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INTRODUCTION GENERALE



Les matériaux industriels sont généralement polycristallins. Le controle et la compréhension
de I’évolution de la microstructure restent les objectifs essentiels de la science des matériaux.
Cette évolution dépend de la composition du matériau, mais aussi de son histoire thermo-
mecanique, c’est-a-dire de toute la gamme de transformations subies au cours des différentes
étapes de sa fabrication. Les propriétés mécaniques, magnétiques et électriques des matériaux
sont influencées par cette évolution, qui recouvre de nombreux parameétres : la taille et la
forme des grains, I’homogénéité de leurs distributions en tailles et orientations et la présence

des différentes phases.

La recristallisation est I’un des phénomenes les plus utilisés dans la gamme de fabrication
industrielle, il est généralement partagé en divers stades: restauration, recristallisation
primaire, croissance normale et/ou croissance anormale. Nous nous intéressons dans ce travail
aux processus de croissance des grains, qui restent a ce jour des phénomenes suffisamment
complexes, méme dans les microstructures les plus simples (homogénéité cristalline en
formes, en orientations et en distribution des grains ; absence de particules) pour que de
nombreux travaux proposent, encore actuellement, des théories souvent contradictoires.
L’introduction de I’outil informatiqgue a permis de mieux contrOler le processus de
croissance ; la simulation de I’évolution des microstructures dans les différents stades de ce

processus permet d’optimiser les parameétres qui peuvent I’influencer.

L'homogéneité de distribution des différents parameétres structuraux contrdle I'hnomogénéité de
comportement du matériau. Les premieres théories classiques de la croissance, établies dans
les années 60, ont relié I’aspect morphologique de la croissance au rayon moyen de la matrice.
Il est bien établi actuellement que la seule considération de ce rayon moyen peut masquer
I’effet de I’hétérogénéité structurale, qui caractérise la plupart des matrices réelles. Pour tenir
compte de I’effet de cette hétérogénéité structurale, sur le comportement local des grains en
croissance, nous considérons dans cette étude I’évolution en croissance normale de micro-
matrices, correspondant a des clusters de populations differentes, coexistant dans la méme

matrice globale.

Nous nous intéressons a I’influence de I’hétérogénéité structurale sur la croissance anormale
des grains de Goss, d’orientation {110}<001>, dans des tdles magnétiques de Fe3%Si de type
HiB. Nous considérons I’évolution par croissance normale de clusters, morphologiques ou
cristallographiques, afin de caractériser les matrices potentiellement favorables au

déclenchement de la croissance anormale des grains de Goss.



Nous faisons une étude comparative entre deux methodes de simulation de croissance, la
méthode statistique de Monte Carlo et la méthode déterministe des vertex. Nous utilisons
comme microstructure initiale une matrice apres recristallisation primaire, caractérisée par
EBSD (Electron Back Scattering Diffraction).

Ce mémoire comprend quatre chapitres :

- Le premier chapitre est consacré a la description des processus de recristallisation et
croissance, avec une caractérisation des parametres et des forces qui contrélent les différentes

étapes.

- Le deuxiéme chapitre considere les différents modeéles généralement utilisés en croissance,

aprées un rappel sur I’aspect geomeétrique et topologique de ce processus.

- Le troisieme chapitre présente les diverses techniques utilisées pour simuler le processus de
croissance, avec un accent particulier sur les deux méthodes utilisées dans cette étude, la
technigue Monte Carlo et la méthode des vertex. Nous y décrivons également les

algorithmes que nous avons utilisés.

- L’approche adoptée dans cette étude et les résultats sont regroupés dans le quatriéme
chapitre. La premiere partie est consacrée a la caractérisation de la matrice expérimentale,
obtenue par EBSD, et des clusters morphologiques et cristallographiques, choisis a partir de
cette matrice. La deuxiéme partie est consacrée a la simulation de la croissance normale dans
les deux types de clusters, dans une étude comparative entre les paramétres structuraux et les

méthodes de simulation utilisées.

- Nous terminons cette étude par une conclusion et des perspectives.



Chapitre 1

Recristallisation et Croissance



I.1. HISTORIQUE

C’est a la fin du 19°™ siécle, que commencent & étre établies les premiéres hypothéses
métallurgiques pour expliquer 1’évolution des propriétés structurales des métaux et alliages,
aprés des traitements thermo-mécaniques. Sorby fut le premier a analyser, en 1887, les
phénomenes qui contrdlent cette évolution structurale et parle de « recristallisation » (Sorby,

1887).

En 1898, Stead (Stead, 1898) a proposé un concept de croissance normale par rotation et
coalescence des grains. Ewing et Rosenhain (Ewing & Rosenhain, 1900) ont montré que le
phénomene se produit par la migration des joints de grains, ils ont remarqué que la vitesse de
migration augmente avec la température de recuit. En 1910, Charpy (Charpy, 1910), a relié le
taux d'écrouissage a la taille finale du grain. En 1916, Jeffries (Juffries, 1916) montre que la

croissance anormale dans des fils de W est causée par une inhibition de la croissance normale.

Le développement de la théorie élémentaire des dislocations, proposée indépendamment par
Orowan, Taylor et Polanyi en 1934, a amélioré considérablement les études expérimentales et
théoriques de la recristallisation, de nombreux modeles sont alors proposés pour expliquer les

différentes étapes du cycle de recristallisation.

C’est au début des années 80 que la simulation fut introduite dans les études de recristallisation,
comme technique d’investigation complémentaire des études expérimentales et théoriques. Les
premiers travaux, d’Anderson et ses collaborateurs (Anderson et al., 1984), utilisent la méthode
statistique Monte Carlo, qui reste encore actuellement la plus courante. Une description
déterministe du processus de croissance fut proposée dans le modele des vertex de Kawasaki et
ses collaborateurs (Kawasaky et al., 1989). Ces deux techniques de simulation que nous utilisons
dans notre travail sont décrites dans le chapitre 3, elles sont a la base de nombreux modeles

actuels de croissance.

Le controle du processus de recristallisation dépend de la maitrise des parameétres suivants :
1- I’état de déformation,
2- la texture,
3- I’histoire thermo- mécanique du matériau,
4- la présence des précipités et des atomes étrangers,

5- la température.



1.2. ETAT DE DEFORMATION

L’application d’une contrainte sur un matériau produit en général une déformation. Si apres
suppression de la sollicitation, le matériau revient a son état initial, la déformation est élastique,
elle est plastique s’il ne peut pas revenir a son état initial. Au cours de cette déformation
plastique, I’essentiel de 1’énergie est dissipée sous forme de chaleur, I'énergie emmagasinée par
le matériau ne représente qu'une faible proportion (2-10%) (Benard et al., 1969). Cette énergie

est due aux divers défauts crées durant la déformation, ces défauts sont : les dislocations, les

lacunes, les défauts d’empilement et les auto-interstitiels.

La participation de chaque population de défauts a la déformation dépend essentiellement de
deux facteurs : I’énergie de défaut et la densité¢ de population. Les lacunes et les atomes auto-
interstitiels s’annihilent facilement a haute température, 1’état de déformation dans les études de
recristallisation est caractéris€¢ uniquement par la densité des dislocations (80-90% de 1’énergie

emmagasinée).

Apres déformation, le métal n’est plus en état d’équilibre (état instable), ses propriétés
mécaniques et physiques initiales sont modifiées, on obtient un nouvel état d’équilibre ; si la
température est suffisante, certains processus thermiques apparaissent pour diminuer son énergie

libre, comme la restauration et la recristallisation

I.3. LES ETAPES DE RECRISTALLISATION
I.3.1. La Restauration

La restauration est un processus qui permet la réduction du nombre de défauts et leur
réarrangement dans de nouvelles configurations de moindre €nergie, sans création de nouveaux
grains. Cette étape permet de retrouver la presque totalité des propriétés physiques et mécaniques

du métal, c¢’est donc une restauration de I’état qu’il avait avant déformation.

Dans les ouvrages pédagogiques, la restauration est généralement classée dans les étapes de
recristallisation, bien qu’elle n’en fasse pas réellement partie. C’est un phénomene qui peut

précéder ou se faire en parallele avec la recristallisation.

1.3.2. Recristallisation Primaire

La recristallisation primaire est caractérisée par 1’apparition de germes, qui se développent aux
dépens de la matrice écrouie qui les entoure. Pour qu’un germe puisse croitre, il faut qu’il

atteigne une taille critique, sinon il disparait. La croissance de ces nouveaux grains se poursuit



jusqu'a ce qu’ils arrivent au contact les uns des autres. La fin de ce stade correspond a la
consommation de toute la matrice écrouie.
Le processus de recristallisation primaire est régi par les lois suivantes :
- L’écrouissage doit étre supérieur a un certain taux d’écrouissage minimal, dit écrouissage
critique.
- La température de recristallisation Tr est d’autant plus élevée que la déformation est plus
faible.
- La taille des grains recristallisés est d’autant plus petite que la déformation est plus
importante.
- Les nouvelles cellules peuvent croitre a partir des grains déformés, avec des orientations tout
a fait différentes de celles de la matrice d’origine

- La température de recristallisation diminue si la pureté du métal s’¢leve.

I.3.3. Croissance normale

Apres recristallisation primaire, la structure obtenue n’est pas stable, les joints de grains
continuent leur migration dans la structure recristallisée, en diminuant I’exces d’énergie di a leur
courbure. Au cours de cette étape, la taille moyenne des grains croit d’une facon continue et
homogene, on parle de croissance normale ou continue.

Plusieurs facteurs peuvent inhiber la croissance normale :

- Les fines particules de seconde phase épinglent les joints qu’elles bloquent un temps, seuls
certains joints spéciaux peuvent échapper a cette inhibition.

- Les impuretés ségrégent sur les joints (ils présentent un exces de volume et une affinité pour
occuper les vides qui existent sur les joints), la vitesse de migration des joints diminue.

- En présence d’une texture accusée, la majorité des joints sont a faible angle, donc de faible
énergie, leur déplacement est difficile, par rapport aux joints a grand angle qui seront plus
mobiles ; les grains minoritaires entourés des joints a grand angle peuvent croitre de fagcon
exageérée.-

- L'inhibition de la croissance normale par 1'énergie de surface : dans les tdles minces, la
croissance est controlée par I'énergie superficielle. Pour une atmosphére donnée, les grains
qui présentent des plans de plus basses énergies paralléles a la surface de la tole auront

tendance a se développer aux dépens du reste de la matrice.



1.3.4. Croissance anormale

La croissance anormale, exagérée ou discontinue, est une croissance soudaine et rapide d’une
minorit¢ de grains, dans certaines régions de la matrice recristallisée ; elle apparait apres
inhibition de la croissance normale par un des phénoménes décrits ci-dessus, elle n’exige pas de
nouvelle germination, ¢’est une minorité¢ de grains qui se développent de fagon discontinue et
spécialement exagérée aux dépens du reste de la matrice.

La croissance anormale se produit dans un grand nombre de métaux de structures diverses : CFC
(Cu, Al, Ag, Ni), CC (W, Fe, Zr, Ti), hexagonale (Zn), ou dans certains alliages (Fe-Si, Fe-Ni,
Al-Mn, Al-Cu).

I.4. LES JOINTS DE GRAINS EN RECRISTALLISATION ET CROISSANCE
I.4.1. Introduction

Dans le domaine industriel, les matériaux utilisés sont généralement polycristallins, ¢’est-a-dire
constitués de cristaux ou grains. Entre ces cristaux, des régions caractérisées par une structure
plus ou moins ordonnée permettent une jonction géométrique et cristallographique. Ces régions

sont appelées joints de grains.

La recristallisation en général et la croissance en particulier, sont des phénomeénes de migration
des joints de grains. La compréhension du comportement des joints de grains est donc essentielle
dans tout étude de croissance. En effet, comme la relaxation de I'énergie du matériau est attribuée
au mouvement des joints, la compréhension des caractéristiques des joints est essentielle pour

étudier leur mobilité.

1.4.2. Caractéristiques des joints de grains

Un joint de grains est la surface qui sépare deux cristaux (ou grains) de méme nature, de méme
structure et d’orientations différentes. Le joint est dit joint de phases si les deux cristaux sont de
structure différente. Dans le cas général, on parle d'interfaces.

La description géométrique d’un joint de grains fait intervenir cinq parametres : trois parametres
pour caractériser la désorientation relative, entre les deux cristaux adjacents, et deux parameétres
pour situer le plan du joint.

En recristallisation et croissance, le joint de grains est toujours en mouvement, on ne tient
compte généralement que des trois parametres de désorientation. On peut utiliser une rotation

d'angle 6 autour d'un axe R = [uvw] (figure I.1) ou les trois angles d'Euler (figure 1-2).
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Figure I.1 : Axe et angle (R, 0) de désorientation entre deux grains

(a) (b)

Figure 1.2: Désorientation entre deux grains dans I’espace d’Euler

(a) (¢1,¢, ¢52) dans le formalisme de Bunge , (b) (y,8,¢) dans le formalisme de Roe



1.4.3. Classification des joints

Dans un premier partage, les joints de grains sont classés suivant leur désorientation en joints a
faible angle et en joints a grand angle, la limite de passage est souvent choisie a = 15° (Read et
Shokley, 1950), parfois § = 8° (Mykura, 1980). Ce premier partage est utile, en premicre
approximation, pour décrire les caractéristiques globales des joints (Adams et al., 1998). Dans
les études de simulation des microstructures, il sert souvent a une premicre validation de la

technique utilisée.

1.4.3.1. Joints a faible angle (LA)

Les joints de grains a faible angle ou sous-joints sont décrits par des réseaux de dislocations.
Read et Shokley ont proposé un modéle simple basé sur la théorie élastique des dislocations. La
désorientation d’un sous-joint est donnée par la relation (I-1) (Burgers, 1940 ; Read et Shockly,

1950).
b/d = sin (0/2) (I-1)
Ou:

- b est le vecteur de Burgers,

- d est la distance entre deux dislocations.

L’énergie interfaciale du joint LA correspond a 1’énergie ¢élastique par unité de longueur d’un

ensemble de dislocations coins, elle est donnée par la relation :

_Low ]
y= d4ﬁ(1_u)ln(d/ro) (1-2)

Ou:
- v et u sont respectivement la constante de Poisson et le module de cisaillement,

- d est la distance entre deux dislocations,

- 1/d est le nombre de dislocations par unité de longueur.

L'expression de I'énergie n'est valable que si la théorie €lastique est applicable, c'est-a-dire avec
une distance d supérieure au diametre du coeur de dislocation ; si ce dernier est pris égale a 4b
(cceur large) ona : d/2 > 2b = sin(6/2) < 0.125 = 6 < 15° (limite angulaire LA).

La relation (I-1) devient :

0=b/d (I-3)

L'énergie s'écrit alors:



y=2 b (1ogbridy+logblr)) = ¥ = 7,0(4, —log(0)) (1-4)
d 4z(1-v)
C __ M
Avec: y, =log(b/r,) et A, = 47(-0)

L’¢énergie y est généralement normalisée par rapport a 1'énergie limite de transition des joints a

faible angle vers les joints a grand angle (Read, 1953), cette énergie est donnée par :
AN PR A (I-5)

- 7, et 6, sont respectivement 1’énergie et ’angle de désorientation correspondant a la

transition faible angle-grand angle.

