de grains, ce phénomène est appelé épinglage de Zener car décrit
par Smith mais sur l’idée de Zener [22]. Les précipités n’affectent pas la mobilité des
joints de grains, à l’instar des solutés, mais exercent une force d’ancrage antagoniste
au déplacement du joint. Lors de la migration de celui-ci, les parties situées à une
certaine distance de la particule continuent de progresser normalement tandis que
la partie en contact se confond avec l’interface du précipité. Un épinglage local du
joint se crée dans cette zone ce qui est susceptible de bloquer la migration de la
paroi. Afin que la migration du joint puisse continuer, il est nécessaire de recréer la
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partie du joint manquante, ce qui est énergétiquement défavorable pour le système.
Les particules exercent donc une force de Zener FZ qui s’oppose à la force motrice :

FZ = 3γFV
2r (1.7)

où γ est l’énergie de surface du joint de grains, r le rayon moyen des particules et
FV la fraction volumique des précipités.

1.3.4 Mécanismes de germination

Le processus de germination constitue une étape critique des mécanismes de recris-
tallisation, que ce soit en recristallisation statique ou en recristallisation dynamique
discontinue. Burke et Turnbull [23] furent les premiers à tenter d’appliquer à la re-
cristallisation les mécanismes de la théorie classique de la germination homogène
développée historiquement pour la solidification ou les transformations de phases.
Cette théorie repose sur deux principes : l’existence de fluctuations atomiques liées à
l’agitation thermique permettant de former le germe et une diminution de l’énergie
du système par la formation du germe. En effet, le germe est stable, si et seulement
si, l’énergie de formation du germe et de l’interface qui en résulte est plus faible
que l’énergie locale du matériau d’origine. Malgré la cohérence de cette théorie avec
certains aspects de la recristallisation, tels que la localisation des germes préféren-
tiellement dans les grains les plus écrouis et aux interfaces ou l’existence d’un temps
d’incubation, elle reste cependant difficilement applicable car :

– les forces motrices dans les processus de recristallisation sont faibles en com-
paraison de celles mises en jeu lors des transformations de phases;

– les énergies d’interfaces sont importantes au niveau des joints de grains à forte
désorientation [16];

– la taille critique des germes est trop grande pour obtenir le germe seulement
par l’agitation thermique [24].

Plusieurs mécanismes de germination ont donc été décrits afin d’expliquer les
différentes cinétiques observées dans les processus de recristallisation.

1.3.4.1 Migration locale d’un joint entre deux grains adjacents

Les germes apparaissent essentiellement au niveau des joints de grains qui consti-
tuent les régions les plus déformées localement au sein du grain. Le mécanisme de
germination communément admis est la migration locale d’un joint de grains vers
un grain plus écroui. Ce mécanisme a été présentée pour la première fois par Beck et
Sperry [25] sur des alliages d’aluminium, puis il a été également observé par la suite
sur une variété de matériaux métalliques. La figure 1.15 illustre la migration locale
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du joint de grains à partir du grain à faible densité de dislocations (E1) vers le grain
plus écroui (E2). De multiples migrations locales du joint de grains au sein d’un
même grain conduisent à l’apparition de colliers de petits grains observés en DDRX.
La particularité de ce mécanisme est que le germe formé conserve l’orientation du
grain dont il est issu. Ce mécanisme nécessite une différence de densité de disloca-
tions suffisante de part et d’autre du joint de grains. La condition de croissance est
fixée par l’équation 1.8 proposée par Bailey et Hirsch [24] :

L >
2γb
∆E (1.8)

où 2L est la longueur initiale du joint de grains qui migre, γb l’énergie de surface du
joint de grains et ∆E la différence d’énergie entre les deux grains.

La migration du joint de grains est entretenue, quant à elle, par la diminution de
l’énergie stockée par le matériau lors de l’absorption des dislocations par le joint de
grains en mouvement. Cette diminution d’énergie est supérieure à l’énergie liée à
l’augmentation de la surface totale du joint.

Figure 1.15 – (a) Migration locale d’un joint de grains en faveur d’un grain à faible
densité de dislocations (E1) au détriment d’un grain à forte densité de dislocations (E2),
(b) traînage des sous-joints lors de la migration du joint de grains, (c) la migration du
joint de grains laisse une structure vide de dislocations, (d) migration locale d’un joint à
partir d’un seul gros sous-grain [16].
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1.3.4.2 Coalescence de sous-grains adjacents

Le mécanisme est basé sur la rotation cristalline d’un des deux sous-grains adja-
cents jusqu’à coïncidence des deux réseaux cristallins comme illustré par la figure
1.16. Ce mécanisme est observé plutôt pour des déformations modérées dans des
régions proches des joints de grains à des températures de recuit élevées et principa-
lement dans les matériaux à forte énergie de défaut d’empilement [16]. Ce mécanisme
ne peut donc pas être observé dans l’acier 304L.

Figure 1.16 – Coalescence de deux sous-grains par rotation : (a) structure originale,
(b) rotation du sous-grain CDEFGH, (c) coïncidence des deux réseaux cristallins, (d)
coalescence des sous-grains formant un germe.

1.3.4.3 Croissance d’un sous-grain

Le mécanisme est basé sur un phénomène de polygonisation dans des régions à
faible densité de dislocations entourées de sous-joints de grains. Le sous-grain croît
au détriment des sous-grains voisins dont la densité de dislocations est plus grande.

Figure 1.17 – Germination par croissance d’un sous-grain : (a) sous-structure initiale,
(b) croissance du sous-grain central au détriment des voisins, (c) transformation des parois
à faible désorientation en parois à forte désorientation [26].
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Même si la mobilité des sous-joints est faible, leur migration est rendue possible
par la diminution de l’énergie stockée lors de l’absorption des dislocations et du
réarrangement de la structure. L’absorption des dislocations dans les parois des
sous-joints transforme progressivement les parois à faible désorientation en joints
de grains à forte désorientation beaucoup plus mobiles (figure 1.17). Ce mécanisme
opère préférentiellement pour des grandes déformations à haute température et dans
les matériaux à faible énergie de défaut d’empilement [26,27].

1.3.4.4 Germination au cours de la DDRX

La plupart des mécanismes de germination décrits précédemment sont basés sur
l’existence de sous-structure ainsi que sur la présence de forts gradients de densité
de dislocations entre les grains. Ils sont donc adaptés pour décrire la formation de
la première génération de grains recristallisés. Dans les matériaux à faible énergie
de défaut d’empilement où la sous-structure est moins présente, en particulier au
régime stationnaire, un autre mécanisme de germination spécifique a été mis en
évidence. Plusieurs auteurs [27–30] ont montré le rôle du maclage sur la formation
de nouveaux grains en DDRX. En effet, lors de la croissance d’un grain au détriment
de son voisin (figure 1.18.a), la migration du joint de grains peut s’effectuer à partir
d’un instant donné en orientation de macle par rapport à son orientation initiale.

Grain 1 Grain 2

Joint de grains A

(a)
Grain 1 Grain 2

Joint de grains A

Grain 3

Joint de macle

(b)

Grain 1 Grain 2

Joint de grains A

Grain 3

Joint de grains B

(c)

Figure 1.18 – Formation d’un nouveau grain par maclage en DDRX. (a) Croissance d’un
grain au détriment de son voisin, (b) orientation en macle du joint de grains par rapport
à sa première orientation, le joint de grains initial continue sa migration, (c) rotation du
grain en croissance, le joint de macle devient un joint de grains normal.

L’énergie du joint de macle ainsi formé est faible et sa mobilité est quasi-nulle.
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Le joint de grains initial continue à migrer dans la même direction faisant croître
la macle de recuit nouvellement formée (figure 1.18.b). Par rotation du grain en
croissance et de la macle, le joint de macle devient alors un joint de grains normal
donnant naissance à un nouveau grain (figure 1.18.c).
Ce procédé de maclage répété participe activement à la formation de nouveaux

grains. Hodgson et al. [31] ont observé sur un acier austénitique Fer – 30 %Ni, ce
mécanisme de germination par migration locale d’un joint de grains dans un autre
au niveau des joints de grains à fortes désorientations et des macles.

1.4 Recristallisation dynamique continue

Dans les matériaux à forte énergie de défaut d’empilement, tels que l’aluminium
ou les aciers ferritiques, les évolutions microstructurales sont sous le contrôle de la
recristallisation dynamique continue (CDRX). Dans ces matériaux, les dislocations
sont très mobiles, les processus de restauration dynamique sont donc efficaces et ne
permettent pas l’accumulation locale d’importantes densités de dislocations néces-
saire à la formation de germes. La mobilité des dislocations favorise cependant leur
organisation en sous-joints se traduisant par un lent adoucissement de la contrainte
d’écoulement sur la courbe contrainte – déformation (figure 1.19).

0

σ 0

ε

σ M

εS ≈ 50

Domaine  
d’écrouissage - 

restauration dynamique

Domaine  
stationnaire

Figure 1.19 – Évolution de la courbe contrainte – déformation d’un matériau soumis à
un processus de recristallisation dynamique continue [1].

Les sous-grains se forment par accumulation de plusieurs familles de dislocations
parallèles, chaque dislocation participant à la désorientation de quelques degrés entre
les deux sous-grains comme illustré par la figure 1.20. Aux déformations très éle-
vées (ε̄ >> 1), la présence de nombreux joints de grains non refermés ne permet
plus de décrire la microstructure en termes de grains. Celle-ci est alors décrite en
termes de cristallite (figure 1.21), qui désigne une entité cristalline délimitée en par-
tie par des joints de grains et en partie par des sous-joints de grains. L’absorption
progressive de dislocations dans les parois des cristallites augmente progressivement
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la désorientation des sous-joints qui deviennent alors des nouveaux joints de grains
par rotation [32]. Ces nouveaux joints de grains mobiles balaient la matrice écrouie
et absorbent les dislocations. La zone balayée dépourvue de dislocations s’écrouit
à son tour sous l’action de la déformation et la formation des sous-joints de grains
reprend. Au régime stationnaire, un équilibre dynamique est atteint entre les dif-
férents mécanismes de formation des nouveaux grains, stabilisant ainsi la taille de
grain moyenne.

Figure 1.20 – Processus de formation de sous-joints de grains par accumulation de fa-
milles de dislocations parallèles [13].

Figure 1.21 – Évolution de la microstructure par CDRX : (a) état initial, (b) déformation
modérée, (c) déformation élevée (domaine stationnaire). Les traits gras correspondent aux
joints de grains et les traits fins aux sous-joints de grains [33].

En parallèle du processus de recristallisation dynamique continue, un autre méca-
nisme plus actif aux déformations modérées, est générateur de nouveaux grains. Les
grains initiaux en s’allongeant sous la sollicitation forment une structure dentelée.
Lorsque la dimension des grains dans une direction devient petite, les grains peuvent

29



Chapitre 1. Étude bibliographique

subir un pincement local conduisant à la fragmentation du grain (figure 1.22). Ce
processus est appelé recristallisation dynamique géométrique (GDRX) [34].

Figure 1.22 – Évolution de la microstructure par GDRX : (a) Structure initiale (joints
de grains en trait gras et sous-joints de grain en trait fin), (b) allongement des grains
initiaux, (c) pincement local (fragmentation des grains) [16].

La CDRX et la GDRX opèrent simultanément et confèrent en général au matériau
une structure fortement texturée.

1.5 Recuit après déformation à chaud

1.5.1 Recristallisation statique

La recristallisation statique se déclenche après une déformation, sous l’action de
la température, dans les matériaux suffisamment écrouis mais ne possédant pas de
germes issus de la DDRX. En effet, une déformation préalable suffisamment grande
(de l’ordre de 10 % [35]) mais inférieure à la déformation critique de déclenchement
de la DDRX, est nécessaire pour permettre la germination. La formation des germes
dans les zones où les déformations locales sont les plus fortes, telles que les joints
de grains ou les inclusions, dépend des mécanismes évoqués dans la section 1.3.4 :
croissance d’un sous-grain ou migration locale d’un joint entre deux grains adja-
cents, entre autres. Ces mécanismes nécessitent un temps d’incubation nécessaire
au réarrangement des dislocations et à leur condensation en une sous-structure [16].
Une fois les germes formés dans le matériau, ceux-ci vont croître au détriment des
anciens grains. En effet, la différence de densité de dislocations entre les germes et
les grains écrouis étant le moteur de la migration des joints de grain, les nouveaux
grains croissent jusqu’à ce que le matériau soit entièrement recristallisé.

1.5.2 Recristallisation post-dynamique

Lorsque la déformation préalable au maintien en température est suffisamment
grande pour déclencher la recristallisation dynamique dans le matériau, la structure
qui en résulte est fortement hétérogène car elle contient des grains dans différents
états d’écrouissage :
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– des germes dépourvus de dislocation (uniquement après la recristallisation
dynamique discontinue);

– des grains recristallisés qui ont commencé de s’écrouir pendant leur croissance
possédant une densité de dislocations moyenne;

– des anciens grains non recristallisés avec une forte densité de dislocations.

Chaque type de grain subit des processus de recristallisation après déformation
différents qui sont résumés par la figure 1.23.
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Figure 1.23 – Illustration schématique des processus post-dynamiques en fonction de
l’état d’écrouissage des grains. À partir de [16].

Les germes issus de la DDRX présents dans le matériau croissent très rapidement
sans temps d’incubation. Cependant leur croissance est limitée par l’interaction avec
les autres grains de densité de dislocations équivalente. On parle alors de recris-
tallisation post-dynamique (PDRX) ou métadynamique (MDRX) [36]. Les grains
possédant une densité de dislocations moyenne ou forte subissent, quant à eux, un
processus de restauration post-dynamique (PDRV) [37] pendant lequel s’opère le
réarrangement de la sous-structure du matériau. Après le temps d’incubation, la
recristallisation statique prend le relais dans l’ensemble des grains dont la densité
de dislocations est supérieure à la densité de dislocations critique de déclenchement
de la recristallisation statique. Les germes formés durant la recristallisation statique
vont croître jusqu’à être limités par leur interaction mutuelle. L’ensemble de ces
processus est souvent suivi par une étape de croissance de grain (cf. section 1.5.3).
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Selon l’énergie de défaut d’empilement, les microstructures obtenues à l’issue de
la déformation diffèrent comme les mécanismes de recristallisation post-dynamique.
Ainsi :

– Les matériaux ayant subi un processus de DDRX possèdent une structure
très diversifiée à l’issue de la déformation (germes et grains plus ou moins
écrouis). La présence des germes et la faible mobilité des dislocations dans
le matériau font que le seul processus qui se déclenche est la recristallisation
métadynamique [38]. De la sorte les germes vont croître au détriment de tous
les autres grains, la cinétique de recristallisation métadynamique étant assez
rapide pour masquer l’occurence potentielle de la recristallisation statique.

– Les matériaux ayant subi un processus de recristallisation dynamique continue
possèdent une structure avec des sous-grains plus ou moins écrouis. La mobilité
aisée des dislocations va permettre le déclenchement de la restauration post-
dynamique et de la recristallisation statique.

1.5.3 Croissance de grain

À l’issue du processus de recristallisation post-dynamique, la structure obtenue est
composée de grains entièrement recristallisés dépourvus de dislocation. Cependant
la structure peut encore évoluer, le processus de croissance de grain permettant
de diminuer l’énergie des joints de grains. Ce processus est relativement simple
en comparaison avec les différents mécanismes de la PDRX. Burke et Turnbull [23]
proposèrent un mécanisme de croissance de grain où la force motrice de la migration
des joints de grains est constituée de l’énergie de surface de part et d’autre du joint
de grains :

P ∝ γb

(
1
R1

+ 1
R2

)
(1.9)

où γb est l’énergie du joint de grains par unité de surface et R1 et R2 les deux rayons
de courbure principaux du joint de grains.

Les gros grains du système vont donc absorber les plus petits grains, minimisant
ainsi la surface totale de joints de grain et par conséquent l’énergie du système. Ce
mécanisme thermiquement activé, permettrait en théorie d’obtenir un monocristal
à l’issue d’un temps de maintien très long. Cependant, les forces motrices en jeu
étant faibles, la migration des joints de grains est bloquée par ancrage au niveau des
atomes en solution solide ou des particules de seconde phase.
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1.6 Conclusion et objectifs de la thèse

La sûreté des installations nucléaires est le résultat de mesures de précautions et
de contrôles prises à plusieurs échelles. L’étape de fabrication des pièces structu-
relles du circuit primaire constitue l’un des premiers échelons de sûreté. En effet, si
le forgeage à chaud est utilisé pour la mise en forme à proprement parler des pièces,
c’est également ce procédé qui confère aux produits finalisés une bonne partie de
leurs propriétés mécaniques. Ces propriétés sont obtenues grâce aux transformations
microstructurales induites par la déformation et les recuits. Le contrôle de la mi-
crostructure au cours du processus de fabrication nécessite une connaissance précise
des mécanismes physiques qui opèrent dans le matériau. À ce titre, l’étude biblio-
graphique réalisée dans ce chapitre, synthétise les phénomènes physiques liés à la
recristallisation dynamique discontinue et à la recristallisation post-dynamique, qui
constitue les deux principaux mécanismes de contrôle de la microstructure lors du
forgeage à chaud de l’acier 304L.
Afin de garantir l’obtention de la microstructure visée à l’issue de la fabrication,

ce projet a pour objectifs : (i) la compréhension des mécanismes liés aux transfor-
mations microstructurales lors du forgeage à chaud de l’acier 304L, (ii) la maîtrise
de l’influence du niobium sur ces mécanismes, (iii) la validation d’un modèle de
ces mécanismes physiques afin de prédire les caractéristiques de la microstructure
(moyenne et distribution) à l’issue d’un procédé multipasses.
Notre démarche a dans un premier temps consisté à reproduire à l’échelle du

laboratoire, par l’intermédiaire d’essais de torsion, les conditions de déformation
rencontrées lors du forgeage à chaud. Ceci afin d’étudier les effets de ces conditions
sur la recristallisation et les microstructures. Ces essais ont également été l’occasion
d’observer, à l’aide de matériaux modèles, les effets sur les mécanismes physiques
d’un ajout de niobium à différentes proportions. Ces résultats expérimentaux ont
servi de base de comparaison lors du développement d’un modèle en champs moyens
de la DDRX et de la PDRX. Les modèles en champs moyens actuels réussissent
à reproduire avec succès l’évolution de la taille de grain moyenne au cours de la
déformation mais ne parviennent pas à prédire des distributions de taille de grain
cohérentes avec les données expérimentales. Une nouvelle approche de l’hypothèse
champs moyens permettant d’outrepasser cette limitation est donc proposée dans ce
travail. À noter, que les modèles en champs moyens ont été sélectionnés car ils offrent
un bon compromis entre les différentes approches pour modéliser la recristallisation.
En effet, ils permettent une description locale des phénomènes physiques tout en
limitant les durées de calcul à des temps raisonnables.
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2.1 Introduction

Les mécanismes de la recristallisation dynamique et post-dynamique mentionnés
dans le chapitre précédent sont étudiés dans les conditions du procédé de forgeage à
chaud par l’intermédiaire d’essais mécaniques à chaud sur plusieurs nuances d’acier
304L. Ce chapitre présente la démarche suivie pour l’acquisition et l’analyse des
résultats expérimentaux. Dans un premier temps, les conditions d’élaboration des
matériaux modèles ainsi que les compositions chimiques des matériaux utilisés pour
l’étude sont précisées. En effet, plusieurs alliages modèles possédant des teneurs en
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niobium différentes ainsi que des matériaux industriels sont utilisés pour évaluer,
entre autres, l’impact des éléments d’additions sur les mécanismes de la recristal-
lisation. La reproduction des conditions de forgeage à l’échelle du laboratoire est
réalisée à l’aide de l’essai de torsion dont les conditions et les méthodes de dé-
pouillement sont détaillées dans un second temps. Enfin, la dernière section de ce
chapitre est consacrée aux méthodes de caractérisation de la microstructure. La dé-
termination de la taille des grains pour chaque conditions de déformation est faite
selon la technique SEM – EBSD. La méthode de Saltykov, qui permet de calculer
les distributions de taille de grains réelles 3D à partir des distributions 2D issues des
coupes métallographiques, est également présentée.

2.2 Les matériaux

2.2.1 Élaboration des matériaux modèles

Les matériaux modèles sont réalisés au sein du laboratoire Georges Friedel de
l’Ecole des Mines de Saint–Étienne. Ces alliages de haute pureté (toutes impuretés
< 5 ppm) sont préparés à partir de fer, chrome et nickel électrolytiques de puretés
commerciales et repurifiés par voie gazeuse (argon et hydrogène). Le carbone et le
niobium sont de haute pureté commerciale. Pour chaque nuance, des lingots de 2,6 kg
sont élaborés par fusion dans un creuset froid d’argent sous atmosphère d’argon.
L’élaboration suit la procédure suivante :

– fusion par induction du fer pur et du nickel pur sous atmosphère d’hydrogène
(pour éliminer l’oxygène) puis sous argon - solidification;

– fusion de l’alliage Fe – Ni et du chrome pur sous atmosphère d’hydrogène puis
sous argon – solidification;

– fusion de l’alliage Fe – Ni – Cr et du carbone pur sous atmosphère d’hydrogène
puis sous argon – solidification;

– fusion de l’alliage Fe – Ni – Cr – C et du niobium pur sous atmosphère d’hy-
drogène puis sous argon – solidification;

– 3 refusions successives par aller–retour de l’inducteur pour permettre l’ho-
mogénéisation du lingot et la concentration aux extrémités des éventuelles
impuretés.

Avant la réalisation des traitements thermomécaniques, les extrémités de chaque
lingot sont éliminées puis le lingot est découpé en 5 morceaux. Chaque morceau est
forgé à 1050 ◦C au marteau pilon pour obtenir dans un premier temps une forme
carrée puis cylindrique de 18 mm de diamètre. Après deux passes de martelage
rotatif à 1050 ◦C, on obtient des barreaux de 14 mm de diamètre, bien adaptés à la
fabrication des éprouvettes de torsion.
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2.2.2 Composition chimique des matériaux modèles

Le tableau 2.1 regroupe les compositions chimiques de l’ensemble des nuances
modèles élaborées à l’École des Mines. Celles-ci sont comparées avec la norme NF
EN 10088–2:2014 qui définie la composition chimique de l’alliage AISI 304L.

Tableau 2.1 – Composition chimique des matériaux modèles en pourcentages massiques.

Éléments
Nuances 304L

(norme)
304L

sans Nb
304L

0,05 %Nb
304L

0,15 %Nb
304L

0,30 %Nb
304 sans

C
C ≤ 0,030 0,02 0,02 0,02 0,02 ≤ 0,0005
Mn ≤ 2,00

≤ 0,0005P ≤ 0,045
Si ≤ 1,00
S ≤ 0,015 ≤ 0,0004
N ≤ 0,10 ≤ 0,0001
O - ≤ 0,0004
Ni 8,0 - 10,5 11 11 11 11 11
Cr 17,5 - 19,5 18 18 18 18 18
Nb - ≤ 0,0005 0,05 0,15 0,30 0,05

La conception de ces nuances modèles permet d’isoler l’impact du niobium sur la
recristallisation selon son état de précipitation.

Tableau 2.2 – Quantités massiques et molaires en carbone et en niobium pour 1 kg de
matière de chaque nuance modèle.

Nuances 304L
sans Nb

304L
0,05 %Nb

304L
0,15 %Nb

304L
0,30 %Nb 304 sans C

Masse de C
(g) 0,2 0,2 0,2 0,2 ≤ 0,005

Masse de
Nb (g) ≤ 0,005 0,5 1,5 3,0 0,5

Mole de C
(mol) 0,016 0,016 0,016 0,016 ≤ 0,00042

Mole de Nb
(mol) ≤ 0,000054 0,0054 0,016 0,032 0,0054

État Excès de
carbone

Excès de
carbone Équimolaire Excès de

niobium
Excès de
niobium

En effet, en fonction des conditions expérimentales et du rapport carbone/niobium
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dans le matériau (cf. tableau 2.2), les atomes de niobium peuvent se trouver sous la
forme d’une solution solide ou sous celle de carbure de niobium (NbC).
Afin d’homogénéiser les microstructures entre les différents matériaux modèles,

toutes les éprouvettes subissent un traitement thermique de 30 min à 1150 ◦C sous
atmosphère d’argon. La croissance des grains qui a lieu lors de ce traitement ther-
mique permet de stabiliser la taille de grain. Cela permet également d’éviter une
croissance de grain non contrôlée et variable lors de la mise en température des
éprouvettes avant la déformation pendant l’essai de torsion.

2.2.3 Matériaux industriels

Parallèlement aux essais sur les matériaux modèles, des études similaires sont réa-
lisées sur deux nuances 304L fournies par AREVA Creusot Forge pour comparaison.
Le tableau 2.3 regroupe les compositions chimiques de ces deux 304L industriels
avec et sans niobium.

Tableau 2.3 – Composition chimique des matériaux industriels en pourcentage massique.

Éléments
Nuances T8786 T8787

C 0.027 0.030
Mn 1.72 1.74
Si 0.508 0.509
S 0.0011 0.0006
P 0.019 0.018
Ni 9.63 9.64
Cr 19.52 19.72
Mo 0.341 0.334
Cu 0.066 0.064
Sn ≤ 0.01 ≤ 0.01
Al 0.036 0.027
Co 0.025 0.027
Nb 0.039 0.0036
N 0.075 0.072
V 0.054 0.049

Le caractère austénitique à température ambiante des alliages industriels est vé-
rifié en évaluant les teneurs respectives des éléments alphagènes (%Creq) et gamma-
gènes (%Nieq) à partir des relations 1.1 et 1.2. D’après les compositions chimiques
(cf. tableau 2.3), les taux de chrome et de nickel équivalents sont respectivement
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de 21,3 %Creq et 13,2 %Nieq pour l’alliage T8786 et de 21,4 %Creq et 13,2 %Nieq
pour l’alliage T8787. D’après la figure 1.7, les alliages du type 21–8 sont monophasés
et austénitiques pour une température inférieure à 1100 ◦C. Or le nickel étant un
élément gammagène, un alliage du type 21–13 possède un domaine austénitique plus
étendu que l’alliage du type 21–8, ce qui nous permet de supposer que les alliages
T8786 et T8787 sont austénitiques même à des températures supérieures à 1100 ◦C.
Les matières fournies par AREVA Creusot Forge sont issues d’ébauches non per-

cées de branchettes [39] ayant subi plusieurs passes de déformation en température
dont le détail est précisé dans le tableau 2.4. La matière fournie est brute de forge.

Tableau 2.4 – Cycle thermomécanique subi par les matériaux industriels fournis.

Chaude Opération Corroyage Température de forgeage
1 Bloomage 1,4 1280 ◦C
2 Écrasement 1,5 1280 ◦C
3 Étirage 1,7 1110 ◦C
4 Étirage 1,4 1050 ◦C
5 Étirage 1,8 1050 ◦C
6 Écrasement piquage + coude 0 980 ◦C

Les échantillons utilisés pour réaliser les éprouvettes ont été prélevés de manière
orthoradiale à mi-épaisseur des ébauches sur une zone de 76 mm d’épaisseur comme
illustré par la figure 2.1.

420 mm

76 mm

84 mm

Figure 2.1 – Zone de prélèvement des éprouvettes dans les branchettes. La zone d’intérêt
(en bleu) correspond à l’épaisseur de la paroi de la branchette après perçage de celle-ci. Les
points noirs symbolisent le sens de prélèvement des éprouvettes (dans le plan de l’image).
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L’homogénéité de la taille de grain ainsi que l’homogénéité chimique dans les direc-
tions radiale et orthoradiale du matériau ont été vérifiées afin de s’assurer d’obtenir
des éprouvettes identiques. Toutes les éprouvettes subissent un traitement thermique
de 30 min à 1150 ◦C pour des raisons identiques à celles évoquées dans la partie
2.2.2.
La zone bleue constitue la partie de la branchette (après perçage de la pièce) où

la déformation a été la plus faible à l’issue du processus de mise en forme, et donc
la zone où la taille de grain est susceptible d’être la plus grande lors des contrôles
ultrasons sur le produit fini.

2.3 Essai de torsion

2.3.1 Introduction

L’étude de la recristallisation dynamique discontinue nécessite de grandes dé-
formations, en particulier pour observer la microstructure en régime stationnaire.
L’essai de torsion permet, par rapport à l’essai de compression, de grandes défor-
mations ainsi que des passes cumulatives. La principale différence entre ces deux
essais réside dans le chemin de déformation imposé à chaque volume élémentaire de
l’éprouvette.

2.3.2 Dispositif expérimental

Les essais de torsion à chaud sont réalisés sur la machine présentée en photographie
sur la figure 2.2. Ce dispositif est composé d’un bâti mécanique rigide supportant
le moteur électrique principal sur la partie haute. Une table amovible, dont le dé-
placement vertical est contrôlé par un moteur asservi en force, supporte le four de
chauffage. Le moteur principal impose la torsion de l’éprouvette avec une vitesse
de déformation constante comprise entre de 0,001 s−1 à 20 s−1. Le moteur secon-
daire gère la force axiale appliquée à l’éprouvette. Celui-ci permet de travailler à
force constante lors d’un essai à chaud et de suivre ainsi de la dilatation thermique
de l’éprouvette et des mors, évitant leur compression. Le couple est mesuré par un
couplemètre d’une capacité de 20 N.m.
Le dispositif est équipé d’un four à lampes de type halogène permettant une tem-

pérature de fonctionnement comprise entre 20 ◦C et 1200 ◦C avec une homogénéité
de ± 2 ◦C sur la longueur utile de l’éprouvette. La mesure de température est réalisée
à l’aide d’un thermocouple inséré dans le trou axial de l’éprouvette. Le chauffage par
le four s’effectue au travers d’un tube de silice constituant une enceinte hermétique
dans laquelle de l’argon protège l’échantillon de la corrosion à chaud. Cette enceinte
comporte également un dispositif de trempe à l’argon.
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Moteur  
secondaire

Moteur  
principal

Four à  
lampes

ÉprouvetteMors

Enceinte  
hermétique

Figure 2.2 – Dispositif expérimental de torsion du laboratoire Claude Rossard.

Les éprouvettes de torsion sont usinées, sans échauffement significatif, dans les
barreaux d’acier de 14 mm préalablement élaborés à l’École des Mines ou prélevés
par électroérosion dans les matières fournies par AREVA Creusot Forge, selon la
géométrie présentée schématiquement par la figure 2.3.
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Figure 2.3 – Plan d’exécution de l’éprouvette de torsion habituellement utilisée au labo-
ratoire.
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2.3.3 Obtention des courbes contrainte – déformation

Les données expérimentales couple – nombre de tours sont converties en courbe
contrainte – déformation selon la méthode introduite par Fields et Backofen [40].
On considère la géométrie de l’éprouvette dans le repère cylindrique de la figure

2.4.

r

z

L

!Ω

Figure 2.4 – Repère cylindrique.

En torsion et avec une géométrie d’éprouvette cylindrique, la vitesse de déforma-
tion varie linéairement de l’axe, où la vitesse est nulle, au diamètre extérieur, où la
vitesse est maximale. Le champ des vitesses peut s’écrire sous la forme :


u̇r = 0

u̇θ = rω̇(z)

u̇z = 0

(2.1)

En z = 0, on a une vitesse de rotation nulle et en z = L, on a ω̇ = 2πṄ , on en
déduit ainsi le tenseur des vitesses de déformation :


0 0 0

0 0 πṄr
L

0 πṄr
L

0

 (2.2)

Ainsi :

˙̄ε = 2√
3
πṄr

L
(2.3)

L’équation 2.3 permet de relier la vitesse de déformation équivalente en s−1, unité
communément employée, avec la vitesse de déformation en tr.s, unité utilisée par
le logiciel de pilotage de la machine de torsion. L’intégration de cette formule par
rapport au temps permet d’obtenir la déformation en fonction du nombre de tours :
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ε̄ = 2√
3
πNr

L
(2.4)

oùN est le nombre de tours, r la distance du point considéré à l’axe de l’éprouvette et
L la longueur de la zone utile de l’éprouvette. La déformation varie donc linéairement
avec la distance à l’axe. Elle est nulle sur cette axe et maximale sur le diamètre
extérieur.
Si τ(r) = σθz(r) désigne la cission au rayon r (0 6 r 6 R), le couple de torsion Γ

est donné par l’intégrale :

Γ =
∫ R

0
τ(r)2πr2dr (2.5)

Si le comportement du matériau est régi par le critère de von Mises, τ se déduit de
la contrainte d’écoulement σ0 par la relation τ = σ0/

√
3. Ainsi, par déconvolution de

l’intégrale 2.5, on peut exprimer la contrainte d’écoulement du matériau en surface de
l’éprouvette. La démonstration mathématique de cette méthode faite par Baqué [41]
est détaillée en annexe A. La relation de Fields et Backofen est donc égale à :

σ0(R) =
√

3
2πR3 Γ (3 + ñ+ m̃) (2.6)

où

ñ =
(
∂lnΓ
∂lnN

)
Ṅ

(2.7)

m̃ =
(
∂lnΓ
∂lnṄ

)
N

(2.8)

Les coefficients ñ et m̃ caractérisent respectivement l’influence du nombre de tours
sur le couple (écrouissage) et l’influence de la vitesse de rotation sur le couple (sen-
sibilité à la vitesse). L’intervention des dérivées partielles nécessite un filtrage préa-
lable du signal d’acquisition afin d’estimer la dérivée numérique. Ce filtrage s’effectue
comme dans [42] à l’aide d’une somme de familles d’exponentielles offrant un nombre
de degrés de liberté suffisant pour assurer une représentation fine de la courbe ex-
périmentale. Ainsi à l’aide des équations (2.4) et (2.6), on transforme les données
expérimentales (couple et nombre de tours) en courbes contrainte – déformation
dont on peut interpréter le sens physique.

