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Introduction Générale

La résistance à l’usure des surfaces métalliques représente un enjeu important à la fois

du point de vue scientifique mais aussi du point de vue industriel et économique. Une des

façons d’augmenter cette résistance est de conférer aux surfaces des propriétés spécifiques.

Dans ce contexte, les traitements mécaniques de surface, tels que le grenaillage (shot-peening),

le SMAT (Surface Mechanical Attrition Treatment), le galetage (Rolling-Burnishing), entre

autres, sont connus pour renforcer significativement la durabilité des surfaces métalliques.

100 μm

TTS

Impacts répétés

Fer - α

Figure 1 – Exemple d’une surface de fer-α mécaniquement transformée par des impacts répétés
(micro-percussion). L’hyper-déformation plastique produit une couche dénommée "surface triboloque-
ment transformée" (en anglais : tribologically transformed surface - TTS).

Ces procédés soumettent le matériau à une charge mécanique répétée, entraînant une

déformation plastique sévère et par conséquent la transformation microstructurale des sous-

surfaces. Les couches transformées par ces phénomènes de contact sont souvent dénommées

"surfaces tribologiquement transformées" (en anglais : Tribologically Transformed Surfaces -

TTS). Cette transformation locale du matériau se manifeste par le raffinement progressif de

la microstructure sur une profondeur de quelques dizaines de micromètres (voir figure 1).
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Introduction Générale

Le gradient de taille des grains engendré conduit au durcissement du matériau en extrême

surface, permettant d’améliorer le comportement mécanique vis-à-vis des effets par fatigue,

usure ou frottement.

Actuellement, il est bien connu que ces procédés génèrent une évolution des propriétés

mécaniques en profondeur des surfaces. Toutefois, un simple essai de micro-dureté n’est pas

suffisant pour quantifier précisément le gradient des propriétés mécaniques induit, et surtout

comprendre dans quelle mesure divers phénomènes mécaniques et microstructuraux sont im-

pliqués dans le durcissement du matériau en extrême surface.

L’objet de ce projet est le développement d’une méthodologie de caractérisation des pro-

priétés mécaniques de zones hyper-déformées en surface par l’utilisation combinée de la nano-

indentation (figure 2-a) et de la micro-compression de piliers (figures 2-b,c).

20 μm 6 μm 4 μm

a 

b c 

Figure 2 – Essais micro-mécaniques utilisés dans la quantification de gradients mécaniques en surfaces
hyper-déformées : (a) nano-indentation et (b, c) micro-compression de piliers.

Ce mémoire de thèse s’articule autour de cinq chapitres :

— chapitre 1 : ce chapitre commence par une description de divers traitements méca-

niques de surfaces. Les théories des mécanismes de déformation plastique (à l’échelle

de dislocations) et de transformation microstructurale par hyper-déformation sont en-

suite présentées. A la fin du chapitre, un état de l’art sur les diverses méthodes de

caractérisation mécanique et microstructurale des surfaces hyper-déformées est dis-

cuté. Ce chapitre permet de mettre en lumière les différentes étapes et techniques de

caractérisation utilisées dans ce projet.

— chapitre 2 : dans ce chapitre, les enjeux principaux de mise en oeuvre de chacune

des techniques de caractérisation sont abordés. Les méthodes de caractérisation mi-

crostructurale envisagées dans ce projet (MEB, EBSD, SDL) sont d’abord présentées,

puis les deux types d’essais micro-mécaniques utilisés : la nano-indentation et la com-
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pression de micro-piliers.

— chapitre 3 : dans ce chapitre, tous les repères expérimentaux du projet sont éta-

blis et une première approche de caractérisation des surfaces transformées par impact

est présentée. Tout d’abord, les caractéristiques physiques et mécaniques du matériau

choisi pour ce projet (fer-α) sont exposées. Les différentes étapes de fabrication et

préparation des échantillons sont également abordées. Ensuite, la microstructure du

fer-α est décrite avant et après les traitements mécaniques de surfaces utilisés : le

grenaillage et la micro-percussion.

— chapitre 4 : les gradients mécaniques engendrés par grenaillage sont identifiés dans

ce chapitre. Les propriétés mécaniques quantifiées en sous-surface sont confrontées au

gradient microstructural des surfaces caractérisées. Deux sujets principaux sont dis-

cutés à partir des résultats expérimentaux : (i) la relation des propriétés mécaniques

mesurées par les deux essais micro-mécaniques et (ii) la relation entre l’effet de taille

de grain engendré en surface (effet Hall-Petch) et les évolutions mécaniques quantifiées.

— chapitre 5 : ce chapitre s’intéresse aux gradients mécaniques des surfaces transformées

par micro-percussion. Des approches expérimentales et théoriques sont considérées

afin de décrire les phénomènes impliqués dans la formation du gradient mécanique et

microstructural. Plusieurs essais de micro-compression des piliers sont réalisés en sous-

surface. Les différents mécanismes de durcissement des surfaces par hyper-déformation

sont discutés. Les résultats obtenus sont finalement comparés aux gradients méca-

niques quantifiés pour les surfaces grenaillées.
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Chapitre 1

Synthèse bibliographique des
traitements mécaniques de surface

1.1 Traitements mécaniques de surface

1.1.1 Introduction aux traitements mécaniques de surface

Les traitements de surfaces ont pour but d’améliorer les propriétés mécaniques des surfaces

métalliques (plusieurs dizaines à centaines de µm) en conservant les mêmes caractéristiques

physico-chimique au coeur du matériau. Ceci permet d’attribuer au matériau une meilleure

tenue à l’usure et la fatigue superficielle, améliorer les propriétés tribologiques, contribuer aux

procédés de fabrication et/ou donner une grande versatilité aux propriétés globales du maté-

riau [1]. Parmi les différents traitements de surfaces, ils existent deux grands groupes : (i) les

traitements de transformation micro-structurale et (ii) les traitements thermo-chimiques [1,2].

De même, les techniques de transformation micro-structurale peuvent être classées en tant

que méthodes mécaniques et thermiques [3]. Un classement général des traitements de sur-

faces est présenté dans le schéma de la figure 1.1 [1–3]. Une définition globale de chaque

catégorie des traitements superficiels est présentée par la suite :

— Traitements mécaniques de surface : ces techniques permettent une transformation de

la microstructure à partir d’une déformation plastique sévère en surface. Ces tech-

niques sont généralement utilisées à température ambiante [4].

— Traitements thermiques de surface : la transformation microstructurale en surface est

faite à travers des phénomènes de recristallisation ou changement de phases métallur-

giques induites.

— Traitements thermochimiques de surface : la microstructure de surface est endurcie par

l’implantation ou diffusion d’éléments chimiques tel que l’azote (nitruration) ou le car-

bone (cémentation) [5]. Ces méthodes ne génèrent pas forcement une transformation

microstructurale.
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Chapitre 1. Synthèse bibliographique des traitements mécaniques de surface
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Figure 1.1 – Classification des différents traitements de surface avec les intervalles des profondeurs
affectées. D’après [1–3].