- y est’énergie du joint a faible angle de désorientation .

1.4.3.2. Joints a grand angle

En recristallisation, on admet en général que les joints a grand angle sont plus mobiles que les
joints a faible angle. Il existe cependant des joints particuliers, correspondant a des
désorientations particulieres et des minima d’énergie, qui peuvent avoir des mobilités

relativement faibles. On distingue :

- Les joints C.S.L (Coincidence Sites Lattice)

Pour certaines désorientations entre les deux grains adjacents, il existe des sites atomiques
communs aux deux grains. L'ensemble de ces sites forme le réseau CSL, ces joints sont
caractérisés par une périodicité de coincidence P, définie par le rapport du volume de la maille de
coincidence a celui de la maille ¢lémentaire du réseau du monocristal. L'indice de coincidence )|
est l'inverse de la périodicité des nceuds communs, on a :

_ volume de la maille de coicidence

volume de la maille élementaire

En recristallisation, on considére généralement qu’un joint est de type CSL jusqu’a X = 25.

- Les joints C.A.D (Coincidence Axis Directions)

Certains joints possédant des axes R[uvw] de faibles indices peuvent également avoir des
propriétés de mobilité particulieres, quel que soit 1’angle de désorientation. On retient

généralement, en migration des joints de grains, les axes <100>, <110>, <I11>et <211>.



1.4.4. Migration des joints de grains

1.4.4.1. Energie du joint de grains

L'énergie du joint de grains intervient dans la force de migration et, en présence de précipités,
dans la force de freinage. On sait notamment que les joints a faible désorientation et les joints de
coincidence ont une faible énergie, relativement aux joints généraux. L'énergie du joint est donc

une propriété qui dépend de sa structure (Goodhew et Balluffi, 1980).

1.4.4.2. Mobilité du joint de grains

La mobilité du joint de grains dépend essentiellement de la structure du joint lui-méme, de la
température de recuit et souvent de la présence des impuretés.

Dans le cas des joints a grand angle, si la force motrice est considérée comme constante, cette
mobilité varie avec la température suivant une loi exponentielle d’activation thermique (loi
d’Arrhénius) :

M=M, exp (-Q/kT) (I-6)

Q est I’énergie d’activation, My est le coefficient pré-exponentiel.

La vitesse de migration des joints a faible angle est inférieure a celle des joints a grand angle.

Plusieurs parametres peuvent influencer leur mobilité

1.4.4.3. Effet de la température

C’est ’effet le plus important. A température élevée, les joints ordonnés perdent leurs propriétés
a cause du changement de leur structure et, par conséquent, du transfert atomique ; I'énergie
d'activation croit, ils deviennent plus mobiles. Il faut remarquer que ce paramétre prépondérant
est souvent pris égal a OK en simulation, pour pouvoir suivre I’évolution des parametres

structuraux.

1.4.4.4. Effet d’orientation

Dans les métaux CFC les joints de flexion de désorientation 30-40° autour de <100> sont les
plus rapides ; c'est pour les joints 25-30° <110> dans les CC et 30° <0001>I"hexagonal qu'on
observe ce comportement, les joints de torsion de méme désorientation que les précédents sont

plus lents.
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L’orientation du plan du joint de grains a également une forte influence sur la migration. Ces
effets anisotropes de migration s’expriment davantage aux basses températures qu’aux

températures élevées, et sont généralement observés pour des joints de grains avec Z petit.

1.4.4.5. Effet des impuretés

L'effet des impuretés sur la mobilité des joints dépend de leur concentration, de la température et
des caractéristiques des joints. La mobilité des joints est faible si la concentration est élevée, elle
augmente avec la diminution de cette derniere. A haute température, les joints sont plus mobiles,
I’énergie d’activation du mouvement atomique augmentant avec la température. En mobilité, la
cristallographie et la spécialité des joints jouent un rdle important sur 1’effet des impuretés, les

joints spéciaux sont moins freinés par les impuretés que les joints généraux.

I.5. FORCES EN RECRISTALLISATION

On distingues deux forces essentielles en recristallisation, la force motrice et la force de freinage.

I.5.1. Force motrice

Le processus de recristallisation peut étre défini comme une évolution de la microstructure par
migration des joints de grains. La minimisation de 1'énergie libre globale du systéme est réalisée
essentiellement a partir du mouvement de ces joints. La force motrice dans les différentes étapes
de recristallisation correspond en grande partie a la différence d'énergie libre entre 1'état initial et
le nouvel état d'équilibre. La force motrice F est reli¢e a la vitesse de migration du joint de grains
par la relation suivante :

V=M F" aI-7

M est la mobilité du joint de grains, le ceefficient n est compris entre 0.5 et 1. Considérons deux

grains gl et g2 séparés par un joint de grains figure (1.5), avec respectivement G1 et G2 les

énergies libres par unité de volume de chaque grain.

Figure 1.3 : ?

Force motrice appliquée sur le joint de grains gl g2

Joint de grains

_
X
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La force motrice est reliée a I’enthalpie du systéme par la relation suivante:
Fin= - dGyyy/dx (1-8)

Ou x est la position du joint de grains.

L’enthalpie du systéme est donnée par :

Gsys =V, (X) G+ 'V, (X) Gy + Si6 Gi. (1-9)

Ou:
- Si6, Gyg et x sont respectivement 1’aire, 1’enthalpie et la position du joint,

- Gj, et Vj sont respectivement I’enthalpie et le volume du grain i.

Si la température et la pression sont constantes, et lorsque le joint se déplace de dx, on aura :

(C
s _ G, dVl (x) +G, de(x) +G, dSJG(x)‘

(I-10)
dx dx dx dx
Sachant que le volume est conservé, on aura :
@) __dv) @1
dx dx
La force motrice devient :
d
Fn=(G2-Gy) anx) _ G Ss6(%) . I1-12)
dx
Cette force est constituée par deux termes :
Une force motrice volumique : F, = (G2-Gy) @ (I-13)
X
Une force motrice interfaciale : F= -G dSJdG (x) . (I1-14)
X

L’importance d’une force par rapport a ’autre dépend de 1’étape considérée dans le processus

global de recristallisation :

-En recristallisation primaire, la force motrice résulte de la différence en densité de

dislocations entre les parties recristallisée et €crouie, seule la force volumique intervient. Si p. et

pr sont respectivement les densités de dislocations de 1'état écroui et 1'état recristallisé, la force

motrice agissant sur le joint de grains s’écrit :
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Fp=Ed (pe-pr) (I-15)
Ou:

- pe est la densité de dislocation dans le volume écroui (~ 10"%cm™).

- p: est la densité de dislocation dans le volume recristallisée (~ 10’cm™).

- B4 est I'énergie emmagasinée par unité de longueur de dislocation.

Pratiquement, p.>> p;, R>> R, donc la relation (I-15) devient :

F,=c Gb’ p, (I-17)

c est une constante de I’ordre de 0.5, p. est de I’ordre de 10"2cm™ , G est le module de
cisaillement.

Eq est donc de 1’ordre de 10® N, ce qui implique que Fp~ 10*N/em™.

- En croissance, la force motrice correspond a 1’énergie interfaciale des joints. Une estimation
avec un grain cubique d’aréte D et entouré de 6 joints, avec une aire des joints par unité de

volume égale approximativement a 3/D donne :

3D* | 3
b 2] -2

Ou y,. est’énergie du joint.
I.5.2. Force de freinage

La présence des particules de seconde phase produit un effet d’épinglage au niveau des joints.

Zener (Smith, 1948) a estimé que la force de freinage due a une fraction volumique f, de

particules identiques, de forme sphérique et de rayon 1, est égale a :

P==2y,fIr 1-19)
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Chapitre |1

Modeles de Croissance



11.1. INTRODUCTION

La recristallisation primaire s’achéve quand la matrice écrouie disparait totalement ; cependant,
la configuration obtenue n’est pas encore stable, la taille moyenne des grains continue a

augmenter si le matériau est maintenu a T élevée, c'est le processus de croissance.

Pour quantifier ce processus et déterminer les effets des différents parameétres introduits, diverses
approches théoriques ont été effectuées, ces approches sont séparées en deux groupes de

modeéles :

- Les modeles statistiques : dans ce type de modéles, les grains sont triés en classes. Les
grains de chaque classe ont le méme environnement local (le nombre de proches voisins,

leurs tailles et leurs formes) que celui de I’ensemble de tous les grains.

- Les modeles déterministes : ces modeéles décrivent la croissance en tenant compte de
I’influence de la position relative des grains (chaque grain est étudié indépendamment), le
calcul numérique est important pour suivre I’évolution de chaque grain en respectant

I’évolution de son voisinage.

11.2. TOPOLOGIE DE LA CROISSANCE

C.S. Smith (Smith, 1952) fut le premier a discuter les aspects topologiques et géométriques de la
croissance, il a décrit le phénomeéne de croissance par le mouvement des joints, il prend fin
quand la stabilisation est atteinte, le processus de croissance permet donc au matériau d’atteindre
un état de stabilité. D’aprés Smith, le grain, ou n’importe quelle structure cellulaire, est
caractérisé par des quantités finies : cotés, faces et sommets. En 2D, les grains sont séparés par

des arétes et en 3D ils sont séparés par des faces (figure I1.1).

Ces quantités sont reliées par 1’équation d’Euler :

C-E+V=1 (en 2D) (11.2)
-C+F-E+V=1 (en 3D) (11.2)

F est le nombre de faces, E est le nombre de cotés (arétes), V est le nombre de sommets (vertex)
C est le nombre de cellules (grains). Le nombre de joints liés au méme sommet est appelé le
nombre de coordination (z), il est constant dans toutes les microstructures stables : z=3 en 2D,

z=4 en 3D.
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Figure 1.1 : Schéma d'une structure de grains en 2D.

11.2.1. Aspect topologique a deux dimensions (critére de stabilité aux nceuds)

En croissance, le mouvement des joints se fait vers leurs centres de courbure pour réduire leurs
énergies et donc atteindre un état plus stable. Les tensions appliquées au niveau des sommets de
grains, peuvent avoir une résultante non nulle. Pour obtenir un état stationnaire, il est
indispensable de réarranger les joints de telle maniére que cette résultante s'annule. Si nous
considérons le cas d'un sommet a trois cOtés (point triple), la configuration la plus stable est
obtenue pour une égalité des angles aux points triples, c'est la condition de stabilité aux nceuds

proposée par Von Neumann, elle est donnée par la relation suivante (Von. Neumann, 1952):

7/1 7/2 7/3 (“3)

2
Figure 11.3:
B12 ] Représentation schématique des tensions
B >
B13 appliquées a un sommet ou point triple.
3
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Si nous admettons que les tensions sont indépendantes de la désorientation, c'est-a-

direy, =y, = y,, une structure a motif hexagonal (z=3) est imposée, les angles aux points triples

sont égaux a 120°. Un grain en équilibre est entouré par 6 joints, le grain qui posséde moins de 6

cOtés aura tendance a disparaitre, tandis que celui possédant plus de 6 cotés aura tendance a

Figure 11.2 : Mécanisme de croissance de grains en 2D

croitre (figure I1-2).

W

:

)

e)

“'.

Les signes (=) (+) (-) se rapportent respectivement a un grain stable, en croissance ou en

décroissance (Humphreys, 1995).



Deux processus topologiques fondamentaux en 2D sont 1'échange de voisins et la disparition de
grains (figure 11-4). L'échange de voisins se produit lorsque deux sommets se rencontrent le long
d'un coté (joint), puis se séparent dans une direction perpendiculaire; la disparition d'un grain se

produit lorsque trois sommets voisins entre eux se rencontrent pour former un seul sommet.

XX

(a)

e

(b)

Figure 11.4 : Les deux processus topologiques fondamentaux qui se produisent en croissance en 2D.

(a) échange de voisin "swiching neiboring" et (b) disparition d'un grain triangulaire.

Figure 11.5 : Polyeédre de 'Kelvin tetrackaidecahedron (Haessner, 1978)
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Von Neumann (Von Neumann, 1952) puis Mullins (Mullins, 1956) ont reli¢, en 2D, la vitesse de
croissance des grains a leurs classes topologiques et ont montré que la vitesse de variation d'aire

des grains s'écrit :

dA
E:c(N ~6) (11.4)

Ou N est le nombre de cotés d'un grain d'aire A

11.2.2. Aspect topologique a trois dimensions

A trois dimensions, il n'existe pas une forme géométrique simple qui puisse satisfaire aux
conditions de remplissage de I'espace et a la condition de stabilité aux sommets avec le polyedre
de ‘Kelvin tetrackaidecahedron' (figure II-5) qui a des surfaces possédant deux rayons de

courbures.

11.3. MODELES DE CROISSANCE

Dans ce paragraphe, nous rappelons les modeles de croissance les plus importants. Les deux

points essentiels a considérer en modélisation de croissance sont :
1- la détermination des distributions de tailles et des formes de grains.
2- la variation de la vitesse de croissance en fonction du temps et de la température.

Les fonctions de distributions les plus connues proposées par les différentes approches pour

¢tudier 1’évolution de la croissance des grains sont :

a) la distribution normale :

F(p) = C exp (-[In(p)*]) (1.5)

b) Ila distribution de Rayleigh-Louat :

F(p) = A p exp(-1/2 p?) (11.6)

c¢) la distribution de Lifschitz-Splyozov-Hillert :

_ Bp _2p _
F (p) K(2—p)2*ﬂ exp( 5 )  p=1D, 2D ou 3D (1.7)
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d) la distribution de Aboav-Langdon :

F (p) = c exp[-b(p"*- p."*)] (11.8)

Ou:

p=l/l; est une variable indépendante du temps.

1 est la taille des grains.

I, est une taille critique.

f est la dimensionnalité de la distribution. £ =1(1D), 2 (2D), 3 (3D).

11.3.1. Les modéles statistiques
11.3.1.1. Le modeéle de HILLERT

Le modéle de Hillert (Hillert, 1965) est I'un des premiers modeles de croissance proposés. Il a été
établi par analogie avec le phénoméne de coalescence des précipités « Oswald repinning ». Il
introduit 1’existence d’une taille critique de croissance, un grain ne peut croitre que s'il possede

une taille supérieure a cette taille critique.

Dans ce modéle, la courbure des joints introduit un mouvement di a la pression interne du

matériau

Le mode¢le appliqué a une dimension permet d'écrire la pression AP pour un grain (i) :

AP:cmy(RI——FL—J (11.9)

i+1 i
Ou m est la mobilité du joint,  son énergie et C une constante.

La vitesse de croissance pour le grain (i) est donnée donc par la relation :

dR; 1 1
Ve el — - 11.10
dt ?C( R. R j ( )
. . , I 1 1
- R, estla taille critique donnée par: R, = —| ——— (1.11)
2 Ri+1 Ri—l

On remarque, a partir de 1’équation (II.11), que chaque grain posséde une taille critique.
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La notion de champ moyen introduite par Hillert permet de traiter cette taille critique
indépendamment du voisinage, tous les grains possédant la méme taille ont donc le méme taux

de croissance (environnement local homogene). A partir de cette hypothése, R, peut s’écrire

sous la forme :

THRMR
&zwl (11.12)
{sz(R)dR

La distribution des grains obéit a I’équation de continuité, qui s’écrit :

of(Rit) o R
p GR(HRI) aj (11.13)

- Ou f(R,t) est la fonction de distribution.