2.3.4 Répétabilité des essais de torsion

La figure 2.5 présente pour différents taux de déformation les données brutes
(courbe couple – nombre de tours) obtenues à l’issue des essais de torsion. Mal-
gré l’aspect bruité de ces courbes, on remarque la bonne superposition de celles-ci,
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démontrant ainsi la répétabilité des essais de torsion.
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Figure 2.5 – Données brutes des essais de torsion interrompus à différents taux de dé-
formation.

La figure 2.6 présente les courbes contrainte – déformation obtenues par applica-
tion de la formule de Fields et Backofen (équation 2.6) après le filtrage préalable des
données brutes à l’aide d’une somme de familles d’exponentielles.
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Figure 2.6 – Courbes contrainte – déformation des essais de torsion interrompus à dif-
férents taux de déformation.
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De même, on remarque une bonne superposition des courbes (sauf pour l’essai
ayant une déformation 0,6), en particulier au début de la courbe et au régime sta-
tionnaire. L’écart le plus important se situe au niveau de la contrainte maximale
avec une différence de l’ordre de 3 – 4 MPa. Cette bonne répétabilité des essais
de torsion montre que les chemins de déformation suivis sont similaires lorsque les
paramètres des essais sont identiques, ce qui justifie la réalisation d’un seul essai
pour chaque condition expérimentale.

2.4 Caractérisations microstructurales

2.4.1 Métallographie

Le prélèvement des échantillons pour l’analyse de la microstructure est réalisé par
tronçonnage des éprouvettes sans élévation de température. Le prélèvement permet
d’éliminer les extrémités de l’éprouvette et de conserver uniquement la zone utile où
a eu lieu la déformation. La zone d’observation correspond à un méplat de largeur
moyenne de 2 mm permettant de se positionner à une profondeur correspondant à
95 % du rayon maximal. Deux types de polissage sont utilisés dans le cadre de la
thèse :

– un polissage mécanique effectué avec des papiers SiC de granulométrie dé-
croissante suivi de solutions diamantées. Pour les analyses EBSD, un polissage
mécanochimique supplémentaire à la Vibromet® avec de la silice colloïdale de
6 h est effectué;

– un polissage électrolytique à l’aide d’un électrolyte composé d’éthanol et d’acide
perchlorique (6 %) et d’un générateur de tension stabilisée (30 V).

2.4.2 Microscopie électronique

2.4.2.1 Principe de fonctionnement d’un microscope électronique à ba-
layage

Le pouvoir de résolution d’un microscope optique étant limité par la longueur
d’onde de la lumière visible, il ne permet pas d’observer des détails plus petits que
de l’ordre du µm. Pour outrepasser cette limitation, les microscopes électroniques
à balayage (MEB) utilisent des électrons, dont les longueurs d’ondes associées sont
plus petites, à la place des photons [43]. Un MEB se compose donc d’une source
permettant d’émettre des électrons focalisés, à l’instar de la lumière dans les micro-
scopes optiques, par des lentilles (électroniques dans le cas présent) sur l’échantillon
à analyser. L’interaction électron–matière qui en résulte donne lieu à un spectre de
particules et de rayonnements variés permettant d’obtenir une information enrichie
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par rapport à la microscopie optique. Ainsi si l’interaction photon–matière permet
d’obtenir principalement une information topographique, dans le cas d’un MEB il
existe différents types d’interactions (figure 2.7) :

Figure 2.7 – Illustration des interactions électron–matière dans un microscope électro-
nique à balayage.

– Lorsque qu’un électron primaire émis par le faisceau entre en collision avec les
atomes de l’échantillon, celui-ci cède une partie de son énergie à un électron
provoquant son éjection. Cet électron éjecté, appelé électron secondaire, occu-
pait principalement les couches électroniques superficielles. Or comme le libre
parcours moyen des électrons est faible dans la matière, les électrons détec-
tés proviennent donc essentiellement de la couche superficielle de l’échantillon
permettant d’obtenir des informations sur la topographie de celui-ci.

– Les électrons émis par le faisceau du MEB peuvent également interagir avec
le champ électrostatique des noyaux atomiques de manière quasi-élastique. Ils
sont alors réémis dans une direction proche de leur direction d’origine et sont
donc appelés électrons rétrodiffusés. Cette interaction est sensible à la charge
Z de l’atome et permet donc d’obtenir des informations sur la nature chimique
de la matière.

– Enfin l’impact peut parfois provoquer l’ionisation de l’atome lorsque un élec-
tron d’une couche profonde est éjecté, l’atome rentre alors dans un état excité.
Lors de la désexcitation, la lacune est comblée par un électron d’une couche
supérieure. Ce remplissage s’accompagne soit de l’émission d’un photon X,
soit d’un électron Auger. De même, ces émissions renseignent sur la nature
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chimique de la matière mais contrairement aux électrons rétrodiffusés, elles
permettent de faire des analyses quantitatives.

2.4.2.2 Analyse par EBSD

L’EBSD (Electron Backscattering Diffraction) est une technique d’analyse de sur-
face (profondeur de l’ordre de quelques dizaines de nanomètres) basée sur la diffrac-
tion des électrons rétrodiffusés qui permet de coupler les informations cristallogra-
phiques et microstructurales. Cette technique est implantée au sein d’un MEB. Les
électrons incidents émis par la source du MEB frappent l’échantillon en l’un de ses
points puis sont diffusés dans un large domaine angulaire en fonction de leurs inter-
actions avec la surface. Parmi ces électrons, certains se trouvent dans les conditions
de Bragg avec les différentes familles de plans atomiques. Lorsque ces électrons sont
diffractés par une famille de plans donnée, ils forment deux cônes de diffraction for-
tement ouverts. Cette interaction particulière conduit à la formation d’une figure de
diffraction constituée de paires d’hyperboles qui apparaissent, du fait de l’ouverture
des cônes, comme de lignes parallèles dites de Kikuchi, sur l’écran de phosphore
placé face à l’échantillon (figure 2.8).

Ces électrons, diffractés par une famille de plans donnée, for-
ment deux cônes de diffraction fortement ouverts (figure 4b). L’in-
tersection de ces cônes avec l’écran de phosphore, placé face à
l’échantillon, donne lieu à des paires de lignes de Kikuchi qui appa-
raissent presque droites (du fait de l’ouverture des cônes – faible
valeur de l’angle de bragg q) et délimitent une bande. Les bandes
observées sont donc simplement la trace sur l’écran des plans
diffractants.

& Les électrons, diffractant et participant à la création des lignes de
Kikuchi, sont ceux dont l’énergie est proche de celle des électrons
incidents. Ils possèdent ainsi une longueur d’onde bien définie
(l = 0,087 Å pour une tension d’environ 20 kV). Ils vont permettre,
selon la relation de Bragg, l’obtention de bandes nettes.

De plus, en s’appuyant sur des résultats de simulation de Monte-
Carlo, il a été montré que l’inclinaison de 70! de l’échantillon est une
configuration favorisant le rendement de rétrodiffusion et minimisant
ses variations en fonction des espèces chimiques en présence. Dans
ces conditions, l’augmentation du coefficient de rétrodiffusion ([33]
[34] [35]) permet d’augmenter la qualité des diagrammes de Kikuchi.

Exemples
" Pour l’aluminium et une tension de 20 kV, le coefficient de

rétrodiffusion est de l’ordre de 15 % à incidence normale alors qu’il
est de 50 % lorsque l’échantillon est incliné de 70!.

" Pour le cuivre et l’or, ces valeurs sont respectivement de 30 et
60 % et de 50 et 65 % [36].

Ces résultats montrent clairement que les variations sont plus fai-
bles lorsque l’échantillon est incliné, ce qui peut faciliter l’analyse
d’échantillons multiphasés. Par ailleurs, le courant de sonde est
généralement de quelques nA avec un microscope équipé d’un
canon à émission de champ [36].

Un point important est que la largeur de la bande varie
approximativement comme l’angle 2 q, c’est-à-dire, à longueur
d’onde constante, suivant l’inverse de la distance inter-
réticulaire.
En d’autres termes, les bandes de diffraction sont d’autant
plus étroites (et aisément détectables) qu’elles correspondent
à des plans de bas indices.

& Il existe un contraste dans ces bandes qui ne peut s’expliquer
que par la théorie dynamique ([34] [37] [110]). Néanmoins, l’essen-
tiel de la géométrie des diagrammes de Kikuchi peut s’interpréter à
l’aide de l’analyse proposée par Kikuchi en 1928 [13] qui considère
que les lignes de Kikuchi sont dues à la diffraction élastique, c’est-
à-dire sans perte d’énergie, des électrons qui ont tout d’abord été
diffusés inélastiquement au sein du cristal.

À titre d’exemple, nous rappellerons la formation des lignes de
Kikuchi en microscopie électronique en transmission [38]. La distribu-
tion schématique de l’intensité des électrons diffusés inélastique-
ment est représentée sous la forme du schéma donné figure 5a, où
les flèches indiquent la direction et l’intensité approximative des élec-
trons diffusés inélastiquement (faible angle de diffusion [110]).

La figure 5b montre la géométrie de formation des lignes de Kiku-
chi. Considérons un cristal orienté de telle sorte que la loi de Bragg
ne soit pas satisfaite pour le faisceau incident par rapport aux plans
(hkl). En raison de la diffusion inélastique dans l’échantillon, les élec-
trons perdent une petite quantité d’énergie (de l’ordre de 50 eV) et
changent de direction.
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Figure 2.8 – Illustration de la formation de figures de Kikuchi [44].

L’espacement entre les lignes est inversement proportionnel à la distance entre
les plans tandis que les intersections entre les lignes correspondent à des directions
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cristallographiques (chaque bande correspondant à une famille de plans cristallins).
Ainsi l’orientation de la figure de diffraction obtenue est équivalente à l’orientation
locale du cristal. Le logiciel d’indexation permet de détecter les lignes et de les
indexer automatiquement pour déterminer l’orientation locale (au point de mesure)
du cristal dans un repère associé au microscope.

2.4.2.3 Matériel et paramètres utilisés

Les cartographies sont obtenues à l’aide d’un détecteur EBSD de la marque HKL
Technology implanté au sein d’un MEB-FEG 6500F JEOL. La tension usuelle d’uti-
lisation est de 20 kV pour une distance de travail de 18,1 mm. Le grandissement
utilisé est de 330 permettant d’analyser une surface suffisamment importante pour
obtenir un nombre de grains statistiquement acceptable pour l’ensemble des condi-
tions expérimentales. Les cartographies ont un pas d’acquisition de 1 µm, permet-
tant d’obtenir un bon compromis entre le temps nécessaire pour l’acquisition et
la représentativité statistique. Pour la plupart des conditions expérimentales, plu-
sieurs cartographies EBSD ont été réalisées en différentes zones de l’éprouvette afin
d’affiner la caractérisation de la distribution de la taille des grains.
Toutes les cartographies EBSD possèdent un taux d’indexation supérieur à 90 %,

proche de 95 % pour la plupart d’entre elles. L’exploitation des cartes est réalisée
à l’aide du logiciel Channel 5. Ce logiciel permet, entre autres, d’améliorer le taux
d’indexation (proche de 100 %) en extrapolant l’orientation d’un pixel non indexé à
partir de l’orientation identique d’au minimum 5 (sur les 8) pixels voisins.

2.4.3 Détermination de la taille de grain

La taille de grain expérimentale est évaluée à partir des cartes EBSD selon la no-
tion de diamètre de cercle équivalent. Les orientations locales des cristaux obtenues
par EBSD permettent de déterminer les joints de grains dans le matériau (désorien-
tations supérieures à 15◦) et donc par extension d’identifier les grains du système.
Pour chaque grain, une ellipse est associée (figure 2.9) par le logiciel Channel 5 et
son aire est définie par la relation suivante :

Sellipse = πab (2.9)

où a est la longueur du demi-grand axe et b la longueur du demi-petit axe.
Le diamètre équivalent de chaque grain est calculé en assimilant les grains à des

disques de surface égale à la surface des ellipses précédemment déterminées. Ainsi
le diamètre des cercles équivalents des grains vaut :

DCE = 2
√
ab (2.10)
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Cette méthode permet de calculer le diamètre de chaque grain, la taille de grain
moyenne et les distributions de la taille des grains en 2D en les assimilant à des
disques. Afin d’augmenter la précision de la mesure, les grains ayant une surface
inférieure à quatre fois le pas d’acquisition (en considérant qu’il faut au minimum
quatre pixels pour définir un cercle) sont considérés comme des artéfacts de mesure
et ne sont donc pas pris en compte.

Figure 2.9 – Illustration des ellipses associées aux grains.

2.4.4 Conversion des données 2D→ 3D : algorithme de Saltykov

L’évaluation de la taille de grain par métallographie sur un plan d’observation,
quoique très répandue, ne fournit que l’aire des grains dans le plan de coupe. Cela
se traduit par deux inconvénients :

– Les tailles apparentes des grains sont plus petites que leurs tailles réelles. En
effet, en considérant des grains sphériques, la probabilité que le plan d’obser-
vation coupe le grain au niveau de son diamètre maximal est faible.

– La probabilité qu’un grain soit visible dans le plan d’observation dépend de sa
taille ce qui modifie les distributions de la taille des grains observées.

L’utilisation des données expérimentales dans les modèles de recristallisation né-
cessite la conversion des histogrammes de la taille des grains apparentes 2D en
histogrammes des tailles réelles 3D à partir de l’algorithme de Saltykov [45]. Cette
méthode nécessite de ranger les données expérimentales sur le diamètre apparent en
classes de largeur constante ∆.
La figure 2.10 illustre l’évolution du diamètre apparent d’un grain sphérique de

diamètre Di en fonction de la hauteur h du plan de coupe par rapport au plan de
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diamètre Di. Comme énoncé précédemment, les grains de diamètre Di ne donnent,
en fonction du plan de coupe, que des diamètres inférieurs ou égaux à Di. On définit
pour la suite de la démonstration, µa(i) le nombre de grains par unité de surface
dont le diamètre apparent est dans la classe i et µa(i, j) le nombre de grains par
unité de surface dont le diamètre apparent est dans la classe i mais dont le diamètre
réel est j∆.

jΔ

iΔ

(i-1)Δ hi hi-1

Figure 2.10 – Illustration de l’évolution du diamètre apparent d’un grain sphérique en
fonction de la hauteur de coupe du plan métallographique.

Si l’on considère un grain de diamètre j∆ (figure 2.10), son intersection a un
diamètre dans la classe i si le plan de coupe est à une distance h comprise entre
hi et hi−1. Le nombre de grains dont le diamètre réel est j∆ et dont le diamètre
apparent est dans la classe i est défini par :

µa(i, j) = 2 (hi−1 − hi)µr(j) (2.11)

où µr(j) est le nombre de grains par unité de volume dont le diamètre est j∆.
En remarquant que hi = ∆

2
√
j2 − i2 (relation de Pythagore), la relation (2.11)

devient :

µa(i, j) = µr(j)∆
[√

j2 − (i− 1)2 −
√
j2 − i2

]
(2.12)

Ainsi le nombre de grains par unité de surface dont le diamètre apparent est dans
la classe i est :

µa(i) =
k∑
j=i

µa(i, j) =
k∑
j=i

µr(j)∆
[√
j2 − (i− 1)2 −

√
j2 − i2

]
(2.13)

La somme débute à partir de la classe i, car seuls les grains dont le diamètre réel
est supérieur ou égal au diamètre de la classe i peuvent conduire à des sections dont
le diamètre est dans la classe i.
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Sachant que les µa(i) sont déterminés expérimentalement, on peut remonter en
résolvant le système linéaire triangulaire aux valeurs de µr(k). Ainsi à partir de
l’équation 2.13, on peut en déduire la valeur de µa(k, k) à partir de µa(k) et donc
la valeur de µr(k). Puis à partir de µr(k), on déduit µa(k − 1, k), puis la valeur
µa(k − 1, k − 1) à partir de µa(k − 1) et ainsi de suite pour toute les classes des
histogrammes.

2.5 Conclusion

Dans ce chapitre, les démarches expérimentales utilisées lors de ces travaux de
thèse sont présentées. Pour l’étude des mécanismes de la recristallisation dynamique
et post-dynamique dans les conditions de forgeage à chaud, l’essai de torsion est
privilégié à l’essai de compression, car celui-ci permet de déformer suffisamment le
matériau pour atteindre le régime stationnaire de la DDRX. Les essais sont réali-
sés d’une part, sur des alliages industriels et d’autre part, sur des alliages modèles
ayant une composition chimique similaire. Ces d’alliages modèles à haute pureté
permettent d’évaluer avec précision les effets possibles du niobium sur les méca-
nismes de la recristallisation. Les courbes contrainte – déformation sont obtenues
par dépouillement des résultats expérimentaux couple – nombre de tours à l’aide
de la formule de Fields et Backofen. La décision de ne pas négliger l’influence du
nombre de tours sur l’écrouissage du matériau nécessite, par ailleurs, un filtrage
préalable des données expérimentales. Les microstructures sont déterminées selon
la technique SEM – EBSD qui offre une précision d’analyse supérieure à la métal-
lographie optique, en particulier dans le cas des microstructures très fines. Afin de
permettre l’exploitation des résultats expérimentaux dans les modèles présentés par
la suite, les distributions de taille de grains expérimentales 2D sont converties en
distributions de taille de grains réelles 3D selon la méthode de Saltykov.
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3.1 Introduction

Les conditions de déformation de l’acier 304L lors du forgeage à chaud permettent
le déclenchement de la recristallisation du matériau. Les spécificités du procédé
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de forgeage à chaud font que l’évolution de la microstructure dépend à la fois de
processus dynamiques mais également de processus post-dynamiques. Ce chapitre
synthétise et propose une interprétation des résultats expérimentaux obtenus sur
les nuances modèles et industriels. La première partie de ce chapitre présente les
résultats de l’étude de la recristallisation dynamique sur les matériaux modèles.
L’évolution de la microstructure sous l’action de la DDRX au cours de la déforma-
tion est étudiée. Les effets de la température, de la vitesse de déformation et de la
teneur en niobium sont également caractérisés ainsi que leurs modes d’action sur
les mécanismes de la DDRX. Dans un second temps, ces résultats sur les matériaux
modèles sont comparés à ceux obtenus sur les alliages industriels dans les mêmes
conditions de déformation. Enfin dans une troisième partie, l’étude de la recristal-
lisation post-dynamique sur les matériaux modèles est présentée ainsi que les effets
respectifs du taux de déformation précédent la PDRX et de la teneur en niobium.

3.2 Étude de la DDRX sur les matériaux modèles

3.2.1 Programme expérimental de l’étude de la DDRX

Toutes les éprouvettes en alliages modèles, dont les compositions chimiques sont
détaillées dans la section 2.2.2, subissent le même protocole expérimental. Avant de
déformer les éprouvettes, un maintien de 10 min à la température de l’essai est ef-
fectué afin de garantir une température homogène dans l’ensemble de l’échantillon.
Suite au maintien, une torsion est appliquée à une vitesse de déformation constante
jusqu’à une déformation de 2, qui est suffisante pour atteindre le régime stationnaire
de la contrainte d’écoulement pour l’ensemble des conditions expérimentales. Une
fois la déformation terminée, les éprouvettes subissent une trempe à l’argon qui per-
met de figer la microstructure. Le tableau 3.1 présente les conditions expérimentales
appliquées dans le cadre des essais de l’étude de la DDRX.

Tableau 3.1 – Programme des essais de l’étude de la DDRX sur les matériaux modèles.

Conditions
expérimentales 0,003 s−1 0,01 s−1 0,1 s−1

950 ◦C X X X

1050 ◦C X X X

1150 ◦C X X X

Les trois températures et les trois vitesses de déformation sélectionnées permettent
de quadriller les conditions rencontrées dans la gamme de forgeage. Un seul essai est
effectué pour chaque condition soit un total de neuf essais par nuance modèle. Ce
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qui est suffisant pour évaluer la sensibilité de la contrainte d’écoulement à la vitesse
de déformation et de son énergie apparente d’activation.
En parallèle des essais rhéologiques, des essais interrompus sont effectués sur la

nuance 304L 0,05%Nb. Ces essais permettent de suivre l’évolution de la DDRX
et de la microstructure en fonction du taux de déformation. Les éprouvettes sont
déformées à une température de 1050 ◦C à une vitesse de déformation de 0,01 s−1

jusqu’aux déformations détaillées dans le tableau 4.3 et immédiatement trempées
dans le but de l’observation microstructurale.

Tableau 3.2 – Programme des essais interrompus sur l’alliage 304L 0,05%Nb.

Conditions expérimentales 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8 1 1,5
1050 ◦C – 0,01 s−1 X X X X X X X X X

3.2.2 Évolution de la microstructure en fonction du taux de

déformation

La figure 3.1 présente la courbe contrainte – déformation obtenue à partir des
données brutes pour une déformation de 1,5. Les annotations présentes sur l’image
permettent de relier les domaines de la courbe avec les microstructures présentées
dans la figure 3.2 et donc de visualiser les différentes étapes de la DDRX ainsi que
les mécanismes physiques liés.
La microstructure à l’état initial (figure 3.2.a) présente toutes les caractéristiques

d’un état recuit, c’est-à-dire un nombre important de macles ainsi qu’une sous-
structure très peu présente. Il s’agit de la microstructure obtenue après un traitement
thermique de 30 min à 1150 ◦C. Lorsque que l’on commence à déformer le matériau
(ε = 0,2), celui-ci s’écrouit et les grains se fractionnent légèrement. L’écrouissage du
matériau se manifeste par le développement d’une sous-structure (figure 3.2.b).
En continuant de déformer le matériau, l’écrouissage se poursuit et lorsque l’éner-

gie élastique emmagasinée dans les dislocations devient suffisante, c’est-à-dire juste
avant le pic de contrainte, les premiers germes se forment. Dans le cas de notre étude,
l’observation des germes est difficile car la taille des grains initiaux n’est pas très
grande par rapport à la taille moyenne des grains au régime stationnaire. Cependant
à ε = 0,4, nous observons la croissance des premiers grains recristallisés, conséquence
de leur germination. Nous distinguons clairement deux populations de grains dans
le matériau (figure 3.2.c) : des grands grains initiaux déformés et des petits grains
recristallisés. En effet, les grains initiaux sont très sous-structurés car écrouis tandis
qu’à l’inverse les grains recristallisés ne possèdent en leur sein aucun sous-joint de
grains. Ceci s’explique par le fait que les germes, vierges de dislocations, croissent
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Figure 3.1 – Courbe contrainte – déformation après filtrage du signal et application de la
formule de Fields et Backofen. L’alliage 304L 0,05%Nb a été déformé de (a) 0 (b) 0,2 (c)
0,4 (d) 0,5 (e) 0,6 et de (f) 1 à une température de 1050 ◦C à une vitesse de déformation
de 0,01 s−1.

au détriment des grains initiaux fortement écrouis. Or lorsque les joints de grains
balayent la surface, ils absorbent les dislocations, laissant donc une zone vierge après
leurs passages.

L’apparition et la croissance de nouveaux grains recristallisés conduit à une di-
minution de la densité de dislocations globale dans le matériau. Cela se manifeste
par une diminution de la contrainte d’écoulement entre les marqueurs (c) et (e)
sur la figure 3.1. Cette évolution lors du régime transitoire est bien visible dans les
micrographies 3.2.c, 3.2.d et 3.2.e. En effet, la proportion de sous-joints de grains di-
minue lorsque le taux de déformation augmente, signe que la densité de dislocations
dans le matériau diminue, tandis que la proportion de nouveaux grains recristallisés
augmente. Cette bimodalité des grains est fortement marquée pour ε = 0,4 (figure
3.2.c) et ε = 0,5 (figure 3.2.d). Cette caractéristique du régime transitoire disparaît
lorsque le régime stationnaire est presque atteint à ε = 0,6 (figure 3.2.e), car il ne
subsiste plus aucun grain initial.

Cependant, comme nous continuons de déformer le matériau, les nouveaux grains
s’écrouissent à leur tour, des germes se forment et croissent à nouveau. On retrouve
donc bien la simultanéité des phénomènes physiques propre au régime stationnaire :
écrouissage, germination, croissance de grains peu écrouis et décroissance des grains
fortement écrouis. Il en résulte une microstructure globalement stationnaire, forte-
ment hétérogène avec des grains de tous âges (figure 3.2.f).
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(a) État initial (b) 0,2

(c) 0,4 (d) 0,5

(e) 0,6 (f) 1

Figure 3.2 – Évolution de la microstructure de l’alliage 304L 0,05%Nb après une dé-
formation de (a) 0 (b) 0,2 (c) 0,4 (d) 0,5 (e) 0,6 ou de (f) 1 à 1050 ◦C – 0,01 s−1 (Le
sens de cisaillement indiqué en haut à gauche de l’image (a) est identique pour toutes les
microstructures. En noir les joints de grains et en rouge les sous-joints de grains.).

3.2.3 Influence de la température

Les mécanismes physiques associés à l’écrouissage et à l’adoucissement induit par
la restauration et la DDRX sont sensibles à la température de déformation. La
figure 3.3 présente en exemple les courbes contrainte – déformation de l’alliage 304L
sans Nb obtenues à une vitesse de déformation de 0,01 s−1 pour trois températures
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différentes. La figure 3.4 présente les microstructures obtenues au régime stationnaire
(ε = 2) dans les mêmes conditions expérimentales.
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Figure 3.3 – Courbes contrainte – déformation de l’alliage modèle 304L sans Nb pour
différentes températures à une vitesse de déformation de 0, 01 s−1.

On observe que la sensibilité à la température influence plusieurs aspects la
DDRX. Ainsi lorsque la température de déformation augmente :

– la contrainte d’écoulement au régime stationnaire diminue;

– la contrainte maximale est atteinte pour des déformations plus faibles;

– l’adoucissement est moins marqué;

– la taille de grain moyenne augmente.

Ces observations sont une conséquence des modifications qui s’opèrent dans l’équi-
libre entre l’écrouissage et la restauration dynamique. En effet, les mécanismes de
restauration dynamique, tels que les mécanismes de glissement dévié ou de montée
(section 1.3.1.3), sont thermiquement activés. L’écrouissage du matériau est aussi
moins efficace et par conséquent les contraintes d’écoulement maximales et au régime
stationnaire sont plus faibles lorsque la température augmente.
Parallèlement à ce phénomène, l’augmentation de la température favorise l’appa-

rition des premiers germes à des taux de déformation plus faibles. En effet, la plupart
des mécanismes de germination décrits dans la partie 1.3.4 dépendent des sous-joints
de grains. Or la formation de ces sous-joints est facilitée par l’augmentation de la
mobilité des dislocations à haute température. De même l’augmentation de la mo-
bilité des sous-joints et des joints de grains permettent aux germes de croître plus
rapidement au détriment des grains initiaux. D’où un déclenchement plus précoce
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de la recristallisation du matériau. Cependant comme les grains initiaux ne sont pas
très écrouis, l’adoucissement par migration des joints de grains est moins marqué
qu’à basse température.

À l’inverse, quand la température diminue, malgré une différence de densité de
dislocations entre les germes et les grains initiaux beaucoup plus importante qu’à
haute température, la faible mobilité des joints de grains favorise moins la croissance
des germes. Par conséquent, la taille des grains en régime stationnaire est beaucoup
plus petite. De plus, cette faible croissance ne permet pas de remplacer les grains
initiaux à l’aide de la première génération de germes uniquement. Plusieurs généra-
tions sont nécessaires au renouvellement complet des grains, le régime stationnaire
est donc atteint à des déformations plus grandes. Il n’est donc pas rare d’observer
des structures partiellement recristallisées à relativement basse température pour
des déformations voisines de 1.

(a) 950 ◦C (b) 1050 ◦C

(c) 1150 ◦C

Figure 3.4 – Évolution de la microstructure de l’alliage modèle 304L sans Nb au régime
stationnaire pour différentes températures à une vitesse de déformation de 0,01 s−1 (Le
sens de cisaillement indiqué en haut à gauche de l’image (a) est identique pour toutes les
microstructures. Les sous-joints de grains ne figurent pas sur ces microstructures.).
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3.2.4 Influence de la vitesse de déformation

L’effet de la vitesse de déformation sur la DDRX est opposé à celui de la tempé-
rature. Ainsi lorsque la vitesse de déformation augmente la contrainte d’écoulement
augmente également (figure 3.5) tandis que la taille de grain moyenne diminue (fi-
gure 3.6). De même, la contrainte maximale ainsi que le régime stationnaire sont
atteints pour des déformations plus grandes lorsque la vitesse de déformation est
plus élevée.
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Figure 3.5 – Courbes contrainte – déformation de l’alliage modèle 304L sans Nb pour
différentes vitesses de déformation à une température de 1050 ◦C.

Si les effets de la vitesse de déformation sur les courbes contrainte – déformation
et sur la microstructure sont symétriques à ceux de la température, c’est parce
que ce sont les mêmes mécanismes physiques qui sont mis en jeu. À température
constante, une faible vitesse de déformation favorise les mécanismes de restauration
dynamique. En effet, le mouvement des dislocations dans le matériau nécessite un
réarrangement de la structure atomique. Or lorsque la vitesse de déformation est
plus faible, davantage de temps est laissé au matériau pour pouvoir réaliser ces
réarrangements atomiques. Ainsi, une meilleure mobilité des dislocations favorise
la formation des sous-joints et donc la germination dans le matériau. De même, la
migration des joints de grains nécessite un réarrangement de la structure atomique,
elle est donc activée à faible vitesse de déformation.
Ainsi sur la figure 3.6, quand la vitesse de déformation diminue, on retrouve des

évolutions microstructurales similaires à celles de la figure 3.4 lorsque la température
augmente.
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(a) 0,1 s−1 (b) 0,01 s−1

(c) 0,003 s−1

Figure 3.6 – Évolution de la microstructure de l’alliage modèle 304L sans Nb au régime
stationnaire pour différentes vitesses de déformation à une température de 1050 ◦C (Le
sens de cisaillement indiqué en haut à gauche de l’image (a) est identique pour toutes les
microstructures. Les sous-joints de grains ne figurent pas sur ces microstructures.).

3.2.5 Influence de la teneur en niobium

Dans les sections précédentes, nous nous attachions à décrire les effets des condi-
tions de déformation rencontrées dans la gamme de forgeage, c’est-à-dire de la tem-
pérature et de la vitesse de déformation, sur les courbes contrainte – déformation et
sur les microstructures associées. Notre objectif est maintenant d’évaluer l’effet de
la composition chimique, en particulier de l’ajout de niobium, sur les mécanismes
de la recristallisation. Le niobium peut influencer la DDRX par l’intermédiaire de
deux mécanismes principalement :

– Le traînage des solutés (solute drag) influence la mobilité des joints de grains.
En effet, les atomes de niobium en solution solide diffusent vers les joints de
grains, où le coût énergétique de la distorsion du réseau atomique est plus
faible. Lors de la migration des joints, les atomes en solution solide migrent
avec eux provoquant une diminution de leur mobilité (cf. section 1.3.3.2).

– L’épinglage de Zener (Zener pinning) s’oppose au mouvement des joints de
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grains. Les carbures de niobium exercent une force d’ancrage antagoniste à la
direction de propagation du joint de grains au moment du passage de celui-ci
(cf. section 1.3.3.3).