Au cours de ce projet de recherche, nous nous sommes intéressés plus particulièrement aux

traitements mécaniques de surface et à la quantification des propriétés mécaniques engendrées

en surface par les différents mécanismes impliqués dans l’hyper-déformation plastique. Il est

donc important de comprendre le principe des traitements mécaniques de surface et leurs

conséquences micro-structurales. Dans l’industrie, ces techniques peuvent être classées selon

le type de contact : (i) par impact ou (ii)par frottement. Dans les deux cas, la déformation

plastique sévère génère un raffinement des grains dans l’extrême surface. Cette couche trans-

formée est aussi connue dans la littérature comme une surface tribologiquement transformée

(ou Tribologically Transformed Surface - TTS - en anglais) [6, 7].

Dans les couches TTS, la déformation plastique en extrême surface conduit à une forte

interaction, mouvement et formation des défauts cristallins, de façon à créer une importante

désorientation du réseau atomique à l’intérieur des grains (voir section 1.2) [4]. Dans les zones

plus proches de l’extrême surface, la désorientation est tellement forte que des nouveaux joints

de grains apparaissent et ainsi la taille des grains est considérablement réduite (voir exemple

de la figure 1.2). Une forte augmentation locale des propriétés mécaniques est induite par ces

changements en surface. Par la suite, différents traitements mécaniques explorés (par impact

et par glissement) seront présentés, ainsi que quelques essais de transformation microstruc-

turale par hyper-déformation plastique.

1.1.2 Traitement mécanique par impact : Grenaillage / SMAT

Parmi tous les traitements mécaniques par impact (figure 1.1), le grenaillage (en anglais

Shot-peening) est un des traitements de surface les plus connus. Le principe de cette technique

consiste à projeter plusieurs billes métalliques (0.1 mm à 2 mm de diamètre [8]) à grande
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Figure 1.2 – (a) Schéma représentatif de la réduction de la taille de grains en extrême surface par un
traitement mécanique de surface par impact : grenaillage. (b) Transformation microstructurale d’une
surface de cuivre (TTS) après un traitement de grenaillage. L’image a été réalisée par EBSD (Electron
BackScatter diffraction).

vitesse sur la surface du matériau d’intérêt (figure 1.2-a). Dans le traitement de grenaillage,

les surfaces produites ainsi que les propriétés engendrées peuvent dépendre de plusieurs pa-

ramètres [9]. Les principaux facteurs à contrôler sur ce procédé sont [3] :

— la vitesse ( 50 m/s),

— la nature de billes (Taille, matériau, dureté),

— la pression de l’air,

— l’angle d’attaque,

— la durée du traitement.

Le procédé de grenaillage est souvent qualifié par deux valeurs représentatives qui per-

mettent d’estimer l’influence de la gamme de paramètres choisis pour le traitement. Ces

facteurs sont [1] :

L’intensité Almen : cette grandeur permet de quantifier les effets du procédé en termes de

contraintes résiduelles. Une plaque métallique est exposée au procédé de grenaillage en étant

bloquée par plusieurs brides. Lorsque l’impact des billes est terminé et que les brides sont

libérées, la plaque se déforme sous l’effet des contraintes résiduelles en surface [9]. La flèche

de la plaque correspond à la valeur d’intensité Almen (figure 1.3-a) [10]. L’intensité mesurée

est en lien avec le temps d’exposition, connu comme temps de saturation. Ce temps permet

de reproduire les mêmes conditions de grenaillage en assurant une augmentation d’intensité

Almen de 10 % pour un temps d’exposition deux fois plus grand que le temps de saturation

(figure 1.3-a).
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Chapitre 1. Synthèse bibliographique des traitements mécaniques de surface

Taux de recouvrement : cette grandeur permet d’identifier le nombre de fois qu’une zone

de la surface grenaillée est impactée par une bille. En d’autres termes cette valeur représente

le pourcentage des zones traitées par rapport à la surface initiale totale (figure 1.3-b) [8].

Par exemple, pour un taux de recouvrement 100 % toutes les zones de la surface ont été

impactées au moins une fois par une bille. En général, les pourcentages inférieurs à 100 %

sont détectés à partir d’une analyse visuelle de la surface [8], tandis que les pourcentages

supérieurs sont définis par rapport au temps de base correspondant à un recouvrement 100

% [11]. C’est-à-dire que pour un recouvrement de 200 %, par exemple, le grenaillage doit

durer deux fois plus longtemps que pour un taux de 100 %.

Flèche 

Almen

Temps d’expositionTemps saturation ts 2ts

F

F + 10%

Paramètres corrects

Vitesse et/ou taille de 

billes trop grandes

Vitesse et/ou taille de 

billes trop petites

Éprouvette

Brides

Grenaillage

Flèche Almen

a b 

Figure 1.3 – (a) Mesure de l’Intensité Almen et (b) du recouvrement d’impacts [8] après grenaillage.

Le principe du traitement SMAT (en anglais : Surface Mechanical Attrition Treatment)

est très semblable à celui du grenaillage. La surface d’intérêt est mise dans une chambre à

vide dans laquelle les billes sont agitées par vibrations (50 Hz à 20 Hz), produisant plusieurs

impacts énergétiques (1 à 20 m/s) dans des directions aléatoires [12]. Une représentation de

cette technique est présentée dans la figure 1.4 [12,13]. Les différences les plus notables de ce

type de traitement par rapport au grenaillage conventionnel sont : (i) la projection aléatoire

des billes, (ii) La taille des sphères métalliques (1 à 10 mm) et (iii) la forme de projection

de billes sur la surface [13].

Pour conclure, il faut mentionner que les traitements mécaniques par impact (grenaillage

ou SMAT) confèrent plusieurs aspects positifs aux surfaces des matériaux, raison pour la-

quelle ils sont largement utilisés dans l’industrie aéronautique, automobile, nucléaire, etc [11].

Tout d’abord, un des effets les plus remarquables pour ces traitments est la génération de

contraintes résiduelles de compression en sous-surface du matériau [14]. Ceci permet de lutter

contre la formation et la propagation de fissures par fatigue. Également, les surfaces traitées

subissent une transformation microstructurale sur plusieurs dizaines de µm [13]. Ceci se tra-

duit par l’augmentation des propriétés mécaniques locales, permettant ainsi d’améliorer la

résistance contre l’abrasion et l’endommagement par contact.
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Figure 1.4 – (a) Représentation du principe du traitement de surfaces par impact SMAT : Surface
Mechanical Attrition Treatment. D’après [12, 13]. (b) Exemple d’une éprouvette de traction en acier
AISI 316L traitée par SMAT (diamètre des billes entre 2 et 3 mm), d’après [15].