Hillert a supposé que la taille critique R, suit la loi parabolique suivante :

oR

- ¢ =k ou : k est une constante. (11.14)
t

R

La fonction de distribution obtenue en résolvant I’équation (II.13) est la suivante :

F(p)=K 2 exp(—

Gy J (11.15)

(2-p)

Ou:

_p:R_

- F(p) est la fonction de distribution indépendante du temps, F(p)=f (R, t) x R
- K est la constante d’intégration

L’expression (I1.13) est généralisée sous la forme :

F(p)= K@_ﬂ#exp[— (22—ﬂp)j (11.16)

f est la dimensionnalité : f=1(1D), f=2(2D), #3(3D).
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Hillert a identifi¢ la taille critique a la taille moyenne du grain qui est égale a = 1.7R,, les grains
possédant une taille inférieure a cette taille critique vont disparaitre, tandis que les autres vont

croitre.
e Le modele de croissance de Hillert en présence de particules

L’effet des particules d’une seconde phase joue un role important dans la croissance des grains,
Hillert a traité cet effet par 1’introduction de la force de freinage de Zener dans la relation (II.11)

qui devient :

dRr. 1 1
—=me| ———=z .17
m m(c = ] (1.17)

\

3 . : .
z est le facteur de Zener, avec: z = (f est la fraction volumique de particules, r est leur

rayon moyen).

Si, dans la distribution initiale, il n’y a pas de grains dont la taille est supérieure a cette limite,
le mod¢ele prévoit une croissance normale, sinon ces gros grains vont croitre exagérément et

envahir toute la matrice par croissance anormale.

Le modéle de Hillert suppose que I’environnement local est homogene, 1’aspect topologique

n’est pas considéré.

11.3.1.2. L’analyse de BURKE et TURNBULL

Cette analyse, faite par Burke (Burke, 1949) puis Burke et Turnbull (Turnbull, 1951), considere
la croissance normale avec une force motrice des joints due a leurs courbures. Pour résoudre ce

probléme, les hypothéses posées sont :
1- les énergies des joints sont similaires (isotropie aux joints).
2- la vitesse de croissance est proportionnelle a la vitesse du joint.

3- le rayon de courbure moyen est proportionnel a la dimension moyenne des grains.

Soit 1 et 1, les rayons de courbure qui décrivent un joint (surface) d’énergie y, la force motrice

s’écrit alors :

Fzﬂ%_%) (11.18)
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Si le joint est sphérique, de rayon r, on a r = r; = r; et la relation (I1.18) devient, en tenant compte

de l'hypothése 3 (r=aR):

_ar
- (11.19)

Ou a est une constante et R est le rayon du grain.

D’apres 'hypothese 2, la vitesse de migration du joint V est proportionnelle a la force motrice et

I’expression de la vitesse V s’écrit :

v=mx & (11.20)
R

Ou m est la mobilité du joint.

L'hypothése 1 peut donner :

R_ (11.21)
dt R

En intégrant cette équation, on a :
R?-R,” =kt"? (11.22)

Ou R, est la taille initiale a (t=0) et k est une constante.

La taille initiale peut étre de 1’ordre de 1 zm et la taille apreés croissance est de 1’ordre de

100 1 m ce qui donne :

R*(t) = kt'"? (11.23)
Expérimentalement, la derni¢re équation n’est pratiquement jamais vérifiée, on a généralement:
R%(t) = kt" (11.24)

Ou n est I’exposant cinétique, sa valeur est proche de la valeur 0.5, il dépend de T et du

matériau.

Ce modele néglige la spécialité des joints et ne tient pas compte de I’aspect géométrique et

topologique de la microstructure.
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11.3.1.3. Modéle de LOUAT

La notion de la marche au hasard constitue la base du modé¢le de Louat (Louat, 1974) ; ce mod¢le
suppose que le mouvement aléatoire des joints est la cause fondamentale de la croissance ou la

décroissance des grains, en relation avec la diminution de 1’énergie du systéme.

Dans ce modgele, la croissance des grains se fait par des sauts atomiques aléatoires a travers les
sites vides de facon similaire au processus de diffusion, le nombre de grains a un temps donné
est connu et la longueur de la chaine est invariante dans le temps, ce qui implique que le volume

du matériau reste inchangé au cours du processus de croissance.

Le volume est constant dans le temps, cela veut dire que la croissance de certains grains se fait
par I’alimentation d’autres grains, on peut dire donc qu’une classe de grains est alimentée par
une autre classe de taille plus petite. L’évolution du nombre de grains de chaque classe obéit a la
deuxiéme loi de Fick :

A _ D
ot a1z

(11.25)

Ou:
- f(t,l)est la fonction de distribution des grains,

- | est la taille moyenne des grains de la classe considérée,

- D est un ceefficient donné par : D =1/2 (x>, (11.26)

- I' est la fréquence de saut aléatoire,
- oxest la longueur du saut.

La longueur totale de la chaine atomique est donnée par 1’expression suivante :

~raodhe o _
L= !lc f(I,t)(dt)Ic _llF(l)dl_c (11.27)

- |, estla taille critique

- F(A) est la nouvelle fonction de distribution des tailles, indépendante du temps.

F(A)=f({,1).1° (11.28)
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En introduisant I’expression (I1.28) dans la loi de Fick II, on obtient :

A(F()/12) _ D82(F(ﬂ)/|3) (11.29)
ot or? |

Aprés développement, 1’équation (I1.29) devient :

2
Da F(l)—aF(i)+£F(ﬂ)%:0 (11.30)
ot ot I ot
. . . ) dl . . .
Si |, suit une loi parabolique [ |, dtc =k et I 2(t) - 1,%(0)=2kt], I’équation (II.30) devient :
2
DEF L FD e (11.31)

dA?

Le probléme est résolu en considérant les deux conditions aux limites :

F(0)=0 et F(o0) =0

La solution de cette équation différentielle est alors :

F(1)=KZ exp(—%Z2) avec: Z%= \/%l (11.32)

Cette distribution obtenue par Louat correspond a celle de Rayleigh a une dimension, lorsque le

mouvement des joints est aléatoire, les fonctions de distribution des modeles statistiques et

déterministes sont donc similaires.

Hundri et Ryum (Hundri et Ryum, 1992) ont comparé ce modéle avec leur modele déterministe a

une dimension, ils ont considéré des chalnes d’atomes (les grains), séparées par des vides (les

joints de grains) (cf 11.3. 2).

11.3.1.4. Analyse de RHINES et CRAIG

Le modele de Rhines et Craig (Rhines et Craig, 1974) met en évidence 1’aspect topologique de

la croissance, il insiste sur I’importance des caractéristiques géométriques du voisinage (faces,

sommets, arétes des grains voisins). Les auteurs introduisent deux notions principales :

- La constante de balayage 0, qui définit le nombre de grains disparus quand les joints

balayent 1’unité de volume.
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- Le gradient structural &, qui est le produit de I’aire des joints (S,) ramenée a 1’unité, par

la courbure de surface (my) ramenée a I’unité:

- N, est le nombre de grains par unité de volume.

-m, = | l(l—insv (11.33)

sv2 nr

Ou r; et rp sont les principaux rayons de courbure

Les quantités 0 et & doivent rester invariantes dans le temps. Doherty (Doherty, 1974) a proposé

d’autres parametres :

0": le nombre de grains disparus lorsque les joints balayent un volume égal au volume moyen

des grains.
* . 4 \
& @ la courbure moyenne par grain, égale a : m/N,

Suivant I’analyse de Atkinson (Atkinson, 1988), la pression moyenne sur le joint est :

yj Irnv
= 11.34
P=", (11.34)
La vitesse moyenne du joint est donnée par :
R S
V=MP=M (11.35)

Lorsque le volume balayé¢ par unité de volume est VxS,, la vitesse de disparition des grains est :
dN, o'Vs,

v Vv = 9"My.m N 11.36
” Y 7;m,N, ( )

Pour chaque grain disparu par unit¢ de volume, le volume de matiére est redistribué¢ sur le

nombre de grains restant Ny, le volume moyen augmente donc suivant la relation suivante :

Y2 /  6°'Mm, y.

av _dN, Vv _ o Mmy; (11.37)
dt dt N, N,
et donc :
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— O'Mym, _
V = J ><t+V0 (||.38)

\
-V, est le volume moyen a t=0.

La relation linéaire entre le volume moyen et le temps, trouvée par Rhines et Craig pour

173

I’aluminium 99.99%, donne un exposant de croissance égal a 3 (D=ct "), différent de la valeur

obtenue par application de la loi parabolique de croissance (Hillert, 1965 ; Louat, 1974).

11.3.1.5. Modéle d’ABBRUZZESSE et LUCKE

Ce modele est bas¢ sur le modele statistique de Hillert, il prend en compte 1’aspect
microstructural et introduit la texture de la matrice, il relie 1’orientation des joints a leurs
énergies et mobilités (Abbruzzesse et Lucke 1986 ; Abbruzzesse et al., 1986 ; Abbruzzesse et al.,
1992). Dans un premier temps ils ont d'abord considéré le modele sans texture (Abbruzzesse,

1985).
11.3.1.5.1. Modele sans texture
Dans ce cas, le mod¢le ne prévoit pas la différence d’orientations entre les grains.

Un grain A de volume V4 peut croitre au dépens d’un voisin B avec la vitesse :

dv, 1 1

/o =MS | ——— 11.39
dt B AB[RB RAJ ( )
Ou:

- M=2my est la diffusivité macroscopique,
- Sag est la surface de contact entre les deux grains A et B,

- Rs et Rp sont les rayons des grains A et B respectivement.

4
Avec I’hypothéese des grains sphériques : VAZEﬂRf\ , la variation de taille du grain A aux dépens

de son voisin B s’écrit :

dR,, _ M B L (11.40)
dt *° 42 Ry R,

Si le grain A est entouré de N, grains, I’expression (11.40) devient :
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dr M A 1 1
&R 25w (?_R_j (1141
A

A i=l i

On obtient un systéme a Ng équations différentielles si Ng étant le nombre total de grains.

L’hypotheése d’homogénéité de 1'environnement (homogénéité dans la répartition des grains du
matériau), simplifie considérablement le probléme. Dans ce cas, les grains sont séparés en
classes, les grains de méme rayon auront le méme voisinage et la variation de rayon (dR;i/dt)
donnée par la relation (I1-40) sera valable pour tous les grains appartenant a une classe de grains

de rayon Ra, le nombre d’équations Ng se réduit donc a N le nombre de classes.

La surface moyenne de contact a;; d'un grain de la classe i (de rayon R;) avec les grains de la
classe j (de rayon R;), est donnée par le rapport de la surface totale de contact Aj; entre les deux

classes et le nombre n; des grains de la classe 1, équation (I1-41)

8, N (11-42)

Par I'hypothese du grain sphérique, la surface d'un grain de classe 1 est égale a :

Z,— a = 4R} (11-43)

En remplagant la surface de contact individuelle Sap par la surface moyenne a;; dans 1'équation

(II-41), on obtient :

R M 11
o Zja{a‘ﬂ (1144

R.

L:M 11 (11-45)
dt R. R

R, estle rayon critique de la classe i, donné par :
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R, == (11-46)

S

- R <R, les grains de la classe 1 vont croitre

- R >R, ladécroissance des grains de la classe i.

Avec l'hypothése de la répartition aléatoire des grains dans le matériau, a;; ne dépend que des

nombres n; et nj (nombres de grains de la classe i et j respectivement) :

a =4mR =11 (11-47)

Lerayon R; defini dans I'équation (II-46) devient :

R =R _Z:janj2

o Z;”jRj

11.3.1.5.2. Modéle avec texture

(11-48)

La différence d’orientation entre les grains voisins introduit d’autres parameétres dans le calcul
précédent. Dans ce modele, un grain est caractérisé par sa taille i et son orientation H. Dans ce

cas, la variation du rayon d’une classe, de taille i et d’orientation H, s’écrit :

dr/ connk| 1 1
L= M) —— 11.49
dt 2 RS R (11.49)
R2K R2K o )
< = X et RCK=R =RK(1+xK ) (11.50)

Dans ce mod¢le, le principe de calcul en croissance normale ou anormale est le méme. Les
hypothéses d’homogénéité et de voisinage du modele sans texture ne sont plus valables : dans un
matériau réel, les grains de méme orientation et de méme taille n’ont pas nécessairement le
méme environnement local ; le rayon critique ne dépend plus de la taille des grains mais

uniquement de 1'orientation.

Dans le modéle de Hillert, le processus de croissance anormale peut démarrer si au moins un
grain de la matrice a une taille supérieure a 2<R>, ou <R> est le rayon moyen de la matrice
primaire (Hillert, 1965). Les premicres contradictions de ce modele sont liées a 1’observation

expérimentale de la croissance anormale des grains de Goss, dans les toles magnétiques de type

28



Hi-B, ou les grains de Goss font partie des plus petits grains de la matrice (Rouag et al, 1986 ;
Harase et al, 1986). Dans une structure hétérogene, la croissance d'un grain n'est donc pas
contrdlée par le comportement moyen de la matrice mais par son voisinage immédiat : du point
de vue morphologique, ou la relation du rayon critique pour une croissance des grains avec leur
voisinage le plus proche est pris en considération (Maazi & Rouag, 2001, 2002 ; Maazi et al,
2006) ; du point de vue cristallographique ou la croissance des grains de Goss est considérée
dans des matrices hypothétiques, reconstruites a partir de composante de texture de la matrice
réelle (Afer et al, 2004 a et b, 2005).

Dans notre travail, les clusters sont définis a partir de la matrice réelle, nous avons considéré
deux types d’hétérogénéité pouvant influencer le déclenchement de la croissance anormale : des

clusters morphologiques et des clusters cristallographiques.

11.3.2. Les modeles déterministes

Hundry et Ryum (Hundry et al, 1976, Hundry et Ryum, 1981, 1982) sont les premiers a proposer
un modele déterministe pour prévoir le comportement des grains en croissance anormale. Dans
un premier temps, le modéle a traité la croissance des grains par analogie avec la coalescence des
bulles de savon. Les grains sont assimilés a des bulles connectées par des tubes. La pression

interne P; dans une bulle de rayon R; est égale a :
P; = 20/R; (11.51)

La différence des pressions internes dans les bulles est due a la différence de tailles entre les

bulles voisines, I’évolution du systéme est exprimée par :

dv= m2G(L—L]dt (11.52)
R R.

! ]

Ou m est la viscosité. Le taux de croissance est donc :

dR.

=M Lz_l LJFL (11.53)
dt R™ 2\R, R

Ou M =4mo.
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Pratiquement, il faut résoudre un systeme de N équations de la forme (I1.54), N est le nombre de
grains. Les auteurs ont résolu le probléme avec (N=3500), ils ont retrouvé les caractéristiques

connues de la croissance normale, avec une expression du rayon moyen donnée par :

R*(t)—R*(0) =kt (11.54)

A partir de ce résultat, on constate que I'exposant cinétique est 1/4, il est tres éloigné de la valeur
1/3 trouvée dans la majorités des études réalisées en 3D. Cette différence provient de deux

problémes :

- chaque bulle possede deux voisins, dans les matériaux réels le nombre de voisins dépend

de la taille du grain ;

- la surface de contact n’est pas constante entre deux grains.