La figure 3.7 présente les courbes contrainte – déformation pour l’ensemble des
alliages modèles, obtenues dans les conditions de déformation moyennes de la gamme
de forgeage, c’est-à-dire à 1050 ◦C à une vitesse de déformation de 0,01 s−1.
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Figure 3.7 – Courbes contrainte – déformation pour l’ensemble des alliages modèles pour
une vitesse de déformation de 0,01 s−1 à la température de 1050 ◦C.

Les contraintes d’écoulement au régime stationnaire mais également au régime
transitoire sont différentes en fonction de la teneur en niobium dans le matériau.
On distingue clairement deux groupes dans lesquelles les courbes se superposent :
un premier groupe composé des nuances 304L sans Nb et 304L 0,05%Nb tandis
que les nuances 304L 0,15%Nb et 304L 0,30%Nb composent le second groupe. Ces
différences au niveau des courbes contrainte – déformation suggèrent un effet du
niobium sur les mécanismes de la DDRX. Le mode d’interaction des dislocations
avec les atomes en solution solide ou avec les particules de seconde phase est assez
similaire. En effet celles-ci ralentissent la mobilité des dislocations, diminuant ainsi
les possibilités d’interactions entre elles, rendant moins efficace le processus de res-
tauration dynamique. Cela provoque une augmentation de la densité moyenne des
dislocations dans le matériau et par conséquent une augmentation de la contrainte
d’écoulement. La diminution de la mobilité des dislocations retarde également le
déclenchement de la germination selon un processus décrit dans la partie 3.2.3. On
observe en effet que les déformations qui correspondent aux contraintes maximales
sont légèrement plus élevées pour les deux nuances les plus enrichies en niobium.
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Cependant l’effet du niobium reste mesuré, car les différences au niveau de la
contrainte d’écoulement en régime stationnaire (de l’ordre de 10 MPa) ainsi qu’au
niveau de déformation correspondante à la contrainte maximale (différence de dé-
formation de l’ordre de 0,1) restent faibles.

(a) 304L sans Nb (b) 304 sans carbone

(c) 304L 0,05%Nb (d) 304L 0,15%Nb

(e) 304L 0,30%Nb

Figure 3.8 – Microstructures des alliages modèles au régime stationnaire (ε = 2) pour une
vitesse de déformation de 0,01 s−1 à la température de 1050 ◦C (Le sens de cisaillement
indiqué en haut à gauche de l’image (a) est identique pour toutes les microstructures. Les
sous-joints de grains ne figurent pas sur ces microstructures.).

Cet effet non significatif du niobium est confirmé par l’observation des microstruc-
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tures liées présentées sur la figure 3.8. En effet, aucune différence significative n’est
observée que ce soit au niveau de l’apparence des microstructures ou des valeurs de
la taille de grain moyenne.
Afin de confirmer les tendances observées à 1050 ◦C – 0,01 s−1, l’ensemble des

résultats issus de la campagne expérimental sont résumés dans les figures 3.9 et
3.10. Celles-ci présentent respectivement, le gain en contrainte et la diminution de la
taille de grain moyenne observée au régime stationnaire pour chaque nuance modèle
en fonction des conditions expérimentales. Le gain et la diminution sont calculés en
considérant comme valeur de référence les résultats obtenus pour l’alliage modèle
304L sans Nb.
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Figure 3.9 – Gain en contrainte observé pour l’ensemble des alliages modèles par rapport
à l’alliage 304L sans Nb en fonction des conditions expérimentales.

Concernant le gain en contrainte, l’ajout de niobium dans les proportions les plus
élevées (1500 et 3000 ppm) permet d’obtenir un gain moyen sur l’ensemble de la
gamme de forgeage (lignes en pointillés) de l’ordre de 11 %. Tandis que pour les
deux autres nuances, le gain moyen peu significatif obtenu est l’ordre de 3 %. L’effet
du niobium sur la contrainte d’écoulement pour les nuances 304L sans carbone, 304L
0,15%Nb et 304L 0,30%Nb est d’autant plus prononcé que la température augmente
(en particulier à 1150 ◦C). L’évolution des résultats de la nuance 304L 0,05%Nb
en fonction de la température est plus contrasté. Malgré ces observations, aucune
évolution franche en fonction de la température ou de la vitesse de déformation ne
se dégage des résultats expérimentaux quant à l’augmentation de la contrainte par
addition de niobium.
Une diminution de plus en plus forte de la taille de grain moyenne est observée

lorsque le taux de niobium augmente dans les matériaux. Cette diminution est res-
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pectivement de 6 % pour le 304L 0,05 %Nb, de 8 % pour le 304L 0,15%Nb et de
12 % pour la nuance 304L 0,30%Nb. À l’instar des résultats obtenus sur le gain
en contrainte, l’effet du niobium sur la taille de grain moyenne est plus prononcé à
haute température sauf pour la nuance 304L 0,30%Nb. En effet, pour cette nuance,
la diminution de la taille de grain moyenne est plus conséquente à basse tempéra-
ture, contredisant la relation entre la contrainte d’écoulement et la taille de grain
moyenne. Cependant, les résultats expérimentaux sont plutôt dispersés, il est donc
difficile une fois de plus d’établir un lien entre la température ou la vitesse de dé-
formation et la diminution de la taille de grain moyenne par addition de niobium.
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Figure 3.10 – Diminution de la taille de grain moyenne observée pour l’ensemble des
alliages modèles par rapport à l’alliage 304L sans Nb en fonction des conditions expéri-
mentales.

3.2.6 Sensibilité à la vitesse de déformation et à la température

À partir de l’ensemble des courbes contrainte – déformation, les coefficients carac-
térisant la sensibilité des matériaux à la vitesse de déformation et à la température
sont déterminés.
La sensibilité à la vitesse de déformation est calculée à température et déformation

constantes selon :

m =
(
∂lnσ

∂ln ˙̄ε

)
ε̄,T

(3.1)

où σ est la contrainte d’écoulement et ˙̄ε la vitesse de déformation. À une température
donnée, le coefficient m caractérise la dépendance de la contrainte d’écoulement vis-
à-vis de la vitesse de déformation.
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De même, l’énergie d’activation apparente est calculée à vitesse de déformation
et déformation constantes selon :

Q = R

m

(
∂lnσ

∂
(
1/T

))
˙̄ε,ε̄

(3.2)

où m est la sensibilité à la vitesse de déformation, σ la contrainte d’écoulement, T la
température de déformation et R la constante molaire des gaz. L’énergie d’activation
apparente caractérise la dépendance en température de la contrainte d’écoulement
pour une vitesse de déformation donnée.
Un coefficient de sensibilité à la vitesse de déformation commun aux trois tempé-

ratures étudiées a été déterminé au régime stationnaire (ε = 2) et à la contrainte
maximale. La figure 3.11 montre que les courbes établies à partir de ces coefficients
sont cohérentes avec les données expérimentales. La sensibilité à la vitesse de dé-
formation, à la contrainte maximale mM et au régime stationnaire mS, est donc
indépendante de la température dans la gamme étudiée. Le tableau 3.3 regroupe les
coefficients mS et mM pour l’ensemble des nuances modèles étudiées. La faible dis-
persion des coefficients mS et mM montre que l’effet des éléments d’alliages est peu
significatif sur les mécanismes élémentaires de la DDRX. Ces valeurs de sensibilité à
la vitesse sont comparables à celles que l’on peut trouver dans la littérature. Ainsi,
Gavard et al. [46] trouvent m = 0,14 pour l’acier 304L, mais on trouve également
des valeurs comprises entre m = 0,12 [47] et m = 0,18 [48].
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Figure 3.11 – Sensibilité à la vitesse de déformation (a) au régime stationnaire et (b)
pour la contrainte maximale dans le cas de l’acier 304L sans niobium.

De même, pour chaque nuance l’énergie d’activation apparente a été déterminée
(cf. tableau 3.3) à l’aide des coefficients mS et mM précédemment déterminés. Les
valeurs des énergies étant supérieures à l’énergie d’activation d’autodiffusion des
atomes (270 à 280 kJ.mol−1) montre les mécanismes thermiquement activés qui in-
terviennent dans la DDRX ne dependent pas uniquement de la diffusion des atomes.
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Tableau 3.3 – Résumé des coefficients de sensibilité à la vitesse de déformation et de
l’énergie apparente d’activation pour les différentes nuances modèles.

Nuances 304L
sans Nb

304L
0,05 %Nb

304L
0,15 %Nb

304L
0,30 %Nb 304 sans C

mS 0,161 0,164 0,147 0,170 0,149
QS

(kJ.mol−1) 367 372 376 330 371

mM 0,166 0,166 0,159 0,166 0,153
QM

(kJ.mol−1) 330 370 371 370 400

3.2.7 États de précipitation

Afin de déterminer le mécanisme d’action du niobium (traînage des solutés ou
épinglage de Zener), il est indispensable de connaître l’état thermodynamique du
niobium en fonction des conditions expérimentales. Une étude de l’état de précipi-
tation a été réalisée à l’aide du logiciel Thermocalc®. Elle permet de connaître le
pourcentage de niobium en solution solide ou sous forme de carbure de niobium à
l’équilibre thermodynamique en fonction de la température.
La figure 3.12 présente la proportion massique de niobium présente sous forme de

carbure en fonction de la température pour chaque nuance modèle.
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Figure 3.12 – Évolution en fonction de la température de la proportion massique de
niobium sous forme de carbures de niobium pour chaque nuance modèle.

On observe que dans la gamme de température étudiée (950 ◦C – 1150 ◦C) seules
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les nuances 304L 0,15%Nb et 304L 0,30%Nb peuvent former des carbures de niobium
à l’équilibre. De plus, la proportion massique maximale de niobium sous forme de
carbure est de l’ordre de 40 %, atteinte pour la plus basse température d’essai. Cette
proportion décroît lorsque la température de déformation augmente et devient nulle
respectivement à 1037 ◦C et à 1103 ◦C pour les nuances 304L 0,15%Nb et 304L
0,30%Nb.
Le traînage des solutés apparaît donc comme le mécanisme d’action majoritaire

du niobium sur les mécanismes de la DDRX. Cependant la comparaison entre les
figures 3.9 et 3.10 montre qu’il est difficile d’établir un lien entre la diminution de la
taille de grain moyenne et l’état de précipitation à l’équilibre, l’épinglage de Zener
comme le traînage des solutés pouvant tous les deux affiner la microstructure.

3.3 Étude de la DDRX sur les matériaux industriels

Parallèlement aux essais sur les matériaux modèles, des essais dans les mêmes
conditions expérimentales (cf. tableau 3.1) ont été réalisés sur des nuances indus-
trielles. La matière fournie par AREVA Creusot Forge est issue de produits indus-
triels semi-finis dont les traitements thermomécaniques nécessaires à leurs fabrica-
tions ainsi que leurs compositions chimiques sont détaillées dans la partie 2.2.3.
L’objectif de cette étude est d’observer si l’ajout de niobium dans les coulées in-
dustrielles, qui comportent des impuretés contrairement aux alliages modèles, peut
permettre de diminuer la taille de grain moyenne à l’issue du procédé de forgeage.

3.3.1 Influence des conditions expérimentales

Les figures 3.13 et 3.14 présentent respectivement l’effet de la température (à une
vitesse de déformation de 0,01 s−1) et l’effet de la vitesse de déformation (à une
température de 1050 ◦C) sur les courbes contrainte – déformation réalisées à partir
des coulées T8787 et T8786 avec 0,05 %Nb. L’analyse des courbes montre que les
résultats obtenus pour les alliages industriels sont en adéquation avec les données
expérimentales issues des matériaux modèles. En effet, on retrouve bien les mêmes
évolutions de la contrainte d’écoulement en fonction des conditions expérimentales.
Ainsi lorsque la température augmente ou lorsque la vitesse de déformation diminue :

– la contrainte d’écoulement au régime stationnaire diminue;

– le pic de contrainte est atteint pour des déformations plus faibles;

– la taille de grain moyenne augmente (figure 3.15).

Ces observations sont des manifestations de la sensibilité des mécanismes de la
DDRX aux conditions expérimentales déjà détaillées dans la partie précédente. On
remarque également peu de différences entre les deux alliages industriels. Même si
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Figure 3.13 – Comparaison des courbes contrainte – déformation des alliages industriels
pour différentes températures à une vitesse de déformation de 0,01 s−1.
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Figure 3.14 – Comparaison des courbes contrainte – déformation des alliages industriels
pour différentes vitesses de déformation à une température de 1050 ◦C.

les courbes contrainte – déformation de la nuance T8786 sont supérieures à celle de
la nuance T8787, l’écart reste peu significatif. En effet, le régime stationnaire est
atteint pour les mêmes déformations et aucun décalage du pic de contrainte n’est
observé, seule la contrainte d’écoulement est supérieure.
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(a) T8787 - 950 ◦C (b) T8786 (niobium) - 950 ◦C

(c) T8787 - 1050 ◦C (d) T8786 (niobium) - 1050 ◦C

(e) T8787 - 1150 ◦C (f) T8786 (niobium) - 1150 ◦C

Figure 3.15 – Comparaison de l’évolution de la microstructure des alliages T8787 et
T8786 obtenue pour une déformation de ε = 2 aux températures de la gamme de forgeage
à une vitesse de déformation de 0,01 s−1 (Le sens de cisaillement indiqué en haut à gauche
de l’image (a) est identique pour toutes les microstructures. Les sous–joints de grains ne
figurent pas sur ces microstructures.).

L’ajout de niobium dans les alliages industriels affecte donc peu les mécanismes
de la recristallisation dynamique discontinue, ce que confirment les observations
microstructurales. La figure 3.15 présente les microstructures des nuances T8787 et
T8786 obtenues au régime stationnaire ε= 2 aux trois températures de la gamme
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de forgeage à la vitesse de déformation de 0,01 s−1. Aucune différence significative
n’est observée que ce soit pour la taille de grain moyenne ou concernant l’aspect de
la structure du matériau.
L’ensemble des résultats expérimentaux sont résumés à l’aide d’un diagramme de

Derby présenté sur la figure 3.16. La réalisation d’un diagramme de Derby consiste
à tracer la contrainte d’écoulement en fonction de la taille de grain moyenne en
régime stationnaire. Ce type de diagramme permet donc de comparer des alliages
sur une gamme de température et de vitesse de déformation en prenant en compte
les différences à la fois au niveau de la contrainte d’écoulement et au niveau de la
taille de grain moyenne. On observe que les courbes de tendance se superposent,
en particulier à basse température ou à grande vitesse de déformation (domaine où
la contrainte est élevée et la taille de grain moyenne petite). Elles ne se séparent
que pour les deux derniers points correspondant aux essais à 1150 ◦C aux vitesses
de déformation de 0,01 s−1 et 0,003 s−1. La superposition des courbes suggèrent un
effet très limité du niobium.
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Figure 3.16 – Comparaison des différences de comportement rhéologique des alliages
industriels à l’aide d’un diagramme de Derby.

3.3.2 Comparaison avec les alliages modèles

En comparant respectivement les figures 3.13 et 3.14 aux figures 3.3 et 3.5, on
remarque que les allures des courbes contrainte – déformation des alliages indus-
triels sont similaires aux courbes obtenues sur les matériaux modèles. Cependant
les contraintes d’écoulement sont toujours légèrement supérieures pour les alliages
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industriels. En effet la contrainte d’écoulement de la nuance T8787 est supérieure
de 5 MPa à 950 ◦C (respectivement à 0,003 s−1), de l’ordre de 10 MPa à 1050 ◦C
(respectivement à 0,01 s−1) et de 15 MPa à 1150 ◦C (respectivement à 0,1 s−1) par
rapport à la nuance 304L sans niobium. Cette différence vient du fait que les alliages
industriels possèdent beaucoup d’impuretés, qui même dans de faibles proportions,
ralentissent le déplacement des dislocations et des joints de grains et donc favorisent
l’écrouissage du matériau.

3.4 Étude de la PDRX sur les matériaux modèles

L’étude de la recristallisation dynamique dont les résultats ont été présentés dans
la partie précédente permet de comprendre comment les conditions expérimentales
orientent les mécanismes de la DDRX et par conséquent les évolutions de la micro-
structure. Grâce à l’utilisation de matériaux modèles permettant d’isoler les effets
des éléments d’alliage, l’étude montre que l’ajout de niobium ne permet pas de
diminuer de façon significative la taille de grain moyenne à l’issue de la DDRX.
Cependant, le procédé de forgeage étant multipasses, la matière subit également des
phases de recuit. L’objectif de l’étude des mécanismes post–dynamiques est donc de
comprendre comment les mécanismes propres à la recristallisation post-dynamique
orientent les évolutions microstructurales pendant ces phases. L’effet éventuel de
l’ajout de niobium sur ces mécanismes est également évalué.

3.4.1 Programme expérimental PDRX

Le protocole expérimental pour les essais post-dynamiques est le suivant : chaque
éprouvette subit un maintien de 10 min à la température de l’essai, puis est déformée
à 1050 ◦C à la vitesse de déformation de 0,01 s−1. Une fois le taux de déformation
cible atteint, un maintien à la température de l’essai est effectué dans le four de
torsion jusqu’à un temps de maintien maximal de 30 min. Les éprouvettes subissent
ensuite une trempe à l’argon permettant de fixer la microstructure. Lorsque le temps
de maintien excède 30 min, le temps complémentaire de recuit est effectué dans un
four tubulaire.
Le tableau 3.4 présente les conditions expérimentales appliquées dans le cadre des

essais post-dynamiques.
Les mécanismes qui opèrent lors d’un recuit dépendent à la fois de l’état de dé-

formation du matériau et du temps de maintien. Afin d’étudier l’ensemble des mé-
canismes, des recuits sont réalisés à partir de deux états de déformation différents.
Ainsi lorsque ε = 0,3 le matériau se trouve dans un état déformé mais non re-
cristallisé, tandis que lorsque ε = 1,5 le matériau a été déformé jusqu’au régime
stationnaire, il se trouve donc dans un état où les grains initiaux ont disparu. Les
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Tableau 3.4 – Programme des essais post-dynamiques sur les matériaux modèles.

1050 ◦C – 0,01 s−1 – ε = 0,3
Nuances 5 s 15 s 30 s 60 s 5 min 30 min 2 h 5 h 8 h
304L

0,05%Nb X X X X X

1050 ◦C – 0,01 s−1 – ε = 1,5
Nuances 5 s 15 s 30 s 60 s 5 min 30 min 2 h 5 h 8 h
304L

sans Nb X X X X X

304L
0,05%Nb X X X X X X X X X

304L
0,15%Nb X X X X X

maintiens s’étalent dans le temps de manière à observer l’évolution de mécanismes
rapides tels que la recristallisation post-dynamique mais également de mécanismes
plus lents tels que la croissance de grain.
Enfin, l’effet du niobium sur la recristallisation post-dynamique et la croissance

de grains est étudié à l’aide d’essais comparatifs entre trois nuances modèles : 304L
sans Nb, le 304L 0,05%Nb et l’alliage 304L 0,15%Nb.

3.4.2 Influence du taux de déformation

L’état de déformation du matériau avant le recuit est un paramètre clé pour
déterminer le type de mécanisme qui contrôle l’évolution de la taille de grain en
post-dynamique. La figure 3.17 présente l’évolution de la taille de grain (3D) de
la nuance 304L 0,05%Nb pour différents temps de maintien après une déformation
préalable de 0,3 (courbe bleue) et de 1,5 (courbe rouge).
Les cinétiques de croissance de la taille de grain moyenne diffèrent en fonction

du taux de déformation préalable au maintien. En effet, lorsque ε = 1,5 la taille de
grain moyenne augmente immédiatement lors du recuit jusqu’à un palier atteint à
t = 60 s. À l’inverse lorsque ε = 0,3 la taille de grain stagne jusqu’à 30 secondes,
puis augmente jusqu’à un palier atteint à t = 300 s. Ces différences suggèrent la
mise en place de mécanismes post-dynamiques différents dans les deux cas.

3.4.2.1 Recristallisation statique

Lorsque la déformation est égale à 0,3 celle-ci est inférieure au taux de déformation
nécessaire au déclenchement de la DDRX. Le matériau se trouve dans un état non
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Figure 3.17 – Évolution de la taille de grain moyenne (3D) de la nuance 304L 0,05%Nb
en fonction du temps de maintien du recuit à 1050 ◦C après une déformation préalable de
0,3 (courbe bleue) et 1,5 (courbe rouge) à 1050 ◦C – 0,01 s−1.

recristallisé, les grains initiaux sont donc déformés, allongés et fortement écrouis
(figure 3.18.a). De plus, la répartition des sous-joints dans le matériau est uniforme,
suggérant qu’aucun germe issu de la DDRX n’est présent. Dans ce cas, le matériau
subit un processus de recristallisation statique. Des germes vont se former dans
les zones où les déformations locales sont les plus fortes, telles que les joints de
grains ou les inclusions, selon les mécanismes détaillés dans la partie 1.3.4. Les
germes se forment en partie au niveau des sous-joints présents dans le matériau
mais nécessitent également un ré-arrangement d’une partie des dislocations en sous-
structure. Le temps d’incubation nécessaire à la formation des germes est à l’origine
de la stagnation de la taille de grain moyenne observée sur la figure 3.17.
Après 15 secondes de recuit (figure 3.18.b), on observe les premiers germes (les

petits grains sans sous-structure) formés à partir des sous-joints présents dans le
matériau à l’état initial. De même des grains dépourvus de dislocations sont pré-
sents, ils sont issus de la croissance de ces germes. En parallèle, sous l’action du
ré-arrangement des dislocations dans le matériau, on observe la densification de la
sous-structure au niveau des joints de grains alors que celle-ci était uniformément
répartie dans les grains à l’état initial.
À t = 30 s (figure 3.18.c), la proportion de sous-joints a fortement diminué dans

le matériau. Ceci provient d’une part de la croissance des premiers germes et d’autre
part des processus de restauration statique qui ont lieu pendant le recuit. En effet, en
absence de déformation, aucun mécanisme ne vient contrebalancer la suppression des
dislocations par les processus de restauration statique favorisés à haute température.
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(a) État initial (b) 15 s

(c) 30 s (d) 60 s

(e) 300 s (f) 1800 s

Figure 3.18 – Évolution de la microstructure de l’alliage 304L 0,05%Nb en fonction du
temps de maintien à 1050 ◦C suite à une déformation préalable de 0,3 à 1050 ◦C à une
vitesse de déformation de 0,01 s−1 (Le sens de cisaillement indiqué en haut à gauche de
l’image (a) est identique pour toutes les microstructures. En noir les joints de grains et
en rouge les sous-joints de grains.).

On observe également deux populations distinctes de grains dans le matériau : les
grains initiaux et les grains recristallisés. Les grains initiaux forment une population
de gros grains déformés possédant des sous-joints mais aucun joint de macle. À
l’inverse, les grains recristallisés possèdent de nombreux joints de macle, sont plutôt
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de petites tailles et vierges de toute sous-structure, celle-ci ayant été supprimée lors
de la migration des joints de grains. Malgré ces nombreux changements dans la
structure, la taille de grain moyenne n’augmente pas encore à cause de la proportion
élevée de petits grains.
En continuant le recuit, la taille de grain moyenne commence à augmenter sous

l’action de la croissance des nouveaux grains au détriment des anciens grains. Ainsi
à t = 60 s (figure 3.18.d), la proportion de petits grains diminue fortement dans le
matériau et la sous-structure a pratiquement disparu. À t = 300 s (figure 3.18.e), la
taille de grain moyenne n’augmente plus, la structure étant entièrement restaurée.
En effet, la force motrice de la migration des joints de grain est la différence de
densité de dislocations entre les grains. Or sous l’action de la restauration statique,
de la croissance des germes et en absence de déformation, la densité de dislocations
moyenne dans le matériau diminue au cours du temps. Lorsque celle-ci n’est plus
suffisamment importante, la recristallisation statique s’arrête. Ainsi après un main-
tien de 1800 s (figure 3.18.f), on retrouve une taille de grain moyenne identique à
celle obtenue après 300 s de recuit. Cependant la microstructure continue d’évoluer
comme en témoignent les serrations observées sur les joints de gain. En effet, le
mécanisme de croissance de grain, sous l’action de la capillarité, continue de faire
grossir la microstructure mais avec une cinétique de croissance beaucoup plus lente
que la recristallisation statique, d’autant plus que la mobilité des joints de macles
est très faible par rapport aux joints de grains.

3.4.2.2 Recristallisation post-dynamique

Lorsque la déformation est suffisante (ε = 1,5) pour atteindre le régime station-
naire, tous les grains initiaux ont disparu. La microstructure en fin de déformation
(figure 3.19.a) est très hétérogène car elle contient des grains à différents stades
d’écrouissage. Du fait de la simultanéité des mécanismes de la DDRX au régime
stationnaire, on retrouve dans la microstructure : des germes vierges de densité de
dislocations, des nouveaux grains peu écrouis en croissance et des anciens grains
fortement écrouis en décroissance. Les grains suffisamment écrouis vont subir le pro-
cessus de recristallisation statique précédemment décrit tandis que les germes vont
subir un processus de recristallisation post-dynamique. Cependant, le processus de
recristallisation post-dynamique est beaucoup plus rapide que le processus de re-
cristallisation statique. Ainsi, les germes présents vont croître très rapidement au
détriment des grains écrouis, ne laissant pas le temps au ré-arrangement de la sous-
structure nécessaire à la recristallisation statique. La taille de grains moyenne va
donc augmenter dès le début du maintien. La migration des joints de grains pen-
dant la croissance des germes supprime rapidement les dislocations et les sous-joints
dans le matériau. Ainsi après 15 secondes de recuit (figure 3.19.b) la proportion
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de sous-structure est beaucoup plus faible dans le cas de la recristallisation post–
dynamique que dans celui de la recristallisation statique (figure 3.18.b).

(a) État initial (b) 15 s

(c) 30 s (d) 60 s

(e) 300 s (f) 1800 s

Figure 3.19 – Évolution de la microstructure de l’alliage 304L 0,05%Nb en fonction du
temps de maintien à 1050 ◦C suite à une déformation préalable de 1,5 à 1050 ◦C à une
vitesse de déformation de 0,01 s−1 (Le sens de cisaillement indiqué en haut à gauche de
l’image (a) est identique pour toutes les microstructures. En noir les joints de grains et
en rouge les sous-joints de grains.).

La croissance des grains est très rapide sous l’action de la recristallisation post-
dynamique. La restauration complète de la sous-structure est atteinte après seule-
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ment 60 secondes de recuit (figure 3.19.d) contre 300 secondes dans le cas de la
recristallisation statique. De même, une fois le matériau restauré, la recristallisa-
tion post-dynamique s’arrête faute d’énergie stockée sous forme de dislocations et
la croissance de grain prend le relais; la seule force motrice pour la migration des
joints de grains est alors la diminution de l’énergie de surface des joints de grains.

3.4.3 Influence de la teneur en niobium

L’objectif de l’étude est d’évaluer l’effet de l’ajout de niobium sur les mécanismes
post-dynamiques précédemment décrits : la recristallisation post-dynamique et la
croissance de grain. La figure 3.20 présente l’évolution de la taille de grain moyenne
(3D) des nuances 304L sans Nb, 304L 0,05%Nb et 304L 0,15%Nb pour différents
temps de maintien après une déformation préalable de 1,5.
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Figure 3.20 – Évolution de la taille de grain moyenne (3D) des nuances 304L sans Nb
(courbe bleue), 304L 0,05%Nb (courbe rouge) et 304L 0,15%Nb (courbe noire) en fonc-
tion du temps de maintien du recuit à 1050 ◦C après une déformation préalable de 1,5 à
1050 ◦C – 0,01 s−1.

On observe que pour les nuances 304L sans niobium et 304L 0,05%Nb, la taille
de grain moyenne suit la même évolution, que ce soit pendant la recristallisation
post-dynamique ou pendant la croissance de grain. Ce résultat montre que l’ajout
de 500 ppm de niobium n’influence pas les mécanismes post-dynamiques.
À l’inverse, l’ajout de 1500 ppm de niobium, ralentit fortement l’évolution de la

taille de grain moyenne pendant la recristallisation post-dynamique mais également
pendant la croissance de grain. En effet, l’augmentation de la taille de grain moyenne
reste très limitée dans le cas de la nuance 304L 0,15%Nb. Plusieurs hypothèses, dont
la validité sera discutée par la suite, pourraient expliquer ces résultats :

78



3.4 Étude de la PDRX sur les matériaux modèles

– l’ajout de niobium influence la germination en augmentant le nombre de sites
de germination;

– augmentation de la cinétique de restauration statique;

– diminution de la mobilité des joints de grains.

Augmentation du taux de germination

Une augmentation du taux de germination est susceptible d’expliquer la limita-
tion de la croissance des grains en PDRX dans le cas de la nuance 304L 0,15%Nb.
En effet, si le nombre de sites de germination est plus important suite à l’ajout
de niobium, les interactions mutuelles entre les germes peuvent limiter leur crois-
sance. Cependant si l’ajout de niobium influence la germination, cela signifie que le
nombre de germes créés pendant la DDRX est plus important. Car dans le cas de
la recristallisation post-dynamique aucun germe n’est formé pendant le recuit, les
seuls germes présents dans le matériau sont issus de la DDRX. Ainsi si l’ajout de
niobium influence la germination pendant la DDRX, alors la taille de grain moyenne
au régime stationnaire doit également être plus petite dans le cas de la nuance 304L
0,15%Nb par rapport au 304L sans Nb. Or l’histogramme 3.10 permet de constater
qu’il n’y a aucune diminution de la taille de grain moyenne au régime stationnaire
suite à une déformation à 1050 ◦C à une vitesse de déformation de 0,01 s−1. Cette
première hypothèse n’est donc pas valide pour expliquer les différences de cinétique
de croissance de grain en PDRX observées sur la figure 3.20.

Augmentation de la cinétique de la restauration statique

La faible augmentation de la taille de grain moyenne dans le cas de la nuance
304L 0,15%Nb peut être la conséquence de l’influence du niobium sur la cinétique
de restauration statique. En effet, la force motrice de la migration des joints de
grains en PDRX est la différence de densité de dislocations entre les grains. Si le
matériau restaure plus rapidement suite à l’ajout de niobium; alors la croissance des
grains en sera limitée. Les mécanismes de restauration statique sont similaires aux
mécanismes de restauration dynamique décrits dans la partie 1.3.1.3. La suppression
des dislocations par annihilation par paire ou par absorption au niveau des joints
de grains nécessite une grande mobilité celles-ci. Cette mobilité est d’autant plus
grande que l’énergie de défaut d’empilement du matériau est grande. Or l’ajout de
niobium fait diminuer l’énergie de défaut d’empilement dans le matériau ce qui ne
permet pas d’augmenter la cinétique de restauration statique. L’invalidation de cette
hypothèse est confirmée par des observations comparatives des microstructures des
nuances 304L 0,05%Nb et 304L 0,15%Nb.
On observe que la sous-structuration des matériaux est similaire à l’état initial
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(a) 304L 0,05%Nb – état initial (b) 304L 0,15%Nb – état initial

(c) 304L 0,05%Nb – 30 s (d) 304L 0,15%Nb – 30 s

(e) 304L 0,05%Nb – 60 s (f) 304L 0,15%Nb – 60 s

Figure 3.21 – Évolution de la microstructure des alliages 304L 0,05%Nb et 304L 0,15%Nb
en fonction du temps de maintien à 1050 ◦C suite à une déformation préalable de 1,5 à
1050 ◦C à une vitesse de déformation de 0,01 s−1 (Le sens de cisaillement indiqué en haut
à gauche de l’image (a) est identique pour toutes les microstructures. En noir les joints
de grains et en rouge les sous-joints de grains.).

pour les deux nuances (figure 3.21.a et figure 3.21.b). Si l’augmentation de la ciné-
tique de restauration statique était responsable de la limitation de la taille de grain
moyenne dans l’alliage 304L 0,15%Nb, on devrait alors observer beaucoup moins de
sous-joints pour cet alliage. Or à t = 30 s, la sous-structure est beaucoup moins im-
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portante pour l’alliage 304L 0,05%Nb (figure 3.21.c) que pour l’alliage 304L 0,15%Nb
(figure 3.21.d). De même à t = 60 s, temps à partir duquel la structure est censée être
entièrement restaurée, de nombreux grains possèdent encore des sous-joints (figure
3.21.f).