1.1.3 Traitement mécanique par glissement : Galetage

Le galetage (ou Rolling-Burnishing en anglais) est un traitement mécanique dans lequel

la transformation microstructurale et l’augmentation des propriétés mécaniques est faite à

partir de contacts du type glissement. Le principe de cette technique consiste à faire glisser un

outil métallique de forme sphérique sur la surface du matériau. Industriellement, ce procédé

est majoritairement employé pour des géométries cylindriques [16, 17]. Durant le contact, le

déplacement de l’outil est uni-directionnel, tandis que la pièce cylindrique tourne autour de

son propre axe de symétrie. Ces mouvements combinés se traduissent par la formation d’une

trajectoire spiroïdale de l’outil sur la pièce traitée, permettant de parcourir toute la surface

et éventuellement faire plusieurs passages (figure 1.5-a) [17].

Voutil

Vtour

F

Outil de galetage

Pièce de travail

Force

Disque support

Sphère de 

contact

Pièce de 

travail

Porte-outil

a b 

Figure 1.5 – (a) Principe du galetage (Rolling-Burnishing) et (b) outil employé dans ce traitement
mécanique par frottement. D’après [16].
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Chapitre 1. Synthèse bibliographique des traitements mécaniques de surface

L’outil de galetage conventionnel correspond à une sphère mobile (de quelque mm de

diamètre) sur laquelle un disque de support, lié à un ressort, appuie l’outil contre la surface

traitée (figure 1.5-b) [16]. Afin de garantir un contact permanent et une importante défor-

mation plastique en surface, une force de contact est appliquée sur l’outil (10 N à 500 N). La

zone de contact entre l’outil et la surface peut être considérée comme un contact ponctuel.

Les conditions du traitement comprennent la vitesse d’avance de l’outil (Voutil), la vitesse de

tournage de la pièce (Vtour) et le nombre de passages [17]. Généralement, le contact est fait

de façon perpendiculaire (90o), mais certains auteurs proposent aussi une inclinaison dans le

glissement de l’outil [16].

D’autres applications ont montré une grande adaptabilité de cette technique pour de

surfaces avec une géométrie plus complexe (Ball-Burnishing) [17–19]. Plusieurs auteurs ont

également proposé diverses variantes de cette technique selon le matériau, la forme ou le type

de contact de l’outil. Ainsi, des méthodes comme le galetage par boule céramique [20] ou

le "deep-rolling" [21, 22] ont été suggérés. Dans tous les cas, les traitements mécaniques par

glissement ont pour but la formation d’une couche hyper-déformée en surface afin d’augmenter

la tenue mécanique de la pièce traitée. A la différence des techniques par impact, ces méthodes

offrent également la possibilité d’améliorer l’état de surface (superfinition [20]).

Echantillon

F

θ

ECAP

F

F

F

MDF

Cold - rolling ARB

F

F
Echantillon

HPT

Micro 

Percussion

Echantillon

V

a b c 

d e f 

Figure 1.6 – Représentation des différents procédés de déformation plastique sévère : (a) Equal
Channel Angular Pressing - ECAP, (b) Multi Direction Forging - MDF,(c) High Pressure Torsion -
HPT, (d) Cold-rolling, (e) Accumulative Roll Bonding - ARB, (f) Micro-percussion.
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1.1.4 Autres méthodes d’hyper-déformation plastique

Plusieurs techniques permettent de créer un raffinement micro- (ou nano-) structural du

matériau en introduisant une déformation plastique sévère ou hyper-déformation. Au-delà des

traitements mécaniques superficiels présentés précédemment (sections 1.1.2 et 1.1.3), d’autres

techniques, industrielles ou académiques, sont d’un grand intérêt aujourd’hui dans l’investiga-

tion des mécanismes présents dans la transformation structurale et les évolutions mécaniques

induites. Les techniques explorées les plus remarquables sont (figure 1.6) :

— l’ECAP - Equal Channel Angular Pressing : La pièce métallique est contrainte à pas-

ser à l’intérieur d’un tube de même diamètre avec un angle important d’inclinaison.

Les mécanismes de cisaillement présents créent une importante déformation plastique

de la pièce et un raffinement microstructurale à chaque passage (figure 1.6-a) [23,24].

— le MDF - Multi Direction Forging : Cette méthode consiste à forger un volume mé-

tallique sur plusieurs étapes en conservant la même géométrie du solide à la fin du

cycle de chargements. A chaque étape de forgeage, le solide est déformé dans une

direction orthogonale aux étapes précédentes afin de récupérer la géométrie initiale.

Chaque phase de forgeage permet de raffiner progressivement la microstructure (figure

1.6-b) [25].

— le HPT - High Pressure Torsion : La pièce métallique (disque de quelquesmm d’épais-

seur) est déformée en appliquant des contraintes normales et de cisaillement simulta-

nément (figure 1.6-c) [26]. Cette technique permet de déformer différents types de

matériaux et alliages. Cependant les volumes de déformation ne sont pas comparables

aux autres techniques. La microstructure est transformée de façon hétérogène selon

les endroits de glissement et de charge maximale.

— le cold-rolling : Le matériau passe à travers deux disques qui réduisent la section

transversale initiale et introduisent une grande déformation plastique et un raffine-

ment microstructural (figure 1.6-d) [27].

— l’ARB - Accumulative Roll Bonding : Cette procédure est une variante du cold-rolling.

Dans ce cas, deux plaques métalliques sont déformées simultanément dans une ma-

chine à rétreindre afin de produire une seule plaque. La lame résultante est couper

en deux et les morceaux sont déformés ensembles à nouveau. La taille de grain est

fortement réduite à chaque cycle de déformation (figure 1.6-e) [28].

— la micro-percussion : L’hyper-déformation et transformation microstructurale en sur-

face (couche TTS d’une centaine de µm) est créée par l’impact répété d’une pointe
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Chapitre 1. Synthèse bibliographique des traitements mécaniques de surface

conique rigide (en carbure de tungstène) sur la surface du matériau. Le diamètre de

l’indenteur est de l’ordre de 1 mm et les vitesses d’impact sont de l’ordre de la cen-

taine de mm/s. Cette technique offre l’avantage d’une déformation "contrôlée" par

impact, permettant de mieux maîtriser et localiser l’énergie d’impact employée dans

le raffinement microstructural en sous-surface (figure 1.6-f) [29,30].

1.2 Transformation microstructurale en surface par hyper-

déformation plastique

1.2.1 Déformation plastique à l’échelle des dislocations

Réseaux et défauts cristallins des métaux

Les matériaux métalliques sont constitués de plusieurs cristaux (ou grains), chacun formé

par l’empilement ordonné et récurrent d’atomes. Ces réseaux cristallins sont caractérisés par

une maille élémentaire dont la géométrie dépend des séquences et du type d’empilement des

atomes. Ils existent trois structures primitives principales des métaux : cubique à faces cen-

trées (CFC), hexagonale compacte (HC) et cubique centré (CC) [31] (figures 1.7-a,b,c). Les

structures CFC et HC sont formés à partir des plans de compacité maximale, contrairement

à la structure CC (figures 1.7-d,e,f). La maille CFC est formée par une sequence d’empile-

ment ABCABC... tel qu’illustré dans la figure 1.7-d. En revanche, les structures HC et CC

viennent d’une sequence du type ABABAB (figure 1.7-e,f). En effet, la différence entre les

structures HC et CFC réside dans l’ordre d’empilement des plans compacts [31,32].