Pour tenir compte de ces deux points, des modifications ont été introduites dans le modele

(figure 11.6), la surface de contact d'un grain i avec ses voisins doit toujours vérifier la relation

suivante :
s
2
A =47R; =Z4Ai‘ (11.55)
J:
ou:

- Ajest’aire du grain i

- Ajjest I’aire de contact du grain i avec le grain j

- Rjestlerayon du grain i

- Jmax €st le nombre maximal de voisins en contact avec le grain i

1 12 143

Figure 11.6 : Modéle de bulles de savons connectées en considérant les interactions avec

le voisinage (Hundri et al, 1979).
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Chapitre 111

Techniqgues de Simulation
et

Procédures de Calcul utilisées



111.1. INTRODUCTION

Le phénomene de croissance est parmi les phénoménes les plus importants en métallurgie,
plusieurs études ont été faites sur ce processus et son influence sur 1’évolution des propriétés

mécaniques des matériaux polycristallins.

De nombreux modeles ont été¢ développés ces dernic¢res années, surtout depuis ’utilisation de la
simulation numérique comme technique d’analyse prévisionnelle. L’approche numérique
permet, d’une part d'orienter le choix des approximations dans les approches analytiques, d’autre
part d'obtenir des résultats directement comparables a ceux de l'expérience. Les moyens
informatiques actuels ont donné un essor considérable aux méthodes de simulation de 1'évolution
de la microstructure ; utilisées en premier lieu pour la croissance des grains ou des sous-grains,
ces méthodes se sont étendues a tous les stades de recristallisation, y compris I'épinglage par les

particules de seconde phase et la formation des textures.

Les techniques de simulation utilisées sont partagées en deux catégories, probabilistes et
déterministes. Les approches probabilistes de type Monte Carlo ont proposé les plus importantes
théories en modélisation et en simulation de croissance, depuis les premiers travaux de Srolovits
et ses collaborateurs (Srolovits et al, 1983 ; Sahni, 1983). Ils ont établi I’existence d une relation
entre ces théories conceptuelles de Monte Carlo et les caractéristiques physiques de croissance.
Ces approches statistiques traitent le changement de taille d'un grain donné¢, noy¢ dans un milieu
qui représente le comportement moyen de l'ensemble de grains d'une fagon générale, c'est-a-dire
que tout grain ‘voit’ les caractéristiques moyennes de la population et non son entourage réel.
Pour les modeles déterministes, la croissance est décrite en tenant compte de l'influence des
positions relatives des grains. Ces positions s'obtiennent a l'aide des équations de mouvement
dans l'espace réel, donc le comportement a travers le temps sera uniquement une conséquence
des régles déja établies. La simplicité des conditions physiques imposées a I'échelle des grains
implique un nombre important de variables, qui doivent étre prises en compte simultanément,

limitant ainsi ces modéles.

111.2.METHODE DE SIMULATION

La connaissance du réle des paramétres de croissance permet de mieux contréler ce phénomene,
c'est dans ce cadre que l'outil informatique est introduit pour simuler I'évolution des
microstructures dans les divers stades de recristallisation, dans un large champ de variation des

différents paramétres, qui peuvent influencer le processus. La comparaison des résultats de
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calcul avec les résultats expérimentaux permet de mieux comprendre la relation parametre-

cinétique.

111.2.1. Automate cellulaire

Cette méthode a ¢été appliquée a la recristallisation par Hesselbarth et Gobel (Hesselbarth et
Gobel, 1991). Le développement du modéle sur ordinateur a permis de représenter la
microstructure initiale par un ensemble de cellules, ensemble caractérisé par la géométrie, le
nombre, la taille et I'arrangement des cellules (figure III-1). L'évolution est décrite en respectant
les lois topologiques spécifiées a I'avance, comme la relation de stabilité aux nceuds par exemple.
Cette méthode permet ainsi de simuler la relaxation de la courbure des joints par mouvement des
sommets. En croissance, 1'automate cellulaire doit introduire les variables de calcul au niveau de
chaque cellule, comme des équations paramétriques en dépendance permanente du voisinage
immédiat, ce qui donne aux résultats obtenus un caractére approximatif, dans la mesure de la

validité des équations.

10 %

- 4

27 1 o
N5 g NZ

75 WLTNE 32
3 13 45,
85
20 36 A0 % 70

Figure 111.1: Représentation d'une microstructure en 2D dans l'automate cellulaire, les numéros
correspondent aux grains, un joint est spécifié¢ par deux sommets, ces derniers sont indexés par

la lettre N.
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111.2.2. Dynamique moléculaire

La dynamique moléculaire est une méthode déterministe, basée sur la simulation des équations
de mouvement ; elle est couramment utilisée en simulation atomique. L'objectif principal de la
dynamique moléculaire est le calcul des propriétés statistiques ou dynamiques d'un systéme, en
utilisant les équations de mouvement tirées de la mécanique classique newtonienne, avec des
solutions obtenues par des méthodes numériques (Novikov, 1978 ; Rollett et al, 1992). Dans
cette technique de simulation, chaque atome de la molécule est considéré comme une masse
ponctuelle, dont le mouvement est déterminé par l'ensemble des forces exercées par les autres
atomes en fonction du temps, les forces sont considérées comme constantes. En croissance, il
s'agit de déterminer le transfert d'atomes a travers les joints, en spécifiant les lois d'interaction

qui poussent les atomes a rejoindre les états énergétiques les plus stables.

111.2.3. La technique Monte Carlo

La technique Monte Carlo est une adaptation d'un modele classique utilisé en physique
statistique, connu sous le nom de modéle de Pott (modéle de spins utilisé en ferromagnétisme).
Elle posseéde un caractére purement statistique : c'est la technique d'échantillonnage. L'évolution
du systéme est basée sur le principe de la minimisation de 1'énergie globale, le passage d'une
configuration a une autre est li¢ a des probabilités de transition. Cette méthode a été appliquée
dans les simulations de croissance des grains en 2D et 3D, avec introduction de 1’épinglage par
des particules de seconde phase et de I’anisotropie des joints de grains (Anderson et al., 19884-
1989 ; Srolovits et al., 1985 ; Rollett et al., 1989). Une analyse des différents travaux effectués
par cette méthode peut étre trouvée dans I’ouvrage de Humphreys (Humphreys et Hatherly,
1995) et dans I’article revue (overview) de Rollett (Rollett et al., 1997).

L’¢évolution du processus de croissance est contrdlée par plusieurs parametres microstructuraux
(composition  chimique, présence de particules de seconde phase, texture
cristallographique........ ). L’introduction de ces paramétres, avec une évolution imposée peut

donner a cette méthode un caractére déterministe.

111.2.4. Méthode des vertex

La méthode des vertex est une description déterministe, elle a été appliquée en premier sous cette
appellation par Kawasaki et ses collaborateurs (Kawazaki et al, 1989) par considération du
mouvement des points triples en 2D, modele qu’ils développérent ensuite en 3D, avec également

introduction des vertex virtuels (Fuchizaki et al, 1995).
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L'évolution de la microstructure est décrite par le mouvement de sommets (points triples en 2D
et points quadruples en 3D), en se basant sur des calculs simples pour étudier la migration des
joints. Ce modele permet de considérer les différentes mobilités et énergies des joints de grains

en fonction des parameétres introduits pour le contrdle de leur mouvement.

Dans le cadre du présent travail, nous avons utilis¢ la méthode Monte Carlo et la méthode des
vertex pour 1’¢tude de la croissance dans des clusters, caractéristiques d’une structure
hétérogene, du point de vue morphologique et cristallographique. Les travaux antérieurs de
notre équipe utilisent la méthode Monte Carlo, notre présent travail est une premiére approche de
la croissance cristalline par la méthode des vertex, dans 1’axe simulation de notre équipe.

Les programmes que nous avons utilisés pour 1’application des deux méthodes ont été élaborés
en langage Matlab. La matrice initiale utilisée est une matrice de Fe3%Si de type HiB, aprés

recristallisation primaire, caractérisée par EBSD.

111.3. TECHNIQUE DE SIMULATION MONTE CARLO
111.3.1. Principe

Le matériau est décrit par un ensemble de sites, avec les mémes propriétés chimiques et
physiques. Les sites sont généralement distribués sur un motif hexagonal de réseau triangulaire
(figure III-2), a chaque site est affecté un nombre entier variant entre 1 et Q, ce nombre est
nommé spin ou orientation. Deux sites adjacents ayant la méme orientation sont donc a
l'intérieur d'un méme grain ; un joint de grains passe entres deux sites adjacents d'orientations

différentes

6 6 6.7 77777888
666677777888

............

6373 3 3 3741979 98 8
6-5°5%3.3 374 4.9 9 g8 8
‘5 5 5 55344 4 49 972 8
55557664 44942 2 2
5 5.5°6.6 644.4 44,2 2
5 57171 146 6 6244452 2
§1 1 1 146 677 7 7:2 2

5111116777722

Figure 111.2: Représentation d'une microstructure sur un réseau triangulaire ; les nombres

entiers représentent les orientations et les traits représentent les joints de grains.
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Le principe de la technique Monte Carlo est basé sur la relaxation de I'énergie libre globale du
matériau, emmagasinée dans les joints de grains ; elle est proportionnelle au nombre de paires
d'orientations différentes entre les premiers proches voisins.

L'énergie des joints est exprimée par la relation suivante :

N z
E :%;;AE(QUQJ.)(I—%“QJ) (11-1)
Ou:
- Qi et Q; sont respectivement les orientations des sites voisins i et ;
- AE est la constante d'énergie liée a la désorientation entre les sitesiet] ;
- N est le nombre de sites constituant le matériau ;
-z est le nombre de proches voisins, il dépend du motif utilisé ; avec un motif hexagonal, z=6.

- 0

a0, &8t le symbole de Kronecker.

- le facteur 1/2 est introduit pour éviter de comptabiliser la méme paire de sites deux fois.

Si on considére une isotropie de migration des joints de grains, la désorientation entre les grains

n'est pas considérée, on ne différencie pas les classes des joints et I'énergie devient alors :

N
AED.

i=l j=1

4

E = (=000 (In-2)

N | —

L’évolution de la microstructure correspond a une réorientation des sites, basée sur la
minimisation de 1'énergie globale. Le processus de réorientation continue jusqu'a la stabilisation

du systeme global. Chaque site est caractérisé par une énergie donnée par la relation :

E =—J§(5Qi@j -1 (11-3)

J est une constante positive représentant 1'énergie.

Apres réorientation, la variation d'énergie du site est donnée par :

AE, =E E

i ifinale —

(111-4)

iinitiale

Si AE; < 0 la réorientation est acceptée, sinon elle est acceptée avec la probabilité :

p - exp[_ %j (11-5)

k est la constante de Boltzmann et T est la température, exprimée en Kelvin.
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Les étapes de calcul de la méthode MC sont résumées dans 1’algorithme suivant, proposé et
appliqué, pour la premiére fois pour la croissance des grains, par Anderson et ses collaborateurs

[Anderson et al, 1984] :

1. Générer une matrice initiale en attribuant a chaque site une orientation Q;,
Choisir aléatoirement un site 1 d'orientation Q;.

Calculer 1'énergie de site 1.

Choisir un site j au hasard parmi les six premiers voisins de 1

Calculer I'énergie de site j.

A O i

Calculer AE et la probabilité correspondante (¢quation III-5) pour le changement
d'orientation de 1 a ]

7. Répéter la procédure pour un autre site.

Remarques :

- Comme nous utilisons des matrices réelles comme matrices initiales, nous introduisons une
¢tape de calcul de la désorientation entre les deux sites i et j, apres I’étape 4 de I’algorithme ci-

dessus ; on a E=0 si les deux sites appartiennent au méme grain, sinon E=J (équation III-3).

- Les sites limites d'une microstructure ne possédent pas le méme nombre de voisins que les sites
de l'intérieur ; dans les calculs de simulation de croissance, le choix aléatoire prendra en compte
seulement les sites a l'intérieur de la matrice possédant 6 voisins ; les sites limites ne sont pas

considérés.

111.3.2. Le temps dans la méthode Monte Carlo

L'unité de temps dans la technique MC est le MCS ou pas Monte Carlo (Monte Carlo Step), il
correspond a une procédure complete de réorientation de tous les sites de la matrice, cette
procédure est d’autant plus longue que les microstructures sont de haute résolution. Ce temps
d'évolution n'est donc pas un temps réel. La conversion du MCS en temps réel introduit un
facteur exprimé par 1'énergie d'activation {exp (-W/kT)}, qui correspond a la fréquence de saut
atomique (W, k et T sont respectivement l'énergie d'activation atomique, la constante de

Boltzmann et la température) (Srolovits et al, 1984).

111.3.3. Générateur de nombre aléatoire

Le générateur de nombre aléatoire est utilisé dans notre calcul pour:

- tirer un site de la matrice au hasard,
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- réorienter le site choisi aléatoirement vers une nouvelle orientation parmi les voisins,
- accepter ou non la probabilité de réorientation,
- réorienter les sites des grains a 1 ou 2 sites de la matrice expérimentale vers les orientations
des voisins.
Le tirage aléatoire des nombres peut poser le probléme de corrélation entre deux tirages ; pour

résoudre ce probléeme, nous avons utilisé les fonctions propres au logiciel Matlab.

111.3.4. Influence du motif sur I'évolution de la croissance

Plusieurs études ont montré que le motif du réseau utilisé a une influence sur les résultats de
simulation de croissance (Rollett, 1997 ; Holm et al, 1996). Dans le matériau réel, I'énergie du
joint de grains n'est pas uniforme, cette anisotropie peut étre caractérisée en simulation par le
motif, le nombre de coordination et la symétrie du réseau ; le tableau III-1 regroupe divers types

de réseaux avec leurs caractéristiques et leur incidence sur la cinétique de croissance.

Nombre
Type de réseau Motif de coordination Anisotropie Croissance
Cubique (1) Cubique 4 1,414 Stagnation
Triangulaire Hexagonale 6 1,154 Normale
Cubique (1,2) Octogonale 8 1,116 Normale
Triangulaire Dodécagonale 18 1,057 Normale
Tableau I11-1: Différents réseaux avec leurs motifs en 2D et leur influence sur la croissance,

(1,2) sont les premiers et les deuxiémes proches voisins du site (Holm et al, 1996).

Nous avons utilisé dans nos calculs le réseau triangulaire avec un motif hexagonal, généralement
utilisé dans les simulations en 2D. Ce motif a I'avantage d'éviter le risque de stagnation rapide ;
de plus sa forme géométrique possede la symétrie la plus adéquate pour la représentation des

joints de grains la plus proche de celle d'une microstructure réelle (figure I11-3).

joint réel

Figure 111-3:

Représentation d'un joint de grains avec un

réseau triangulaire de motif hexagonal

37 joint simulé

Motif hezagonale



111.3.5. Influence du nombre d'orientations

Le nombre d'orientations a une grande influence sur l'évolution des microstructures et la
cinétique de croissance. Lorsque ce paramétre est petit, un fusionnement des grains peut étre
observé, ce qui améne a une augmentation rapide des diamétres de grains, donc a une
accélération de la croissance. Il a ¢été¢ établi que la possibilit¢ que deux grains de méme
orientation deviennent voisins est inversement proportionnelle au nombre d'orientations
(Srolovits et al, 1983), la probabilité P pour que ce cas particulier se produise est exprimée par la

relation:

1Z
P=1-|1-— 11-6
3 e

Ou Q et z sont respectivement le nombre d'orientations et le nombre de deuxiemes proches
voisins. Si nous considérons un motif hexagonal, avec z=18, nous avons : P=0.631 pour Q=48 et
P=0.026 pour Q=640. L’augmentation du nombre d'orientations diminue donc la possibilité

d'avoir le fusionnement de grains.