Diminution de la mobilité des joints de grains

La limitation de la croissance des grains en PDRX peut s’expliquer par une di-
minution de la mobilité des joints de grains. En effet, par l’intermédiaire des méca-
nismes de traînage des solutés ou d’épinglage de Zener (cf. la section 1.3.3), l’ajout
de niobium peut diminuer la mobilité des joints de grains. La figure 3.12 nous per-
met d’écarter l’hypothèse de l’épinglage de Zener, car à 1050 ◦C, dans le cas de
la nuance 304L 0,15%Nb, aucun carbure de niobium n’est susceptible de se former
à l’équilibre. Le mécanisme d’action du niobium en PDRX est par conséquent le
traînage des solutés.
De plus, les observations expérimentales sont cohérentes avec ce type de méca-

nisme ainsi qu’avec la théorie de Cahn. En effet, l’influence du traînage des solutés
est faible lorsque les vitesses de migration des joints de grains sont grandes, ce qui
est le cas lors de la recristallisation dynamique discontinue. À l’inverse lors de la
recristallisation post-dynamique, les vitesses de migration des joints de grains mises
en jeu sont beaucoup plus faibles, dans ce cas d’après la théorie de Cahn, l’effet du
traînage des solutés sur la mobilité des joints est significatif.

3.5 Conclusion

Les résultats expérimentaux présentés dans ce chapitre permettent de comprendre
comment les conditions thermomécaniques influencent les mécanismes de la recristal-
lisation dynamique et post-dynamique. La cinétique de recristallisation dynamique
est d’autant plus rapide que la vitesse de déformation est faible et que la tempéra-
ture est élevée. Ces conditions favorisent la mobilité des dislocations et des joints de
grains, et donc accélèrent les mécanismes physiques qui en dépendent. À l’inverse,
lorsque la vitesse de déformation est élevée ou que la température de déformation
est basse, un taux de déformation plus important est nécessaire pour atteindre le
régime stationnaire. Pour autant, ces conditions favorisent l’obtention d’une mi-
crostructure plus fine et plus homogène. L’étude des effets d’un ajout de niobium,
réalisée à l’aide de matériaux modèles, montre que seules les deux nuances les plus
enrichies en niobium permettent d’obtenir à la fois un gain moyen en contrainte et
une diminution de la taille de grain moyenne proche de 10 % sur l’ensemble de la
gamme de forgeage étudiée. Cependant aucune corrélation n’a pu être établie entre
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les gains observés et d’une part, les conditions de déformation et d’autre part, du
rapport carbone/niobium dans le matériau.
Si l’effet du niobium sur les mécanismes de la DDRX reste peu significatif, cette

étude montre cependant que le niobium, dans les proportions les plus élevées étu-
diées, ralentit fortement les mécanismes de la recristallisation post-dynamique et de
la croissance de grains. Le traînage des solutés est considéré comme le mécanisme
d’action privilégié car celui-ci est à même d’expliquer les différences observées expé-
rimentalement entre la DDRX et la PDRX. En effet, les vitesses de migration des
joints de grains en DDRX sont beaucoup trop grandes, à l’inverse de la PDRX, pour
être significativement ralenties par les atomes de niobium en solution solide.
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Chapitre 4
État de l’art de la modélisation
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4.1 Introduction

Le contrôle de l’évolution de la microstructure au cours du procédé de forgeage
à chaud nécessite une connaissance précise des mécanismes physiques qui opèrent
dans le matériau. Les résultats d’une campagne expérimentale, comme celle décrite
dans la sous-section 3.2.1, permettent de comprendre comment les conditions de
forgeage, telles que la température, la vitesse de déformation ou la composition
chimique, orientent les mécanismes de la DDRX et de la PDRX. Cependant, la
réalisation d’une telle campagne expérimentale n’est pas toujours compatible avec
les exigences en termes de délais, coûts et capacités rencontrés dans le milieu in-
dustriel. Le développement de modèles capables de reproduire les mécanismes de la
recristallisation et permettant de prédire les caractéristiques mécaniques et micro-
structurales à l’issue d’un procédé de déformation à chaud, apparaît donc comme
indispensable pour répondre à ces attentes. Ainsi depuis plusieurs années, différents
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types de modèles, récemment résumés par Orend et al. [49], ont été développés afin
de satisfaire ces exigences. On peut principalement distinguer trois catégories de
modèles :

– Les modèles phénoménologiques réussissent à reproduire les observations ex-
périmentales, cependant ils ne reposent pas sur une description physique des
mécanismes de la recristallisation. De plus l’identification des paramètres né-
cessite de nombreux résultats expérimentaux.

– À l’inverse, les modèles en champs complets reposent sur une description com-
plète de la microstructure et permettent de suivre son évolution en tout point
du maillage éléments finis. Ce type de modèle ne nécessite que peu de données
expérimentales et repose sur de nombreuses approches telles que les level-
sets [50], les champs de phases [51], vertex [52], les automates cellulaires [53]
ou encore sur des approches Monte Carlo [54]. Cependant, ces modèles res-
tent très coûteux en puissance et en temps de calcul, ce qui est actuellement
difficilement compatible avec une utilisation industrielle.

– Les modèles en champs moyens apparaissent comme un bon compromis entre
les deux types de modèles précédents. En effet, à l’instar des modèles en
champs complets, ils permettent une description locale des phénomènes phy-
siques comme l’évolution de la densité de dislocations ou la germination des
nouveaux grains. Ces modèles proposent une approche semi-analytique basée
sur la résolution d’équations physiques. Ils sont capables de prédire les évo-
lutions de la contrainte d’écoulement ainsi que de la taille de grain moyenne
avec un temps de calcul raisonnable. De plus, ils ne nécessitent que peu de
données expérimentales pour l’identification des paramètres physiques.

Ce chapitre propose une synthèse des différents modèles de DDRX et de PDRX,
avec pour objectif d’apporter au lecteur un support de comparaison sur la modéli-
sation. Dans un premier temps, après une présentation succincte de quelques mo-
dèles JMAK de recristallisation dynamique, une comparaison approfondie de quatre
modèles DDRX en champs moyens est réalisée. Celle-ci a pour but de mettre en
évidence les aspects communs à tous les modèles mais également de montrer que
les mécanismes physiques peuvent être modélisés différemment sans affecter les va-
leurs macroscopiques. Enfin, il est démontré que les distributions de taille de grains
non réalistes, principale limitation des modèles en champs moyens, proviennent du
caractère déterministe de la loi de migration des joints de grains commune à l’en-
semble des modèles. Différentes manières d’outrepasser cet aspect déterministe sont
également présentées. Dans un second temps, plusieurs modèles de recristallisation
post-dynamique sont présentés. En particulier, les modèles en champs moyens ainsi
que la méthode level-set des modèles en champs complets. Cette méthode fait l’ob-
jet d’une présentation plus détaillée car elle est utilisée comme base de comparaison
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dans le développement d’un nouveau modèle en champs moyens présenté dans le
chapitre 5.

4.2 Modélisation de la DDRX

4.2.1 Modèles JMAK

Les cinétiques de la DDRX peuvent être facilement décrites à l’aide d’une courbe
sigmoïdale. De nombreux modèles empiriques [55–58] reposent donc sur des versions
modifiées des équations de Johnson–Mehl–Avrami–Kolmogorov (JMAK) [59]. Ces
modèles offrent une description simple de l’évolution de la cinétique de recristallisa-
tion, permettant d’obtenir l’évolution de la fraction recristallisée en fonction de la
déformation ainsi que la taille de grain moyenne en régime stationnaire.
De nombreux auteurs tels que Kim et Yoo [55] ou Dehghan–Manshadi et al. [57]

ont étudié la recristallisation de l’acier 304L à l’aide de modèles JMAK. Dans la plu-
part des cas, l’évolution de la fraction recristallisée est décrite à l’aide d’une fonction
d’Avrami dépendante de nombreux paramètres comme le taux de déformation (ε),
le taux de déformation critique (εc) correspondant au début de la DDRX et le taux
de déformation (ε∗) correspondant au début du régime stationnaire.
Jonas et al. [58] ont également proposé un protocole pour prédire les courbes

contrainte – déformation à l’aide d’un modèle JMAK en fonction de la température
pour une nuance donnée. Pour cela, il est nécessaire de déterminer la dépendance en
température des paramètres de la loi d’écrouissage et de la loi d’Avrami à partir d’un
ensemble de données expérimentales. En tenant compte de la relation existant entre
la fraction recristallisée et la différence de contrainte résultant de l’adoucissement
induit par la DDRX, il est possible d’estimer la courbe contrainte – déformation
sans réaliser un essai mécanique.
Le tableau 4.1 résume quelques exemples de modèles JMAK utilisés pour la

DDRX. Ces relations permettent d’obtenir des résultats en adéquation avec les
observations expérimentales quelles que soient les conditions de déformation (dé-
pendance avec le paramètre de Zener–Hollomon). Cependant les paramètres de ces
modèles ne possèdent pas de sens physique et les valeurs des constantes dépendent
des matériaux utilisés ainsi que de la température et de la vitesse de déformation.
Il est donc nécessaire de les déterminer pour chaque condition expérimentale, ce qui
exige la réalisation de beaucoup d’essais. Comme les modèles JMAK ne proposent
pas de description explicite de la microstructure, ils sont donc également incapables
de prédire les évolutions de la taille de grain moyenne au cours de la déformation
ou de prédire des valeurs distribuées. Enfin, la modélisation de procédés multipasses
nécessite la combinaison de plusieurs modèles JMAK décrivant les différents régimes.
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Tableau 4.1 – Exemples de différents modèles JMAK pour la DDRX.

Matériaux Modèle JMAK Auteurs

Acier 304L

XDRX = 1− exp
−(ε− εc

ε∗

)m′

Kim et Yoo [55]
εc = 0, 27

(
Z

A

)0,0115

ε∗ = 0, 61
(
Z

A

)0,007

d = 67, 8
(
Z

A

)−0,017

Acier 304L

XDRX = 1− exp
[
−k (ε− εc)1.3

]
Dehghan–Manshadi
et al. [57]εc = 2, 2× 10−3Z0,15

d = 5, 2× 103Z−0,17

Acier 304L

XDRX = 1− exp
−0, 693

(
ε− εc
ε50

)

Jonas et al. [58]
εc = 5, 32× 10−4 exp

(
8700
T

)

ε50 = 1, 264× 10−5d0,31
0 ε0,05 exp

(
6000
T

)

d = 20560ε̇−0,3 exp
−0, 25

(
Q

RT

)
où XDRX est la fraction recristallisée, Z le paramètre de Zener–Hollomon,
A une constante, d la taille de grain moyenne, k un paramètre dépendant
des conditions expérimentales, d0 la taille de grain initiale et Q l’énergie
d’activation apparente.

4.2.2 Modèles en champs moyens

4.2.2.1 Généralités

La courbe contrainte – déformation d’un matériau ayant subi un processus de re-
cristallisation dynamique discontinue (figure 4.1) peut être divisée en trois domaines.
Le domaine d’écrouissage – restauration dynamique est caractérisé par l’augmenta-
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tion de la densité de dislocations dans le matériau sous l’action de la déformation.
L’apparition des germes au niveau des grains les plus écrouis marque le déclen-
chement de la recristallisation. Les germes, régions à faible densité de dislocations,
croissent au détriment des grains écrouis provoquant une diminution de l’énergie du
système et donc de la contrainte d’écoulement. Cette décroissance se poursuit jus-
qu’au régime stationnaire, où l’on observe la simultanéité des mécanismes physiques :
écrouissage des grains, germination, croissance des nouveaux grains et décroissance
des grains écrouis.
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sortie

Boucle de déformation

Domaine  
(B) - (C)

Domaine  
(A) - (B) - (C)
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(A) - (B) - (C)

(A) (B) (C)

Domaine 
d’écrouissage 
- restauration 
dynamique 

Domaine 
transitoire

Domaine 
stationnaire

Structure 
initiale

Figure 4.1 – Lien entre la contrainte d’écoulement et les évolutions de la microstructure
dans le matériau au cours de la DDRX.

La modélisation de la DDRX nécessite de déterminer une équation pour chacun
des mécanismes physiques préalablement énoncés. Malgré des différences au niveau
de ces équations représentatives, tous les modèles en champs moyens possèdent une
structure commune présentée sur la figure 4.2.
Les paramètres matériaux (mobilité des joints de grains, paramètre de germina-

tion, module de cisaillement, etc.) ainsi que les paramètres définissant les conditions
de déformation (température, vitesse de déformation, etc.) constituent les para-
mètres d’entrée communs à l’ensemble des modèles en champs moyens. De même,
cette étape permet de définir la microstructure initiale utilisée dans les calculs ainsi
que ses caractéristiques (nombre de grains, densité de dislocations des grains, taille
des grains, etc.).
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Figure 4.2 – Structure générale des modèles en champs moyens de DDRX.

La boucle de déformation constitue le noeud central de tous les modèles car elle
constitue la partie dans laquelle les trois équations modélisant les mécanismes de la
DDRX sont appliquées à chaque grain. Ainsi à chaque itération de déformation :

– L’augmentation de la densité de dislocations induite par la déformation est
calculée, pour chaque grain, à l’aide de l’équation d’écrouissage – restauration
dynamique. Les paramètres de cette équation sont évalués à partir des courbes
contrainte – déformation expérimentales dans le domaine où seuls l’écrouissage
et la restauration dynamique jouent (domaine (A) de la figure 4.1).

– La variation de la taille de chaque grain est évaluée à partir de l’équation
de migration des joints de grains en fonction de la différence de densité de
dislocations entre le grain et la matrice ou les domaines. Cette équation gère
également implicitement la suppression des grains.

– Le nombre de nouveaux grains est déterminé par l’intermédiaire de l’équation
de germination qui prend en compte des mécanismes différents selon les mo-
dèles. Si le taux de germination est positif, des germes sont incorporés dans le
système des grains. En fonction des modèles, l’application de la loi de germi-
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nation nécessite d’atteindre une déformation critique.

L’adoucissement lié à la recristallisation observé sur les courbes contrainte – dé-
formation n’est pas géré par l’équation d’écrouissage – restauration dynamique mais
c’est une conséquence de la croissance des germes à faibles densités de dislocations
et de la disparition des grains initiaux fortement écrouis.
À l’issue du calcul, les modèles à champs moyens permettent d’obtenir l’évolution

de la contrainte d’écoulement, de la taille de grain moyenne, de la fraction recristallisé
en fonction de la déformation ainsi que les distribution de la taille de grain et de la
densité de dislocations.
Enfin, le fonctionnement des modèles en champs moyens nécessite, en outre, une

hypothèse de localisation donnant la vitesse de déformation dans chacun des grains
en fonction de celle qui est imposée à l’échelle macroscopique. Selon les modèles,
différentes hypothèses peuvent être utilisées : hypothèse de Taylor (vitesse de défor-
mation homogène), hypothèse statique (contrainte homogène) ou hypothèse iso–w
(travail mécanique homogène).

4.2.2.2 Modèle de Montheillet et al.

Montheillet et al. [60] ont proposé un modèle de DDRX en champs moyens basé
sur une approche semi-analytique. La structure du matériau est modélisée par un
ensemble de N grains sphériques définis à tout instant par leurs densités de disloca-
tions ρi et par leurs diamètres Di. L’hypothèse forte du modèle en champs moyens
est de considérer chaque grain comme une inclusion interagissant avec une matrice
homogène équivalente dont les propriétés sont la moyenne des propriétés de l’en-
semble des grains (figure 4.3). Ce type de modèle ne possède donc pas de relation
d’espace et de positionnement entre les grains (topologie).

Figure 4.3 – Hypothèse forte des modèles en champs moyens : un grain interagit avec
une matrice homogène équivalente.
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Écrouissage – restauration dynamique

L’évolution de la densité de dislocations dans chaque grain est déterminée à l’aide
d’une loi intégrant à la fois les effets de l’écrouissage et ceux de la restauration
dynamique. Usuellement trois lois de comportement peuvent être utilisées dans ce
modèle. La première équation est proposée par Kocks–Mecking (KM) [61] :

dρ

dε
= h
√
ρ− rρ (4.1)

où h est le paramètre d’écrouissage, r le paramètre de restauration dynamique et ρ
la densité de dislocations.
Kocks considère que le taux d’écrouissage est proportionnel à √ρ car le libre par-

cours moyen des dislocations dans le matériau est proportionnel à 1/√ρ. Le mou-
vement des dislocations dans le matériau participe à la déformation plastique. Par
l’intermédiaire du mécanisme de source de Frank et Read, la création de nouvelles
dislocations s’active lorsque que le mouvement d’une dislocation est bloqué par son
interaction avec d’autres dislocations, afin de faire perdurer la déformation. Dans
un matériau où les dislocations sont peu abondantes, aux faibles déformations par
exemple, le mécanisme d’écrouissage est donc fortement dépendant de cette interac-
tion entre les dislocations, et par conséquent de la distance moyenne parcourue par
les dislocations dans le matériau.
À l’inverse, de nombreux auteurs [62–66] considèrent que le taux d’écrouissage

est constant. Dans un matériau où les dislocations sont plus nombreuses au départ
et où la sous–structure se forme très tôt dans le matériau, celles-ci sont absorbées
au niveau des sous-joints et participent à leurs désorientations. Dans ce cas, elles
parcourent le sous-grain sans rencontrer d’autres dislocations. L’écrouissage devient
donc indépendant de l’interaction entre les dislocations. Le libre parcours moyen
des dislocations ne dépend donc plus des autres dislocations mais correspond plutôt
à la taille des sous-grains. Ainsi Yoshie [64] et Laasraoui–Jonas (YLJ) [65, 66] ont
proposé une équation où le taux d’écrouissage est constant, correspondant plutôt au
domaine des grandes déformations :

dρ

dε
= h′ − r′ρ (4.2)

où h′ est le paramètre d’écrouissage, r′ le paramètre de restauration dynamique.
La troisième loi proposée pour sa simplicité par Montheillet et al. [60] est une loi

puissance (PW) :

dρ

dε
= Hν+1

ρν
(4.3)

où H est le paramètre caractérisant l’écrouissage et la restauration dynamique et ν
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une constante.
Malgré les différences au niveau de la physique prise en compte, dans la pratique

Montheillet et al. [67] ont montré que les modèles YLJ, KM et PW réussissent
tous à reproduire avec une précision similaire les courbes contrainte – déformation
expérimentales. De plus, ils ont démontré l’existence de relations permettant de
calculer la valeur de chaque paire de paramètres à partir des valeurs des autres
paires. L’équation d’écrouissage – restauration dynamique dans le modèle peut donc
être remplacée par n’importe quel autre modèle tel que la forme généralisée proposée
par Estrin [68] : dρ/dε =

(
h+ h′′

√
ρ− rρ

)
− r′′ permettant d’inclure les effets de la

restauration statique (r′′).
Quelle que soit la loi de comportement utilisée, les paramètres sont dépendants

de la température et de la vitesse de déformation. Dans le modèle, ces paramètres
sont souvent considérés comme identiques pour l’ensemble des grains.
Enfin, la contrainte d’écoulement en sortie du modèle est calculée à l’aide de la

relation de Taylor :

σ = αµb

∑√
ρiD

3
i∑

D3
i

(4.4)

où α est une constante. Notons que le calcul de la densité de dislocations moyenne
est pondéré par le volume des grains, et non par la surface, car la contrainte macro-
scopique est la moyenne des contraintes locales dans le volume des grains.

Migration des joints de grains

La différence de densité de dislocations entre le grain et la matrice homogène
environnante est considérée comme la principale force motrice de la migration des
joints de grains [69] :

dDi

dt
= 2Mτ (ρ− ρi) (4.5)

où M est la mobilité des joints de grains, ρ la densité de dislocations moyenne de la
matrice, ρi la densité de dislocations moyenne du grain i et τ l’énergie de ligne des
dislocations (τ = µb2 où µ est le module de cisaillement et b la norme du vecteur
de Burgers). Le facteur 2 signifie que deux parties sphériques opposées de joints de
grains se déplacent dans des sens opposés.
En régime stationnaire, lorsque la densité de dislocations moyenne dans le maté-

riau est stable, le grain croît (ρi < ρ) jusqu’à une taille maximale atteinte lorsque
ρi = ρ. Comme le grain continue de s’écrouir sous l’action de la déformation, le sens
de la force motrice s’inverse et le grain décroît (ρi > ρ) jusqu’à disparaître.
Afin d’assurer la conservation du volume, il est nécessaire de pondérer le calcul
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de ρ par les fractions de surface des joints [60] :

ρ =
∑
ρiD

2
i∑

D2
i

(4.6)

En effet, le volume total du système étant proportionnel à ∑D3
i , sa dérivée tem-

porelle ∑ ḊiD
2
i = 2Mτ

(
ρ
∑
D2
i −

∑
ρiD

2
i

)
doit être nulle pour assurer l’incompres-

sibilité du matériau.

Germination

L’évolution du nombre de grains dans le système dépend de l’équilibre entre la
germination de nouveaux grains

(
dN/dt

)+ et la disparition des grains fortement
écrouis

(
dN/dt

)−. La disparition des grains est gérée par l’équation 4.5, en effet
lorsque la taille d’un grain en décroissance est proche de 0, celui-ci est enlevé du
système, le volume résiduel étant transféré à un autre grain du système. Plusieurs
mécanismes de germination ont été précédemment décrits dans la section 1.3.4, tels
que la migration locale d’un joint entre deux grains adjacents [24, 25], la rotation
d’un sous-joint [26, 27] ou encore la germination par maclage [28, 29]. Cependant
l’étude et l’observation de ces mécanismes restent difficiles. Montheillet et al. [60]
ont proposé ainsi une forme générale du taux de germination par unité de temps :

(
dN

dt

)+

= kNρ
p
∑

D2
i (4.7)

où kN est le paramètre de germination dépendant des conditions expérimentales
et p une constante positive. Dans le cas présent p = 3 afin d’être cohérent avec
un exposant de Derby ≈ 0,75 [60]. L’équation 4.7 décrit une vitesse de germination
croissante avec la densité de dislocations moyenne (l’énergie stockée dans les disloca-
tions est la force motrice de la formation des germes) et proportionnelle à la surface
totale des joints de grains (les germes apparaissent préférentiellement au niveau des
joints de grains).

Identification des paramètres du modèle

L’utilisation des équations [4.1,4.2,4.3], 4.5 et 4.7 est suffisante pour modéliser la
recristallisation dynamique discontinue quelles que soient les conditions expérimen-
tales, le matériau et la taille de grain initiale. Cependant ces équations font appel à
des paramètres matériaux qu’il faut préalablement déterminer.
Dans le modèle, la loi puissance est usuellement utilisée car elle a l’avantage de

conduire à une solution analytique en régime stationnaire permettant de déterminer
les paramètres matériaux kN et M [69] :
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Mτ = (2ν + 3) (ν + 1)ν+2

(ν + 2)ν+1H
ν+1ε̇

D̄(
σS/αµb

)2(ν+2) (4.8)

kN = 3
8

(3ν + 4) (3ν + 5)
(2ν + 3)2

(ν + 1)ν+2

(ν + 2)ν+1
Hν+1ε̇(

σS/αµb
)2(p+ν+1) D̄2

(4.9)

Les paramètres H et ν sont déterminés à partir des courbes contrainte – défor-
mation expérimentales à l’aide de la relation suivante, obtenue par intégration de
l’équation 4.3 et application de la relation 4.4 :

σPW = K (ε+ ε1)n (4.10)

où K et ε1 sont des constantes ne dépendant que de H et ν, et n = 1/(2ν + 2).

Fonctionnement du modèle

À chaque pas de temps ou de déformation, les étapes suivantes sont effectuées :

– évaluation de la densité moyenne des dislocations à l’aide de la relation 4.6;

– évaluation des grandeurs globales (par exemple équation 4.4) pour le pas de
déformation ou de temps;

– germination de nouveaux grains (équation 4.7);

– croissance et décroissance des grains à l’aide de l’équation 4.5;

– suppression des petits grains;

– évolution de la densité de dislocations des grains selon l’une des équations 4.1,
4.2 ou 4.3.

4.2.2.3 Modèle de Bernard et al.

Le modèle en champs moyens développé par Bernard et al. [70, 71] propose une
géométrie alternative à celle présentée précédemment. En effet, dans une structure
réelle, un grain est entouré de plusieurs autres grains possédant chacun un niveau
d’écrouissage différent. La migration du joint de grains varie donc en fonction du
voisinage. La figure 4.4 illustre la représentation simplifiée de la microstructure réelle
adoptée par le modèle de Bernard et al.
On ne considère plus un grain entouré d’une matrice homogène équivalente mais

un grain entouré de deux domaines (HEM pour Homogeneous Equivalent Medium) :
un domaine constitué des grains initiaux dit non recristallisé (NR), et un domaine
constitué des grains apparus par DDRX dit recristallisé (RX). La structure est éga-
lement représentée par un ensemble de Ng grains sphériques dont les voisins ne sont
pas connus. La structure initiale est générée à partir d’une distribution log-normale
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Figure 4.4 – Schéma représentant la microstructure dans le modèle de Bernard et al.,
un grain est entouré de deux domaines [71].

pour la taille de grain et d’une distribution Gaussienne pour les densités de disloca-
tions. Afin de réduire le temps de calcul, les grains sont regroupés par classe de grain
possédant deux paramètres similaires : la taille de grain et la densité de dislocations.
Chaque classe est représentée par un grain possédant les propriétés moyennes des
grains de la classe. Ce sont ces grains représentatifs qui interagissent avec les deux
domaines.

Écrouissage – restauration dynamique

Le modèle utilise la loi d’écrouissage et de restauration dynamique proposée par
Laasraoui–Jonas (YLJ) [66] dans laquelle l’écrouissage ne dépend pas de la densité
de dislocations :

dρ

dε
= K1 −K2ρ (4.11)

où K1 et K2 représentent respectivement l’écrouissage et la restauration dynamique.
De même, la contrainte d’écoulement σi associé au grain représentatif i est déter-

minée à partir de la densité de dislocations selon la relation de Taylor :

σi = σ0 +MTαµb
√
ρi (4.12)

où σ0 est la limite d’élasticité dans le matériau vierge de densités de dislocations
et MT le facteur de Taylor moyen, en négligeant la contribution de sa dispersion
devant celle des ρi. La contrainte d’écoulement du matériau est obtenue à partir de
la relation 4.12 pondérée par le volume :

σ = 〈σi〉 (4.13)

Germination

Bernard et al. considèrent que les germes apparaissent exclusivement dans les
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zones où la densité des dislocations est supérieure à une valeur critique ρcr. Ils
supposent que par unité de temps un certain nombre de ces sites potentiels de ger-
mination donnent lieu à des germes. De façon générale, le nombre de sites potentiels
de germination est égal à :

Np ∝
∑

ρi>ρcr

rqi (4.14)

où Np est le nombre de sites de germination, ri le rayon d’un grain i, ρcr la densité de
dislocations critique. La germination peut s’effectuer de manière aléatoire partout
dans les grains, dans ce cas le nombre de sites potentiels Np est proportionnel au
volume des grains possédant une densité de dislocations supérieure à ρcr, et donc
q = 3. Dans le cas ou la germination s’effectue préférentiellement aux joints de
grains, la surface totale de ces grains remplace le volume et q = 2.
En appliquant l’équation (4.14) à chaque classe représentative de grain, le nombre

de germes formés par unité de temps dans chaque classe représentative s’écrit :

Ṅi,nucl = KgScr
Nir

q
i (ρi − ρcr)bg∑

ρk>ρcr

Nkr
q
k (ρk − ρcr)bg

(4.15)

où Kg est une constante de probabilité dépendante des conditions expérimentales,
Scr la surface totale des grains dont ρ > ρcr, Nk le nombre de grains dans la classe
de grain k et bg une constante égale à 3.
Cette formulation du potentiel de germination est assez similaire à celle proposée

par Montheillet et al. La principale différence réside dans l’intégration de la densité
de dislocation critique ρcr nécessaire pour permettre la germination. En effet, en
considérant, ρcr = 0, on retrouve la forme de la relation 4.7, avec un calcul du
potentiel adapté au modèle, c’est–à–dire par classe de grain et non sur l’ensemble
de grains du système.
Le volume de germes par unité de temps s’écrit donc :

Vnucl = 4
3πr

3
uṄnucl∆t (4.16)

avec Ṅnucl = ∑
Ṅi,nucl. Le volume de germes est évalué à chaque pas de temps, si

Vnucl > 0, alors un nouveau grain représentatif est créé avec une taille ru et une
densité de dislocations ρ0.
La densité de dislocation critique ρcr est définie par :

ρcr ≈
(

2ru
K1

K3
ε̇

)1/2

(4.17)

où K3 = mτ , m étant la mobilité des joints de grains. La densité de dislocations
critique depend des conditions expérimentales par l’intermédiaire de la dépendance
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des paramètres K1 et K3.

Migration des joints de grains

La différence de densité de dislocations entre le grain et les domaines ainsi que la
capillarité constituent les deux forces motrices de la migration des joints de grains,
ainsi :

∆E = τ∆ρ+ 2γb∆
(

1
r

)
(4.18)

On retrouve donc l’expression de la vitesse de migration des joints de grains :

v = m∆E = m

τ∆ρ+ 2γb∆
(

1
r

) (4.19)

où m est la mobilité des joints de grains. ∆ρ et ∆(1/r) désignent respectivement les
variations de densité de dislocations et les variations de taille de grains de part et
d’autre du joint de grains. À l’inverse de la structure du modèle de Montheillet et al.,
la différence de densité de dislocations n’intervient plus entre ρi et ρ mais dépend,
dans le cas de ce modèle, du domaine environnant (RX ou NR), ainsi ∆ρ = ρRX−ρi
ou ∆ρ = ρNR − ρi.

Gestion de l’interface entre les domaines

Chaque grain est entouré par deux domaines différents, les vitesses de migration
des joints de grains à la frontière entre un grain donné et les deux domaines sont
donc différentes, l’un se déplaçant plus rapidement que l’autre. Afin de déterminer
ces vitesses de migration, Bernard et al. ont introduit la notion de fraction mobile
de joint de grains. Elles sont définies telles qu’illustré sur la figure 4.5. Ainsi γRX

est définie comme la fraction mobile du joint de grains à l’interface entre le grain
recristallisé et le domaine non recristallisé (cas d’un germe). Tandis que γNR est
définie comme la fraction mobile du joint de grains à l’interface entre un grain non
recristallisé et le domaine recristallisé (cas des grains initiaux).

La variation de volume totale de chaque type de grains (RX ou NR) dépend de la
somme entre la variation de volume à l’interface RX – NR ou NR – RX (interface de
plus forte énergie) avec la variation de volume à l’interface RX – RX ou NR – NR
(interface de faible énergie), ainsi :

∆Vi = γRX∆Vi,RX/NR +
(
1− γRX

)
∆Vi,RX/RX (4.20)

96



4.2 Modélisation de la DDRX

Figure 4.5 – Représentation des interfaces entre les domaines du modèle [71].

∆Vj = γNR∆Vj,NR/RX +
(
1− γNR

)
∆Vj,NR/NR (4.21)

avec

γNR = −γRX
∑
RX

r2
i∆ENR

i∑
NR

r2
j∆ERX

j

(4.22)

γRX = −γNR
∑
NR

r2
j∆ERX

j∑
RX

r2
i∆ENR

i

(4.23)

où i et j désignent respectivement les grains recristallisés et les grains non recristal-
lisés.
Les équations 4.20 et 4.21 réalisent ainsi une moyenne des vitesses des interfaces

ce qui, in fine, est similaire à la relation 4.5 en l’absence d’énergie de surface grâce
à la linéarité des équations de migration utilisées dans les modèles de Montheillet et
al. et de Bernard et al. Ainsi la relation 4.20 équivaut à :

dDi

dt
= 2Mτ

[
γRX (ρNR − ρi) +

(
1− γRX

)
(ρRX − ρi)

]
(4.24)

dDi

dt
= 2Mτ

[
γRXρNR +

(
1− γRX

)
ρRX − ρi

]
(4.25)

où ρNR est la densité de dislocations moyenne des grains NR et ρRX la densité de
dislocations moyenne des grains RX. En posant ρ̄ = γRXρNR +

(
1− γRX

)
ρRX , on

retrouve l’équation classique de migration des joints de grains.
Lorsque le régime stationnaire est atteint, plus aucun grain initial NR ne subsiste

dans le système, γRX et ∆Vj sont donc nuls. Dans ce cas, la géométrie du système
se réduit à celle utilisé par Montheillet et al., c’est-à-dire un grain entouré d’une
matrice homogène équivalente.
La conservation du volume impose ∑i ∆Vi +∑

j ∆Vj = 0. Lors de la germination,
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celle–ci est maintenue en transférant les volumes définis par l’équation (4.16) au
nouveau grain défini par l’équation (4.15). De plus, une zone balayée par un joint
de grains est considérée libre de toute dislocation. Le nombre total de dislocations
dans le grain n’est donc pas affecté par l’augmentation de volume, mais la densité
moyenne de dislocations dans le grain considéré diminue selon l’équation suivante :

∆ (ρV ) = 0 (4.26)

∆ρ
ρ

= −∆V
V

(4.27)

Fonctionnement du modèle

À chaque pas de temps, les étapes suivantes sont effectuées :

– les fractions mobiles γRX et γNR sont calculées et les tailles de grains suivent
les lois 4.20 et 4.21 tandis que les densités de dislocations la loi est donnée par
4.27;

– le pas de temps est adapté;

– le nombre de nouveaux grains est évalué et le volume est transféré;

– la fraction recristallisée est mise à jour;

– la contrainte d’écoulement est calculée à l’aide des relations 4.12 et 4.13, ainsi
que la taille de grains moyenne.