A

B

A

Plan A Plan B Plan C

A

B

C

C

Plan A Plan B 2ème Plan A

A

A

B

Plan A Plan B 2ème Plan A

CFC HC CC

Plans compacts Plans non-compacts

a b c 

d e f 

Figure 1.7 – Structures (a) cubiques à faces centrés - CFC, (b) hexagonal compact - HC et (c)
cubique centrée - CC. Les séquences et type de plans d’empilement sont illustrés respectivement dans
les figures d, e et f .
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Un matériau métallique est défini comme un mono − cristal lorsque le réseau formé à

partir d’une structure primitive reste toujours orienté dans une même direction. En revanche,

lorsque le métal est composé de plusieurs cristaux, chacun orienté de façon aléatoire, le maté-

riau est considéré comme poly −cristallin (figures 1.8-a,b) [33]. Les interfaces de changement

d’orientation cristalline sont connus comme des joints de grains. A l’intérieur des réseaux cris-

tallins des grains, plusieurs types de défauts sont présents : ponctuels, linéaires et planaires

(bidimensionnels). Les défauts ponctuels sont du type atomique dont les plus remarquables

sont les lacunes, les auto-interstitiels, les interstitiels étrangers, et les atomes étrangers de

substitution (figure 1.8-c) [31]. Concernant les défauts linéaires et planaires, les plus signi-

ficatifs sont les dislocations et les macles, respectivement (figures 1.8-c,d). Les dislocations

et macles sont d’un grand intérêt car la déformation plastique des métaux se manifeste au

travers du mouvement et formation de ces types de défauts. Il faut préciser que les joints et

sous-joints de grains correspondent aussi à des défauts bidimensionnels.

1
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5

AA

BB

C

AA

CC

BB

A

C

AA

BB

C

A

CC

BB

A

a b 

d c 

Figure 1.8 – Représentation d’un métal (a) mono-cristallin et (b) poly-cristallin. Un schéma du réseau
cristallin avec plusieurs types de défauts est présenté : (c) défauts ponctuels, linéaires (dislocations)
et (d) planaires (macles). Dans la figure (c) : (1) lacune, (2) auto-interstitiel, (3) interstitiels étranger,
(4) atome étranger de substitution et (5) dislocation.

De manière générale, une dislocation est considérée comme un défaut linéaire qui repré-

sente une discontinuité dans un plan atomique du réseau cristallin [33]. Cette discontinuité

est mesurée à partir du vecteur de Burgers (b), lequel représente la distance manquante dans

un circuit normalement fermé en absence de défauts. Un schéma représentatif d’une disloca-

tion et son vecteur de Burgers correspondant est présenté dans la figure 1.9. Deux types de

dislocations sont habituellement observés : coin et vis. Pour les dislocations coin le vecteur de

Burgers est perpendiculaire au défaut linéaire, alors que pour les dislocations vis le vecteur

de Burgers est parallèle à ce défaut (voir figure 1.9) [33]. Des dislocations mixtes peuvent

tout à fait apparaître à l’intérieur du matériau.
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b

b

b

Coin

Vis

Dislocation Réseau sans défauts

Figure 1.9 – Schéma représentatif d’une dislocation et son vecteur de Burgers. Différentes types de
dislocations peuvent être formées : coin et vis.

En ce qui concerne les macles, ces défauts planaires (ou bidimensionnels) correspondent à

une anomalie d’empilement du réseau cristallin. Ces défauts sont produits par le glissement

des plans en changeant la sequence d’empilement (figure 1.8-d). Dans cet exemple, le réseau

sans défauts ABC-ABC-ABC-ABC devient ABC-ABC-A-CBA-CBA. L’introduction des

macles dans le matériau est étroitement liée à l’énergie de faute d’empilement (EFE) requise

pour interrompre la sequence normale d’un réseau cristallin [34]. En d’autres termes, les

matériaux avec une faible EFE permettront très facilement la formation de défauts d’empile-

ment lors de la déformation plastique. En revanche, les matériaux avec une EFE très élevée

privilégieront la déformation plastique via le glissement et la formation des dislocations [35].

Les valeurs d’EFE pour certains métaux sont présentés dans le tableau 1.1 [12,36].

Materiau EFE moyenne [mJ/m2]

Nickel (Ni) 220

Fer-α (Fe) 200

Aluminium (Al) 183

Cuivre (Cu) 62

Or (Au) 50

Argent (Ag) 22

AISI 304 17

Tableau 1.1 – Valeurs moyens de l’énergie de faute d’empilement pour certains métaux. D’après
[12,36]

Mouvement et création des dislocations

La déformation plastique des métaux se manifeste par le mouvement et la formation de

dislocations à l’intérieur du matériau. De façon générale, les dislocations mobiles dans le

matériau peuvent subir trois types de réactions : sortir du cristal, s’accumuler ou s’anni-

14



Mémoire de Thèse - École des Mines de Saint-Étienne - David TUMBAJOY SPINEL

hiler. Le mouvement d’une dislocation est fait dans un plan de glissement en transférant

progressivement le défaut de liaison atomique dans le réseau cristallin (voir figure 1.10). La

force nécessaire pour vaincre la résistance du réseau cristallin au glissement de la dislocation

correspond à la contrainte de Peierls [31, 37]. Cette contrainte est une mesure de la friction

inhérente à l’empilement des plans atomiques [33]. En effet, la contrainte de Peierls est une

représentation de la limite élastique d’un matériau en absence d’obstacles (d’autres disloca-

tions, précipités, joints de grains, etc.) dans le mouvement des dislocations [37]. L’expression

de la contrainte de Peierls (pour une température 0 K) est représentée dans l’équation 1.1

selon le type de dislocation (vis ou coin). Dans cette expression G est le module de cisaille-

ment, b le vecteur de Burgers, ν le coefficient de Poisson et h la distance inter-planaire du

réseau atomique. Les effets de la température sont pris en compte dans l’équation 1.2, Tc

étant la température critique du matériau et Tt la température à l’instant de chargement

mécanique [38].

τ∗
pcoin

=
2G

1 − ν
exp

( −2πh

b(1 − ν)

)

ou τ∗
pvis

= 2G exp

( −2πh

b(1 − ν)

)

(1.1)

τp =

(

1 − Tt

Tc

)

τ∗
pcoin/vis

(1.2)

Figure 1.10 – Schéma représentatif du mouvement d’une dislocation (coin) au travers du réseau
cristallin.