111.3.6. Influence de la dimension de la matrice

La dimension ou le nombre total de sites de la matrice a un effet important sur la simulation de
croissance. Pour suivre les parameétres de croissance, il est nécessaire d’avoir une population
statistique qui compte un nombre important de grains, la matrice initiale doit avoir suffisamment

de temps pour que 1’équilibre soit atteint et le suivi des paramétre de croissance devient valable.

Lorsque le nombre de sites est faible, une élimination rapide des joints est observée, pouvant
aller jusqu’a I’obtention d’un monocristal. Une série de calculs, effectuée avec des résolutions
différentes (20x20 sites, 50x50 sites, 100x100 sites, 200x200 sites) a montré que la stagnation est

atteinte d’autant plus rapidement que les matrices sont de faible résolution (Sekak, 2003).

L’utilisation de petites matrices (50x50 sites) pour la caractérisation des clusters ne permet pas
un suivi rigoureux des parametres de croissance mais, dans un cadre comparatif, la
caractérisation du voisinage (morphologique ou cristallographique) le plus adéquat pour la

croissance anormale des grains de Goss peut étre envisagée.
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111.3.7. Influence de la température

La température est le parametre le plus important intervenant dans le processus de croissance des
matériaux (Humphreys et Hatherly, 1995). En simulation, elle est introduite dans 1'expression de
la probabilité (équation III-5). Lorsque la température augmente, la cinétique de croissance

s'accélere (figure I11-4).
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L’introduction de la température dans la procédure de simulation masque les effets que peuvent
avoir les parameétres structuraux sur le mouvement des joints. Pour pouvoir caractériser I'effet
des paramétres morphologiques et cristallographiques, nos calculs sont effectués a T=0K,
comme cela est en général le cas dans les travaux considérant I’impact des parameétres
structuraux sur le processus de croissance. La considération de T permet de valider la procédure

initiale, sans considération de parametres structuraux.

A T=0K, les sites réorientés sont ceux ayant une énergie inférieure a 0, pour les sites avec E>0

aucune configuration n'est acceptée, et donc la probabilité P devient :

1 AE<0
P= (111-6)
0 AE>0

111.3.8. Limites de la technique Monte Carlo

Comme toute méthode de calcul, la technique MC a ses limites et ses défauts, malgré le succes
certain et toujours actuel donné par les résultats satisfaisants concernant le comportement global
de la croissance. Les limites importantes au cours de I'utilisation de cette technique peuvent étre

résumées comme suit :
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I- La nature statistique de la méthode considere les grains en croissance comme une
population statistique, ou chaque grain voit les caractéristiques moyennes de la
population et non son entourage réel. Elle ne peut donc pas décrire le comportement
intrins€éque des grains en croissance et leur environnement local. Des modifications de

la procédure initiale peuvent étre introduites pour pallier cet effet.

2- Le temps d'évolution n'est pas un temps réel ; il posséde une nature discréte qui ne
permet pas de suivre le changement a 1'échelle des sites, le mouvement réel des joints

de grains ne peut pas étre suivi.

3- Les sites du matériau réel ne sont pas distribués sur un réseau régulier comme en

simulation, il est difficile de prendre en compte I'hétérogénéité de structure.

4- La simulation de la croissance en présence de particules peut étre étudiée par la MC,
mais la nature de l'interaction particule-joint ne peut pas étre appréciée par cette

méthode, bien que 1'épinglage soit prévisible.

I11.4. SIMULATION PAR LA METHODE DES VERTEX

Contrairement a la technique Monte Carlo, il n’y a pas encore de mod¢lisation établie, basée sur

des simulation de croissance par les vertex.
111.4.1. Historique

Le modele des vertex a été proposé, pour la premiére fois sous ce nom, par Kawazaki et ses
collaborateurs (Kawazaki et al, 1989). En fait, le mouvement des points triples a été utilisé
antérieurement en simulation de croissance dans d’autres travaux, mais sans appellation explicite
(Soares et al., 1985 ; Frost et al, 1987 ; Zhang et al., 2003). Une premiére approche analytique a
été proposée par Fullman deés 1952 (Fullman, 1952). Ensuite, c’est a partir de I'évolution
observée sur des réseaux cellulaires, que des modeles basés sur le mouvement des points triples
(vertex) ont été proposés par plusieurs auteurs, dans des modélisations analytiques ou basées sur

des simulations :

- avec une croissance controlée uniquement par le mouvement des points triples (Nagai et al,

1988, 1994 ; Weygand et al, 1988 ; Enomoto, 1990 ; Miodownik, 2002) ;

- avec introduction d’une force motrice due a la courbure (curvature-driven grain growth) (Rivier
et Lssowski, 1982 ; Weaire et Rivier, 1984 ; Atkinson, 1988) et la considération de « vertex
virtuels », permettant de discrétiser le joint (Bronsard et Wetton, 1994 ; Fuchizaki et al, 1995 ;
Weygand et al., 1998).
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L’effet d’anisotropie a été pris en compte par Humphreys pour 1’étude de la nucléation en
recristallisation (Humphreys, 1992) ; dans les travaux de Weygand et ses collaborateurs, 1’effet
d’¢épinglage des joints par une seconde phase a été considéré (Weygand et al., 1999, 2000). Ils
ont ¢galement été considérés dans des extensions du modele des vertex de Kawasaki (Nagai et

al., 1994).

111.4.2. Les modeéles

Le modele des vertex (Kawazaki et al, 1989) a été¢ appliqué en deux dimensions, avec une
évolution des grains caractérisée au départ seulement par le mouvement des points triples. Deux
types de modeles sont proposés sous la méme appellation de modele des vertex, selon qu’ils
considérent les vitesses de chaque vertex ou une vitesse moyenne de I’ensemble des vertex.

La microstructure considérée est obtenue a partir d’un réseau de Voronoi, elle est définie a partir
des points triples (figure 1). L’évolution de la microstructure est définie a partir de 1’évolution de
cette population :

- en positions, avec {r}=rt,12,.....,

- en vitesses {v}=vl, v,,...., avec vi=dr; /dt.

Figure 1:
Représentation d’une microstructure construite
sur un réseau de Voronoi ; i= NI,N2,....... sont

les points triples.

L’évolution de la microstructure est associée a une fonction potentielle F ({r}), qui décrit
I’énergie totale de surface, et une fonction de dissipation de Rayleigh R ({r}, {v}) qui décrit la
dissipation due au mouvement des joints de grains a travers le matériau. Ces deux fonctions sont

données par :
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F ({r}) = [o(a)da (111-7)

R(ir}.tv)) = - [v@yda (111-8)

oet v(a) sont respectivement 1’énergie et la vitesse normale du joint au point a, L est un

coefficient cinétique.

Le réseau de Voronoi considere les joints de grains comme des segments droits, un joint ij sépare
deux points triples 1 et j, de position 1; et 1j, et de vitesse Vv; et v;j respectivement. Si rj; est le

vecteur (1j-1; ), sa normale n;j est donné par la relation :

"l )

Ou y;=y, -y et X =X%X-X%
Les intégrales (I1I-7) et (I1I-8) deviennent :
F, = ofr, -] (111-10)

Ry __H i [vimi)?* + (vimy)? + (ving) (vin)] (111-11)

La sommation des équations (II1-10) et (ITII-11), sur toutes les paires ij connectés, donne:

F= o3l (111-12)

=2 = Z):H -JH(VI ny)” + Z—H H(Vi njj) (Vj njj) (111-13)
6L
i

(i)

Z est la somme sur tous les points triples j qui sont connectés au point triple i,
j

A partir de la fonction de Lagrange, donnée par la relation :

R_F _, i=1N. (111-14)
ov, o,

Ou N est le nombre total de points triples dans le systeme.

L’équation de mouvement des vertex s’exprime par la relation suivante :
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(i)

3LZHH,H - (Vit1/2v) = ZH ol (111-15)

Pour réduire le nombre d’équations a considérer, Kawasaki et ses collaborateurs ont proposé
deux approximations, conduisant a deux modeles de comportement. En premier lieu, I’ensemble
des directions des vitesses {v} est remplacé par leur moyenne, la vitesse de chaque vertex i est
alors donnée par la relation :

vi= Ot ¢ (111-16)

ZHG |

fi est donnée par la relation

(i)
= Z oy (111-17)
HmH

En second lieu, les longueurs Hr H sont remplacées par leur moyenne rp(t), la vitesse de chaque

vertex est alors donnée par :
vie 2t ¢ (111-18)
g (1)

Les deux modeles sont appliqués en simulation, avec des propriétés asymptotiques dans les

systémes larges, pendant un long intervalle de temps. La structure initiale utilisée pour les deux
modeéles est le réseau de Voronoi, 1’aire moyenne de cette structure cellulaire a t = 0 est R(0)?.

Dans le modele (I), ’unité de temps est donnée par la relation suivante :

r=2j L g (111-19)

d_TI:_ZH (111-20)

Pour le modele (II), I’équation (18) devient :
dr, (i)

= Z
it zur |7

(111-21)
¢ H

La solution numérique de ces deux équations est faite avec la condition des limites périodiques.
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Pour compléter 1’équation de mouvement des vertex, deux processus topologiques ont été
proposés (cf§11.1.2.1):

1- Si la longueur d’un joint entre deux points triples devient inférieure a une distance A,
ce joint est remplacé par un autre joint qui est perpendiculaire a 1’ancien, c’est le
processus de recombinaison.

2- Un grain a trois cotés de longueur A (grain triangulaire) est remplace par un vertex
situé au centre de gravité de ce triangle, c’est le processus d’annihilation des grains
triangulaires.

Les résultats obtenus par Kawasaki et ses collaborateurs confirment les lois classiques de la

croissance, I’exposant cinétique trouvé est égal a 0.5.

Le modele de Kawasaki a également été appliqué avec introduction de 1’anisotropie. Ils utilisent

la méme équation de mouvement des vertex ; en ajoutant la constante de tension o et la
constante de frictionz; , elle devient :
(i) (i) r;
D> Dy (vit 12v) =-> (111-22)
,. i
- 1
Ou: Dy :Enij I 1jj 1jj (11-23)
Les joints sont toujours considérés rectilignes comme dans le premier modele, et les deux
constantes o; et 77; dépendent de la désorientation entre les deux grains séparés par le joint ij. Si

q est I’orientations des grains (q=1, Q ; Q nombre total des orientations) est I’orientation des

grains, la tension du joint ij est donnée par :

)

Ou get g’ sont les orientations des deux grains séparés par le joint ij

Ojj = Ojj (|q -q'

La constante de friction est supposée constante sur tout le systéme : 77; =7

Pour bien montrer I’effet d’anisotropie, deux cas ont été traités dans ce modele : le cas simple
(deux valeurs d’énergie) et le cas réel (plusieurs valeurs d’énergie). Les résultats obtenus ont

montré que 1’introduction de 1’anisotropie influe sur I’évolution de la microstructure.

Un modele a été proposé par Humphreys (Humphreys, 1992), ou le concept de mouvement des
points triples est appliqué aux premiers stades de recristallisation. Il a considéré différentes
mobilités et énergies des joints de grains. Les résultats ont montré que 1’exposant cinétique de la
croissance est inférieur a 0.5 pour les réseaux constitués de joints a faible angle, ce qui a été

attribué a la diminution de la désorientation moyenne produite pendant le recuit. La présence
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d’un gradient d’orientations dans la matrice initiale méne a la formation de gros grains,

conduisant aux premiers stades de germination de la recristallisation

Weygand et Bréchet (1998) ont utilisé les modeles de Kawasaki, avec les mémes équations de
mouvement, pour les deux types de vertex réels et virtuels. Les joints de grains sont discrétisés
pour introduire les vertex virtuels, avec une condition d’équilibre a 120° aux points triples par
application de la minimisation d’énergie.

Les points triples « vertex réels » dans le modéle de Weygand et ses collaborateurs sont les coins
du réseau de Voronoi, le nombre des vertex virtuels entre deux points triples sur un joint de
grains est nyirel. La distance entre un vertex virtuel et un autre vertex qui peut étre réel ou virtuel
est proportionnelle a la taille moyenne des grains <r >, elle est donnée par la relation :

- @ i
A= — (r) (111-22)

Ou: <r> = /% (Humphreys et Hatherly, 1995) (111-23)
réel

Asotale st la taille moyenne des grains du systéme considéré, ny est le nombre de points triples
et a est un paramétre de simulation (trés faible pour avoir un effet négligeable sur la distribution
de tailles des grains). Si la distance entre deux points triples est supérieur a 2.5 Nyirer A, ON
introduit nyime vertex virtuels entre eux. Le nombre de ces vertex virtuels a été choisi égal a 3.

L’exposant cinétique obtenu a partir des résultats de simulation est plus élevé (de 40%) que celui

trouvé dans 1’approche analytique de Hillert (Hillert, 1965).

Une nouvelle implémentation du mod¢le des vertex a été développée pour la simulation de la
croissance en deux dimensions, avec la considération de I’influence d’un champ magnétique
externe qui influe directement sur I’énergie totale de chaque grain (Barrales-Mora, 2006). Cette
adaptation conserve les paramétres qui peuvent influencer le mouvement des joints et des points
triples : orientations des grains et désorientations des joints. L’effet d’'un champ magnétique sur
les processus de croissance été étudi¢ expérimentalement par Mullins (Mullins, 1956) dans le
bismuth.

Les résultats de simulation ont montré un agrément parfait avec toutes les bases théoriques de la
croissance en 2D, avec un écart par rapport aux valeurs théoriques inférieur a 1%. Ils montrent

que le champ magnétique influe sur I’évolution de la texture de titane durant la croissance.
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111.4.3. Procédure de calcul utilisée
111.4.3.1. Principe

Pour mettre au point nos programmes de calcul, nous nous sommes basés sur la procédure de
Barrales-Mora (Barrales-Mora, 2006) en éliminant le champ magnétique. La matrice initiale est
la méme que celle utilisée en Monte Carlo. Il faut noter que la validité des évolutions obtenues
par la méthode des vertex n’est pas liée a la dimension de la matrice utilisée, contrairement a la
technique statistique MC (cf. § II1.2.6) ; en effet, dans la méthode déterministe des vertex le

mouvement est réel et la discussion peut se faire sur une évolution locale.

L’évolution de la matrice est attribuée au mouvement des sommets si on utilise uniquement les
vertex réels, correspondant aux points triples (cf. figure II1.1). Si on utilise également les vertex
virtuels, obtenus par discrétisation des joints de grains, le mouvement des deux populations est
traité séparément dans la procédure de simulation. L’évolution de la matrice est attribuée aux
mouvements interdépendants des deux populations, vertex réels et vertex virtuels, en imposant

bien slr une corrélation entre les deux populations, a chaque étape de 1’évolution.