4.2.2.4 Modèle de Cram et al.

La géométrie du modèle développé par Cram et al. [72] est similaire à celle propo-
sée par Montheillet et al.; en effet elle considère des grains sphériques entourés d’une
matrice homogène (figure 4.6). Chaque grain est défini par son diamètre Di, son fac-
teur de Taylor Mi, sa densité de dislocations ρi et sa distribution de sous-grains
Pχi

.

Écrouissage – restauration dynamique

Pour caractériser la déformation plastique dans un matériau hétérogène polycris-
tallin deux approches existent : considérer une déformation homogène (hypothèse de
Taylor) ou considérer une contrainte homogène (hypothèse statique). La première
ne garantit pas l’équilibre à travers les joints de grains et la seconde ne garantit
pas une compatibilité de la déformation entre les grains. Les modèles présentés par
Montheillet et al. [60] et Bernard et al. [70] sont construits à partir de l’hypothèse
de Taylor.
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Figure 4.6 – Représentation des grains prise en compte dans le modèle de Cram et
al. [72].

Le modèle développé par Cram et al. se base sur une hypothèse introduite par
Bouaziz et Buessler [73] selon laquelle les grains se comportent de façon à ce que le
travail mécanique de chacun soit égal (hypothèse iso–w). Cette hypothèse émise à
partir d’une observation simple de la déformation plastique se veut un compromis
entre les deux lois précédentes : les grains les moins écrouis se déforment plus que les
grains fortement écrouis (ce qui contredit l’hypothèse de Taylor) et l’énergie stockée,
proportionnelle à la densité de dislocations et donc à la contrainte d’écoulement,
varie selon les grains (ce qui contredit l’hypothèse statique). Cette hypothèse permet
de répartir la déformation macroscopique appliquée dεmac sur l’ensemble des grains.
Chaque grain subit le même travail K donc :

dεi = K

σi
dt (4.28)

où dεi est l’incrément de déformation subi par le grain i et σi la contrainte d’écou-
lement du grain i.
Grâce à cette relation, les grains les moins écrouis se déforment plus que les

grains fortement écrouis pour le même pas de déformation dεmac. Le travail effectué
à chaque pas est choisi arbitrairement de manière à contrôler le pas de déformation
dεmac. La déformation macroscopique pour l’ensemble des grains est donc égale à la
relation suivante :

dεmac =
∑
Vidεi∑
Vi

(4.29)

De même, par construction, on obtient la relation suivante :

σmac =
∑
Viσi∑
Vi

(4.30)

où Vi est le volume du grain i.
Afin de faire fonctionner le modèle, il est indispensable de posséder une loi per-
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mettant de lier l’incrément de contrainte et l’incrément de déformation appliqué au
grain, aux énergies stockées dans le matériau. Ainsi une loi d’écrouissage de Voce
est utilisée pour décrire l’écrouissage de chaque grain :

dσi
dεi

= ΦII

(
1− σi

σs,i

)
(4.31)

où σs,i est la contrainte en régime stationnaire du grain i (dépendant des conditions
expérimentales) et ΦII le niveau II du taux d’écrouissage. La densité de dislocations
dans chaque grain i est calculé à l’aide de la relation :

σi = αMiµb
√
ρi

(
ε̇i
ε̇ref

)m
(4.32)

où α est une constante, ε̇ref la vitesse de déformation de référence et m la sensibilité
de la contrainte à la vitesse de déformation.

Germination

La particularité du modèle en champs moyens de Cram et al. (hormis l’utilisation
de la loi iso–w) est de proposer une loi de germination basée sur la migration locale
d’un joint de grains à l’intérieur d’un grain voisin. En effet, le développement du
modèle a été effectué à partir de données expérimentales issues du cuivre pur. Or
dans les métaux purs, ce mécanisme de germination est prépondérant [24]. Le modèle
de Cram et al. considère donc qu’un sous-grain peut être considéré comme un grain
si son rayon est supérieur à une taille critique rc comme illustré par la figure 4.7.

Figure 4.7 – Représentation de la germination par migration locale d’un joint de grains
à l’intérieur d’un grain voisin [72].

La croissance du sous-grain est possible lorsque la différence d’énergie de part
et d’autre du joint de grains lui est favorable. Cette condition est rencontrée quand
l’énergie stockée par les dislocations dans le sous-grain est suffisamment grande pour
permettre d’outrepasser l’énergie associée à la courbure du joint de grains situé au
voisinage du sous-grain. Le rayon critique est donc défini par :
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rc,i = 2γ
Gi

(4.33)

où Gi = 1
2ρiµb

2 est l’énergie stockée dans le grain i et γ l’énergie du joint de grains.
Cette hypothèse de germination suppose que la sous-structure du matériau se

forme très rapidement après une faible déformation, ce qui est expérimentalement
observé dans le cas du cuivre [62, 74, 75]. L’évolution de la taille moyenne des sous-
grains du grain i dépend de deux facteurs qui se compensent :

– un terme de croissance de la taille moyenne des sous-grains
(
dr̄i

dt

)+
régie par

des effets de capillarité :

(
dr̄i
dt

)+

= MLAG
2γsub
r̄i

(4.34)

oùMLAG est la mobilité des sous-joints et γsub l’énergie des sous-joint de grains.

– un terme de décroissance de la taille
(
dr̄i

dt

)−
liée à l’augmentation de la contrainte

appliquée sur la structure des dislocations :

(
dr̄i
dt

)−
=
(
dr̄i
dσi

)(
dσi
dεi

)(
dεi
dt

)
= −1

2Ksubb

(
µ

σ2
i

)
ΦII

(
1− σi

σs,i

)
ε̇i (4.35)

où Ksub est une constante. L’effet de la contrainte sur la taille des sous-grains
est issu des travaux de Raj et Pharr [76] qui obtiennent di/b ≈ Ksub(µ/σi) où
di est le diamètre moyen des sous-grains.

La distribution de la taille des sous-grains dans chaque grain est supposée toujours
suivre, pendant la croissance des sous-grains, une distribution de Rayleigh schémati-
sée sur la figure 4.8. La fonction de densité de probabilité de la taille des sous-grains
est obtenue en normalisant la distribution par leur taille moyenne.
Seule une partie des sous-grains

(
Fsub,i

)
possède une taille suffisamment grande

pour former des germes. Cette fraction de sous-grains est représentée par la zone
grisée sur la figure 4.8 et possède une expression analytique de la forme :

Fsub,i =
∫ ∞
χc,i

P (χi) dχi = exp

−πχ2
c,i

4

 (4.36)

où χc,i = rc,i/r̄i est la taille critique de formation des germes.
À chaque instant durant la déformation, l’énergie stockée ainsi que la distribution

de la taille des sous-grains dans chaque grain évoluent. Comme la sous-structure de
chaque grain est différente, le potentiel de germination diffère selon les grains. Le
nombre des sous-grains susceptibles de devenir un germe dans chaque grain

(
Nnuc,i

)
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Figure 4.8 – Représentation de la densité de probabilité de la taille des sous-grains [72].

est donc égal au produit de la fraction des sous-grains capables de germer
(
Fsub,i

)
par le nombre de sous-grains en contact avec le joint de grains

(
Nsub,i

)
:

Nnuc,i = Fsub,i ×Nsub,i = exp

−πχ2
c,i

4

 64R2
i

π2r2
i

(4.37)

Le nombre de sou–grains en contact avec un joint de grains
(
Nsub,i

)
est estimé en

divisant la surface du joint de grains du grain i, soit 4πR2
i par la surface moyenne

du cercle formé par l’intersection aléatoire entre un plan et une sphère de diamètre
ri, soit π

(
πri

4

)2
.

Ainsi, pour chaque grain du système, la taille moyenne des sous-grains est éva-
luée à chaque itération, permettant de faire évoluer la moyenne de distribution de
Rayleigh de la taille des sous-grains représentée sur la figure 4.8. À partir de la dis-
tribution, la proportion de sous-grains dont la taille est suffisamment grande pour
devenir des grains (zone grisée de la figure 4.8) est évaluée à chaque itération.

Migration des joints de grains

À l’instar du modèle de Montheillet et al., le modèle de Cram et al. considère
la différence de densité de dislocations entre la matrice homogène équivalente et le
grain i comme la seule force motrice de la migration des joints de grains :

dDi

dt
= MHAGτ (ρ̄− ρi) (4.38)

où

MHAG ∼
1
5
δDgb(T )Vm
b2RT

(4.39)
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où δ est la largeur du joint de grains, Vm le volume molaire, R la constante des gaz
parfaits et Dgb(T ) la diffusivité dans le joint de grains.

Fonctionnement du modèle

À chaque incrément du modèle, les étapes suivantes sont effectuées :

– l’incrément de déformation est calculé à l’aide de la loi de Voce (équation 4.28)
et la densité de dislocations de chaque grain est évaluée avec l’équation 4.32;

– le nombre de germes est déterminé à l’aide de l’équation 4.37;

– l’évolution de la taille des grains est évaluée par la relation 4.38 et celle des
sous-grains avec les équations 4.34 et 4.35.

4.2.2.5 Modèle de Favre et al.

Favre et al. [77] ont proposé un modèle en champs moyens, basé sur celui de Cram
et al. [72], qui introduit une méthode générale pour étudier de manière quantitative
la croissance de grain et la germination à partir de données expérimentales. En
effet, l’hypothèse de germination proposée par Cram et al. nécessite la gestion de
la sous-structure des grains et l’utilisation de nombreux paramètres difficilement
identifiables expérimentalement. À l’inverse, le modèle de Favre et al. utilise une loi
de germination basée sur la même hypothèse mais dont la fréquence de germination
ne dépend que d’un seul paramètre. Ceci présente l’avantage de pouvoir modéliser
la recristallisation dynamique discontinue avec peu de paramètres à ajuster sur les
expériences.
Ce modèle possède une géométrie en champs moyens classique : chaque grain est

entouré d’une matrice homogène équivalente dont les propriétés sont la moyenne des
propriétés de l’ensemble des grains. Chaque grain est défini par son diamètre Di,
sa densité de dislocations ρi et son facteur de Taylor Mi. Afin d’optimiser le temps
de calcul, les grains sont regroupés par classes de grains possédant une taille et une
densité de dislocations similaires au même titre que le modèle de Bernard et al.

Écrouissage – restauration dynamique

La déformation plastique σp dans le modèle est évaluée à partir d’une loi de Voce :

θ = ∂σp
∂ε

= θ0

(
1− σp

σV

)
(4.40)

où θ0 est le taux d’écrouissage initial lorsque la déformation est nulle et σV la
contrainte d’écoulement au régime stationnaire en absence de recristallisation dyna-
mique. La contrainte σV est déterminée à partir des données expérimentales (cf.
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section Identification des paramètres du modèle) et varie en fonction des condi-
tions expérimentales. La densité de dislocations est estimée à partir de la contrainte
d’écoulement à l’aide de la formule de Taylor :

σp = MTαµb
√
ρ (4.41)

oùMT est le factor de Taylor égal à 3 pour les métaux CFC, b la norme du vecteur de
Burgers et α une constante. Le modèle prend en compte l’hétérogénéité de la défor-
mation entre les grains et applique l’hypothèse iso–w [73]. Les grains subissent donc
le même travail égal à σ ·dε. Or au régime stationnaire la contrainte macroscopique σ
est égale à la contrainte d’écoulement en régime stationnaire σss. L’hypothèse iso–w
peut–être réexprimée en fonction de la vitesse de déformation selon l’expression :

ε̇i = ε̇ · σss
σi

(4.42)

où ε̇i et σi sont respectivement la vitesse de déformation et la contrainte du grain i.
Enfin les effets d’adoucissement induits par la migration du joint de grains lors de la
croissance ou la décroissance du grain sont calculés à l’aide de la relation suivante :

ρt+1 = ρt
vt
vt+1

(4.43)

où vt et ρt sont respectivement le volume et la densité de dislocations du grain à
l’incrément t.

Germination

Favre et al. considèrent que les mécanismes de germination prépondérants dans
le cuivre sont liés à la sous-structure du matériau, tels que la croissance d’un sous-
grain ou la coalescence de deux sous-grains. Afin d’être considéré comme un grain,
un sous-grain doit croître suffisamment pour être stable. La taille critique où le
sous-grain devient stable peut être déterminée par une balance énergétique durant
le processus de germination. En effet, l’énergie libre de Gibbs est constituée de deux
termes qui s’opposent :

– Le premier terme est volumique et représente la diminution d’énergie causée
par la suppression des dislocations et des joints de grains pré-existants par la
formation des germes.

– Le deuxième terme représente l’augmentation de l’énergie liée à l’augmentation
de la surface du joint de grains.

La résultante de ces deux contributions forme une boucle d’hystérésis dont la
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surface représente l’énergie dissipée au cours de la vie du grain. Le premier maximum
correspond à la taille où l’énergie volumique échangée est égale à l’énergie de surface
du germe, ce qui permet de définir la taille critique r∗ que doit atteindre le sous-grain
pour devenir un grain :

r∗ = 4γ
ρµb2 + 4γ

R

(4.44)

Le nombre de sous-grains capables de devenir des grains dépend du temps néces-
saire à un sous-grain pour atteindre la taille critique r∗. Si ce temps d’incubation ∆t∗

est long, la probabilité que des sous-grains disparaissent par compétition avec les
autres sous-grains augmente. À l’inverse, si ce temps est court, un grand nombre de
sous-grains sont susceptibles de devenir des grains. Ainsi la fréquence de germination
est considérée comme proportionnelle à la durée d’incubation 1/∆t∗.
Au régime stationnaire, le nombre de grains doit être constant; afin de conser-

ver cette hypothèse, chaque grain ne peut donner naissance qu’à un seul germe en
moyenne. En considérant que la germination intervient au moment de la décrois-
sance du grain, cette décroissance peut être interprétée comme la manifestation de
la croissance du germe au détriment du grain initial. Durant la période ∆t corres-
pondant au temps nécessaire pour que le grain atteigne sa taille maximale, le taux
de germination est égal à un germe par grain. Ainsi la fréquence de germination
par unité de temps est égale à 1/∆t. De plus, le taux de germination dépend à la
fois de la surface des joints de grains (car les germes apparaissent préférentiellement
aux joints de grains) et de la taille des germes (plus la taille critique r∗ est grande
plus le nombre potentiel de germes dans un grain diminue). Ainsi la fréquence de
germination est donnée par la relation :

dN · d∗2

dt · d2 = N · d∗2

∆t · d2 = kn
∆t∗ (4.45)

où kn est une constante et N le nombre de germes par grain (au régime stationnaire
N = 1). Le taux de germination dans l’équation 4.45 est normalisé par la taille
de grains moyenne d (effet de la surface des joints de grains) et par le diamètre
critique des germes d∗ = 2r∗. À partir de l’équation de la vitesse de migration des
joints de grains (équation 4.47), le temps d’incubation est estimé à ∆t∗ ≈ d∗/(2ν) ≈
d∗/(2Mτρ). Ainsi l’équation 4.45 devient :

dN

dt
= 2d

2

d∗
knMτρ (4.46)

L’équation 4.45 peut également être appliquée au régime transitoire. Dans ce cas,
N n’est plus constant et on peut supposer que N >> 1 aux faibles déformations
lorsque de nombreux germes sont formés au démarrage de la recristallisation.
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Migration des joints de grains

L’évolution de la taille des grains au cours du temps dépend uniquement de la
différence de densité de dislocations entre les grains et la matrice homogène équiva-
lente (similaire à [60,72]). Ainsi la vitesse de migration des joints de grains est égale
à :

ν = Mτ
(
ρ− ρ(t)

)
(4.47)

où M est la mobilité des joints de grains, ρ la densité de dislocations moyenne et
ρ(t) la densité de dislocations du grain. La mobilité des joints de grains varie en
fonction de la température et est considérée comme proportionnelle à la diffusivité
des joints de grains. Celle-ci est calculée selon l’estimation faite par Turnbull [78] :

M = βδDGBVm
b2RT

(4.48)

où DGB = D0exp(−Q/RT ) est la diffusivité du joint de grains, Q l’énergie d’activa-
tion, δ l’épaisseur du joint de grains, Vm le volume molaire et β une constante.

Identification des paramètres du modèle

Le taux d’écrouissage θ = dσ/dε est déterminé à partir des courbes contrainte –
déformation expérimentales selon la méthode de Kocks–Mecking [79]. Celui-ci est
affine à la contrainte d’écoulement et suit dans le domaine des faibles déformations
une loi de Voce :

θ = θ0

(
1− σ

σV

)
→ σ(t) = σy +

(
σV − σy

) 1− exp
(
−ε̇tθ0

σV − σy

) (4.49)

où θ0 est le taux d’écrouissage lorsque la déformation est nulle, σy la limite d’élasticité
et σV la contrainte au régime stationnaire en l’absence de recristallisation. La valeur
observée expérimentalement de la contrainte d’écoulement en régime stationnaire
σss est généralement plus faible que la contrainte σV à cause de l’adoucissement
provoqué par la recristallisation.
Kocks et Mecking ont également exprimée l’impact de la température et de la vi-

tesse de déformation sur la contrainte en régime stationnaire à l’aide d’un paramètre
adimensionnel :

g = kT

µb3 × Ln
(
ε̇0

ε̇

)
(4.50)
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où k est la constante de Boltzmann, µ le module de cisaillement et ε̇0 un para-
mètre ajustable. La contrainte normalisée par le module de cisaillement Log(σ/µ)
varie linéairement avec le paramètre g ce qui permet de déterminer la valeur de la
contrainte en régime stationnaire quelles que soient les conditions expérimentales.
Ainsi dans le cadre du cuivre la relation linéaire déterminée à partir des données
expérimentales est égale à :


Log

(
σV

µ

)
= −1, 70g − 1, 81

Log
(
σss

µ

)
= −1, 70g − 1, 93

(4.51)

Fonctionnement du modèle

À chaque incrément du modèle, les étapes suivantes sont effectuées :

– l’incrément de contrainte est calculé à l’aide de la loi de Voce (équation 4.40)
en utilisant les paramètres issus de l’équation 4.51;

– application de l’hypothèse iso–w (équation 4.42);

– la densité des dislocations est évaluée à l’aide de l’équation de Taylor (équation
4.41);

– la fréquence de germination est calculée à l’aide de l’équation 4.46. Le nombre
de nouveaux germes est calculé pour l’ensemble du matériau et une nouvelle
classe de grains est créée possédant la taille de grains initiale des germes et
une densité de dislocations nulle;

– la croissance des grains est calculée à partir de la relation 4.47. L’adoucissement
par migration des joints de grains est intégré par l’équation 4.43.

4.2.2.6 Limites des modèles en champs moyens

Les modèles en champs moyens réussissent à bien modéliser la recristallisation dy-
namique discontinue au niveau des évolutions des grandeurs macroscopiques, telles
que la contrainte d’écoulement, la taille de grains moyenne ou la fraction recris-
tallisée en fonction de la déformation. À l’inverse des modèles JMAK, ces modèles
dépendent de paramètres matériau possédant une signification physique et dont
l’identification ne nécessite pas beaucoup de données expérimentales. Cependant,
ces modèles ne réussissent pas à modéliser les grandeurs distribuées telles que la
distribution de la taille de grains. À titre d’exemple la figure 4.9 compare les dis-
tributions obtenues expérimentalement (en rouge) avec les distributions de la taille
des grains issues du calcul numérique (en bleu) au régime transitoire (figure 4.9.a)
et au régime stationnaire (figure 4.9.b).
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Figure 4.9 – Comparaison des distributions de taille de grain expérimentales avec les
distributions issues du modèle de Montheillet et al. pour un taux de déformation de (a)
ε = 0, 5 et (b) ε = 1, 5 à 1050 ◦C à une vitesse de déformation de 0.01 s−1.

Les distributions issues du modèle tendent vers une asymptote verticale quand
la taille de grains tend vers Dmax tandis que les distributions de taille de grain
expérimentales possèdent plutôt une allure log–normale avec un maximum de grains
pour les petits diamètres. Piot et al. [80] ont montré que l’obtention de distributions
de taille de grain non réalistes est une conséquence structurelle des modèles en
champs moyens provenant de l’aspect déterministe de la loi de migration des joints
de grains.

dDi

dt
= 2Mτ (ρ− ρi) (4.52)

Comme les paramètres M et τ ainsi que la densité de dislocations moyenne ρ
au régime stationnaire sont des constantes, l’évolution de la taille d’un grain au
cours de sa vie, schématisée par la figure 4.10.a, s’effectue de manière symétrique.
En effet, le taux d’écrouissage du grain étant identique à chaque pas de temps, la
vitesse de variation de la taille de grain (ρ− ρi) est symétrique. Le grain va donc
croître tant que ρi < ρ jusqu’à une taille maximale Dmax atteinte lorsque ρi = ρ.
Puis sous l’action de l’augmentation de la densité de dislocations, le grain décroît
jusqu’à disparaître.
La vitesse de croissance du grain est maximale au début (car ρi est minimale à

l’état initial), puis strictement décroissante jusqu’à être nulle lorsque le grain atteint
sa taille maximale. De même, par symétrie, la vitesse de décroissance du grain
est strictement croissante jusqu’à ce que le grain disparaisse du système. Ainsi, en
considérant un intervalle de taille de grain de largeur fixe δD, le temps passé par
le grain dans l’intervalle δDk (en bleu) proche des petites tailles est beaucoup plus
court que le temps passé par le grain dans l’intervalle δDi (en rouge) proche de la
taille de grains maximale. Or comme tous les grains sont définis par les mêmes lois
de comportement, l’évolution de la taille de grain au cours du temps présentée sur
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Figure 4.10 – Relation entre le diagramme taille de grain–temps et la distribution de la
taille de grain au régime stationnaire.

la figure 4.10.a est commune à l’ensemble des grains du système avec un décalage
temporel entre chaque génération de grains. Ainsi, comme l’ensemble des grains
passent au cours de leur vie un maximum de temps dans l’intervalle de taille δDi

proche de la taille de grain maximale Dmax, en observant la distribution de taille
des grains du système à un instant donné, la plupart des grains se trouvent dans
cet intervalle de taille δDi. La figure 4.10 illustre donc la proportionnalité entre le
nombre de grains dans une classe de taille donnée à un instant t et le temps passé
par les grains dans cette classe au cours de leur vie.
En négligeant la restauration (dρ = hdε), l’équation 4.52 peut s’écrire sous la

forme :

dD

dε
= 2Mτ

ε̇
(ρ− hε− A) (4.53)

où A est une constante d’intégration. En intégrant l’équation 4.53 sur la durée de
vie de grain, on obtient :

D(ε) = 2Mτε

ε̇

(
ρ− A− hε

2

)
(4.54)

En considérant que la densité de dislocations du grain est nulle à l’état initial,
l’évolution de la taille du grain au cours de sa vie est égale à :

D(t) = 2Mτt

(
ρ− hε̇t

2

)
(4.55)

En définissant tF , la durée de vie du grain, telle que :

tF = 2ρ
hε̇

(4.56)
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L’équation 4.57 devient :

D(t) = 1
2Mτhε̇t (tF − t) (4.57)

En absence de restauration, l’évolution de la taille du grain est parfaitement sy-
métrique, la taille de grain maximale est donc atteinte à tF/2, ainsi :

DM = Mτρ2

2hε̇ (4.58)

Piot et al. [80] ont également démontré que dans le cas où la restauration est
négligée, la distribution des tailles des grains suit la forme suivante :

n (D) = 1
2
√
DM (DM −D)

(4.59)

La distribution de la taille de grain en sortie du modèle est donc strictement crois-
sante vers la taille de grain maximale (figure 4.10.b). Afin de résoudre ce problème,
il est nécessaire d’introduire des effets stochastiques dans les modèles en champs
moyens. Ainsi en distribuant l’un des paramètres affectant la taille de grain maxi-
male (équation 4.58), il est possible d’altérer par convolution la distribution de la
taille de grain [80].
Montheillet et al. [81] ont observé les effets de plusieurs types de distribution

du paramètre d’écrouissage h sur les distributions de la taille de grain. En effet
dans un matériau réel, les grains ne s’écrouissent pas tous de la même façon en
raison de leurs orientations cristallographiques différentes. En admettant que h est
une fonction croissante du facteur de Taylor, un paramètre d’écrouissage différent
est assigné à chaque grain du système. Ceci permet de faire varier dans de larges
proportions la durée de vie du grain tF ainsi que la taille de grain maximale DM . Les
résultats montrent que suite à cette modification, les distributions de taille de grains
en sortie du modèle sont sensiblement améliorées. Cependant, Montheillet et al, font
remarquer qu’une forte dispersion du paramètre d’écrouissage h est nécessaire pour
induire des résultats significatifs sur la distribution. Cette grande dispersion ne peut
pas être totalement liée à la variation du coefficient de Taylor d’un grain à l’autre.
De même, Piot et al. [80] ont montré qu’en introduisant une distribution de la

mobilité des joints de grains M dans le modèle, on peut distribuer la taille de grains
de manière assez réaliste sans impacter la contrainte d’écoulement, ni la taille de
grains moyenne. Cependant l’écart type de la distribution de la mobilité des joints
de grains est difficile à interpréter physiquement.

4.2.2.7 Résumé sur les modèles en champs moyens
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Tableau 4.2 – Résumé des caractéristiques des différents modèles DDRX en champs moyens.

Modèles de recristallisation dynamique discontinue

Montheillet et al. [60] Bernard et al. [70, 71] Cram et al. [72] Favre et al. [77]

Domaine Grain entouré d’une matrice
homogène équivalente.

Grain entouré par deux do-
maines :
- un domaine composé des
grains initiaux (NR),
- un domaine composé des
grains recristallisés (RX).

Grain entouré d’une matrice
homogène équivalente.

Grain entouré d’une matrice
homogène équivalente.

Écrouissage–
restauration
dynamique

- Hypothèse de Taylor

- Loi de Kocks–Mecking
- Loi de Laasraoui–Jonas
- Loi puissance

- Hypothèse de Taylor

- Loi de Kocks–Mecking

- Hypothèse iso–w

- Loi de Kocks–Mecking

- Hypothèse iso–w

- Loi de Kocks–Mecking

Germination
Proportionnelle à la surface
des joints de grains et à un
paramètre matériau.

Proportionnelle à la surface
des joints de grains et à des
paramètres matériau.

Dépend de la taille des
sous–grains localisés au ni-
veau des joints de grains et
de plusieurs paramètres ma-
tériau.

Dépend de la taille des
sous–grains localisés au ni-
veau des joints de grains et
d’un paramètre matériau.

Mobilité des
joints de
grains

Différence de densité de dis-
locations entre le grain et la
matrice. Dépend de la mo-
bilité du joint de grains.

Différence de densité de dis-
locations entre le grain et
les domaines ainsi que de la
courbure du joint de grains.
Évolution de la fraction mo-
bile du joint de grains.

Différence de densité de dis-
locations entre le grain et la
matrice. Dépend de la mo-
bilité du joint de grains.

Différence de densité de dis-
locations entre le grain et la
matrice. Dépend de la mo-
bilité du joint de grains.
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Tableau 4.3 – Résumé des caractéristiques des différents modèles DDRX en champs moyens (suite).

Modèles de recristallisation dynamique discontinue

Montheillet et al. [60] Bernard et al. [70, 71] Cram et al. [72] Favre et al. [77]

Nombre de
paramètres à
T et à ε̇ fixés

5 paramètres : H, ν, M ,
kn, p

7 paramètres : K1, K2, K3,
Kg, bg, γb, n

10 paramètres : M , θII ,
σs,i, ε̇ref , m, γ, MLAG, γsub,

Ksub, MHAG

6 paramètres : MT , θ0, σp,
M , γ, kn

Avantages

- Prédiction de la contrainte
d’écoulement et de la taille
de grains moyenne en fonc-
tion de la déformation.
- Relation analytique avec
les données expérimentales
pour déterminer M et kn.
- Peu de paramètres ajus-
tables.

- Prédiction de la contrainte
d’écoulement et de la taille
de grains moyenne en fonc-
tion de la déformation.
- Prise en compte d’une géo-
métrie plus réaliste au ré-
gime transitoire.
- Les classes de grains per-
mettent un calcul plus ra-
pide

- Prédiction de la contrainte
d’écoulement et de la taille
de grains moyenne en fonc-
tion de la déformation.
- Prise en compte d’une loi
de germination basée sur un
mécanisme physique.
- Forme des distributions de
la taille de grains plus réa-
liste.

- Prédiction de la contrainte
d’écoulement et de la taille
de grains moyenne en fonc-
tion de la déformation.
- Prise en compte d’une loi
de germination basée sur un
mécanisme physique.
- Nombre réduit de para-
mètres ajustables.

Inconvénients
- Forme des distributions de
la taille de grains non réa-
liste.

- Forme des distributions de
la taille de grains non réa-
liste.
- La détermination des pa-
ramètres ajustables néces-
site un algorithme numé-
rique d’optimisation.

- Mécanisme de germina-
tion plutôt adapté aux ma-
tériaux possédant une EDE
moyenne.
- Nombre important de
paramètres ajustables dont
l’identification expérimen-
tale est difficile.

- Mécanisme de germina-
tion plutôt adapté aux ma-
tériaux possédant une EDE
moyenne.
- Forme des distributions de
la taille de grain non réa-
liste.
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4.3 Modélisation de la PDRX

4.3.1 Modèles JMAK

À l’instar de la DDRX, les cinétiques de la recristallisation post-dynamique peuvent
être également facilement décrites par une équation d’Avrami. Ainsi de nombreux
auteurs [82, 83] ont développé des modèles JMAK, dans la continuité de leurs tra-
vaux sur la DDRX, permettant de modéliser la recristallisation statique (SRX) ou la
recristallisation post-dynamique (PDRX). Le tableau 4.4 présente quelques modèles
JMAK de la PDRX adaptés à l’acier 304L. La plupart de ces modèles sont de la
forme suivante :

X = 1− exp
−0, 693

(
t

t50

)n (4.60)

t50 = Aε̇mεpdq0 exp
(
Q

RT

)
(4.61)

où X est la fraction recristallisée, t le temps de maintien, n l’exposant de la loi
d’Avrami, t50 le temps nécessaire pour que la structure du matériau soit recristal-
lisée à 50 %, ε̇ la vitesse de déformation, d0 la taille de grains initiale, Q l’énergie
d’activation apparente et A,m, p, q des constantes matériau.
Uranga et al. [56] ont développé un modèle JMAK permettant de modéliser à

la fois la recristallisation statique (ε < εc) et la recristallisation post-dynamique
(ε > εs) en fonction du taux de déformation. Pour chaque processus physique des
équations JMAK ont été déterminées à partir de données expérimentales. Pour les
déformations dans la zone de transition εc < ε < εs, la fraction recristallisée est
calculée par combinaison des équations modélisant la SRX et la PDRX.

4.3.2 Modèles en champs moyens

4.3.2.1 Modèle de Beltran et al.

Dans la continuité du modèle en champs moyens de DDRX (section 4.2.2.3),
Beltran et al. [71] ont proposé un modèle de recristallisation post–dynamique. La
structure de ce modèle repose sur celle développée pour le modèle DDRX : un grain
interagit avec deux domaines, un domaine recristallisé et un domaine non recristal-
lisé. Cependant, plusieurs modifications liées aux spécificités des mécanismes de la
PDRX sont apportées au modèle.

Redéfinition des domaines
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Tableau 4.4 – Exemples de différents modèles JMAK pour la PDRX.