En deuxième lieu, la déformation plastique du métal peut également créer ce type de

défauts. Parmi les différentes sources de dislocations, une des plus connues est celle de Franck-

Read. Pour ce type de source, la ligne de dislocation s’étend de façon à créer une boucle

autour des deux noeuds d’origine dans le réseau [33] (voir figure 1.11). La tension sur la

ligne de dislocation est maximale lorsque la courbure est maximale, c’est à dire lorsque la

dislocation à une géométrie demi-circulaire de rayon L/2. La contrainte correspondante est

définie dans l’équation 1.3 [39]. Une fois la tension maximale est dépassée, la dislocation se

propage en forme de boucle dans le plan de glissement pour ensuite se détacher des points

15



Chapitre 1. Synthèse bibliographique des traitements mécaniques de surface

d’origine. D’autres mécanismes de création de dislocations sont en lien avec la multiplication

des défauts lorsqu’une dislocation est ancrée dans un changement de plan de glissement ou

par concentration de contraintes autour d’une inclusion présente dans le métal.

A B

τ

τ τ

τ

τ τ

τ
A B

τ

τ τ

ττ

τ

τ τ

A BA B

τ

τ

τ τ

τ

τ

A B

τ

Figure 1.11 – Schéma représentatif d’une source de dislocations du type Franck-Read et les diverses
étapes de développement de la dislocation.

τsource =
2Gb

L
(1.3)

Plasticité du cristal

La déformation plastique apparaît à travers le glissement des plans cristallins plus com-

pacts dans les directions les plus denses (vecteur de Burgers) de la maille cristallographique.

Pour la structure CFC, 12 systèmes de glissement peuvent être activés : 4 plans de la famille

{111}, chacun avec trois directions possibles du type <110> [37]. Dans les structures HC, 12

systèmes peuvent être activés : {0001} <112̄0> (3 systèmes), {101̄0} <112̄0> (3 systèmes) et

{101̄1} <112̄0> (6 systèmes) [31]. Concernant les structures CC, l’empilement non-compact

du réseau permet le glissement de plusieurs types de plans dans les directions les plus denses :

<111>. Dans ce cas, 48 systèmes de glissement sont présents : {110}<111> (12 systèmes),

{112}<111> (12 systèmes) et {123}<111> (24 systèmes) [38]. Un schéma des systèmes de

glissement des différentes structures est présenté sur les figures 1.12-a,b,c.

τ = σ cos(α) cos(φ) = σm (1.4)

La déformation des cristaux est favorisée pour le(s) système(s) de glissement subissant

une charge maximale. Cependant, l’orientation de la contrainte appliquée dans le cristal n’est

pas forcement orientée dans le même plan et direction de glissement. Il est donc pertinent

de faire une projection de cette contrainte (figure 1.12-d) dans tous les plans et directions

de déformation possible afin de connaître le système optimal. Cette projection est faite à

partir de l’équation 1.4, avec le facteur de Schmid m = cos(α) cos(φ) (0 < m < 0.5) [32]. Si

la contrainte projetée est supérieure à la valeur de cisaillement critique (τcrss), le glissement

apparaîtra dans le système correspondant au facteur de Schmid maximal. Pour les matériaux
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poly-cristallins, plusieurs systèmes de glissement sont activés simultanément et le facteur

de Schmid prend une valeur moyenne d’environ 0,33. Cela conduit à un rapport 3 entre la

contrainte appliquée et celle du cisaillement : σ = 3τ .

{111}

‹110›

‹111›

{110}
{112}
{123}

‹1120›

{0001}

{1010}

{1011}

σ

σ

τ
φ

α

n

Δ

a b 

c d 

Figure 1.12 – Systemes de glissement des mailles structurales (a) CFC, (b) HC et (c) CC. (d)
Représentation de la projection de la contrainte appliquée au cristal dans le système de glissement
d’intérêt (facteur de Schmid).

1.2.2 Raffinement micro-structural par déformation plastique sévère

Plusieurs types de sollicitations mécaniques permettent de réduire considérablement la

taille des grains des métaux à partir d’une déformation plastique sévère. Ceci est le cas des

surfaces hyper-déformées à froid par des traitements mécaniques, tels que presentés dans

le paragraphe 1.1. Sous ces conditions, plusieurs mécanismes (création des dislocations et

macles, mouvement des défauts, bandes de cisaillement, etc.) permettent d’accommoder une

telle déformation plastique. Différents mécanismes peuvent intervenir dans le raffinement de

la microstructure selon le niveau d’énergie de faute d’empilement (EFE) du matériau (figure

1.13) [35]. Ceci est présenté par la suite.

Hyper-déformation dans les métaux à faible EFE

Le raffinement microstructural d’un matériau à faible EFE est piloté principalement par

l’apparition de bandes de cisaillement et macles lors d’une hyper-déformation à froid [13]. Dès

les premières étapes de déformation, diverses sous-structures cellulaires sont formées par l’in-

tersection des bandes de cisaillement et des macles (figure 1.13-a). Les bandes de cisaillement

deviennent des sous-joints de faible désorientation (low angle boundaries - LABs), tandis que

les macles introduisent une forte désorientation locale (high angle boundaries - HABs) [35]. Le
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Joint de grainDislocationMacle

Figure 1.13 – Mécanismes de raffinement de la microstructure pour des matériaux avec une (a)
faible et (b) haute énergie de faute d’empilement (EFE).

mouvement et la multiplication des dislocations se produisent de façon modérée à l’intérieur

de ces sous-structures cellulaires. Ayant une faible EFE, la forte présence de macles devient un

mécanisme d’accommodation énergétique d’une telle sollicitation mécanique. Dans les étapes

de grande déformation cumulée, les bandes de cisaillement peuvent atteindre une désorien-

tation locale importante (HABs), suivie également d’une formation continue des macles en

réponse aux faibles glissements de dislocations. La saturation de ces mécanismes de défor-

mation conduit finalement à la formation des grains de taille fortement réduite. Plusieurs

matériaux comme le cuivre (figure 1.2-b) ou les acier inox (austénitiques) présentent ce genre

de comportement [34,40].

Hyper-déformation dans les métaux à haute EFE

Dans le cas des matériaux avec une haute énergie de fautes d’empilement, le glissement

des dislocations est très favorisé [41]. Dans ce type de matériaux, le raffinement de la taille

de grain se produit essentiellement en trois étapes lors d’une hyper-déformation (figure 1.13-

b) [13, 26, 35]. (i) Dans un premier niveau de déformation plastique, les dislocations (pré-

existantes ou formées) se déplacent selon les plans de glissement activés. Ces dislocations
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s’accumulent jusqu’à former plusieurs parois de haute densité de dislocations qui subdivisent

les grains initiaux en sous-structures cellulaires de faible désorientation locale (LABs). (ii)

Pour un niveau de déformation intermédiaire, la désorientation des parois de dislocation

augmente en formant des sous-joints de grains. Également, plusieurs bandes de cisaillement

sont formées en divisant les grains originaux en petites structures de haute désorientation

locale. (iii) Finalement, les interactions entre agrégats de dislocations et bandes de cisaille-

ment forment des joints des grains bien définis, conduisant à un raffinement microstructural

remarquable. Il faut préciser que l’apparition des macles n’est pas évidente dans ce type des

matériaux en raison du haut niveau énergétique requis pour interférer avec l’empilement ato-

mique du cristal. En effet, les systèmes de glissement sont suffisants pour accommoder toute

la déformation plastique induite. Des matériaux comme le fer ou l’aluminium en sont des

exemples typiques [4, 42].