Nous avons besoin de définir les parametres suivants :

Le nombre N de points triples dans la matrice, le nombre G de joints de grains, le nombre n de
vertex virtuels sur chaque joint et la distance d entre deux vertex virtuels (n dépend de la
longueur du joint et de d). Chaque point triple N; (i=1, N) est identifié comme vertex réel est
possede trois vertex virtuels voisins. Un vertex virtuel njy (i=1, n) est le vertex qui possede deux
voisins (Ng-1)v, NGi+1y2v), UnN vertex limite n;;y est le vertex qui a comme voisins un vertex réel et

un vertex virtuel (figure I1I-5)
Vertex limite

Vertex réel (point triple) ?
Nj1v
Ng+1)2v
Njzy
N-1)2v

Vertex virtuel (site sur joint)

Figure 111-5 : Représentation des vertex réels (points triples) et virtuels (sites sur joints).

46



111.4.3.2. Mouvement des joints de grains

En croissance, un joint de grains se déplace vers son centre de courbure. Dans la procédure de
simulation, son mouvement est attribué aux mouvements des deux populations des vertex
virtuels, vertex a deux voisins (njyy) et vertex a un voisin (n;j;y). La vitesse de chaque vertex est

donnée par la relation :
Ou:
- mj et %j; sont respectivement la mobilité et I’énergie du joint.

kni et ny; sont respectivement la courbure et la normale du joint au niveau du vertex

virtuel n;

Dans cette équation, le seul parametre a déterminer a partir de la matrice est la courbure du joint
kni (Ia mobilité et 1’énergie du joint sont considérées comme étant constantes). La figure I11-6
montre le calcul du parametre courbure, au niveau de chaque vertex virtuel njy, a partir de ses
deux vertex voisins ng.iyy et nG+1y2v (Mohles, 2001). La seule force qui agit sur le mouvement des
vertex virtuels est la force due a la courbure ; leur déplacement s’arréte des que la rectilignité

totale du joint est réalisée.

N@+1)2v

Figure 111.6 : Evolution des joints de grains

111.4.3.3. Mouvement des points triples

Chaque point triple de la matrice est défini par ses trois voisins vertex virtuels limites. Son
déplacement est effectué vers le centre de gravité du triangle construit sur ces vertex limites. Les
coordonnées de ce centre de gravité sont donc les cordonnées du nouveau point triple. Les angles
entre ce point triple et ses trois voisins sont réajustés a 120° (condition d’équilibre). Ses

coordonnées sont données par les relations suivantes :
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3 3

ZIXJ _ lyj
X, = et y, =— 111.25
3 Yn, =73 ( )

Ou X; et y; (=1, 3) sont les cordonnées des trois vertex virtuels limites.

Nous avons considéré deux possibilités de mouvements :

- Dans la premiére (figure I1I-7-a), les mouvements des joints et des points triples sont réalisés
alternativement, c'est-a-dire qu’apres chaque déplacement de tous les vertex virtuels (mouvement
des joints), nous déplagons les vertex réels, de telle sorte a avoir 120° entre ce vertex et ses
voisins (vertex virtuels limites).

- Dans la deuxieme (figure III-7-b), nous réalisons en premier lieu la rectilignité totale des
joints, ensuite nous déplagons les vertex réels vers le centre de gravité du triangle formé par les
trois vertex réels voisins de chaque vertex, toujours avec un réajustement des angles a 120°. Les

vertex virtuels ne sont plus considérés.

Figure 111.7 : mouvement des points triples dans les deux procédures considérées,

(a) le mouvement des vertex virtuels et réels se fait alternativement,
(b) le mouvement des vertex réels se fait apres la rectiligneté totale des joints.
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111.4.3.4. Algorithme de croissance

Nous pouvons résumer les étapes de calcul de notre procédure dans I’algorithme suivant :

générer une matrice initiale en attribuant a chaque site une orientation Q;.
tracer les joints par différence d’orientation (Monte Carlo, cf. chaplIl-3-2)
caractériser et numéroter les sites sur les joints (vertex virtuels), chaque vertex virtuel est
défini par un numéro nyy 1’indice 1 est le numéro du joint ou il est situé (1 variede 1 a G, G
est le nombre de joints dans la matrice) et m est le numéro qui défini la position (x,y) de ce
vertex sur le joint considéré.
caractériser et numéroter les vertex réels de 1 a N (N le nombre de vertex réels dans la
matrice).
caractériser la longueur minimale d des joints.
stocker les données sous forme de fichiers contenant les informations suivantes :
e le numéro et les coordonnées x et y de chaque vertex (réel ou virtuel).
e le numéro et les coordonnées x et y des deux voisins pour les vertex virtuels et des
trois voisins pour les vertex réels (dans notre cas, les voisins de ces derniers sont des
vertex virtuels).
déplacer chaque vertex virtuel a partir de ses deux voisins (figure III-6). Nous avons
considéré que la courbure k au niveau de chaque vertex est la distance entre ce vertex et le
centre (ky,ky) du segment limité par ses deux voisins. Les nouvelles positions sont donc les
coordonnées (ky,ky).
calculer la distance r entre les nouvelles positions (étape n) et les anciennes positions (€tape
n-1).
Si toutes les distances sont nulles, la rectilignité totale des joints est effectuée, nous
déplagons alors les vertex réels. Sinon, nous recommencons le calcul a I’étape 6 de

I’algorithme.

Apres chaque déplacement de tous les vertex réels, deux processus topologiques peuvent

intervenir :

- Si la longueur des joints d’un grain triangulaire est inférieure a d, ce grain est remplacé
par un vertex réel situé au centre de gravité de ce grain
- Si la longueur d’un joint entre deux vertex réels devient inférieure a d, ce joint est

remplacé par un nouveau joint qui lui est perpendiculaire.
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Chapitre 1V

Résultats et Discussion



IV.1. INTRODUCTION

L'homogénéité de distribution des différents parameétres structuraux contrdle 1'homogénéité de
comportement du matériau. Le terme microstructure recouvre de nombreux parametres : la taille
et la forme des grains, la répartition des différentes phases en présence, les orientations de grains
ou texture cristallographique, les caractéristiques et distributions des joints des grains. On utilise
généralement des valeurs moyennes, obtenues a partir d’une caractérisation globale de la
matrice, pour le suivie des paramétres structuraux et leur utilisation dans 1’évolution des
propriétés, ce qui n’est en fait valable que pour une structure parfaitement homogene.
L’existence d’une hétérogénéité structurale perturbe fortement, voire peut méme éliminer, la
validit¢é de ces valeurs moyennes. La présence de clusters texturés, morphologiques ou
cristallographiques, provoque localement des modifications considérables par rapport aux

parameétres structuraux moyens.

Nous nous intéressons dans ce travail a la croissance normale des grains, dans une matrice
hétérogene de Fe3%Si de type HiB. Des travaux antérieurs ont montré que le déclenchement de
la croissance anormale des grains d’orientation {110} <001> (grains de Goss) est étroitement li¢
a leur voisinage (Rouag & al., 1990, 1995 ; Maazi et al., 2001, 2002, 2004). Une étude en cours
considére leur croissance dans des matrices virtuelles reconstruites a partir des composantes de
texture (Afer, 2004 a, b, 2005). Nous considérons dans ce présent travail I’évolution, en
croissance normale, de clusters existant dans la matrice primaire, pour la caractérisation de
foyers potentiels constituant un environnement adéquat pour le déclenchement de la croissance

anormale des grains de Goss.

Nous avons retenu deux formes d’hétérogénéité : des clusters morphologiques et des clusters
cristallographiques. Nous comparons deux méthodes de simulation, avec utilisation de clusters
identiques comme micro-matrices initiales de simulation:
- la méthode Monte Carlo (cf§II1.3.3) qui permet de traiter la population des grains comme
une population statistique ; I’ensemble des travaux antérieurs cités ci-dessus utilisent cette

méthode, en parallele avec des caractérisations expérimentales ;

- la méthode des vertex (cf§II1.3.4) qui décrit I’évolution d’une microstructure par le
mouvement des points triples en 2D ; nous considérons dans cette premiére approche une
¢volution de la microstructure controlée par les points triples et/ou la courbure des joints

de grains.
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IV.2. CARACTERISATION DE LA MATRICE INITIALE
IV.2.1 Caractérisation morphologique

La matrice initiale utilisée pour les simulations de croissance est une microstructure primaire de
Fe3%Si de type HiB caractérisée par EBSD (Afer, 2004). Elle est décrite par un ensemble de
sites, chaque site est caractérisé par une orientation définie par les trois angles d'Euler (¢,, 9,9, ).
La microstructure reportée sur la figure IV-1-a est tracée a partir de ces données. Un ensemble de
sites de méme orientation forme un grain: si la désorientation entre deux sites voisins est
inférieure ou égale a 2°, le méme numéro d'orientation est attribué¢ aux sites, sinon les numéros
d'orientation sont différents; chaque grain de la matrice est ainsi indexé. On peut alors
déterminer le nombre de grains constituant la matrice et caractériser également les
désorientations entre les grains.

LECE, LR el
Ly
i e 7

.J'l.
il
L E
]

:
g
5

T

100um=50 site

2000 — (a)

1800

1600
(2]
C 1400
‘T
SH1200
gmoo
e 800
Qo
g 600
z 400

0 0 50 100 150 200 250
Taille(sites)
(b) ©)
Figure IV.1:

Microstructure globale (a), distribution des tailles de grains (b) et figure de pdles (c).
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IVV.2.2. Caractérisation cristallographique

Les orientations des sites dans le référentiel de 1'échantillon sont décrites par le triplet (¢,, @, 9, ).
Le produit des trois matrices de rotation, permet de passer du référentiel-échantillon (DN, DL,
DT) au référentiel-cristal. Les coordonnées des directions cristallines [100], [010], [001] dans le

référentiel de 1'échantillon sont :

X090 = cos(g; Jcos(¢p, ) —sin(gy, sin(@, )cos(p)
Yioo = sin(g; Jeos(p, )+ cos(g, sin(g, Jeos(p).
Zig = Sin(goz)sin((p).
Xoro = _COS(¢1)Sin(¢2)_ Sin(¢1)cos(¢2 )COS((D)'
Yoo = _Sin((”l)sm((”z)"' COS(@)COS(%)COS((”)- (1V-1)
oo = COS(¢2)COS(¢)'
Xoo1 = Sin(%)sm((ﬁ)-
Yoor = _COS((”l)Sin((D)-
Zoo = cos((p).
La texture du matériau utilisé est connue, elle a été déterminée dans des études antérieures par
diffraction X et EBSD. Deux composantes majoritaires caractérisent la matrice Fe3%Si de type
HiB utilisée, apres recristallisation primaire :
- la composante A, d’orientation idéale = {111} <112>, avec une fraction surfacique de
I'ordre de 45-50% ;
- la composante B, d’orientation idéale =~ {100} <012>, avec une fraction surfacique de
I'ordre de 20-25% ;

- les 35-30% restants sont considérés comme des orientations aléatoires.

La figure IV-1-c montre la figure de poles {100}. La fraction volumique des grains de Goss

d’orientation {110} <001> est largement inférieure a 1% et n’est donc pas détectable.

IVV.2.3. Correction de la matrice globale

1VV.2.3.1. Introduction

Les procédures de simulation utilisent généralement des matrices générées, donc parfaites ! Les
matrices réelles, caractérisées expérimentalement, contiennent de nombreux défauts (réels,
comme les inclusions et les précipités, ou superficiels comme des rayures ou des poussiéres

incrustées) qui peuvent perturber la caractérisation de la microstructure utilisée comme matrice

initiale de simulation.
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La distribution en tailles de notre matrice initiale montre que la fraction volumique de ‘grains’
ayant moins de 5 sites est trés importante (figure IV-1-b). L’échelle de la matrice réelle utilisée
comme matrice initiale de simulation est 100um = 50 sites, elle nécessite I’¢limination des grains
a 1 ou 2 sites (0.5 a Ium), la présence de ces petits ‘grains’ pouvant étre expliquée par
I’indexation :

- des sommets de grains pouvant avoir des tailles importantes en volume,

- des défauts de surface ou inclusions MnS.

1VV.2.3.2. Procédure de correction

La procédure de correction consiste a réorienter les grains a 1 ou 2 sites en prenant aléatoirement
l'orientation d'un site appartenant a un grain voisin de taille supérieure a 2 sites. La figure IV-2

montre la répartition topologique des ‘grains’ a 1 site (a) ou 2 sites (b).

100pm=50 site
(2) (b)
Figure 1V.2: Répartition des grains a 1 et 2 sites dans la matrice initiale (a) et (b),

respectivement.

La figure IV-3 montre la distribution en tailles de I’ensemble des tailles inférieures a 5 sites
dans la matrice globale (figure IV-3-a). On peut remarquer que le taux des grains a 1 site est trés
important. Les figures IV-3-b et IV-3-d montrent respectivement les nouvelles distributions
apres réorientation des grains a 1 site et 2 sites. La correction est finalisée par ¢limination des
grains a 1 et 2 sites situés sur les bords de la surface analysée. Apres cette étape de correction, les
classes de tailles de 5 a 25 sites représentent une fraction volumique de 1’ordre de 50% du

nombre total de grains.
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Figure 1V-3 : Distributions des grains de taille inférieure a 5 sites.
a- dans la matrice initiale caractérisée par EBSD,
b-aprées élimination globale des grains a 1 site,
c- apres ¢limination des grains a 1 site des bords,
d-apres €élimination globale des grains a 2 sites,

e- apres ¢limination des grains a 1 et 2 sites des bords.
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La figure IV-4 montre la microstructure apres correction (a), avec la distribution en tailles (b) et

la figure de pdles {100} .
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Figure 1V.4 : Microstructure (a), distribution de tailles (b) et figure de poles {100} (c), de la

matrice globale apres correction (élimination des grains a let 2 sites).
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IV.3. CONSTRUCTION DES CLUSTERS

L’analyse morphologique de la matrice montre des regroupements de petits et gros grains. Pour
I’étude de l'influence de la présence des clusters morphologiques, nous avons retenu trois zones
de dimensions 50x50 sites, (figure IV-5). La figure IV-6 regroupe, les trois micro-matrices

considérées et les histogrammes correspondants :

- dans la premiére zone, les grains possédant des tailles de 5 a 25 sites sont largement

majoritaires, elle constitue donc un cluster a petits grains (figure [V-6-d) ;

- pour la deuxieéme zone, la distribution des tailles (figure IV-6-¢) montre I’existence de
nombreux grains voisins possédant des tailles de 50 a 155 sites ; nous la classons comme

cluster a gros grains, malgré la présence parmi eux de nombreux petits grains ;

- la distribution des tailles de la derniére zone (figure IV-6-f) regroupe différentes classes et
présente une certaine homogénéité morphologique, avec une distribution continue entre

petits, moyens et gros grains ; elle est considérée a titre comparatif par rapport aux clusters.

Zone 2

Zone 3

T
Ly -
Sala e
L

100um=50 site

Zone 1

Figure IV.5 : Positionnement des clusters morphologiques sur la matrice globale.
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Figure IV.6 : Clusters morphologiques
(a), (b) et (c)- Les microstructures des zones 1, 2 et 3 de la figure IV-5.

(d), (e) et (f)- Les distributions de tailles des zones 1, 2 et 3 respectivement.