Matériaux Modèle JMAK Auteurs

Acier 304L

X = 1− exp
−0, 693

(
t

t50

)1,1


Dehghan–Manshadi
et al. [83]

t50 = 8× 10−9ε−1,48Z−0,42 exp
(

375000
RT

)

ou

t50 = 2, 7× 10−2Z−0,61 exp
(

292000
RT

)

Acier 304L
X = 1− exp

−0, 693
(
t

t50

)1,06


Cho et Yoo [82]

t50 = 1, 33× 10−11ε̇−0,41d0 exp
(

230300
RT

)

Acier micro–allié
X = 1− exp

−0, 693
(
t

t50

)
Uranga et al. [56]

t50 = 1, 77× 10−6ε̇−0,62 exp
(

153000
RT

)

Lorsque le taux de déformation préalable au maintien est suffisamment important
pour provoquer la recristallisation dynamique dans le matériau, la structure résul-
tante est fortement hétérogène. En effet, dans le cadre du modèle, on peut distinguer
4 types de grains :

– des germes issus de la DDRX (grain RX) possédant une densité de dislocations
nulle;

– des grains en croissance (grain RX) possédant une faible densité de disloca-
tions;

– des grains en décroissance (grain RX) possédant une forte densité de disloca-
tions. Ces grains appartiennent à la classe de grain RX dans le modèle car ils
ne sont pas issus des grains initiaux mais d’une autre génération de grains;

– des grains en décroissance (grain NR) possédant une forte densité de disloca-
tions, ces grains sont issus des grains initiaux.

Chaque type de grain va se comporter de manière différente pendant la PDRX,
ce qui nécessite une redéfinition des catégories de grain. En effet, les grains en dé-
croissance à forte densité de dislocations de la catégorie RX ne possèdent plus, dans
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le cadre de la PDRX, les caractéristiques des grains recristallisés, c’est-à-dire une
faible densité de dislocations. Afin de redéfinir les catégories de grain en PDRX (et
de permettre de calculer la fraction recristallisée en PDRX), une densité de disloca-
tions limite ρth est introduite. Cette densité de dislocations est choisie arbitrairement
comme la densité de dislocations maximale obtenue lors de la génération des densités
de dislocations des grains initiaux (en DDRX). Celle-ci (ρth) définit donc la limite
entre les grains recristallisés (RX) et les grains non recristallisés (NR) pendant la
PDRX. Ainsi tous les grains dont la densité de dislocations est supérieure à ρth sont
réaffectés au domaine non recristallisé (NR) dans le modèle PDRX, indépendam-
ment de leur origine (grains initiaux ou recristallisés en DDRX)

Restauration statique

En l’absence de déformation et donc d’écrouissage, la densité de dislocations dans
les grains diminue sous l’action des mécanismes de restauration post-dynamique fa-
vorisés à haute température. Dans le modèle, l’évolution de la densité de dislocations
dans les grains suit donc l’équation 4.11 en considérant le paramètre d’écrouissage
K1 égal à 0 et en introduisant le paramètre de restauration statique Ks tel que :

dρ

dt
= −Ksρ (4.62)

Fonctionnement du modèle

À chaque incrément du modèle, les étapes suivantes sont effectuées :

– les catégories de grain RX et NR sont redéfinies en fonction de la densité de
dislocations des grains et du paramètre ρth;

– les fractions mobiles γRX et γNR sont calculées et les tailles de grains suivent
les lois 4.20 et 4.21. Tant que la fraction recristallisée n’est pas égale à 100 %,
la différence de densité de dislocations entre les grains et les deux domaines
constitue encore la principale force motrice de migration des joints de grains
dans l’équation 4.19. Lorsque le matériau est entièrement recristallisé, seule la
force capillaire permet la migration des joints;

– l’évolution de la densité de dislocations dans les grains dépend à la fois de la
restauration statique (équation 4.62) et de la migration des joints de grains
(équation 4.27);

– le pas de temps est adapté;

– la fraction recristallisée est mise à jour.
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4.3.2.2 Modèle de Montheillet et al.

Sur la base du modèle en champs moyens de DDRX [60] (section 4.2.2.2), un
modèle de recristallisation post-dynamique a été développé [84,85]. Dans ce modèle,
chaque grain interagit avec une matrice homogène équivalente dont les propriétés
sont la moyenne des propriétés de l’ensemble des grains.

Migration des joints de grains

Dans le modèle PDRX, à l’inverse du modèle DDRX, la force de migration des
joints de grains résulte de la somme d’un terme énergie stockée volumique (différence
de densité de dislocations entre le grain et la matrice homogène) avec un terme
d’énergie surfacique ou capillaire (courbure des joints de grains). En effet, l’énergie
de surface des joints induit une pression de Laplace qui doit être intégrée dans le
terme moteur de l’équation de migration. Pour une boule sphérique plongée dans un
milieu homogène comme les "grains" du modèle, cette pression est de 4γ/D où γ est
la tension superficielle de l’interface sphérique de la boule avec son milieu extérieur.
Dans le matériau réel, les joints de grains sont partagés entre les deux grains voisins.
En modélisant l’agrégat par des sphères isolées avec la même distribution de taille,
l’aire des interfaces est donc doublée ; il convient donc de diviser la pression de
Laplace par deux pour retrouver la cohérence du modèle avec le matériau physique.
L’équation 4.5 devient donc :

dDi

dt
= 2M

τ (ρ− ρi) + 2γ
(

1
D
− 1
Di

) (4.63)

où γ est l’énergie des joints de grains, D le diamètre moyen des grains et Di le
diamètre du grain i (avec D =

∑
D2∑
D

[111]).

Restauration statique

L’évolution de la densité de dislocations en PDRX sous l’action du mécanisme de
restauration post-dynamique est modélisée à l’aide de l’équation suivante :

dρ

dt
= rs (ρs − ρ) (4.64)

où rs est le paramètre de restauration statique et ρs la densité de dislocations seuil.
En effet, on observe expérimentalement que le matériau ne restaure pas complète-
ment mais que la densité de dislocations des grains tend vers une densité seuil.

Fonctionnement du modèle
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À chaque pas de temps, les étapes suivantes sont effectuées :

– évaluation de la densité moyenne des dislocations à l’aide de la relation 4.6;

– évaluation des grandeurs globales pour le pas de temps;

– croissance et décroissance des grains à l’aide de l’équation 4.63;

– évolution de la densité de dislocations de chaque grain selon l’équation 4.64;

– suppression des petits grains.

4.3.3 Modèle en champs complets

4.3.3.1 Revue des modèles en champs complets

De nombreuses méthodes en champs complets ont été développées ces dernières
années pour modéliser la recristallisation post-dynamique ainsi que la croissance de
grains. Parmi ces méthodes, on distingue :

– Les méthodes de type champs de phase [86,87] qui proposent une description
implicite des interfaces en suivant l’évolution des fonctions champ de phase
définies dans un domaine donné. Dans cette approche, chaque grain est décrit
par un champ de densité d’énergie libre et chaque joint de grains est décrit par
une interface diffuse. L’évolution des variables des fonctions champ de phase
est régie par la minimisation de l’énergie libre total du système. La migration
des joints de grains est donc pilotée par la différence de densité d’énergie libre
de part et d’autre des joints de grains. La résolution du système se faisant par
discrétisation de l’espace et du temps. La principale limitation de ces modèles
réside dans la non unicité l’expression des densités d’énergie libre du système.
Ainsi deux formulations peuvent conduire au même état stationnaire mais
avec des cinétiques différentes [51]. De plus, cette méthode reste très couteuse
en temps de calcul principalement par la nécessité de modéliser finement les
interfaces diffuses par l’intermédiaire de grilles régulières ou de maillages EF
très raffinés dans ces zones.

– Les approches basées sur l’utilisation d’automates cellulaires [88–90] consistent
à utiliser une grille ordonnée de cellules. Chaque cellule est caractérisée par un
nombre de variables déterminant son état (recristallisée ou non recristallisée,
sa densité de dislocations ou encore son orientation cristalline) ainsi que par
son voisinage. Des règles de transition probabilistes permettent de déterminer
l’état de la cellule à la prochaine itération en fonction de l’état actuel de celle-ci
et de l’état de son voisinage. L’utilisation d’automates cellulaires est particuliè-
rement bien adaptée pour modéliser l’avancement du front de recristallisation
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du fait de son caractère irréversible. Ces modèles permettent de suivre l’évo-
lution d’une microstructure virtuelle facilement comparable avec des données
expérimentales et avec des temps de calcul raisonnables. Cependant celle-ci re-
pose sur une approche probabiliste offrant une précision moindre par rapport
aux modèles déterministes tels que les méthodes champs de phase ou level-set.

– Des algorithmes probabilistes de Monte–Carlo sont régulièrement employés
pour modéliser la PDRX [53,91]. Comme pour les automates cellulaires cette
méthode repose sur une grille ordonnée de cellules représentant la microstruc-
ture. Chaque cellule est caractérisée par son état qui renseigne sur sa densité de
dislocations ou sur son orientation ainsi que par son affiliation à un grain spéci-
fique. La probabilité de transition d’une cellule vers un nouvel état est calculée
en minimisant l’hamiltonien de l’énergie d’interface, défini comme la somme
des énergies d’interfaces entre la cellule et les cellules voisines. La principale
limitation de ces modèles est l’absence de relation entre le pas de temps phy-
sique et le pas de temps de Monte-Carlo. Cette méthode probabiliste nécessite
donc, pour être statistiquement représentative, de choisir de façon adéquate le
pas de temps de Monte-Carlo.

– Les modèles vertex [52, 92, 93] offrent également une description spatiale de
la microstructure, mais à l’inverse des méthodes Monte–Carlo ou des auto-
mates cellulaires, ils n’utilisent pas de grille ordonnée. La forme des grains
est décrite par un maillage des joints de grains incluant les sommets des liai-
sons triples. Le calcul par éléments finis décrit donc explicitement les joints
de grains et l’évolution de la microstructure en suivant la nouvelle position
des nœuds du maillage. Si cette méthode permet une représentation simple
de la microstructure, le principal inconvénient réside dans la difficulté de la
gestion des transformations topologiques (création de nouveaux contacts entre
les grains ou disparition de ces contacts) et l’absence de la prise en compte des
évolutions intragranulaires (puisque non modélisées).

4.3.3.2 Méthode level–set

Plusieurs auteurs [94,95] dont Bernacki et al. [50] ont proposé de modéliser la re-
cristallisation post-dynamique à l’aide d’une description implicite des interfaces par
l’intermédiaire de l’utilisation du formalisme level–set dans un contexte éléments
finis. Cette méthode présente l’avantage de pouvoir réaliser un maillage adaptatif
au niveau des joints de grains par rapport à l’utilisation d’un maillage uniforme [96]
et de décrire les joints de grains de manière implicite comme en description champ
de phase.

Définition de la structure
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Les modèles en champs complets sont basés sur une description complète de la
microstructure et permettent de suivre son évolution en tout point du maillage EF.
La génération d’une microstructure numérique représentative de données expéri-
mentales est réalisée à partir d’un modèle développé par Hitti [97] et implémenté
dans la librairie Cimlib. Celui-ci permet de générer des microstructures selon deux
méthodes :

– La méthode de Voronoï permet de générer des cellules à partir d’un ensemble
discret de N points appelés germes de Voronoï (Si)i=1,...,N . Les cellules de
Voronoï (Vi)i=1,...,N sont définies comme l’ensemble des points de l’espace plus
proches de Si que tous les autres germes Sj 6=i(figure 4.11.a). Cette méthode
permet de générer facilement des structures 2D et 3D en respectant une taille
de grains moyenne. Cependant, cette méthode ne permet pas de respecter des
distributions de taille de grain.

– La méthode de Laguerre–Voronoï est basée sur l’utilisation de particules sphé-
riques. La distribution est décrite par un ensemble de N germes possédant
un poids r, chaque couple de germes et de poids (Si, ri) permettant de définir
une cellule de Laguerre–Voronoï Li. Chaque cellule est définie de manière à
ce que la distance entre les germes voisins soit minimale mais pondérée par le
poids de chaque germe (figure 4.11.b). Cette méthode permet de générer des
structures respectant une distribution de taille de grains imposée.

Si

Vi

Sj

Vj

(a)

Si,ri

Li

Sj,rj

Lj

(b)

Figure 4.11 – Représentation schématique en 2D des structures générées à partir (a)
d’un diagramme de Voronoï et (b) d’un diagramme de Laguerre–Voronoï.

La microstructure générée doit être liée à un maillage EF. Dans le cas du mo-
dèle, où le maillage n’est pas structuré, un maillage surfacique est généré dans un

119



Chapitre 4. État de l’art de la modélisation de la récristallisation

premier temps pour chaque grain puis un maillage volumique est créé à partir des
surfaces maillées [98]. Cette méthode est particulièrement bien appropriée pour mo-
déliser des déformations raisonnables de polycristaux sans évolutions topologiques
complexes. Or, dans le cas de la recristallisation post-dynamique, la migration des
joints de grains oblige à remailler régulièrement la microstructure. Les opérations
de remaillage qui prennent en compte les événements topologiques sont complexes
et conduisent à des problèmes difficiles à résoudre en 3D dans le cas de méthodes
possédant une description explicite des joints de grains (par exemple la méthode
vertex). L’utilisation de fonctions level–set permet d’éviter ce problème.

Fonction level–set

Les joints de grains dans le modèle sont définis de manière implicite par l’inter-
médiaire des fonctions level–set. Une fonction level–set φ définie sur un domaine Ω
est appelée fonction distance d’une interface Γ d’un sous–domaine ΩS, si à tous les
points x du domaine Ω, elle correspond à la distance par rapport à Γ. De même,
l’interface Γ est donnée par l’isovaleur zéro de la fonction φ :


φ(x) = χΩS

(x)d (x,Γ)− χΩS
(x)d (x,Γ) , x ∈ Ω

Γ =
{
x ∈ Ω, φ(x) = 0

} (4.65)

où χΩS
est la fonction caractéristique de ΩS égale à 1 dans ΩS et égale à 0 en de-

hors. La fonction distance φ est donc positive à l’intérieur du domaine défini par
l’interface Γ et négative en dehors du domaine. En considérant que le domaine est
un polycristal, une fonction level–set est créée pour chaque grain du domaine.

Champ des vitesses

Lors de la recristallisation post-dynamique, la vitesse de migration des joints de
grains peut être définie comme :

−→v = M∆f−→n (4.66)

oùM est la mobilité des joints de grains, ∆f les forces motrices par unité de surface
et −→n le vecteur unitaire normal au joint de grains et dirigé vers l’extérieur du grain
considéré. ∆f peut être généralement définie par :

∆f = τ∆ρ− γκ (4.67)

où τ est l’énergie de ligne des dislocations, ∆ρ la différence de densité de dislocations
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de part et d’autre de l’interface, γ l’énergie des joints de grains et κ la somme des
courbures principales. Ainsi à l’interface Γij qui sépare les grains Gi et Gj, la vitesse
de migration des joints de grains (équation 4.66) peut être définie comme la somme
d’un terme d’énergie stockée −→v PR (dominant la recristallisation post-dynamique) et
d’un terme de capillarité (dominant la croissance de grain) −→v GG :


−→v ij = −→v PRij

+−→v GGij

−→v PRij
= Mij

(
ej − ei

)−→n ij,
−→v GGij

= −Mijγijκij
−→n ij

(4.68)

où ei = τρi est la densité de dislocations moyenne du grain Gi.
On considère que le domaine Ω contient NG grains et qu’une fonction level–set

est assignée à chaque grain. L’interface Γi, correspondant à la position du joint de
grains, est implicitement donnée par l’isovaleur zéro de la fonction level–set φi. En
tenant compte de la capillarité liée à la croissance de grain, le système à résoudre
modélisant la recristallisation post-dynamique revient

(
‖∇
−→
φ ‖ = 1

)
à un système

de convection – diffusion :


∂φi

∂t
+−→v PRij

(t, x) · ∇φi − γM∆φi = 0,∀i ∈ {1, ..., NG}

φi(t = 0, x) = φ0
i (x)

(4.69)

avec −→v PRij
(t, x) donnée par l’équation 4.68.

L’équation 4.69 est résolue avec une seule vitesse à une position donnée x à un ins-
tant donné t, afin d’éviter les incompatibilités cinétiques liées à la partie convective
de l’équation. Ces incompatibilités proviennent de la dépendance du vecteur −→v PRij

vis à vis de la topologie locale (grain Gi et ses voisins). Bernacki et al. [99] ont pro-
posé de remplacer l’expression locale de la vitesse de migration, par une expression
de la vitesse globale de tous les grains de la structure :

−→v PR(t, x) =
NG∑
i=1

NG∑
i=1
j 6=i

χGi
(t, x)Mijexp

(
−α

∣∣∣φj(t, x)
∣∣∣) (ei − ej)−→n j(t, x) (4.70)

où α est un paramètre positif, −→n j(t, x) le vecteur unitaire normal au grain Gj dirigé
vers l’extérieur et χGi

(t, x) la fonction caractéristique du grain Gi.
Le système 4.69 est résolu pour tous les grains NG du domaine Ω. L’application de

ce système n’est représentatif que si les fonctions distances conservent leurs proprié-
tés métriques initiales

(
‖∇
−→
φ ‖ = 1

)
. En effet, l’hypothèse selon laquelle les effets

de capillarité peuvent être décrit par un terme diffusif est valable uniquement si les
fonctions level–set satisfont la propriété ‖∇φ‖ = 1 à proximité du joint de grains.
Ainsi une opération de réinitialisation est réalisée après chaque incrément de réso-
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lution afin de conserver les propriétés métriques. L’évolution des fonctions level–set
peut générer des incompatibilités cinétiques comme des vides en particulier, au ni-
veau des jonctions multiples. Afin de contourner le problème, les fonctions level–set
sont modifiées selon l’équation :

φi(t, x) = 1
2

(
φi(t, x)−max

j 6=i

(
φj(t, x)

))
,∀i ∈ {1, ..., NG} (4.71)

Cette méthode consiste à calculer la bissectrice entre les fonctions level–set et de
remplacer l’isovaleur zéro de ces fonctions par la position de la bissectrice comme
illustré sur la figure 4.12.

Figure 4.12 – Représentation schématique du traitement numérique au niveau des jonc-
tions multiples.

Fonction level–set container

Toutes les équations précédentes sont résolues pour chaque fonction level–set exis-
tant dans le domaine. Si chaque grain est représenté par une fonction level–set, le
coût de calcul peut être très conséquent lorsque le système comporte beaucoup de
grains. Dans le cas de la modélisation de la recristallisation post-dynamique, comme
la définition de la vitesse de migration globale des joints de grains (équation 4.70)
est définie comme un champ unique sur tout le domaine, il n’est plus nécessaire de
définir une fonction level–set par grain. Le modèle utilise donc une technique de
coloration [100] permettant de colorer les grains de manière à ce que deux grains
adjacents n’aient pas la même couleur tout en s’approchant du nombre minimal de
couleurs. Cela permet de regrouper de nombreux grains non adjacents dans une seule
fonction level–set appelée fonction level–set container. Cependant il est possible que
deux grains appartenant à la même fonction level–set soient amenés à être en contact
(par disparition d’un grain lors de la recristallisation par exemple) provoquant la
coalescence des deux grains. Afin d’éviter ce problème, une restriction a été ajoutée
dans le modèle lors de la coloration des grains. Celle-ci impose une séparation par
n voisins de deux grains appartenant à la même fonction level–set. Des développe-
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ments récents [101] permettent d’adapter les paramètres de la coloration au cours
du calcul afin de minimiser le nombre de fonctions level–set.

Fonctionnement du modèle

À chaque incrément du modèle, les étapes suivantes sont effectuées :

– le vecteur −→v PR(x, t) est calculé à partir de l’équation 4.70;

– résolution du système 4.69 pour toutes les fonctions level–set containers;

– traitement numérique des joints multiples (équation 4.71);

– étape de réinitialisation de toutes les fonctions level–set actives;

– désactivation de toutes les fonctions level–set (devenues sans objet) qui sont
négatives sur l’ensemble du domaine;

– remaillage du domaine si nécessaire (lorsque les joints de grains sortent de la
partie raffinée du maillage).

4.4 Conclusion

Dans ce chapitre différents modèles de DDRX et PDRX ont été présentés. Les
modèles JMAK sont capables de reproduire des résultats expérimentaux lorsque leur
évolution suit une courbe sigmoïdale. Ainsi ces modèles permettent de reproduire
certaines cinétiques de la recristallisation dynamique, telle que l’évolution de la
fraction recristallisée ou de la contrainte d’écoulement en fonction de la déformation,
et de la recristallisation post-dynamique comme l’évolution de la taille de grains
moyenne en fonction du temps. L’absence de gestion de microstructure ne permet
pas de suivre localement l’évolution des phénomènes physiques, telle que la densité
de dislocations ou la germination, ainsi que les valeurs distribuées. Ce principal
défaut des modèles JMAK constitue également leur principale qualité. En effet la
simplicité de ces modèles permettent la prédiction des cinétiques de manière quasi
instantanée ce qui est idéal pour l’optimisation en direct de procédé industriel tel
que le laminage à chaud.
La description explicite de la microstructure dans les modèles en champs complets

permet de suivre localement l’ensemble des phénomènes physiques de la DDRX et
de la PDRX. Par conséquent, ces modèles proposent un haut niveau de prise en
compte de la physique, ce qui permet d’éviter l’identification de nombreux para-
mètres ajustables à l’instar des modèles JMAK. Les modèles en champs complets
sont particulièrement adaptés pour l’étude locale des phénomènes physiques tels
que, par exemple, la germination ou les effets des éléments d’additions sur la mobi-
lité des joints de grains, du fait de la description explicite des interactions entre les
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grains. Les difficultés de gestion du suivi des interfaces ainsi que les temps de calcul
très longs constituent les principales limitations des modèles en champs complets.
La première difficulté peut être élégamment levée par l’utilisation d’une description
implicite des interfaces comme dans le formalise levet–set.
Les modèles en champs moyens proposent une description locale des phénomènes

physiques sans devoir gérer explicitement la microstructure ce qui leur permet de
simuler les mécanismes de la DDRX et la PDRX avec des temps de calcul raison-
nables. Plusieurs modèles en champs moyens ont été présentés dans ce chapitre, ils
se distinguent les uns des autres par leur approche des phénomènes physiques de la
DDRX en particulier l’écrouissage et la germination. Cependant l’ensemble de ces
modèles partagent une structure commune construite autour de l’hypothèse champs
moyens. La principale limitation des modèles en champs moyens est la prédiction
des valeurs distribuées. Ceci est une conséquence structurelle de l’hypothèse champs
moyens et provient de la nature déterministe de la loi de migration des joints de
grains commune à tous des modèles.
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5.1 Introduction

Les modèles en champs moyens permettent de reproduire efficacement les mé-
canismes de la recristallisation dynamique et post-dynamique. Reposant sur une
approche semi-analytique, ils proposent une description locale des phénomènes phy-
siques mais sans devoir gérer une description explicite de la microstructure. Ils sont
capables de reproduire les évolutions de la contrainte d’écoulement et de la taille de
grain moyenne avec un temps de calcul raisonnable. Cependant, la principale limi-
tation de ces modèles provient de leur incapacité à prédire correctement des valeurs
distribuées comme la distribution de la taille des grains. Dans la partie 4.2.2.6, il
a été démontré que les distributions non réalistes obtenues à l’issue du calcul sont
une conséquence structurelle des modèles en champs moyens provenant de la nature
déterministe de la loi utilisée de migration des joints de grains.

Dans ce chapitre, un nouveau type de modèle en champs moyens de recristallisa-
tion dynamique, appelé "modèle semi-topologique", est présenté. Celui-ci prend en
compte certaines caractéristiques topologiques de la microstructure en introduisant
une connectivité simple entre les grains. Développé à partir du modèle de Mon-
theillet et al. [60], il fait appel aux équations classiques pour décrire l’écrouissage,
la restauration dynamique et la germination. L’équation de migration des joints de
grains est, quant à elle, modifiée afin d’incorporer une connectivité entre les grains.
Cette nouvelle géométrie permet au modèle de prédire aussi bien la distribution de
la taille de grain, la contrainte d’écoulement, ainsi que la taille de grain moyenne.
Dans un second temps, l’extension du modèle à la recristallisation post-dynamique
est présentée ainsi que les effets de la connectivité sur les résultats du couplage des
modèles DDRX/PDRX. Dans chaque cas, une comparaison est effectuée entre les
résultats issus du modèle en champs moyens standard (modèle de Montheillet et
al.), du modèle semi-topologique et les données expérimentales. Enfin, afin de vali-
der l’hypothèse de connectivité entre les grains, une comparaison entre un modèle
en champs complets gérant une microstructure explicite, le modèle semi-topologique
et le modèle standard (pas de relation entre les grains) est effectuée.
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5.2 Modèle semi-topologique de recristallisation dyna-

mique discontinue

5.2.1 Représentation du matériau : introduction d’une topolo-

gie simple

Dans les modèles en champs moyens [60,72,77], chaque grain est considéré comme
une inclusion interagissant avec une matrice homogène équivalente dont les proprié-
tés sont la moyenne des propriétés de l’ensemble des grains. Bernard et al. [70]
ont proposé, afin d’être plus représentatif de la microstructure réelle, une première
alternative à cette géométrie en considérant que les grains sont entourés de deux do-
maines : un domaine recristallisé (RX) et un domaine non recristallisé (NR). Cepen-
dant cette hypothèse n’est présente qu’au régime transitoire (car au régime station-
naire tous les grains appartiennent à la catégorie recristallisée) et reste déterministe
(car tous les grains interagissent avec les mêmes domaines à chaque itération).
Dans un matériau réel, l’évolution de la microstructure dépend de l’interaction

entre les grains et leurs voisins. Ces caractéristiques topologiques sont incorporées
dans le modèle par l’intermédiaire d’une connectivité simple entre les grains. Le grain
n’interagit donc plus avec une matrice homogène équivalente mais avec son grain
voisin comme illustré par la figure 5.1. Ainsi pour chaque grain, un voisin est assigné
de manière aléatoire et la connectivité entre chaque paire de grains est maintenue
jusqu’à disparition de l’un des deux grains de la paire. La relation de voisinage n’est
cependant pas réciproque dans le modèle, autrement dit si le grain i possède comme
voisin le grain j, celui-ci (le grain j) ne possède pas forcement comme voisin le grain
i. De plus, chaque grain ne possède qu’un seul voisin mais peut être potentiellement,
en fonction du tirage aléatoire, le voisin de plusieurs grains différents.

Figure 5.1 – Géométrie du modèle semi-topologique : un grain interagit avec son voisin.

La structure du matériau est donc modélisée par un ensemble de N grains sphé-
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riques définis à tout instant par leurs densités de dislocation ρi, par leurs diamètres
Di et par leurs voisins vi. Malgré les relations de connectivité, aucune relation d’es-
pace entre les grains n’est connue (cas des modèles en champs complets).

5.2.2 Migration des joints de grains

La différence de densité de dislocations entre le grain i et son voisin j est consi-
dérée comme la principale force motrice de la migration des joints de grains, ainsi
l’évolution de la taille des grains au cours du temps est donnée par :

dDi

dt
= 2Mτ

(
ρj − ρi

)
(5.1)

où M est la mobilité des joints de grains, ρi la densité de dislocations du grain i,
ρj la densité de dislocations du grain j voisin du grain i et τ l’énergie de ligne des
dislocations (τ = µb2 où µ est le module de cisaillement et b la norme du vecteur
de Burgers). Le facteur 2 signifie que deux parties sphériques opposées de joints de
grains se déplacent dans les sens opposés.
La conservation du volume dans le modèle est assurée par le transfert des volumes

entre les grains. Ainsi la croissance ou la décroissance du grain i s’effectue respecti-
vement au détriment ou au bénéfice de son voisin le grain j. L’évolution de la taille
du grain i, au cours d’une itération, dépend donc de la différence d’énergie avec son
voisin j mais également de la variation de volume avec tous les autres grains ayant
pour voisin le grain i (s’il y en a).

5.2.3 Écrouissage – restauration dynamique

L’évolution de la densité de dislocations dans chaque grain est déterminée à partir
des lois de comportement usuellement utilisées et présentées dans la section 4.2.2.2,
qui intègrent à la fois les effets de l’écrouissage et de la restauration dynamique.
Dans le cadre du développement du modèle, la loi puissance [60] (PW) est utilisée :

dρ

dε
= Hν+1

ρν
(5.2)

où H est le paramètre caractérisant à la fois l’écrouissage et la restauration dyna-
mique et ν une constante.
Dans la pratique, l’ensemble des lois de comportement permettent toutes de re-

produire de manière efficace les courbes contrainte – déformation expérimentales. De
plus, il existe des relations de passage entre les différentes paires de paramètres [67].
La contrainte d’écoulement en sortie du modèle est calculée à l’aide de la relation

de Taylor :
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σ = αµb

∑√
ρiD

3
i∑

D3
i

(5.3)

où α est une constante. Dans cette relation, la densité de dislocations moyenne est
pondérée par le volume des grains, et non par la surface, car la contrainte macro-
scopique est la moyenne des contraintes locales dans le volume des grains.

5.2.4 Germination

Pendant la DDRX, les germes se forment préférentiellement au niveau des joints
de grains qui constituent les régions du matériau où les déformations locales sont
plus fortes. Si plusieurs mécanismes de germination ont été décrits précédemment,
leurs observations restent difficiles. Dans le cadre de l’étude sur l’acier austénitique
304L, aucun mécanisme prépondérant de germination n’a pu être mis en évidence.
Le modèle utilise donc une loi de germination de forme générale proposée par Mon-
theillet et al. [60], où le taux de germination par unité de temps est pour l’ensemble
des grains considérés défini par :

(
dN

dt

)+

= kNρ
p
∑

D2
i (5.4)

où kN est un paramètre de germination dépendant des conditions expérimentales
et p une constante positive. Dans le cas présent p = 3 afin d’être cohérent avec un
exposant de Derby ≈ 0,75 [60].
L’évolution du nombre de grains dans le modèle dépend de l’équilibre entre la ger-

mination de nouveaux grains (équation 5.4) et la disparition des grains fortement
écrouis implicitement incluse dans l’équation 5.1. Selon le pas de temps du modèle,
les transferts de volume entre les grains voisins peuvent être plus ou moins consé-
quents. Ainsi si le volume à transférer entre deux grains, calculé à l’aide de l’équation
5.1, conduit à la disparition de l’un des deux grains de la paire, seul le volume du
grain qui disparaît est transféré à son voisin. Le grain dont la taille devient nulle
est supprimé du système tandis qu’un nouveau voisin est assigné à chaque grain
précédemment lié au grain qui disparaît.
Dans une structure réelle, les germes apparaissent au niveau des joints des grains

les plus écrouis. Ce germe situé à l’interface entre deux grains, va croître à la fois au
détriment du grain dans lequel il se trouve mais également au détriment du grain
voisin. De plus, la différence très conséquente de densité de dislocations entre les
germes et les grains accélère la décroissance de ces derniers au profit de la croissance
des germes. Afin de reproduire ce comportement, lorsque qu’un germe est créé dans
le modèle, celui-ci ne peut pas être lié à un autre germe de sa génération. De plus,
lorsque le grain j est désigné comme voisin du germe k, alors la paire initiale i−−j
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est rompue, le grain j devient le voisin du germe k et le germe k le voisin du grain
i. Cette méthode permet d’intégrer plus rapidement les germes dans le système de
grains du modèle.

5.2.5 Identification des paramètres du modèle

Il est possible de modéliser la recristallisation dynamique discontinue à partir des
équations 5.1, 5.2 et 5.4 et ceci quelles que soient les conditions de température et
de vitesse de déformation et indépendamment de la taille initiale des grains. Pour
cela, il est cependant nécessaire de déterminer les paramètres matériau utilisés dans
les équations. À noter que les modifications apportées dans le modèle topologique ne
rajoutent aucun paramètre ajustable par rapport au modèle initial de Montheillet
et al.; ce sont donc les mêmes paramètres matériau qu’il faut déterminer.
Les paramètres H et ν sont déterminés à partir des courbes contrainte – défor-

mation expérimentales à l’aide de la relation suivante, obtenue par intégration de
l’équation 5.2 et application de la relation 5.3 :

σPW = K (ε+ ε1)n (5.5)

où K et ε1 sont des constantes ne dépendant que de H et ν, et n = 1/(2ν + 2).
Dans le cadre du modèle de Montheillet et al. et de l’utilisation de la loi de

migration des joints de grains classique (équation 4.5), la loi puissance possède une
solution analytique en régime stationnaire permettant de déterminer les paramètres
matériaux kN et M [69] :

Mτ = (2ν + 3) (ν + 1)ν+2

(ν + 2)ν+1H
ν+1ε̇

D̄(
σS/αµb

)2(ν+2) (5.6)

kN = 3
8

(3ν + 4) (3ν + 5)
(2ν + 3)2

(ν + 1)ν+2

(ν + 2)ν+1
Hν+1ε̇(

σS/αµb
)2(p+ν+1) D̄2

(5.7)

Ces relations ne sont plus valides dans le cadre du modèle topologique et de l’utili-
sation de la loi de migration des joints de grains modifiée (équation 5.1). Cependant
elles offrent une première approximation des valeurs respectives de M et de kN , qui
sont par la suite ajustées sur les données expérimentales.