1.2.3 Conséquences mécaniques des surfaces micro-structurées par hyper-
déformation

Durcissement du matériau

Par augmentation de joints de grains (effet Hall-Petch) : L’hyper-déformation plas-

tique en surface engendre une forte réduction de la taille de grains en introduisant plusieurs

sous-joints et joints de grains bien définis. Les dislocations restent ainsi confinées à l’intérieur

des grains de faible taille et les joints de grains deviennent des obstacles aux mouvements

et accumulations des défauts cristallins. Ce phénomène induit un durcissement dans la zone

micro-structurée car l’activation de systèmes de glissement est limitée. Cette augmentation

des propriétés mécaniques est connu comme l’effet Hall-Petch, décrit par l’équation 1.5 [43,44].

Dans cette expression, la limite élastique du matériau (σy) augmente de façon inversement

proportionnelle à la racine carrée de la taille moyenne des grains (
√

d). En d’autres termes,

cette équation montre comment la résistance mécanique du matériau augmente lorsque la

taille des grains diminue [45, 46]. Le paramètre Khp est une constante de proportionnalité

caractéristique du matériau, alors que σo correspond aux propriétés mécaniques du matériau

associées aux autres contributions micro-structurales présentes (Interaction des dislocations,

contrainte de Peierls, etc.) [47,48].

σy = σo +
Khp√

d
(1.5)

Par accumulation de dislocations : Les fortes déformations plastiques à froid génèrent

différentes interactions entre dislocations déjà présentes, ainsi que celles engendrées dans le

matériau. Le déplacement et augmentation des dislocations dans le réseau cristallin génère

une accumulation importante de ce type de défauts et par conséquent un blocage de son

propre mouvement. En d’autres termes, il y a une saturation du nombre de dislocations et par

conséquent un durcissement du matériau par l’augmentation de la contrainte nécessaire pour

19



Chapitre 1. Synthèse bibliographique des traitements mécaniques de surface

générer son propre mouvement. Ce phénomène se traduit par l’expression de Taylor (équation

1.6), qui montre une proportionnalité entre la contrainte de cisaillement nécessaire pour

déformer le matériau (τ) et la racine carrée de la densité de dislocations présentes (ρ) [47–49].

Dans cette équation, α représente une constante associée au matériau, b correspond au vecteur

de Burgers et G est le module de cisaillement.

τ = αGb
√

ρ (1.6)

Contraintes résiduelles

Lors d’un traitement superficiel, le matériau doit rééquilibrer les contraintes produites

par les déformations plastiques et les changements micro-structuraux, par l’apparition de

contraintes résiduelles. Plusieurs études ont montré que les traitements de surfaces produisent

un champ de contraintes résiduelles de compression en extrême surface, dont la contrainte

maximale se trouve très près du bord de la surface [15,20]. Plus en profondeur, les contraintes

résiduelles diminuent jusqu’à devenir des contraintes de traction (figure 1.14). Dans cette

représentation, les contrainte de compression prennent des grandes valeurs dans une zone

réduite, alors que les contraintes de traction prennent des valeurs plus faibles dans une zone

plus étendue (figure 1.14) [50, 51]. En effet, le matériau présente un durcissement progressif

lié à l’hyper-déformation et l’intense transformation micro-structurale. Vu le gradient de

contraintes résiduelles de compression, les propriétés mécaniques du matériau ont également

tendance à diminuer progressivement en profondeur [15, 50, 51]. Les contraintes résiduelles

introduites par usinage ou déformation plastique en surface peuvent être utiles dans la lutte

contre l’amorçage et propagation de fissures par fatigue [1].

-

+

σ

ProfondeurS
u

rf
a

ce

Contraintes Résiduelles

Traction

Compression

Figure 1.14 – Distribution des contraintes résiduelles en profondeur d’une surface hyper-déformée
par traitements mécaniques [4].
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1.3 État de l’art sur les techniques de caractérisation des sur-

faces hyper-déformées

Considérant les conséquences microstructurales et mécaniques des traitements mécaniques

de surface, trois questions essentielles se posent : (i) comment caractériser les surfaces TTS

engendrées ? (ii) par quelles méthodes quantifier l’augmentation des propriétés mécaniques

induites ? et (iii) quelle est la relation entre les gradients microstructuraux et les gradients

mécaniques ? Plusieurs auteurs ont abordé ces questions dans le passé, dévoilant non seule-

ment des techniques de caractérisation pertinentes, mais aussi suggérant d’autres centres

d’intérêts dans l’étude des surfaces mécaniquement modifiées. Par la suite, un état de l’art

relatif aux méthodes de caractérisation employées et les enjeux impliqués seront présentés.

1.3.1 Études de caractérisation mécanique et microstructurale de surfaces
hyper-déformées

Quelques exemples des surfaces transformées étudiées

Dans la littérature plusieurs types de transformations mécaniques de surfaces sur divers

alliages métalliques ont été explorés. Les cas d’étude les plus répandus sont les traitements

mécaniques par impact en raison de leurs facilités de transfert à l’échelle industrielle (SMAT

et grenaillage). Plusieurs études ont été faites sur différents types de matériaux dans le but

d’une caractérisation mécanique et microstructurale de surfaces traitées par SMAT ou gre-

naillage :

Matériau SMAT Grenaillage
AISI 304 [12, 40,52,53] -
AISI 321 [15, 54] -
AISI 316L [55, 56] [2, 3]
Aciers 38CrMoAl [57] ; [58] AISI 4340 [50] ; acier de fonderie [59]
Cuivre [12, 60] -
Fer-α [12, 61] [62]

Alliages de titane - [9, 63]

Tableau 1.2 – État de l’art sur la caractérisation mécanique et microstructurale des surfaces traitées
par impact (SMAT et grenaillage)

D’autres auteurs ont investigué également les effets microstructuraux et mécaniques pro-

duits à partir d’autres types de méthodes. Par exemple, Gashti et al. ont produit des transfor-

mations microstructurales sur l’aluminium (AA1050) à partir du ARB [47]. Des surfaces de

cuivre modifiées par des effets de glissement ont été évaluées par Li et al (galetage) [64] et par

Deng et al. [65, 66]. Descartes et al. ont étudié les couches TTS formées par HPT sur le fer-
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α [7,26], tandis que Zhang et al. ont appliqué ce même essai dans des alliages Cu-Zn [67]. Ces

derniers ont évalué également d’autres techniques comme l’ECAP ou le cold-rolling [67] sur

ce même matériau. Certains exemples de gradients microstructuraux produits avec diverses

techniques et matériaux sont présentés dans la figure 1.15.