La microstructure retracée avec codes couleurs pour la visualisation des composantes de
textures A et B (figureIV-9) montre des regroupements de grains appartenant a la composante A
(Afer, 2004b). De méme que pour le paramétre morphologique, nous avons considéré trois
zones de dimensions 50x50 sites pour la considération du paramétre texture cristallographique.
Les micro-matrices et les figures de poles {100} correspondantes sont regroupées sur la figure
IV-10. Pour bien visualiser la présence (ou 1’absence) des composantes de textures, nous avons
¢galement reporté les figures de poles symétrisées. Nous avons :

- une premiére zone (a) ou la composante A est bien marquée,

- une deuxieme zone (b), ou la composante A est bien visible, mais avec une acuité moins

marquée que la celle de la premiere zone,
- enfin, une troisiéme zone (c) avec une répartition pratiquement aléatoire des grains,

caractérisée a titre comparatif.
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Composante A

. Composante B
. Grains de Goss

|:| Orientations aléatoires

(100)

(a) (b)

Figure 1V-9 : Positionnement des clusters cristallographiques sur la matrice globale (a) et

figures de pdles {100} correspondante (b).
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(a-1) (a-2)

(b-1) (b-2)

(c) (c-1) (c-2)

Figure 1V.10 : Clusters cristallographiques
Caractérisation des zones 1, 2 et 3 de la figure IV.9, on a respectivement :
- les microstructures, (a), (b) et (c),
- les figures de poles {100} (a-1), (b-1) et (c-1)
- les figures de pdles {100} symétrisées (a-2), (b-2) et (c-2)
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1IV.4. TESTS DE VALIDATION
1VV.4.1 Introduction

Tout modele de calcul doit vérifier les constantes et les hypothéses du probléme. Le risque
d’avoir des résultats erronés en simulation étant €levé, il faut toujours procéder a des tests de
validation pour vérifier la procédure de simulation. Ces tests doivent permettre de retrouver des
résultats connus. Parmi les tests de validation des deux procédures de simulation utilisées dans
notre étude, nous avons retenu les tests habituellement utilisés dans les simulations de
croissance:

1- La disparition d'un grain insulaire dans une matrice infinie.

2- Le test de rectilignité pour 1'évolution d'un joint de grains dans un bicristal,

3- La stabilité des nceuds a 120°.
Nous avons rajouté le test de la disparition d’un grain triangulaire pour la méthode des vertex.

Pour I’ensemble des tests de validation, nous avons utilisé des matrices 15x15 sites.

I1V.4.2. Décroissance d’un grain insulaire

Un des tests les plus connus et le plus utilisé pour valider un mode¢le de croissance est celui de la
disparition d'un grain insulaire dans une matrice infinie. Dans notre test, nous avons considéré
I’évolution d’un grain hexagonal (figure IV-11).

La figure IV-11-a montre la décroissance du grain insulaire en simulation MC. Nous remarquons
que le grain perd sa forme hexagonale, I’aire diminue d’une fagon non uniforme. Par la méthode
des vertex, la décroissance est également observée (figure IV-11-b), avec une évolution
homogéne jusqu’a la disparition totale du grain.

La comparaison entre les deux évolutions permet de noter les coOtés statistique (présentant des
fluctuations) et déterministe (homogénéité de comportement), respectivement pour les deux

méthodes MC et vertex.

1V.4.3. Rectilignité d’un joint de grains

Le test de validation considére I'évolution d'un joint de grains dans un bicristal jusqu'a ce qu’il
devienne totalement rectiligne. La figure IV-12 montre 1'évolution de ce joint par la méthode
Monte Carlo (a) et la méthode des vertex (b). Nous pouvons vérifier dans les deux évolutions
que le joint se déplace vers son centre de courbure. L’homogénéité¢ de comportement dans la

méthode des vertex ainsi que les fluctuations dans la méthode MC sont toujours présentes.
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Figure 1V.12: Evolution d'un joint de grain dans un bicristal, méthode MC (a) et
méthode des vertex (b)
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IV.4.4. Réajustement a 120° aux points triples

Ce test et le suivant ont été utilisés uniquement pour la méthode des vertex. La configuration
utilisée est constituée d’un point triple O reliant trois joints OA, OB et OC, séparés par des
angles au sommet 0;, 0, et 05 (figure IV-13). Le test consiste a réajuster ces angles a 120° ; pour
ce, le point triple doit se déplacer vers le centre de gravité du triangle ABC.

A A

o

C B C

Figure IV.13 : Le réajustement a 120° au point triple.

IVV.4.5. Disparition d’un grain triangulaire

Dans un processus de croissance, les grains triangulaires sont considérés comme des grains
instables, avec une décroissance obligatoire (Von Neumann, 1952 ; Mullins, 1956 ; cf.§11-2-1).
Du point de vue procédure de simulation, le test considere la disparition d’un grain entouré de
trois joints, ne comprenant aucun vertex virtuel entre les vertex réels ou points triples (figure IV-
14). Si les longueurs des trois joints sont inférieures a une distance fixée d, ce grain triangulaire
est remplacé par un point triple correspondant a son centre gravité. Nous avons retenu comme

distance d, la longueur de joint minimale de la microstructure initiale.

Figure 1V.14 : Disparition d’un grain triangulaire
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IV.5. SIMULATION DE LA CROISSANCE PAR LA METHODE MONTE CARLO
IVV.5.1. Evolution des clusters morphologiques

Nous nous intéressons dans cette partie a la caractérisation du début de la stagnation, c’est-a-
dire a la stabilité de la matrice par croissance normale. Nous admettons que des micro-matrices
de dimension (50x50 sites), correspondant aux clusters retenus dans une matrice globale
230x200 sites, peuvent €tre considérés pour étudier le comportement au voisinage immédiat,
intervenant en début de croissance. L’évolution microstructurale dans les clusters

morphologiques est schématisée dans la figure [V-15.

Nous pouvons distinguer deux stades :
- un premier stade, jusqu’a 250mcs, ou les processus de croissance semblent similaires dans
les zones a et b ; 1a zone ¢ se comporte différemment.

- apartir de 300mcs jusqu’a 1100mcs, le comportement devient similaire dans les trois zones.

Dans la zone 1, cluster a petits grains, la taille moyenne est de 1’ordre de 28 sites. La distribution
initiale en tailles de grains (figure IV-6-d) montre que les classes des petits grains sont
majoritaires, un petit grain de Goss (5-10um = 3-5 sites) peut avoir un voisinage de petits grains,
avec une taille moyenne inférieures a la sienne. Sa croissance anormale pourra donc étre
possible, méme s’il fait partie des plus petits grains de la matrice, car il pourra acquérir

I’avantage taille au cours de la croissance normale.

Dans la zone 2, cluster a gros grains, la taille moyenne initiale est de 1’ordre de 40 sites, la
distribution en tailles (figure IV-6-¢) montre que les petits grains (5-25 sites) sont répartis de
facon aléatoire dans ce cluster. L’évolution montre que ces grains disparaissent, ce qui peut étre
expliqué par I’existence d’un voisinage immédiat constitué de gros grains (croissance des gros
grains au détriment les petits). Certains grains dans ce clusters ont une taille supérieure deux fois
plus de la taille moyenne des grains (152 sites) ; selon la théorie de Hillert (Hillert, 1965) ce sont

ces grains qui peuvent croitre de fagon anormale

Dans la zone 3, un regroupement des différentes classes de grains (petits, moyens et gros) est
bien marqué, la distribution en tailles montre qu’il y a des grains de taille importante au début,
leur croissance anormale est possible.

A partir de ces différentes évolutions, c’est le type de cluster 1 qui constitue un voisinage
morphologique adéquat pour la croissance de petits grains de Goss, comme c’est le cas des

grains de Goss qui existent dans les toles HiB.
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Figure 1V.15 : Evolution de la microstructure en croissance normale a, b et ¢ des 3 zones

morphologiques
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Nous avons suivi I’évolution d’un petit grain dans la zone 1 (taille initiale 38 sites) et un autre
dans la zone 2 (taille initiale 43 sites). Ces évolutions sont reportées sur la figure IV-16. A partir
de la microstructure de la zone 1, nous remarquons que le grain considéré est entouré par des
grains de tailles proches de sa taille, le suivi de son évolution montre que sa croissance est

réalisée ; il croit au détriment de ses voisins, grace a un « voisinage immédiat favorable ».

Le suivi de I’évolution de la deuxiéme zone montre une décroissance du deuxi¢éme grain avec le
temps. La microstructure initiale de cette zone montre que le voisinage de ce grain est constitué
de gros grains, ce qui implique que ces gros voisins ne vont pas permettre le croissance de ce

grain, qui a donc un « voisinage non favorable ».

Du point de vue comportement global, les cinétiques de croissance de ces trois zones sont
reportées sur la figure IV-17, elles obéissent a la loi générale de croissance. L’exposant cinétique
de la zone 1 est égal a 0.33 ; pour la zone 2 et la zone 3, il est de ’ordre de 0.27 et 0.25
respectivement. Les trois cinétiques son différentes de la cinétique théorique avec 0.5, celui de la
zone 1 est le plus proche de cette valeur théorique. Si nous continuons la cinétique jusqu’a 1200
MCS pour chaque cluster, nous remarquons que I’exposant se rapproche de la valeur théorique,

surtout pour les clusters 1 et 3.

Dans les modéles classiques (Hillert, 1965), I’aspect morphologique de la croissance des grains
est li¢ au rayon moyen de la matrice. Ce sont les plus gros grains de la matrice primaire qui
croissent d’une fagon anormale (§chap I1.3.1.1). Dans le cas des grains de Goss, cela n’est pas
vérifié, ces grains ne possedent pas une taille supérieure a la taille moyenne. La considération du
rayon moyen peut masquer 1’effet d’hétérogénéité. A partir des évolutions observées par les trois
zones, nous pouvons dire que le grain en croissance réagit directement avec ces plus proches
voisins et non pas avec la totalité de la matrice. Le cluster a petits grains donne le voisinage le

plus favorable aux grains de Goss pour croitre anormalement.
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Figure 1V.16 : La croissance d’un grain de la zone 1 (a) et la décroissance d’un autre grain

de la zone 2 (b) jusqu’a sa disparition. Le grain en croissance dans la zone 1 ne bénéficie pas

au départ d’une taille plus importante que celui de la zone 2.
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Figure 1V.17 : Cinétique de croissance a, b et ¢ des trois zones morphologiques 1, 2 et 3 de la

figure IV.15.1 respectivement.
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IVV.5.2. Evolution des clusters cristallographiques

Le paragraphe précédent montre des différences de comportement, qui peuvent étre expliquées
par le facteur taille, mais également des similitudes. En effet, la croissance n’est pas contrdlée
uniquement par le facteur taille ; d’autres parameétres interviennent, comme les orientations des
grains en croissance et les caractéristiques des joints qui les entourent, mais également celles de
leurs proches voisinages. Nous avons considéré dans cette partie I’influence de ce voisinage du
point de vue cristallographique. Pour ce, nous avons suivi I’évolution microstructurale de micro-
matrices caractérisées par la composante {111}<112>, d’acuité différente, et d’une micro-
matrice aléatoire (Figure IV-10).

Dans une premiere approche de I’effet d’anisotropie, nous avons retenu le modele de Read et
Shokley qui relie la mobilité des joints a I’angle de désorientation (cf. chap. 1.4.3.1). Nous avons
suivi I’évolution de la zone 1, correspondant a la texture la plus marquée, avec isotropie de
comportement et anisotropie. Dans ce dernier cas, deux populations de joints sont considérées,
les joints a faible angle et les joints a grand angle. La limite séparant ces deux populations
correspond en général a une désorientation inférieure a 15°. Nous avons également considéré un
angle critique de 30°, pour accentuer I’influence de la désorientation sur la mobilité ; d’autre
part, deux grains appartenant au tube A peuvent avoir des angles de désorientation supérieurs a
15°. Dans la procédure de simulation, les constantes J (eq. III-1) attribuées aux différentes
désorientations seront différentes, nous avons retenu 1 et 1.5 dans cette premiére approche.

Dans le cas isotrope, la figure IV-18-a montre que 1’évolution est similaire a celle observée dans
les zones morphologiques, c’est-a—dire que c’est I’effet taille qui contrdle le processus. Les
évolutions de ce cluster avec introduction des angles critiques 15° et 30° (respectivement, figures
IV-18-b et IV-18-c) semblent différentes de celle du cas isotrope.

Les cinétiques de croissance correspondant aux différentes évolutions de la figure 1 sont
reportées sur la figure IV-20. On peut voir que 1’augmentation de 1’angle critique atténue
I’évolution de la microstructure. En d’autres termes, la diminution de la population des joints a
grand angle méne & une progression plus faible de la taille moyenne des grains. En effet, les
joints a grand angle sont les plus mobiles, la diminution de leur population implique une
évolution moins rapide. La stagnation est donc atteinte plus rapidement en introduisant

I’anisotropie.

La figure IV-19 regroupe les évolutions des trois zones cristallographiques, pour un angle
critique 30°. Nous pouvons remarquer que c’est dans la zone la plus texturée (zone 1) que

I’évolution est la plus faible, la stabilisation de la croissance normale est donc plus rapide. Dans
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une structure hétérogene comme celle de Fe3%Si, c’est ’existence de ces micro-matrices
texturées qui peut €tre a ’origine du déclenchement de la croissance anormale des grains de
Goss, puisque elles fournissent a ces grains le voisinage adéquat pour leur croissance.

Il faut souligner que la séparation des joints de grains en populations a faible angle et a grand
angle est insuffisante pour la considération de I’anisotropie, c’est une premicre approche qui ne
permet pas, évidement, d’introduire 1’anisotropie de comportement des joints dans le processus
de croissance.

Dans une étude plus approfondie :

- 11 faut tenir compte des types de joints (CSL, LA, CAD ou général) et/ou de la mobilité des
joints séparant les grains appartenant aux différentes orientations A, B, Goss ou 1’aléatoire R
(A/A, A/B, A/G, A/R, B/B, B/R) (Abbruzzesse et al., 1986).

- La texture du matériau est connue, les différentes composantes sont sous forme de tubes
(texture en fibres) ; la séparation des grains doit se faire par un calcul de désorientations, par
rapport au squelette de la texture, coupe par coupe dans 1’espace d’Euler. Une zone est en effet
considérée comme un cluster cristallographique, si les grains qui la constituent appartiennent en

majorité a un tube donné (A ou B dans notre cas).

70



t=0 mcs

t=50 mcs

t=150 mcs

t=200 mcs

Figure 1V.18 : Evolution de la microstructure de la zone 1

(a) avec isotropie des joints,
(b) avec une désorientation de 15°,

(c) avec une désorientation de 30°.
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IV.6. SIMULATION DE LA CROISSANCE PAR LA METHODE DES VERTEX

Pour la mise au point de notre simulation de croissance avec une méthode de type vertex, nous
avons retenu comme matrice initiale la microstructure du cluster morphologique a gros grains
(zone 2 de la figure IV-5). C’est la matrice notée b dans 1’évolution de croissance par la
technique Monte Carlo. La procédure de calcul utilisée est décrite dans le paragraphe I11-4-1 du

chapitre précédent.