5.2.6 Fonctionnement du modèle

À chaque pas de temps ou de déformation, les étapes suivantes sont effectuées :

– évaluation des grandeurs globales (par exemple équation 5.3) pour le pas de
déformation ou de temps;
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– germination de nouveaux grains (équation 5.4), chaque germe est lié à un grain
issu d’une génération différente de la sienne;

– croissance et décroissance des grains à l’aide de l’équation 5.1, les volumes
gagnés ou perdus sont transférés entre les grains de chaque paire. Si l’un des
deux grains de la paire est amené à disparaître, seul le volume de ce grain
est transféré à son voisin puis le grain est supprimé. Dans ce cas un nouveau
voisin est assigné à tous les grains liés au grain supprimé;

– ainsi, le volume d’un grain donné est affecté une première fois par la migration
comme grain i et une seconde fois, en moyenne, comme grain j lors de la
compensation du changement de volume alors que dans la version en champs
moyens, évidemment seule la première opération avait lieu. Afin de ne pas
compter la migration deux fois, il convient de diviser par deux la variation de
diamètre de l’équation de migration 5.1 ;

– évolution de la densité de dislocations des grains selon l’équation 5.2.

5.3 Modèle semi-topologique de recristallisation post-

dynamique

5.3.1 Restauration post-dynamique

Lors d’un maintien à haute température après déformation, les mécanismes de
restauration ne sont plus contrebalancés par les effets de l’écrouissage dans le ma-
tériau. La densité de dislocations dans les grains diminue donc jusqu’à une densité
seuil très faible. L’évolution de la densité de dislocations au cours du temps est
décrite par la relation :

dρi
dt

= rs (ρs − ρi) (5.8)

où rs est le paramètre de restauration post–dynamique et ρs la densité de dislocations
seuil. Cette équation s’applique uniquement aux grains dont ρi > ρs, pour les autres
grains la densité de dislocations n’évolue pas.

5.3.2 Migrations des joints de grains

La microstructure obtenue à l’issue de la DDRX est fortement hétérogène. En effet,
les grains possèdent des états d’écrouissage différents : les germes sont dépourvus de
dislocations, les grains recristallisés ont une densité de dislocations moyenne tandis
que les anciens grains sont fortement écrouis. Chaque catégorie de grains va subir
un processus de recristallisation différent dont les mécanismes sont détaillés dans
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la partie 1.5.2. Cependant les germes présents dans le matériau vont croître très
rapidement au détriment des grains plus écrouis. Ainsi dans un premier temps, la
différence de densité de dislocations entre les grains reste donc la force motrice
prépondérante de la migration des joints de grains. Sous l’action de la restauration
post-dynamique (équation 5.8) et de la migration des joints de grains, la densité
de dislocations moyenne dans le matériau diminue au cours du temps. Une fois le
matériau entièrement recristallisé, la minimisation de l’énergie du système est alors
pilotée par le processus de croissance de grain. Ainsi, l’évolution de la taille des
grains pendant la recristallisation post-dynamique est égale, dans le formalisme du
modèle semi-topologique, à :

dDi

dt
= MPDRX

τ (ρj − ρi)+ 2γ
(

1
Dj

− 1
Di

) (5.9)

oùMPDRX est la mobilité des joints de grains en PDRX, ρi la densité de dislocations
du grain i, ρj la densité de dislocation du grain j voisin du grain i, γ l’énergie des
joints de grains, Di le diamètre du grain i et Dj le diamètre du grain j.

5.3.3 Fonctionnement du modèle

À chaque pas de temps, les étapes suivantes sont effectuées :

– évaluation des grandeurs globales pour le pas de temps;

– croissance et décroissance des grains à l’aide de l’équation 5.9; les volumes
gagnés ou perdus sont transférés entre les grains de chaque paire. Si l’un des
deux grains de la paire est amené à disparaître, seul le volume de ce grain
est transféré à son voisin puis le grain est supprimé. Dans ce cas un nouveau
voisin est assigné à tous les grains liés au grain supprimé;

– évolution de la densité de dislocations des grains selon l’équation 5.8.

5.4 Application du modèle semi-topologique de DDRX

à l’acier 304L

5.4.1 Effets sur les distributions de la taille des grains

La figure 5.2 présente les distributions de la taille des grains expérimentales (en
rouge) et celles issues du modèle semi-topologique (en bleu) et du modèle standard
(en blanc). Les distributions issues du modèle standard sont strictement croissantes
et tendent vers une asymptote verticale quand la taille de grain tend vers Dmax. À
l’inverse, les distributions issues du modèle semi-topologique possèdent une allure
log-normale cohérente avec les distributions expérimentales au régime transitoire
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comme au régime stationnaire. En effet, les fréquences des classes de grains les
plus représentées sont proches pour les données expérimentales et les prédictions du
modèle semi-topologique. De même, les proportions des gros grains sont mieux re-
présentées avec le modèle semi-topologique en comparaison avec le modèle standard.
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Figure 5.2 – Comparaison des distributions de la taille des grains expérimentales avec les
distributions issues des modèles semi-topologique et standard pour un taux de déformation
de (a) ε = 0, 5 et (b) ε = 1, 5 à 1050 ◦C à une vitesse de déformation de 0,01 s−1.

Ces résultats montrent que le modèle semi-topologique est capable de reproduire
les observations expérimentales des phénomènes liés à la recristallisation dynamique
discontinue. Dans le cas du modèle standard, les distributions de la taille des grains
non réalistes obtenues à l’issue du calcul numérique sont une conséquence du carac-
tère déterministe de la loi de migration des joints de grains utilisée. Cette relation,
couplée à l’utilisation de la même loi de comportement pour l’ensemble des grains,
fait que tous les grains du modèle suivent le même comportement (cf. section 4.2.2.6).
Dans le cas du modèle semi-topologique, la croissance de chaque grain est in-

fluencée par les caractéristiques de son voisin permanent. Or les valeurs des densités
de dislocations des grains couvrent un large domaine. Par conséquent, les vitesses
de migration des joints de grains, qui résultent de la différence entre la densité de
dislocations des grains et celles de leurs voisins, sont beaucoup plus étendues que
celles qui sont calculées à partir d’une densité de dislocations moyenne. L’évolution
de la taille des grains du système au cours du temps est donc différente pour chacun
d’entre eux et n’est plus bornée par une taille de grain maximale Dmax identique
pour tous. De plus, comme de nombreux grains sont liés à des germes, les vitesses
de disparition des grains écrouis sont beaucoup plus élevées dans le modèle topolo-
gique que dans le modèle standard, favorisant la proportion de petits grains. Cela
permet au modèle semi-topologique de prédire, à l’inverse du modèle standard, des
distributions de taille des grains cohérentes avec les résultats expérimentaux et sans
l’ajout de paramètres ajustables.
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5.4.2 Influence des conditions expérimentales

5.4.2.1 Effet de la température de déformation

La figure 5.3 compare les courbes contrainte – déformation expérimentales, ob-
tenues aux trois températures de la gamme de forgeage pour une vitesse de dé-
formation de 0,01 s−1, avec celles issues du modèle semi-topologique et du modèle
en champs moyens standard dans les mêmes conditions. On remarque que pour les
trois températures de déformation, les modèles prévoient un maximum unique et
tendent naturellement vers un régime stationnaire. La sensibilité à la température
des mécanismes de la recristallisation est également bien prise en compte par les mo-
dèles. Ainsi lorsque la température diminue, les contraintes d’écoulement maximales
et stationnaires augmentent. De même, la contrainte maximale ainsi que le régime
stationnaire sont atteints pour des déformations plus grandes. L’allure des courbes
contrainte – déformation modélisées est similaire aux données expérimentales, en
particulier aux températures les plus élevées, permettant aux modèles de prédire
avec précision les contraintes d’écoulement stationnaires.
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Figure 5.3 – Comparaison des courbes contrainte – déformation expérimentales avec
celles issues du modèle semi-topologique et du modèle en champs moyens standard à
950 ◦C, 1050 ◦C et 1150 ◦C à une vitesse de déformation de 0,01 s−1.

La figure 5.4 présente les évolutions de la taille de grain en fonction de la défor-
mation. À 1050 ◦C, les prédictions des modèles sont comparées aux données expéri-
mentales pour plusieurs taux de déformation, tandis qu’à 950 ◦C et 1150 ◦C, seule
la taille de grain stationnaire est connue expérimentalement. On remarque que les
modèles sont capables de prédire la taille de grain stationnaire quelle que soit la
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Figure 5.4 – Comparaison des évolutions de la taille de grain moyenne expérimentales
avec celles issues du modèle semi-topologique et du modèle en champs moyens standard à
950 ◦C, 1050 ◦C et 1150 ◦C à une vitesse de déformation de 0,01 s−1.

température de déformation.
Si les modèles semi-topologique et en champs moyens standard intègrent bien

les effets de la température sur la contrainte d’écoulement et la taille de grain
moyenne au régime stationnaire, ils présentent cependant quelques limitations au
régime transitoire. Premièrement, ils sous-évaluent la contrainte maximale et la ci-
nétique d’adoucissement, en particulier lorsque la température diminue. Même si ces
observations sont plus accentuées dans le cas du modèle semi-topologique, celles-ci
sont communes aux deux modèles et feront l’objet d’une discussion dans la partie
5.4.3. Deuxièmement, malgré une évolution de la taille de grain modélisée similaire
aux données expérimentales, la taille stationnaire est atteinte plus rapidement par le
modèle semi-topologique qu’expérimentalement. Le modèle en champs moyen stan-
dard présente, quant à lui, une "bosse" correspondant à une phase de croissance puis
de décroissance de la taille de grain au régime transitoire.

5.4.2.2 Effet de la vitesse de déformation

Les figures 5.5 et 5.6 présentent respectivement les courbes contrainte – déforma-
tion et les évolutions de la taille de grain expérimentales et numériques à 1050 ◦C
pour les trois vitesses de déformation de la gamme de forgeage. Ces résultats illus-
trent la capacité des modèles à reproduire la sensibilité à la vitesse de déformation
des mécanismes de la DDRX.
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Figure 5.5 – Comparaison des courbes contrainte – déformation expérimentales avec
celles issues du modèle semi-topologique et du modèle en champs moyens standard à
0,003 s−1, 0,01 s−1 et 0,1 s−1 pour une température de 1050 ◦C.
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Figure 5.6 – Comparaison des évolutions de la taille de grain moyenne expérimentales
avec celles issues du modèle semi-topologique et du modèle en champs moyens standard à
0,003 s−1, 0,01 s−1 et 0,1 s−1 pour une température de 1050 ◦C.

On retrouve, en effet, des influences similaires à ceux de la température : la
contrainte maximale et le régime stationnaire sont atteints pour des déformations
plus faibles lorsque la vitesse de déformation diminue. De même, la contrainte sta-
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tionnaire diminue tandis que la taille de grain moyenne augmente. Ces observations,
toutes prises en compte par les modèles, sont une conséquence de l’effet de la vitesse
de déformation sur les mécanismes de la restauration dynamique.
À l’instar des résultats présentés sur les figures 5.3 et 5.4, les mêmes limitations

des modèles sont observées en régime transitoire et seront discutées dans la partie
5.4.3.

5.4.2.3 Effet de la taille de grain initiale

L’une des propriétés fondamentales de la DDRX est que la contrainte d’écoulement
et la taille de grain au régime stationnaire sont indépendantes de la taille de grain
initiale. Les figures 5.7 et 5.8 présentent respectivement les courbes contrainte –
déformation ainsi que les évolutions de la taille de grain moyenne issues du modèle
semi-topologique pour différentes tailles de grain initiales avec les mêmes paramètres.
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Figure 5.7 – Comparaison des courbes contrainte – déformation issues du modèle semi-
topologique à 0,01 s−1 pour une température de 1050 ◦C en fonction de la taille de grain
initiale.

On remarque que le modèle semi-topologique converge naturellement vers un ré-
gime stationnaire identique quelle que soit la taille de grain initiale. L’augmentation
de la contrainte d’écoulement et le ralentissement de la cinétique de recristallisation
induits par l’augmentation de la taille de grain initiale sont également reproduits
par le modèle. En fonction du rapport entre la taille de grain stationnaire DS et la
taille de grain initiale D0, le modèle prévoit bien la transition entre les deux types
de régime stationnaire :
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– un affinement de la taille de grain (DS < D0) caractérisé par une courbe
contrainte – déformation présentant un maximum unique;

– un grossissement de la taille de grain (DS > D0) caractérisé par une courbe
contrainte – déformation présentant des oscillations.
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Figure 5.8 – Comparaison des évolutions de la taille de grain moyenne issues du modèle
semi-topologique à 0,01 s−1 pour une température de 1050 ◦C en fonction de taille de
grains initiale.

5.4.3 Limites du modèle semi-topologique

Les résultats présentés précédemment montrent que le modèle semi-topologique
est capable de reproduire les observations expérimentales des mécanismes liés à la
DDRX. En effet, le modèle réussit à prédire avec succès les valeurs des contraintes
d’écoulement ainsi que les tailles de grain en régime stationnaire. De même, les al-
lures des courbes contrainte – déformation ainsi que les évolutions de la taille de
grain en fonction de la déformation obtenues à l’issue des calculs sont similaires
à celles obtenues expérimentalement. Ainsi, les modifications introduites dans le
modèle de Montheillet et al. influencent peu les valeurs des paramètres macrosco-
piques qui étaient déjà prédites avec succès dans le modèle standard. Cependant, ces
améliorations permettent au modèle semi-topologique de prévoir des distributions
de la taille des grains cohérentes avec les résultats expérimentaux, sans ajout de
paramètres ajustables ni même de nouvelles propriétés du matériau.
Cependant, en fonction des conditions expérimentales, en particulier à plus basse

température ou lorsque la vitesse de déformation est élevée, le modèle ne parvient
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pas parfaitement à reproduire les évolutions des grandeurs macroscopiques en régime
transitoire. En effet, dans ce régime, les résultats issus du modèle semi-topologique
présentent :

– une contrainte d’écoulement maximale sous-évaluée;

– une taille de grain stationnaire atteinte plus rapidement qu’expérimentale-
ment;

– un adoucissement des courbes contrainte – déformation moins marqué.

Les deux premières observations suggèrent que la germination se déclenche trop
rapidement dans le modèle. En effet, plusieurs auteurs [58,102,103] affirment qu’une
déformation critique doit être atteinte pour permettre le déclenchement de la germi-
nation. Cette déformation critique peut correspondre à une accumulation suffisante
d’énergie élastique par l’intermédiaire des dislocations pour permettre aux germes
de se former.
Ce phénomène est également responsable de la "bosse" observée dans les évolutions

de la taille de grain moyenne issues du modèle en champs moyens standard. La figure
5.9 présente pour les deux modèles les évolutions d’une part, de la taille de grain
moyenne des grains initiaux (NR) et d’autre part, de la taille de grain moyenne des
grains issus des germes (RX). Sur la figure 5.9.a, on distingue que la croissance trop
rapide des germes est responsable de la "bosse" observée dans le modèle en champs
moyens standard, ce qui n’est pas le cas pour le modèle semi-topologique (figure
5.9.b).

0 0.5 1 1.5 2
0

2

4

6

8

10

12

14

Déformation

T
ai

lle
 d

e 
gr

ai
n 

m
oy

en
ne

 (
 µ

m
)

 

 

Taille de grain moyenne globale
Taille de grain moyenne RX
Taille de grain moyenne NR

Modèle standard

(a)

0 0.5 1 1.5 2
0

2

4

6

8

10

12

14

Déformation

T
ai

lle
 d

e 
gr

ai
n 

m
oy

en
ne

 (
 µ

m
)

 

 

Taille de grain moyenne globale
Taille de grain moyenne RX
Taille de grain moyenne NR

Modèle semi−topologique

(b)
Figure 5.9 – Évolutions des tailles de grain moyennes pour différentes populations de
grains dans les modèles : (a) modèle en champs moyens standard et (b) modèle semi-
topologique. La courbe rouge correspond à la taille moyenne de tous les grains du système,
la courbe bleue représente la taille moyenne des grains initiaux (NR) et la courbe verte
correspond à la taille moyenne des grains issus des germes (RX). (Les courbes sont issues
des simulations à 1050 ◦C – 0,01 s−1).

Cette différence s’explique par le fait que dans le modèle standard, la croissance des
germes dépend de la densité de dislocations moyenne de la matrice. Or, lorsque les
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premiers germes sont introduits trop tôt dans le modèle, c’est-à-dire dès les premières
itérations, la densité de dislocations de la matrice peut être plus grande que la densité
de dislocations en régime stationnaire. Les germes peuvent donc croître jusqu’à
une taille supérieure à la taille maximale en régime stationnaire. Cela n’est pas
possible lorsque les germes sont introduits après une déformation critique proche de
la déformation correspondante à la contrainte maximale. Cette croissance anormale
des grains recristallisés n’est pas observée dans le modèle semi-topologique, car dans
ce cas, la croissance des grains dépend des caractéristiques de leurs voisins. Ainsi,
lorsque le nombre de nouveaux grains devient significatif devant le nombre de grains
initiaux, le tirage aléatoire des relations de voisinage va lier de nombreux germes
a des grains âgés seulement de quelques itérations et qui sont donc moyennement
écrouis. Or, comme tous les grains du système s’écrouissent à la même vitesse, la
différence de densité de dislocations entre les deux grains reste constante pour une
paire donnée, ce qui limite la vitesse de croissance des germes.

La troisième observation, quant à elle, suggère que le taux de germination n’est pas
suffisamment élevé dans la phase transitoire. Actuellement le paramètre de germi-
nation kN est évalué à partir du régime stationnaire. Or si au régime stationnaire, le
taux de germination est constant, ce n’est pas forcement le cas au régime transitoire.
Cette hypothèse est cohérente avec des observations faites par d’autres auteurs. En
effet, Cram et al. [72, 104] ont remarqué que l’utilisation d’une loi de germination
reposant sur un seul mécanisme (dans le cas présent germination par croissance
d’un sous-grain dans le grain voisin) conduit à une sous-estimation du taux de ger-
mination. En effet, si ce mécanisme de la germination parvient à bien expliquer
la formation des germes à partir des grains écrouis initiaux, d’autres mécanismes
prennent le pas plus tardivement et participent également à la création des germes.
En particulier, plusieurs auteurs [27–30] ont montré que le maclage permet la for-
mation de nouveaux grains. Ce mécanisme n’est actuellement pas pris en compte
dans les différentes lois de germination usuellement utilisées dans les modèles en
champs moyens, ce qui peut conduire à une sous-estimation du taux de germina-
tion. Une solution consiste à introduire un paramètre de germination dépendant de
la déformation. Ainsi, Favre et al. [77] affirme que pour obtenir une meilleure modé-
lisation du régime transitoire, il est nécessaire d’évaluer le paramètre de germination
de leur modèle à chaque itération. La figure 5.10 présente les résultats obtenus à
l’aide du modèle semi-topologique dans lequel le paramètre de germination kN varie
en fonction de la déformation. La variation de ce paramètre (figure 5.10.c) a été
déterminée à partir de la courbe expérimentale selon la méthode suivante : la défor-
mation critique εc est déterminée selon la méthode de la double différenciation [105],
la déformation stationnaire εs correspond au début du régime stationnaire et la dé-
formation maximale εm correspond approximativement au point d’inflexion de la
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courbe contrainte – déformation dans le régime transitoire.
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Figure 5.10 – Comparaisons entre les données expérimentales et les données issues du
modèle semi-topologique avec un paramètre de germination dépendant de la déformation à
1050 ◦C à une vitesse de déformation de 0,01 s−1 : (a) courbes contrainte – déformation,
(b) évolution de la taille de grain moyenne et (c) évolution du paramètre de germination
en fonction de la déformation.

On observe que l’introduction d’une déformation critique de déclenchement de
la germination ainsi qu’une adaptation du taux de germination en fonction de la
déformation permet de mieux suivre l’évolution de la courbe contrainte – défor-
mation expérimentale. De même, l’évolution de la taille de grain en fonction de la
déformation est mieux adaptée aux données expérimentales.

5.5 Couplage des modèles DDRX et PDRX

L’évolution de la microstructure lors d’un maintien à chaud après déformation
résulte de deux mécanismes distincts (cf. section 1.5) : la recristallisation post-
dynamique et la croissance de grain. Le premier mécanisme possède une cinétique
rapide, c’est celui-ci qui contrôle l’évolution de la structure dans les premiers instants
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du maintien. Une fois le matériau recristallisé, la croissance de grain intervient avec
une cinétique beaucoup plus lente. Or, il est évident que la microstructure est sous
contrôle de la PDRX et la croissance de grain pendant les phases de réchauffage de
la pièce qui peuvent durer plusieurs heures, celle-ci intervient également pendant
le laps de temps, de quelques secondes à quelques minutes, qui s’écoule entre les
moments où la presse déforme la même zone du matériau. La modélisation d’un
procédé multipasses tel que le forgeage à chaud nécessite donc une modélisation assez
fine des mécanismes de la PDRX sur l’ensemble des durées de maintien, enchaînée
à celle de la DDRX. L’état du matériau en fin de déformation influence également
les mécanismes de la PDRX et donc l’évolution de la microstructure. Le chaînage
direct des modèles de DDRX et de PDRX est ainsi indispensable pour modéliser les
évolutions microstructurales induites par le procédé de forgeage à chaud dans son
ensemble.

5.5.1 Couplage des modèles en champs moyens standard

La figure 5.11 présente l’évolution de la taille de grain en fonction du temps de
maintien dans le cadre d’un couplage des modèles DDRX et PDRX standard. Ces
résultats issus de la modélisation sont comparés avec les tailles de grain expérimen-
tales.
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Figure 5.11 – Évolution de la taille de grain moyenne en fonction du temps de maintien
en PDRX après un couplage des modèles en champs moyens standard.

Dans un premier temps, la prévision de la taille de grain se stabilise rapidement sur
un palier correspondant à l’état recristallisé du matériau suite à la recristallisation
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post-dynamique. Puis, cette croissance rapide est suivie d’une étape de croissance
de grain dont la cinétique est beaucoup plus lente, ce qui est également observé ex-
périmentalement. Le modèle standard permet donc de prévoir l’évolution de la taille
de grain avec la durée du maintien. Cependant, on distingue plusieurs différences
entre le modèle et les données expérimentales :

– le modèle prévoit un premier palier aux alentours de 10 s de maintien, ce qui
n’est pas observé expérimentalement;

– le palier de transition entre les mécanismes de PDRX et de croissance de grain
est atteint aux alentours de 300 s de maintien pour le modèle au lieu de 30 s
expérimentalement;

– la cinétique de la croissance de grain est sous-évaluée par le modèle.

La figure 5.12 présente les distributions expérimentales ainsi que celles issues du
modèle en champs moyens standard pour différents temps de maintien. À l’état ini-
tial, on retrouve la distribution de taille de grain non réaliste obtenue à l’issue de la
DDRX. Cette forme de distribution est maintenue à t = 15 s et c’est seulement à
partir de t = 30 s que l’on obtient une distribution plus cohérente avec les données
expérimentales. Un certain temps est donc nécessaire pour faire évoluer la distri-
bution de la taille de grain issue du modèle DDRX, temps pendant lequel la taille
de grain moyenne n’augmente pas. En effet, en comparant cette observation avec
l’évolution de la taille de grain moyenne (figure 5.11), on remarque que ce laps de
temps correspond au palier observé entre 10 s et 30 s.

L’augmentation de la taille de grain ne débutant qu’à partir de l’inversion de la
distribution, c’est-à-dire à t = 30 s, le palier de transition est atteint avec un décalage
temporel par rapport aux données expérimentales. Même si le modèle PDRX permet
d’inverser la forme des distributions non réalistes, le retard observé à la croissance
de grain a pour conséquence une sous-évaluation de la proportion des gros grains
pour les temps de maintien plus longs.

La forme des distributions obtenues par le modèle DDRX standard influence donc
fortement les cinétiques des mécanismes de la PDRX. La prévision de l’évolution de
la taille de grain moyenne lors d’un procédé multipasses, comme le forgeage, par le
couplage de modèles DDRX et PDRX standard est donc peu précise en particulier
pour les temps courts. Il est possible de résoudre ce problème en introduisant la
distribution expérimentale au début du calcul PDRX, ce qui reste difficile à évaluer
lors d’un procédé industriel, ou en utilisant un modèle qui prévoit des distributions
réalistes de la taille des grains.
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Figure 5.12 – Comparaisons des distributions de la taille des grains entre le modèle à
champs moyens standard et les données expérimentales pour des temps de maintien de (a)
0 s, (b) 15 s, (c) 30 s et (d) 300 s après une déformation ε = 1,5 à 1050 ◦C à une vitesse
de déformation de 0,01 s−1.

5.5.2 Couplage des modèles semi-topologiques

L’évolution de la taille de grain en fonction du temps de maintien dans le cadre
d’un enchaînement des modèles semi-topologiques de DDRX et de PDRX est pré-
sentée sur la figure 5.13. Ces résultats sont comparés avec les tailles de grain expé-
rimentales ainsi qu’avec celles issues du modèle en champs moyens standard.

À l’instar du modèle en champs moyens standard, le modèle semi-topologique
réussit à prévoir précisément l’évolution de la taille de grain en fonction du temps
de maintien. Cependant, le modèle semi-topologique parvient, quant à lui, à at-
teindre le palier de transition avec le même temps de maintien que les données
expérimentales. De même, la cinétique expérimentale de croissance de grain est pré-
vue avec encore plus de précision par le modèle semi-topologique que par le modèle
en champs moyens standard. Ces améliorations sont une conséquence de la cohérence
entre les distributions de la taille de grain expérimentales et simulées, obtenues à
l’issue de la DDRX et présentées sur la figure 5.14.a. En effet, dans le cas du modèle
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Figure 5.13 – Évolution de la taille de grain moyenne en fonction du temps de maintien
en PDRX après un couplage des modèles semi-topologique.

semi-topologique, aucune inversion de la distribution n’est nécessaire en PDRX,
l’augmentation de la taille de grain s’effectue donc directement, dès le début du
maintien en température.
Si la cinétique d’évolution de la taille de grain est mieux prise en compte dans le

modèle semi-topologique, c’est que celui-ci parvient également à bien reproduire les
évolutions des distributions au cours du temps. Ainsi, la proportion des gros grains
dans les distributions modélisées devient de plus en plus importante au cours du
maintien tandis que celle des petits grains diminue. Cette tendance, observée sur les
distributions expérimentales, est bien prise en compte par le modèle (figures 5.14.b,
5.14.c et 5.14.d).

5.5.3 Effet de la connectivité sur le couplage des modèles

Le modèle semi-topologique, par l’intermédiaire des distributions cohérentes avec
les données expérimentales, permet de mieux modéliser la recristallisation post-
dynamique dans le cas d’un couplage des modèles DDRX et PDRX. Cependant, si
la forme de la distribution influence beaucoup la cinétique d’évolution de la taille
de grain, ce n’est pas l’unique paramètre à prendre en compte. En effet, si l’ajout
d’une connectivité entre les grains permet d’obtenir de meilleures distributions, elle
influence également directement les mécanismes de la PDRX comme l’illustre la
figure 5.15.
Celle-ci représente l’influence de la connectivité entre les grains sur le mécanisme
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Figure 5.14 – Comparaisons des distributions de taille de grain entre le modèle semi-
topologique et les données expérimentales pour des temps de maintien de (a) 0 s, (b) 15 s,
(c) 30 s et (d) 300 s après une déformation de ε = 1, 5 à 1050 ◦C à une vitesse de
déformation de 0,01 s−1.

de croissance de ceux-ci. Pour étudier ce phénomène, plusieurs simulations de crois-
sance de grain ont été effectuées. Les simulations intitulées VDDRX correspondent
à des calculs en croissance de grain faits à partir de structures initiales différentes
(diamètres et connectivités entre les grains différents) car issues de trois simulations
de DDRX différentes (mêmes paramètres mais tirage aléatoire de la connectivité
différent). Les simulations intitulées VN correspondent à des calculs faits à partir
d’une structure initiale identique (issue de la simulation de DDRX 1) mais dont la
connectivité entre les grains a été réinitialisée à chaque fois à la première itération
du calcul de croissance de grain.
Les résultats présentés sur la figure 5.15 mettent en valeur plusieurs aspects des

modèles semi-topologiques DDRX et PDRX :

– Le modèle semi-topologique de croissance de grain est indépendant du tirage
aléatoire des relations de voisinage. En effet, les trois courbes VN , qui corres-
pondent aux mêmes grains mais dont la connectivité est différente pour chaque
calcul, se superposent parfaitement. De même, les trois courbes VDDRX qui
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Figure 5.15 – Évolutions de la taille de grain moyenne en fonction du temps de maintien
pour différentes connectivités entre les grains dans le modèle semi-topologique.

correspondent également à trois connectivités différentes se superposent éga-
lement parfaitement.

– Les résultats du modèle DDRX sont également indépendants du tirage aléa-
toire de la connectivité. En effet, même si les trois structures issues des simu-
lations DDRX 1, 2 et 3 sont différentes, elles sont suffisamment similaires pour
ne pas modifier la cinétique de la croissance de grain.

– La connectivité obtenue à l’issue de la simulation de DDRX n’est pas équi-
valente à un tirage aléatoire. En effet, la cinétique de croissance de grain est
différente dans le cas des simulations VN et VDDRX . Des relations particulières
s’établissent donc entre les grains pendant le calcul de DDRX et celles-ci ont
une influence significative sur la cinétique du régime de croissance de grain.

5.6 Comparaison avec un modèle en champs complets

5.6.1 Introduction

Les modèles en champs moyens permettent, avec un faible temps de calcul, de
prévoir les évolutions des grandeurs macroscopiques lors de la DDRX et de la PDRX.
Cependant comme ils reposent sur une hypothèse à champs moyens (évolution des
grains par rapport à une matrice homogène équivalente), ils ne sont pas capables
de bien représenter des phénomènes dépendants de la topologie. À l’inverse, ces
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phénomènes sont explicitement pris en compte dans les modèles en champs complets
qui se basent sur une description fine de la microstructure.
Ainsi, de nombreux auteurs [106–110] ont mis en évidence les limites de certains

modèles en champs moyens en comparant les évolutions de la taille de grain ou les
distributions obtenues en croissance de grain avec celles issues des modèles en champs
complets. La plupart de ces comparaisons s’effectuent avec les modèles proposés
d’une part, par Burke et Turnbull [23] et d’autre part, par Hillert [111]. Le premier
considère une cinétique de croissance de grain uniquement caractérisée par la taille
de grain moyenne en supposant que la distribution de taille se conserve en forme :

R
2 −R0

2 = 1
2Mγt (5.10)

où R est le rayon moyen des grains, R0 le rayon moyen des grains à t = 0, M la
mobilité des joints de grains et γ l’énergie de surface des joints de grains.
Le modèle de Hillert repose sur une approche en champs moyens, et permet de

calculer l’évolution de la taille de chaque grain, considéré ici comme sphérique, en
fonction du temps :

dRi

dt
= βMγ

(
1
R
− 1
Ri

)
(5.11)

où β est une constante imposée par la forme sphérique (donc croissance 3D).
Ces études ont montré que le modèle de Burke et Turnbull est capable de prédire

des comportements similaires aux modèles en champs complets. Cependant l’adé-
quation des résultats entre les deux modèles est très dépendante de la distribution
initiale de la taille des grains. Ce résultat est prévisible car Burke et Turnbull sup-
posent que la distribution peut évoluer en gardant la même forme, ce qui n’est pas
le cas d’une distribution log-normale [112,113]. Le modèle de Hillert, quant à lui, est
capable de prédire des distributions et des évolutions de taille de grain similaires à
celles obtenues à l’aide d’un modèle en champs complets, quelle que soit la distribu-
tion initiale. Cependant, ces résultats nécessitent l’ajustement du paramètre β selon
la forme des particules. S’il est admis que, en théorie, β = 1 en 3D, certains auteurs
ont déterminé que β pouvait prendre différentes valeurs, ainsi β = 1, 25 [108] ou en-
core β = 1, 1 [107]. Récemment Maire et al. [110] ont déterminé que lorsque β = 1, 4,
on obtenait le meilleur agrément entre les résultats quelle que soit la distribution
initiale.
Précédemment, il a été montré que l’ajout d’une connectivité simple entre les

grains permet au modèle semi-topologique de prédire des distributions de taille de
grains cohérentes avec les données expérimentales. Le modèle est donc capable, à
l’instar des modèles en champs complets, de reproduire correctement des mécanismes
dépendant de la topologie. Afin de valider cette affirmation, et par la même occasion
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la forme de connectivité introduite dans le modèle semi-topologique, une comparai-
son en croissance de grain est présentée dans la section suivante entre un modèle en
champs moyens standard, un modèle en champs complets (cf. section 4.3.3.2) et le
modèle semi-topologique.