100 μm 2 μm

50 μm
20 μm

a b 

c d 

Figure 1.15 – Exemple des surfaces microstructurées par : (a) SMAT (AISI 316L) [56], (b) HPT
(fer-α) [26], (c) glissement planaire (cuivre) [65] and (d) galetage (cuivre) [64].

Méthodes de caractérisation microstructurale fréquemment employées

Dans la description d’une couche TTS, différentes méthodes sont employées selon le besoin

de caractérisation. Pour une description globale de la microstructure, des méthodes comme

l’imagerie par microscopie optique ou par microscope électronique à balayage (MEB) sont

préférables. Ces techniques permettent un champ d’observation très large : 1mm à 1 µm. En

revanche, des techniques comme l’EBSD (en anglais Electron Back-Scatter Diffraction), le

microscope electronique à transmision (MET) ou la diffraction de rayons X (DRX) permettent

d’etudier la microstructure de façon très locale : 10 µm à 100 nm. Dans la littérature, certains

auteurs ont montré l’utilité de combiner plusieurs de ces techniques dans la caractérisation des

surfaces transformées par traitements mécaniques : microscopie optique [52], SEM [54,57,66],

EBSD [2, 58, 60, 66], TEM [15, 52–54, 57, 63], DRX [53, 54, 57, 63]. En termes généraux, les

surfaces obtenues par traitements mécaniques ont une épaisseur de l’ordre de la centaine de

µm [2, 57, 60, 68] avec des tailles de grains sub-micrométriques (quelques centaines de nm)

en extreme surface [58, 66]. Des exemples de techniques employées sur divers métaux, ainsi

qu’une courbe caractéristique du gradient de taille de grains sont illustrés dans la figure 1.16.
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Figure 1.16 – Exemple des méthodes employées dans la caractérisation des surfaces microstructurées :
(a) Image MEB d’une surface microstructurée (cuivre) par galetage [68], (b) image EBSD d’un acier
AISI 316L traité par grenaillage [2], (c) image TEM de la microstructure d’une surface transformée
(aluminium AA1050) par ARB [47] et (d) courbe du gradient microstructurale d’une surface de cuivre
transformée par des effets de glissement [66].

Gradients mécaniques de surface hyper-déformées : tests mécaniques

Dans la plupart des analyses mécaniques proposées dans la littérature, deux types d’es-

sais conventionnels sont proposés : (i) les essais de dureté par indentation et (ii) les essais

de traction. En général, ces deux types de tests sont souvent employés car ils permettent de

quantifier l’augmentation des propriétés mécaniques de façon très locale (indentation instru-

mentée [52,54,57,64]) et globale dans la matière (essai de traction [12,15,40,61,67]).

Par exemple, Mann et al. [51] ont réalisé une matrice d’indentation dans la section trans-

versale d’une surface impactée (aluminium AA2024-T351) par une pointe sphérique (micro-

percussion). Leur analyse permet d’avoir un gradient de dureté en fonction de la profondeur

en sous-surface (figures 1.17-a). D’autres études comme celle de Tong et al. [57] ont également

porté sur le gradient de dureté induit en surface par un traitement mécanique (SMAT) et

chimique (nitruration) dans un acier 38CrMoAl (figures 1.17-b). En revanche, des auteurs

comme K. Lu et J. Lu [12] ont observé plutôt les effets macroscopiques d’un traitement de

surface (SMAT) à partir d’essais de traction sur des éprouvettes en acier AISI 316L. Les résul-

tats montrent une claire augmentation de la limite élastique des échantillons traités en surface
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(figures 1.17-c). Dans ce même esprit, d’autres études ont comparé les effets mécaniques intro-

duits par différents traitements mécaniques ou différents paramètres du traitement à partir

des essais de traction (Zhang et al. [67]) et de fatigue (Roland et al. [15]). Ces résultats sont

illustrés respectivement dans les figures 1.17-d,e.

a b 

c d e 

Figure 1.17 – Exemples des essais d’indentation, traction et fatigue dans la quantification des gra-
dients mécaniques introduits par les traitements des surfaces. Gradient de dureté mesuré à partir d’une
matrice d’indentation dans (a) un aluminium AA2024-T351 [51] et (b) un acier 38CrMoAl [57]. (c)
Courbes de traction des éprouvettes traitées par SMAT [12]. (d) Courbes de traction des éprouvettes
traitées par differents methode (HPT, ECAP, cold-rolling) [67]. (e) Courbes de fatigue pour différents
paramètres du traitement SMAT dans un AISI 316L [15].

Lien entre la microstructure et l’augmentation des propriétés mécaniques induites

Après mesure du gradient microstructural et du gradient de propriétés mécaniques, plu-

sieurs auteurs [58, 66, 68, 69] ont cherché à mesurer l’effet Hall-Petch induit en sous-surface.

Bien que ce ne soit pas le seul effet de durcissement généré, le contraste entre l’évolution

de taille des grains et l’incrément en dureté met en évidence les conséquences directes d’un

traitement de surface. Un exemple du couplage des données obtenues par EBSD (taille de

grains) et nano-indentation (dureté) est présenté dans la figure 1.18 (d’après Deng et al. [66]).

Dans ce cas, les auteurs estiment l’évolution de taille de grains et le gradient de dureté induits

en sous-surface à partir de charges de glissement sur une plaque en cuivre. D’une part, Deng

et al. montrent que la taille de grain augmente dix fois (0.3 µm à 3 µm) dans une profondeur

de 100 µm (figure 1.18-b). D’autre part, la dureté est réduite à la moitié pour cette même
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profondeur - 100 µm - (figure 1.18-c). Ces deux gradients sont mis en relation dans la (fi-

gure 1.18-d) en utilisant l’expression Hall-Petch (σo = 20MPa, Khp = 180MPaµm0.5). Ce

type d’investigation montre l’évidente relation existante entre l’augmentation des propriétés

mécaniques et le raffinement microstructural.

20 μm

a 

b 

c d 

Figure 1.18 – Effet Hall-Petch dans une surface de cuivre microstructurée par glissement : (a)
cartographie EBSD de la surface transformée, (b) évolution de taille de grain en profondeur, (c)
gradient de dureté et (d) relation Hall-Petch. D’après Deng et al. [66].

1.3.2 Analyses complémentaires dans l’investigation des surfaces micro-
structurées

L’investigation des surfaces microstructurées est devenue aujourd’hui un sujet de grand

intérêt pour la communauté scientifique, non seulement pour les aspects bénéfiques appor-

tés par ces techniques, mais aussi pour les diverses alternatives et domaines de recherche

impliqués. Parmi les différents cas d’études rencontrés et explorés, six grandes branches de

recherche ont pu être identifiées en lien avec l’étude des traitements de surface :

— Quantification des gradients mécaniques et microstructuraux : Ce premier

domaine de recherche correspond aux cas d’études typiquement observés dans la sec-

tion 1.3.1. En effet, le but de ce genre d’analyses est l’identification des évolutions

mécaniques par rapport aux changements microstructuraux.