Dans une méthode de type vertex avec mouvement des points triples uniquement, 1’évolution de
croissance est basée essentiellement sur les mécanismes suivants: I’ajustement a 120° aux points
triples, la disparition des grains triangulaires et le changement de voisinage (Kawasaki et al.,
1989 ; Soares et al., 1985 ; Telly, 1989 ; Fradkov et al., 1993 ; Weygand et al., 1998 ). Dans les
modeles qui utilisent les vertex virtuels sur les joints, il faut rajouter en plus le mouvement de
ces derniers vers leurs centres de courbure (Mullins, 1956 ; Frost et al., 1988 ; Bronsard, 1994).
La procédure que nous avons mise au point fait partie de deuxiéme groupe. Nous avons
considéré le mouvement des joints de grains par les vertex virtuels (cf.§ I11.4.3.2) et le
mouvement des points triples (cf.§ 111.4.3.3). Dans cette premicre approche, nous n’avons pas

introduit le changement de voisinage.

La disparition des grains triangulaires (cf. § IV.4.5) est appliquée en testant les joints entourant
ces grains. Pour retenir le test le plus adéquat a introduire dans la procédure de simulation de
croissance, nous avons considéré différents tests préliminaires (figure [V-21):

1- Dans le premier cas, les grains triangulaires sont éliminés systématiquement sans aucun test
sur les joints (figure IV-21-a). Cette procédure introduit dans I’évolution de croissance des
discontinuités notables, qui se répercutent sur l’aspect de la microstructure obtenue par
simulation.

2- Dans le deuxiéme cas, la procédure introduit un test sur I’existence d’un joint possédant une
longueur critique, correspondant a une longueur minimale donnée. L’évolution de croissance
semble plus lente, donc plus homogéne, du celle du premier cas (figure [V-21-b).

3- Dans le dernier cas, le test de longueur minimale est effectué sur les trois joints de chaque
grain triangulaire (figure IV-21-c). L’évolution obtenue est similaire a celle du test sur un seul

joint. Nous avons donc retenu le test 2.
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Figure 1V.21: Evolutions de croissance par la méthode des vertex du cluster a gros grains
(a) disparition systématique des grains triples, (b) disparition avec test de longueur minimale sur un
seul joint et (c¢) disparition apres test de longueur minimale sur les trois joints.
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Pour le choix de la longueur minimale d, nous avons considéré deux possibilités (figure IV-22) :

1- La distance d représente la longueur de joint minimale qui existe dans la microstructure

initiale, elle est constante dans la procédure de calcul (figure [V-22-a).

2- La distance d varie au cours du calcul, c’est la longueur de joint minimale aprés chaque étape

de calcul (figure IV-22-b).

t=0 t=1 t=5

Figure 1V.22 : Evolution du cluster a gros grains
(a) disparition des grains triangulaires avec d minimale constante ;

(b) disparition des grains triangulaires avec d minimale variable.

La deuxiéme procédure nécessite un temps de calcul plus important : par exemple, pour une
étape de croissance de 0 a 5, il faut 15 minutes de calcul au lieu de 5 secondes dans la premicre
procédure (le temps de calcul est réalisé sur un Pentium IV de caractéristiques : vitesse de 2.28

GHz, 256 de RAM). Comme les évolutions semblent relativement similaires.

Dans notre procédure de simulation, I’évolution est partagée en deux parties :

- dans un premier temps, I’évolution du cluster s’effectue uniquement par mouvement des
joints (vertex virtuels), la seule force agissante est la force due a la courbure des joints. La
microstructure se stabilise dés que les joints deviennent totalement rectilignes, la figure IV-23

montre cette évolution.
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- Apres obtention de la rectilignité totale des joints, 1’évolution de la microstructure continue

seulement par mouvement des points triples.

Remarque:

De fagon plus rigoureuse, les mouvements des joints et des points triples peuvent étre réalisés
alternativement, c'est-a-dire que aprés chaque déplacement de tous les vertex virtuels
(mouvement des joints), il y a déplacement des vertex réels, avec donc un ajustement a 120° a
chaque étape entre le point triple et ses voisins (vertex virtuels limites). Cette procédure est plus

astreignante, nous lui avons préférée la premiére dans cette premicre approche.

Nous pouvons remarquer que le mouvement des joints (par vertex virtuels) vers leur centre de
courbure dans la méthode des vertex apparait plus lent que dans la Monte Carlo. De méme, la
population des petits grains qui existent dans ce cluster évolue différemment dans les deux
méthodes :

- pour la technique de MC, ils disparaissent des les premier temps; la stagnation de la
microstructure est rapidement atteinte.

- pour la méthode des vertex, la population de ces petits grains n’a pas disparu et la

stagnation est plus lente.

Par ailleurs, 1’aspect topologique et le role des points triples sont introduits dans la méthode des
vertex, avec une stabilisation de la microstructure a 120° aux points triples ; ce dernier aspect

n’est pas pris en compte dans la méthode Monte Carlo.
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t=30

Figure 1V.23 : Evolution de la microstructure jusqu’a la rectilignité totale

des joints.

=6

t=50
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CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES



Le phénoméne de croissance est contrélé par plusieurs parametres microstructuraux,
I’hétérogénéité de leurs distributions influe sur I’évolution du matériau. L’utilisation des
parameétres structuraux moyens de la matrice peut masquer une évolution locale pouvant étre trés

différente du comportement global de la microstructure.

Dans ce travail nous nous sommes intéressés a I’influence de I’hétérogénéité structurale sur
I’obtention de voisinages potentiellement favorables a la croissance anormale des grains de Goss,
dans des toles magnétique Fe3%Si, de type HiB. L’aptitude a croitre de ces grains d’orientation
{110}<001> est etroitement liée a I’existence d’un voisinage adéquat. Nous avons considéré
I’évolution par croissance normale de clusters morphologiques et cristallographiques, afin de
caractériser les matrices les plus favorables au déclenchement de la croissance anormale des

grains de Goss.
Du point de vue structural, nous avons considéré deux types d’hétérogénéité structurale :

- morphologique, avec des évolutions de micro-matrices correspondant a des clusters a
gros grains et a petits grains ; nous avons considéré a titre comparatif une micro-matrice

sans caractere morphologique, représentative d’une matrice homogeéne ;

- cristallographique, avec des évolutions de micro-matrices correspondant aux

composantes de texture du matériau, ainsi qu’une micro-matrice isotope.

Du point de vue techniques de simulation, nous avons utilisé deux méthodes : la technique
statistique Monte Carlo et la méthode déterministe des vertex. Les travaux de simulation
antérieurs de notre équipe sont tous basés sur la technique Monte Carlo. Dans cette premiere
approche sur I’utilisation de la méthode des vertex, nous avons comparé les deux méthodes pour
I’évolution des clusters morphologiques, avec la condition d’isotropie des joints de grains et sans
considération de la température, comme c’est généralement le cas dans les études de simulation

sur I’influence des parametres structuraux sur la croissance normale.

En premier lieu, nous avons caractérisé notre matrice initiale, a partir d’une microstructure
obtenue par EBSD. Avant le choix des clusters, nous avons procédé a une étape de correction,

nécessaire quand les matrices initiales de simulation sont des matrices réelles.

La deuxieme étape de I’étude a été consacrée au suivi du comportement en croissance normale
dans les clusters. Nous avons commencé notre étude, pour les deux méthodes, par les tests de
validation, habituellement utilisés dans les simulations de croissance, permettant de Vvérifier les

procédures de simulation.
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Nous avons suivi I’évolution des microstructures pour les deux types de clusters, en utilisant la
technique Monte Carlo. Pour les clusters morphologiques, les résultats montrent que le voisinage
joue un rdle important sur la croissance ou la décroissance des grains. L’évolution de la micro-
matrice correspondant au cluster a gros grains est différente de celle du cluster a petits grains.
Les cinétiques de croissance obtenues respectent la loi exponentielle de croissance, avec un
exposant cinétique égal a 0.33, 0.27 et 0.25, pour les trois clusters respectivement ; ce sont des
valeurs plus faibles que la valeur théorique 0.5, mais trés proches des valeurs trouvéees par
d’autres auteurs utilisant la méthode Monte Carlo, sans introduction de la température. Dans le
cluster a petits grains, nous avons remarqué la croissance d’un grain, entouré de petits grains,
par contre dans le cluster a gros grains, un grain appartenant a la méme classe disparait. Le
voisinage formé de petits grains est donc le plus adéquat pour la croissance anormale des grains
de Goss

Dans une premiére approche de I’effet d’anisotropie, nous retenu le modele de Read et Shokley
qui relie la mobilité des joints a I’angle de désorientation. Nous avons considéré deux cas, la
limite de désorientation 15°, généralement admise pour les faibles angles, et un angle critique de
30°, pour accentuer I’influence de la désorientation sur la mobilité. Les cinétiques de croissance
montrent que I’augmentation de I’angle critique, correspondant a une diminution de la
population des joints a grand angle, atténue I’évolution de la microstructure ; les joints a grands
angles sont en effet considérés comme étant plus mobiles dans le modele de Read et Shokley que
les joints a faibles angles. C’est dans la zone la plus texturée que le processus de croissance est le
plus faible, la stabilisation de la croissance normale est plus rapide. La stagnation est donc

atteinte d’autant plus rapide que I’anisotropie est plus marquée.

Nous avons appliqué la procédure de calcul de la méthode des vertex, mise en point au cours de
cette étude, pour suivre I’évolution de la croissance dans le cluster a gros grains. Le mouvement
des joints s’effectue globalement vers leurs centres de courbure, la seule force agissante sur les
joints est la force motrice due a leur courbure. Ce mouvement s’effectue par déplacement des
vertex virtuels, avec une stabilisation de la matrice dés que les joints deviennent totalement
rectilignes ; I’évolution de la microstructure continue seulement par mouvement des vertex

réels.

Une étude comparative entre les deux méthodes de simulation a été faite pour le cluster a gros
grains, afin de caractériser la technique de simulation la plus adéquate, c'est-a-dire la plus proche
du comportement expérimental. Le mouvement des joints en Monte Carlo et leur rapide

disparition provoque une stagnation rapide de ce cluster ; le mouvement des joints semble plus
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lent, une stagnation donc plus lente, avec la méthode des vertex. Par ailleurs I’aspect topologique
et le rle des points triples sont considérés dans la méthode des vertex, avec stabilisation de la

microstructure a 120°, ce dernier aspect n’est pas pris en compte dans la méthode Monte Carlo.

De nombreuses perspectives peuvent étre envisagées :
e La considération de I’hétérogénéité chimique doit étre prise en compte, avec comparaison
des deux méthodes pour I’effet d’épinglage des joints de grains, pour différentes

distributions de précipites.

e Le probléme de croissance en simulation devrait pouvoir étre envisagé sans introduire des
approximations sur les parametres expérimentaux, approximations qui empéchent la

reproduction compléte du comportement expérimental.

e Dans I’étude de I’anisotropie, il faut tenir compte des types de joints séparant les grains

appartenant aux différentes orientations et de leurs mobilités.

e Le tri des orientations, pour la caractérisation des clusters cristallographiques, doit se
faire par un calcul de désorientations, par rapport au squelette de la texture, coupe par
coupe dans I’espace d’Euler.

e A propos des vertex, la procédure la plus adéquate est celle ou les joints et les points
triples se déplacent alternativement. La simulation de croissance doit introduire
I’anisotropie de mouvement sur les joints de grains, avec les mobilités et les énergies de
joints, ainsi que sur les points triples pour corriger I’ajustement a 120°, valable

uniguement pour une structure isotrope.

e Pour la description des clusters, le choix d’une matrice de calcul avec une haute
résolution (plus de 1000x1000 sites) est nécessaire pour caractériser I’effet de chaque

parametre indépendamment.
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Abstract:

The phenomenon of growth is controlled by several interdependent microstructural parameters;
the presence of a structural heterogeneity influences the evolution of these parameters and thus
the various stages of the growth process. The presence of clusters textured morphological or
crystallographic, locally induces considerable modifications compared to the average structural
parameters of the total matrix. The present work consider the influence of structural
heterogeneity in using, by normal growth, micro-matrices potentially favourable to the abnormal
growth of the grains of Goss, in the magnetic sheets Fe3%Si, of HiB Type. The aptitude of
growth of these grains with orientation {110}<001> is closely related to the existence of an
adequate neighbourhood. The evolution by normal growth of morphological and crystallographic
clusters is considered. First time followed the evolution of the various microstructures, of these
two types of clusters, using the statistical technique Monte Carlo, is followed. For the
morphological clusters, the results show that the neighbourhood plays an important role on either
the grain growth or shrinking. The neighbourhood formed of small grains is most adequate for
the abnormal Goss grain growth of. In parallel, a procedure calculation is developed of the
vertex method type in order to make a comparative study between the evolutions obtained by the
two methods of simulation, statistics and determinist. The results show that the movement of the
grain boundaries in Monte Carlo and their rapid disappearance causes a fast stagnation of the
matrix. However, using vertex method of the, the microstructure evolves more slowly and the
stagnation is slower. In addition, the topological aspect and the role of the triple points are
introduced within vertex method, with a stabilization of the microstructure at 120° at the triple
points. This last aspect is not taken into account in the Monte Carlo method.

Key word: Grain growth — Monte Carlo — vertex - Goss grains — Grain boundaries — clusters.



Résumé

Le phénomeéne de croissance est contr6lé par plusieurs paramétres microstructuraux
interdépendants ; la présence d’une hétérogénéité structurale influe sur I’évolution de ces
parameétres et donc sur les différentes etapes du processus de croissance. La présence de clusters
texturés, morphologiques ou cristallographiques, provoque localement des modifications
considérables par rapport aux parameétres structuraux moyens de la matrice globale. Ce travail
consideére I’influence de I’hétérogénéité structurale sur I’obtention, par croissance normale, de
micro-matrices potentiellement favorables & la croissance anormale des grains de Goss, dans les
tbles magnétique Fe3%Si, de type HiB. L’aptitude a croitre de ces grains d’orientation
{110}<001> est étroitement liée a I’existence d’un voisinage adéquat.

Nous avons consideré I’évolution par croissance normale de clusters morphologiques et
cristallographiques. Nous avons dans un premier temps suivi I’évolution des différentes
microstructures, pour les deux types de clusters, en utilisant la technique statistique Monte Carlo.
Pour les clusters morphologiques, les résultats montrent que le voisinage joue un réle important
sur la croissance ou la décroissance des grains. Le voisinage formé de petits grains est le plus
adéquat pour la croissance anormale des grains de Goss. Avec I’introduction de I’anisotropie,
pour les clusters cristallographiques, la stabilisation est atteinte d’autant plus rapidement que la
texture est plus marquée. C’est le cluster le plus texturé qui fournit le voisinage le plus adéquat
pour la croissance anormale des grains de Goss. En paralléle, nous avons mis au point une
procédure de calcul de type méthode des vertex pour faire une étude comparative entre les
évolutions obtenues par les deux méthodes de simulation, statistique et déterministe. Les
résultats montrent que le mouvement des joints de grains en Monte Carlo et leur rapide
disparition provoque une stagnation rapide de la matrice ; avec la méthode des vertex, la
microstructure évolue plus lentement, la stagnation est plus lente. Par ailleurs, I’aspect
topologique et le role des points triples sont introduits dans la méthode des vertex, avec une
stabilisation de la microstructure a 120° aux points triples ; ce dernier aspect n’est pas pris en

compte dans la méthode Monte Carlo.

Mots clés : Croissance des grains — Grains de Goss — Monte Carlo — Vertex — Joint de grains —

cluster.
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