5.6.2 Comparaison des modèles en croissance de grain

Des simulations en croissance de grain ont donc été réalisées à l’aide de plusieurs
modèles avec les mêmes paramètres de mobilité et d’énergie des joints de grains.
La distribution de la taille des grains obtenue à l’issue du calcul DDRX du modèle
semi-topologique est utilisée pour générer la structure 3D dans le modèle en champs
complets (figure 5.16). Afin que tous les modèles utilisent la même distribution
d’entrée pour la comparaison, c’est la distribution 3D (en rouge) générée dans le
modèle en champs complets qui est utilisée par tous les modèles.
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Figure 5.16 – Distribution de la taille des grains utilisée pour la comparaison entre les
modèles. (a) Comparaison entre la distribution en entrée (en bleu) et celle obtenue (en
rouge) en sortie du modèle en champs complets (b) Visualisation 3D de la distribution
utilisée.

La figure 5.17 présente la comparaison des cinétiques de croissance de grain pour
les différents modèles utilisant les mêmes paramètres matériau.
On remarque que le modèle de Burke et Turnbull, malgré sa simplicité, réussit

à prédire une évolution de la taille de grain selon une cinétique proche de celle du
modèle en champs complets. À l’inverse, le modèle en champs moyens standard,
malgré une description plus complexe de la microstructure, sous-évalue la vitesse de
croissance de grain. Le modèle semi-topologique, quant à lui, permet d’obtenir une
cinétique de croissance de grain pratiquement similaire à celle du modèle en champs
complets. Il est intéressant de remarquer que le modèle semi-topologique est issu
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Figure 5.17 – Comparaison des cinétiques de croissance de grain des différents modèles
pour les mêmes paramètres matériau.

du modèle en champs moyens standard et pourtant ce sont les deux modèles qui
donnent les résultats les plus opposés. L’ajout de la connectivité entre les grains
permet donc à un modèle dérivé des modèles en champs moyens de simuler des
cinétiques de croissance de grain similaires à celles d’un modèle en champs complets
reposant sur l’évolution explicite de la microstructure et ceci pour des temps de
calculs beaucoup plus faibles.
La pertinence de ces premières observations est confimée à l’aide de plusieurs com-

paraisons faites à partir de trois distributions de tailles de grains différentes (figure
5.18.a). La figure 5.18.b présente l’écart relatif entre les cinétiques de croissance de
grain des différents modèles pour les trois distributions d’entrée. Cette écart repré-
sente la différence d’aire sous la courbe entre le modèle en champs complets et les
autres modèles.
Comme observé dans les précédentes études [109,110], le modèle de Burke et Turn-

bull est bien capable de reproduire des cinétiques similaires au modèle en champs
complets mais l’adéquation entre les résultats dépend de la distribution initiale de
la taille des grains. Ainsi, si l’écart relatif (histogrammes noirs) n’est que de 20 %
pour la distribution expérimentale, celui-ci est d’un peu moins de 70 % dans le cas
de la distribution appelée log2.
Toujours en accord avec les précédentes observations, le modèle en champs moyens

standard possède un écart relatif (histogrammes verts) similaire quelle que soit la
distribution initiale (écart compris entre 65 % et 72 % dans les exemples traités ici).
Le modèle en champs moyens standard est donc capable de reproduire des cinétiques
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Figure 5.18 – Comparaison des cinétiques de croissance de grain entre les différents
modèles avec les mêmes paramètres matériau pour différentes distributions initiales de la
taille de grain. (a) Les distributions initiales de taille de grain (b) Écart relatif entre les
courbes d’évolution de la taille de grain moyenne.

similaires au modèle en champs complets pour tous les types de distribution initiale
mais nécessite l’ajustement d’un paramètre.
En revanche, le modèle semi-topologique est celui qui possède le moins d’écart

(histogrammes bleus) avec le modèle en champs complets. En effet, en fonction
de la distribution initiale, l’écart relatif est compris entre 7 % et 15 % dans notre
exemple. Le modèle est donc capable de simuler des cinétiques de croissance de grain
très similaires à celles d’un modèle en champs complets sans ajout d’un paramètre
ajustable et sans devoir gérer une microstructure explicite. Ces résultats démontrent
que la connectivité simple entre les grains introduite dans le modèle semi-topologique
est suffisamment pertinente pour représenter des phénomènes qui dépendent de la
topologie de la structure.

5.7 Conclusion

Dans ce chapitre, un nouveau modèle de recristallisation dynamique discontinue
et de recristallisation post-dynamique a été présenté. Ce modèle développé à partir
du celui de Montheillet et al. est capable de prédire avec succès les valeurs des para-
mètres macroscopiques tels que la taille de grain moyenne ou la contrainte d’écoule-
ment. La principale innovation de ce modèle est l’incorporation d’une connectivité
simple entre les grains permettant d’intégrer les effets topologiques de la microstruc-
ture. Cette nouvelle description topologique définit une nouvelle classe de modèles
qui cumule à la fois les aspects positifs des modèles en champs moyens et champs
complets. En effet, celle-ci permet : (i) de sortir du cadre déterministe des modèles
en champs moyens et donc de prédire des valeurs distribuées comme la taille des
grains, (ii) d’éviter de devoir gérer une microstructure explicite comme les modèles
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en champs complets, ce qui permet de maintenir des temps de calculs rapides. La
pertinence du modèle pour la prise en compte des phénomènes physiques liés à la
topologie de la structure a été validée par comparaison avec un modèle en champs
complets. Le modèle topologique est capable de prédire des cinétiques en PDRX
similaires à celles du modèle en champs complets, quelle que soit la distribution ini-
tiale, et ceci sans variable ajustable, là où les modèles en champs moyens standard
nécessitent l’ajustement d’un paramètre supplémentaire.
Ce modèle a été également appliqué avec succès à l’acier austénitique 304L. Les

résultats issus du calcul numérique sont en accord avec les résultats expérimentaux
pour l’ensemble des conditions expérimentales étudiées (température et vitesse de
déformation). Ainsi le modèle prédit correctement les observations expérimentales
des évolutions de la contrainte d’écoulement et de la taille de grain moyenne en
fonction de la déformation ainsi que les distributions de taille de grains. Ces dis-
tributions cohérentes permettent également au modèle topologique de prédire avec
précision les mécanismes de la PDRX qui dépendent de la structure initiale issue
de la DDRX. Un couplage direct des modèles DDRX et PDRX est donc possible
dans le cas du modèle topologique ce qui permet de modéliser des procédés mul-
tipasses comme le forgeage à chaud. La principale limitation du modèle concerne
le suivi fin des données expérimentales au régime transitoire. Cette limitation est
une conséquence de la forme actuelle de la loi de germination, qui ne prend pas
en compte l’ensemble des phénomènes physiques, car celle-ci a été élaborée pour le
régime stationnaire. Une première solution a été proposée qui consiste à introduire
un paramètre de germination dépendant de la déformation. Les résultats montrent
que cette approche permet de corriger de façon efficace le modèle mais reste une
solution temporaire du fait de son caractère simpliste. L’amélioration de la loi de
germination constitue sans aucun doute l’axe de développement à venir du modèle.
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La sûreté des installations nucléaires est garantie, entre autres, par des mesures
de contrôle tout au long du processus de fabrication des pièces du circuit primaire,
dont la plupart sont élaborées par forgeage à chaud. L’absence de défauts de taille
supérieure à celle définie par la réglementation est vérifiée, en partie, par un contrôle
non destructif aux ultrasons. Les spécificités de cette méthode imposent que la taille
des grains soit négligeable devant la longueur d’onde des ultrasons utilisés afin de
limiter le bruit de mesure.
Lors du forgeage à chaud des aciers inoxydables austénitiques, tel que l’acier 304L,

les évolutions de la microstructure sont sous contrôle, d’une part, de la recristallisa-
tion dynamique discontinue (DDRX) lors des phases de déformation et d’autre part,
de la recristallisation post-dynamique (PDRX) lors des phases de maintien en tem-
pérature et de réchauffage. L’étude bibliographique présentée dans le chapitre 1 a
montré que les cinétiques de la plupart des mécanismes physiques qui interviennent
lors de la recristallisation peuvent dépendre des conditions de déformation et de la
composition chimique du matériau.
À ce titre, l’objectif des travaux menés au cours de cette thèse était de comprendre

les mécanismes physiques impliqués dans les transformations microstructurales en
fonction des conditions de déformation rencontrées lors du forgeage à chaud de
l’acier 304L. L’influence d’un ajout de niobium sur ces mécanismes a également
été étudiée à l’aide de matériaux modèles contenant différentes teneurs en niobium.
Enfin, un modèle de ces mécanismes a été développé, celui-ci est capable sur des
bases physiques de prévoir, entre autres, les caractéristiques de la microstructure
(moyenne et distribution) à l’issue d’un procédé multipasses.
Les résultats de ce travail peuvent se résumer en deux parties. La première

concerne la caractérisation expérimentale du comportement de l’acier 304L en fonc-
tion de la température, de la vitesse de déformation et de la teneur en niobium. La
seconde partie est dédiée à la modélisation de la DDRX et de la PDRX.

Résultats expérimentaux :

Dans le chapitre 2, les techniques de caractérisation et les outils d’analyse utilisés
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ont été spécifiés. Les conditions de déformation du procédé de forgeage à chaud ont
été reproduites à l’aide de l’essai de torsion. Cet essai a été privilégié à l’essai de
compression, dont le chemin de déformation est plus proche du procédé de forgeage,
car il permet de déformer suffisamment le matériau pour atteindre le régime station-
naire. Pour l’étude de la DDRX, ces essais ont été réalisés sur l’ensemble des nuances
modèles pour des températures allant de 950 ◦C à 1150 ◦C et pour des vitesses de
déformation allant de 0,003 s−1 à 0,1 s−1, ce qui permet de quadriller les conditions
de déformation rencontrées dans la gamme de forgeage étudiée. L’étude de la PDRX
s’est focalisée, quant à elle, sur les effets de deux variables. Le premier paramètre
est l’influence de la déformation (ε=0,3 ou ε=1,5) qui détermine l’état initial de la
microstructure au début du maintien. Le second paramètre concerne l’influence de
la teneur en niobium (< 5 ppm, 500 ppm et 1500 ppm) après une déformation de
1,5. Pour l’ensemble de ces essais, chaque éprouvette a été préalablement déformée
dans les conditions moyennes de la gamme de forgeage (1050 ◦C – 0,01 s−1).
Les principaux résultats expérimentaux sur l’étude de la recristallisation sont les

suivants :

– effet des conditions de déformation sur la DDRX : Comme attendu,
une microstructure plus fine et plus homogène est obtenue aux températures
basses et aux grandes vitesses de déformation. Cependant ce type de structure
n’est atteinte qu’après une déformation plus grande du matériau. En effet, la
mobilité des joints de grains et des dislocations varient avec la température
et la vitesse de déformation. Cela se traduit, quand la température augmente
ou la vitesse de déformation diminue, par : (i) une diminution des contraintes
d’écoulement maximales et stationnaires car l’écrouissage global du matériau
est d’avantage contrebalancé par les mécanismes de restauration dynamique
thermiquement activés; (ii) la formation des premiers germes pour des défor-
mations plus petites et (iii) une croissance facilitée des germes vers une taille
de grain stationnaire plus grande.

– effet de la teneur en niobium : Les essais de torsion sur les alliages modèles
ont montré que, contrairement aux résultats escomptés, l’effet d’un ajout de
niobium sur les mécanismes de la DDRX reste peu significatif dans les condi-
tions de déformation étudiées. En effet, pour une teneur proche de celle des
alliages industriels, c’est-à-dire pour un ajout de 500 ppm de niobium, l’aug-
mentation moyenne de la contrainte stationnaire n’est que de 3 %. De même,
la diminution de la taille de grain moyenne observée n’est que 6 % par rapport
à la nuance sans niobium. Seul un ajout dans des proportions bien supérieures
(1500 ppm et 3000 ppm) permet d’obtenir un augmentation de la contrainte
et une diminution de la taille grain moyenne proche de 10 % sur l’ensemble
des conditions expérimentales. À l’inverse, les recuits réalisés sur les alliages
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modèles ont montré que le niobium influence significativement les mécanismes
de la PDRX. En effet, un ajout de 1500 ppm de niobium conduit à un ralen-
tissement conséquent de la cinétique des mécanismes de recristallisation post-
dynamique et de croissance de grain. Ce ralentissement est une conséquence
de la diminution de la mobilité des joints de grains induite par le traînage des
atomes de niobium en solution solide. Ce mécanisme est privilégié à l’épinglage
de Zener car d’une part, les simulations réalisées sur Thermocalc ne prévoient
pas la formation de carbure de niobium dans ces conditions et d’autre part, ce
mécanisme est à même d’expliquer les différences de comportement observées
entre la DDRX et la PDRX.

– effet du taux de déformation en PDRX : La déformation réalisée préa-
lablement au maintien détermine l’état de la microstructure, ce qui oriente les
mécanismes de la PDRX. En effet, lorsque la déformation est grande, le ma-
tériau se trouve dans un état de recristallisation déjà avancé; et l’écrouissage
de la microstructure résultante est fortement hétérogène (grains plus ou moins
écrouis et germes). Dans ce cas, la croissance des germes au détriment des
autres grains écrouis est immédiate, un état entièrement recristallisé est donc
atteint rapidement. À l’inverse, lorsque la déformation est faible, les grains du
système sont écrouis de manière plutôt homogène. Un réarrangement des dis-
locations est alors nécessaire pour permettre la formation de nouveaux germes.
La croissance des grains intervient ainsi après un temps d’incubation.

Modélisation :

Les modèles capables de reproduire les mécanismes de la DDRX et de la PDRX
lors d’un procédé de déformation à chaud constituent un outil de choix pour l’in-
dustrie. En effet, ces modèles viennent en complément, voire en remplacement, des
campagnes expérimentales pour l’optimisation des procédés industriels. De nom-
breux modèles de recristallisation ont été développés aux cours de ces dernières
années dont une partie est présentée dans le chapitre 4. Ces modèles se divisent en
plusieurs catégories selon le niveau de description physique qu’ils proposent. Parmi
ces catégories, les modèles en champs moyens sont particulièrement intéressants pour
une utilisation à l’échelle industrielle car ils offrent une description locale des phé-
nomènes physiques, mais sans devoir gérer explicitement la microstructure, ce qui
permet de maintenir des temps de calculs rapides. Cependant, ces modèles ne par-
viennent pas à prédire correctement des valeurs distribuées comme la distribution de
la taille des grains. Cette limitation est une conséquence structurelle de l’hypothèse
en champs moyens et provient de la nature déterministe de l’équation de migration
des joints de grains. Le chapitre 5 a présenté un nouveau type de modèle de recristal-
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lisation, dénommé semi-topologique, et développé à partir d’un modèle en champs
moyens mais de manière à intégrer simplement l’essentiel des effets topologiques.
Les principaux résultats du modèle semi-topologique de recristallisation dyna-

mique et post-dynamique sont les suivants :

– distributions de la taille des grains : La principale innovation du modèle
semi-topologique réside dans l’incorporation d’une connectivité simple entre les
grains. Chaque grain n’interagit donc plus avec une matrice homogène équiva-
lente mais avec son grain voisin. La croissance d’un grain ne dépend donc plus
de la différence de densité de dislocations entre le grain et la matrice homo-
gène mais de celle avec son voisin permanent. L’évolution au cours du temps
de la taille des grains du système diffère d’un grain à l’autre à l’inverse de ce
qui se passe dans un modèle en champs moyens standard. De plus, la crois-
sance en DDRX n’est plus bornée par une taille de grain maximale identique
pour tous les grains. Cette innovation permet au modèle semi-topologique de
prédire des distributions de la taille des grains cohérentes avec les résultats
expérimentaux, et ce, sans ajout de paramètres ajustables.

– enchaînement des modèles de DDRX et de PDRX : La distribution
initiale de la taille de grain influence la cinétique des mécanismes de la PDRX.
En effet, l’inversion nécessaire de la distribution non réaliste, obtenue dans
les modèles en champs moyens standard, provoque un retard dans la crois-
sance de la taille de grain moyenne, ce qui n’est pas observé avec le modèle
semi-topologique. De plus, il a été montré que des relations particulières s’éta-
blissent entre les grains à l’issue du calcul de DDRX et que celles-ci influencent
également la cinétique de la PDRX. Le modèle semi-topologique permet donc
un suivi plus fin des mécanismes de la PDRX et autorise un enchaînement
direct des modèles de DDRX et de PDRX ce qui est une condition nécessaire
à la modélisation d’un procédé multipasses.

– représentation plus réaliste de la physique : La comparaison avec un mo-
dèle en champs complets a montré que le modèle semi-topologique est capable
de simuler des cinétiques de croissance de grain très similaires à celles prédites
par un modèle prenant un compte une description explicite de la microstruc-
ture. Ces résultats ne dépendent pas de la forme de la distribution initiale de la
taille des grains et sont obtenus sans l’ajout d’un paramètre ajustable [110] ou
sans avoir à modifier empiriquement la définition de la mobilité, à l’inverse des
autres modèles en champs moyens. La connectivité introduite entre les grains
dans le modèle semi-topologique permet donc de représenter des phénomènes
physiques qui dépendent de la topologie de la structure.

– cohérence avec les résultats expérimentaux : Le modèle a été appliqué
avec succès à l’acier 304L et est capable de prévoir correctement les contraintes

156



Conclusion générale

d’écoulement et les évolutions de la taille de grain moyenne en fonction de
la température, de la vitesse de déformation et indépendamment de la taille
de grain initiale. De plus, comme le modèle semi-topologique est basé sur
un modèle en champs moyens stationnaire analytique [60], les relations, qui
permettent de déterminer facilement les paramètres matériaux de ce modèle,
offrent une première approximation des valeurs respectives de la mobilité et
du paramètre de germination pour chaque condition expérimentale.

Perspectives

Les résultats présentés dans ce manuscript ainsi que les discussions abordées per-
mettent d’envisager plusieurs perpectives pour approfondir, d’une part, l’interpré-
tation physique de certains phénomènes et pour améliorer, d’autre part, la précision
des modèles ainsi que leur intégration dans un processus industriel :

– effet du niobium en PDRX, traînage des solutés ou épinglage de
Zener : Il serait intéressant d’évaluer la contribution de l’épinglage de Zener
des carbures de niobium sur les mécanismes de la recristallisation [114]. En
effet, les conditions de déformation étudiées dans ce projet ont permis d’isoler
l’effet des atomes en solution solide. Cependant, pour les températures les plus
basses de gamme de forgeage, les simulations thermodynamiques prévoient la
formation de carbures. Les deux mécanismes peuvent donc opérer de conserve
dans le matériau ou en compétition en fonction des proportions de carbone
et de niobium. En effet la précipitation devenue grossière capte une grande
partie du niobium qui ne se trouve plus en solution solide et ne peut donc plus
ralentir la migration des joints de grains.

– influence des autres éléments d’addition : Les matériaux modèles per-
mettent d’étudier avec précision les effets séparés ou synergiques des éléments
d’additions. Ce travail s’est focalisé sur les effets d’un ajout de niobium sur les
mécanismes de la DDRX et de la PDRX. Or les alliages industriels possèdent
de nombreux éléments d’additions susceptibles d’affecter les mécanismes de la
recristallisation. Ainsi on peut envisager que l’étude des effets du carbone ou
de l’azote en solution solide, ainsi que des carbonitrures de niobium ou d’un
ajout de molybdène serait particulièrement pertinente dans le cas de notre
problématique.

– amélioration de la loi de germination : L’incorporation d’une connectivité
entre les grains permet aux modèles en champs moyens de prédire aussi bien
les valeurs distribuées que les grandeurs macroscopiques tels que la contrainte
d’écoulement ou la taille de grain moyenne au régime stationnaire. Le suivi
fin de ces paramètres au régime transitoire constitue maintenant la prochaine
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étape de développement de ces modèles. Il a été identifié que l’amélioration
des lois de germination actuelles reste nécessaire pour y parvenir. En effet,
les évolutions des taux de germination empiriques au cours de la déformation
suggèrent que la germination dépend de plusieurs mécanismes physiques qui
opèrent successivement de manière prépondérante, comme par exemple, la
germination par maclage.

– couplage des modèles de DDRX et de CDRX : Le développement d’un
modèle qui fédère les recristallisations dynamiques discontinue et continue se-
rait intéressant [115]. En effet de nombreux mécanismes sont communs au
deux types de recristallisation et certain matériaux, tel que le cuivre, pos-
sède un comportement intermédiaire. La transition entre ces deux mécanismes
imposerait d’inclure l’énergie de défaut d’empilement comme paramètre.

– rapprochement entre les modèles en champs moyens et en champs
complets : La description explicite de la microstructure proposée par les
modèles en champs complets permet d’étudier très localement les phénomènes
physiques de la DDRX et de la PDRX. Ces modèles pourraient donc constituer
un substitut pertinent à l’expérience pour l’étude de la germination ou des
effets des éléments d’additions sur la mobilité des joints de grains. Ces résultats
permettraient d’établir des lois globales facilement implémentables dans les
modèles en champs moyens.

– application industrielle : Les dimensions des procédés industriels (lingots
de plusieurs tonnes) nécessite de devoir simuler la recristallisation sur des très
grands systèmes pour lesquels les gradients thermiques et de déformation sont
importants. La taille des VER actuels permet de supposer que les conditions
de déformation sont homogènes sur l’ensemble du VER. Cependant, il faut cal-
culer la recristallisation pour chaque condition, ce qui représente un nombre
de calcul important. Pour y parvenir, il est nécessaire de réduire au maximum
les temps de calcul en optimisant l’algorithme actuel. Cet aspect est indispen-
sable pour envisager une implémentation dans un code de calcul éléments finis
de type FORGE.
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Annexe A

Pour rappel dans la géométrie d’un éprouvette cylindrique, les expressions de la
déformation et de la vitesse de déformation sont respectivement égales à :

ε̄ = 2π√
3
Nr

L
(1)

et

˙̄ε = 2π√
3
Ṅr

L
(2)

Si τ0(r) = σθz(r) désigne la cission au rayon r (0 6 r 6 R) et τR = τ(R) la cission
à la périphérie, le couple de torsion Γ est donné par l’intégrale :

Γ =
∫ R

0
τ(r)2πr2dr (3)

L’équation 3 peut s’intégrer par parties :

Γ = 2πR3

3 τR −
2π
3

∫ R

0

dτ

dr
r3dr (4)

Si le comportement du matériau est régi par le critère de von Mises, τ se déduit
de la contrainte d’écoulement σ0 par la relation τ = σ0/

√
3, où la contrainte d’écou-

lement σ0 est une fonction (à priori quelconque) de la déformation équivalente ε̄ et
de la vitesse de déformation équivalente ˙̄ε. Ainsi la cission ne dépend, elle-même,
que de ε̄ et de ˙̄ε :

dτ

dr
= ∂τ

∂ε̄

∂ε̄

dr
+ ∂τ

∂ ˙̄ε
∂ ˙̄ε
dr

(5)

Ainsi :

dτ

dr
= 2π√

3L

(
N
∂τ

∂ε̄
+ Ṅ

∂τ

∂ ˙̄ε

)
(6)

La relation 4 devient donc :

Γ = 2πR3

3 τR −
2π
3

2π√
3L

∫ R

0
r3
(
N
∂τ

∂ε̄
+ Ṅ

∂τ

∂ ˙̄ε

)
dr (7)
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En dérivant la relation 3, on obtient :

∂Γ
∂N

= 2π
∫ R

0
r2∂τ

∂ε̄

∂ε̄

∂N
dr = 2π

∫ R

0

2πr3
√

3L
∂τ

∂ε̇
dr (8)

∂Γ
∂Ṅ

= 2π
∫ R

0

2πr3
√

3L
∂τ

∂ ˙̄εdr (9)

En reportant les expressions précédentes dans l’équation 7 :

Γ = 2πR3

3 τR −
1
3

(
N
∂Γ
∂N

+ Ṅ
∂Γ
∂Ṅ

)
(10)

En posant :

m̃ = Ṅ

Γ
∂Γ
∂Ṅ

= ∂lnΓ
∂lnṄ

(11)

ñ = N

Γ
∂Γ
∂N

= ∂lnΓ
∂lnN

(12)

On en remplaçant τR = σ0/
√

3 dans l’équation 10, on retrouve l’expression de la
relation de Fields et Backofen :

σ0(R) =
√

3
2πR3 Γ (3 + ñ+ m̃) (13)
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Annexe B

Le tableau 1 présente les paramètres du modèle de semi–topologique de DDRX
en fonction des conditions de déformation. Ces paramètres sont utilisés pour les
simulations dont les résultats sont présentés sur les figures 5.2, 5.3, 5.4, 5.5 et 5.6.

Tableau 1 – Paramètres du modèle semi–topologique.

Température Vitesse de
déformation Mτ

(
µm3s−1

)
kn
(
µm4s−1

)
ν H

(
µm−2

)
950 ◦C 0,01 s−1 0,024 5,05 × 10−9 1,81 83,22

1050 ◦C
0,1 s−1 0,22 8,00 × 10−8 1,47 94,24
0,01 s−1 0,06 7,00 × 10−8 1,18 50,87
0,003 s−1 0,014 3,00 × 10−8 1,92 30,49

1150 ◦C 0,01 s−1 0,1 1,50 × 10−7 2,14 22,2
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Abstract :

Cooling system of nuclear power plants is constituted of metallic parts obtained
by hot forging. Thus during the manufacturing process, the microstructural trans-
formations induced by the deformation and annealing process define partially the
mechanical properties of the final products. A sharp knowledge of the physical me-
chanisms generated within the material is required to handle the microstructure. In
the case of hot deformation of 304L austenitic stainless steel, the microstructural
modifications depend on the discontinuous dynamic recrystallization (DDRX) and
the post-dynamic recrystallization (PDRX).

The aim of this project is: (i) the study of the DDRX and the PDRX under
the conditions of deformation inherent in the forging process, (ii) the study of the
influence of niobium addition on these mechanisms, (iii) the modeling of these me-
chanisms in order to predict the microstructure characteristics (mean grain size and
distribution) following a multipass process.

As part of the research, the deformation conditions experienced during the hot
forging process are replicated through torsion tests with model materials containing
various niobium concentrations. Characterization and modeling of microstructures
enable to understand the respective effects of temperature, strain rate as well as
niobium addittion on the DDRX and PDRX mechanisms. In this study, a new
topological approach of mean-field hypothesis is developed in order to allow the
prediction of realistic grain size distributions.
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Forgeage à chaud.

Résumé :

Les pièces métalliques constituant le circuit primaire des installations nucléaires
sont élaborées par forgeage à chaud. Pendant ce procédé, les transformations mi-
crostructurales induites par la déformation et les recuits déterminent une partie
des propriétés mécaniques des produits finaux. L’orientation de la microstructure
lors du processus de fabrication nécessite une connaissance précise des mécanismes
physiques qui opèrent dans le matériau. Dans le cas de la déformation à chaud de
l’acier austénitique 304L, ces modifications microstructurales dépendent de la recris-
tallisation dynamique discontinue (DDRX) et de la recristallisation post-dynamique
(PDRX).

L’objet de ce projet est : (i) l’étude de la DDRX et de la PDRX dans les conditions
de déformation du procédé de forgeage, (ii) l’étude de l’influence d’un ajout de
niobium sur ces mécanismes, (iii) la modélisation de ces mécanismes afin de prédire
les caractéristiques de la microstructure (moyenne et distribution de la taille des
grains) à l’issue d’un procédé multipasses.

Dans le cadre de l’étude, les conditions de déformation rencontrées lors du forgeage
à chaud sont reproduites à l’aide d’essais de torsion sur des matériaux modèles
contenant des teneurs en niobium différentes. La caractérisation et la modélisation
des microstructures a permis de comprendre les effets respectifs de la température,
de la vitesse de déformation ainsi que de l’ajout de niobium sur les mécanismes de la
DDRX et de la PDRX. Dans cette étude, une nouvelle approche semi-topologique
de l’hypothèse champs moyens est développée afin de permettre la prédiction de
distributions de la taille de grain cohérentes avec les données expérimentales.


	Étude bibliographique
	Introduction
	Traitements thermomécaniques sur les aciers austénitiques
	Forgeage libre à chaud
	Représentation multi-échelle de la structure d'un alliage métallique
	Introduction aux aciers inoxydables auténitiques
	Les aciers inoxydables
	Propriétés de l'acier inoxydable austénitique 304L


	Recristallisation dynamique discontinue
	Écrouissage – restauration dynamique
	Les dislocations
	Écrouissage
	Restauration dynamique

	Évolution de la microstructure sous l'action de la recristallisation dynamique discontinue
	Mécanismes de la recristallisation dynamique discontinue
	Affinement de la taille de grain
	Grossissement de la taille de grain

	Migration des joints de grains
	Mobilité du joint de grains
	Traînage des solutés
	Épinglage de Zener

	Mécanismes de germination
	Migration locale d'un joint entre deux grains adjacents
	Coalescence de sous-grains adjacents
	Croissance d'un sous-grain
	Germination au cours de la DDRX


	Recristallisation dynamique continue
	Recuit après déformation à chaud
	Recristallisation statique
	Recristallisation post-dynamique
	Croissance de grain

	Conclusion et objectifs de la thèse

	Méthodes expérimentales
	Introduction
	Les matériaux
	Élaboration des matériaux modèles
	Composition chimique des matériaux modèles
	Matériaux industriels

	Essai de torsion
	Introduction
	Dispositif expérimental
	Obtention des courbes contrainte – déformation 
	Répétabilité des essais de torsion

	Caractérisations microstructurales
	Métallographie
	Microscopie électronique
	Principe de fonctionnement d'un microscope électronique à balayage
	Analyse par EBSD
	Matériel et paramètres utilisés

	Détermination de la taille de grain
	Conversion des données 2D  3D : algorithme de Saltykov

	Conclusion

	Résultats expérimentaux sur la recristallisation dynamique et post-dynamique
	Introduction
	Étude de la DDRX sur les matériaux modèles
	Programme expérimental de l'étude de la DDRX
	Évolution de la microstructure en fonction du taux de déformation
	Influence de la température
	Influence de la vitesse de déformation
	Influence de la teneur en niobium
	Sensibilité à la vitesse de déformation et à la température
	États de précipitation

	Étude de la DDRX sur les matériaux industriels
	Influence des conditions expérimentales
	Comparaison avec les alliages modèles

	Étude de la PDRX sur les matériaux modèles
	Programme expérimental PDRX
	Influence du taux de déformation
	Recristallisation statique
	Recristallisation post-dynamique

	Influence de la teneur en niobium

	Conclusion

	État de l'art de la modélisation de la récristallisation
	Introduction
	Modélisation de la DDRX
	Modèles JMAK
	Modèles en champs moyens
	Généralités
	Modèle de Montheillet et al.
	Modèle de Bernard et al.
	Modèle de Cram et al.
	Modèle de Favre et al.
	Limites des modèles en champs moyens
	Résumé sur les modèles en champs moyens


	Modélisation de la PDRX
	Modèles JMAK
	Modèles en champs moyens
	Modèle de Beltran et al.
	Modèle de Montheillet et al.

	Modèle en champs complets
	Revue des modèles en champs complets
	Méthode level–set


	Conclusion

	Modélisation de la recristallisation dynamique discontinue et post-dynamique
	Introduction
	Modèle semi-topologique de recristallisation dynamique discontinue
	Représentation du matériau : introduction d'une topologie simple
	Migration des joints de grains
	Écrouissage – restauration dynamique
	Germination
	Identification des paramètres du modèle
	Fonctionnement du modèle

	Modèle semi-topologique de recristallisation post-dynamique
	Restauration post-dynamique
	Migrations des joints de grains
	Fonctionnement du modèle

	Application du modèle semi-topologique de DDRX à l'acier 304L
	Effets sur les distributions de la taille des grains
	Influence des conditions expérimentales
	Effet de la température de déformation
	Effet de la vitesse de déformation
	Effet de la taille de grain initiale

	Limites du modèle semi-topologique

	Couplage des modèles DDRX et PDRX
	Couplage des modèles en champs moyens standard
	Couplage des modèles semi-topologiques
	Effet de la connectivité sur le couplage des modèles

	Comparaison avec un modèle en champs complets
	Introduction
	Comparaison des modèles en croissance de grain

	Conclusion

	Bibliographie