— Mécanismes de microstructuration par déformation plastique sévère : Dans

un deuxième plan, plusieurs auteurs se sont intéressés plutôt aux évolutions micro-

structurales au cours des différentes conditions de contact. Par exemple, Kermouche

et al. [30] ont investigué la croissance des surfaces TTS par micro-percussion et le lien
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présent avec la plasticité cumulée induite à différents nombres d’impact. D’autres au-

teurs comme Descartes et al. ont observé differentes transformations microstructurales

produites par frottement, comme par exemple dans le cas du contact roue-rail [70] ou

produites par compression-torsion (HPT) [7] ; dans ces deux cas la pression de contact

et les gradients de deformation sont elevés. Deng et al. [65] montrent également les

différentes étapes de formation des couches TTS par glissement et l’influence de la

taille de la zone de contact dans la microstructuration par frottement. Pour conclure,

d’autres auteurs se sont plutôt centrés sur les divers mécanismes de déformation plas-

tique qui interviennent dans la microstructuration des surfaces. Les travaux de Chen

et al. [40] et Samih et al. [55] montrent les transformations microstructurales associées

à l’augmentation des macles et de la densité de dislocations, respectivement.

— Effets combinés des traitements mécaniques et chimiques : D’autres types

d’investigations se sont centrées plus particulièrement sur la comparaison des différents

traitements de surfaces (mécaniques, thermiques, chimiques, etc.) et la caractérisation

de surfaces traitées de façon combinée. Marteau et al. [2, 3] ont montré par exemple

une exhaustive comparaison des gradients mécaniques induits à travers différents trai-

tements comme la nitruration, la cémentation, le grenaillage, l’implantation d’ions,

etc. D’autres auteurs comme Tong et al. [57] ont présenté les aspects bénéfiques d’un

double traitement de surface (nitruration + SMAT), tandis que des travaux comme

celui de Lacaille et al. [62] montrent l’amélioration des propriétés de diffusion (nitru-

ration) dans une surface préalablement grenaillée.

— Contraintes résiduelles en sous-surface : L’étude des contraintes résiduelles in-

troduites en sous-surface par traitements mécaniques est un autre sujet d’intérêt in-

dustriel. En effet, plusieurs auteurs ont montré les aspects bénéfiques des contraintes

résiduelles [50], spécialement dans la lutte contre les phénomènes comme la fatigue [15].

Différents méthodes comme les DRX ont été employées pour mesurer les contraintes

résiduelles [9]. Cependant, des travaux comme celui de Frutos et al. [56] ou Mann

et al. [51] se sont également intéressés à la quantification des contraintes résiduelles

(introduites par SMAT) à l’aide d’une méthode moins conventionnelle pour cette fi-

nalité : l’indentation instrumentée.

— Lien entre propriétés mécaniques mesurées par différents essais mécaniques :

Tel qu’il a été mentionné dans la section 1.3.1, les essais mécaniques les plus utilisés

pour la caractérisation des surfaces microstructurées sont les tests d’indentation et

de traction. Dans le passé, plusieurs travaux ont déjà exploré les relations existantes

entre la dureté mesurée par indentation et la limite élastique correspondante à un essai

de traction [71, 72]. A ce propos, les gradients mécaniques produits par traitements

de surface deviennent aujourd’hui un cadre d’étude assez intéressant pour confronter
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différents essais mécaniques et proposer de nouvelles approches de quantification. A

ce titre, nous pouvons citer les études de Sun et al. [61], Zhang et al. [67] et Deng et

al. [66] dans lesquelles les évolutions mécaniques des surfaces sont évaluées à travers

ces deux techniques.

— Compétition entre les effets microstructuraux dans le durcissement des

surfaces : La transformation microstructurale génère une augmentation des proprié-

tés mécaniques en raison de l’écrouissage produit par déformation plastique (section

1.2.3). Plusieurs auteurs comme Deng et al. [66] ou Llaneza et al. [50] ont étudié res-

pectivement l’influence de mécanismes de durcissement comme l’effet Hall-Petch ou

l’augmentation locale de densité de dislocations. Une approche encore plus approfon-

die est présentée par Zhang et al. [58], dans laquelle un rapport d’influence entre ces

deux phénomènes microstructuraux est investigué sur une surface traitée par SMAT.

1.3.3 Autres essais micro-mécaniques moins explorés pour la quantification
des gradients mécaniques

Dans la littérature d’autres approches ont été proposées pour la quantification locale des

gradients mécaniques. La plus remarquable des techniques est la compression des micro-piliers

sur différentes zones microstructurées. Un clair exemple de cette pratique est présenté par

Yang et al. [73], où les propriétés mécaniques locales de plusieurs types de couches micro-

structurales (amorphes et nano-cristallines) sont comparées aux propriétés du matériau initial

(composite à base de titane). Un deuxième exemple plus explicite correspond aux travaux

de Sun et al. [60] dans lesquels plusieurs tests de micro-compression sont effectués dans la

section transversale d’une surface traitée par SMAT (acier inoxydable AISI 316L), comme

illustré dans la figure 1.19 [60].

100 μm 5 μm
a b 

Figure 1.19 – Quantification du gradient mécanique induit par SMAT dans une surface en acier AISI
316L : (a) cartographie EBSD de la zone microstructurée, (b) micro-pilier dans la section transversale
de la région transformée. D’après Sun et al. [60].
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Pour conclure, il existe d’autres tests micro-mécaniques permettant de quantifier très

localement les propriétés mécaniques : (i) traction de micro-éprouvettes [74], (ii) traction de

nano-fils (nano-wires) [75], (iii) micro-cantilever [76], (iv) compression de micro-particules

[77] et (v) flambage de piliers [78]. A la connaissance de l’auteur, ces méthodes ne sont

pas employées dans la caractérisation des surfaces TTS. Tous les tests micro-mécaniques

mentionnés dans ce paragraphe sont récapitulés sur la figure 1.20.

2 μm

3 μm

2 μm

1 μm

6 μm

2 μm

a b c 
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Figure 1.20 – Exemples de différents tests micro-mécaniques : (a) traction de micro-éprouvettes
[74], (b) traction de nano-fils (nano-wires) [75], (c) micro-cantilever [76], (d) compression de micro-
particules [77], (e) flambage des piliers [78] et (f) compression de micro-piliers [79].

1.4 Conclusion du chapitre I : phases du projet

Dans ce premier chapitre, un état de l’art a été développé sur les différents traitements

mécaniques de surfaces existants, les conséquences induites par hyper-déformation plastique

et les diverses techniques employées pour la caractérisation mécanique et microstructurale.

Prenant en compte la grande variété des cas d’étude existants, deux méthodes de transfor-

mation de surfaces ont été choisies dans ce projet afin d’analyser plusieurs enjeux mécaniques

et métallurgiques présents dans ce vaste domaine de recherche : (i) le grenaillage et (ii) la

micro-percussion. Le premier cadre de recherche (grenaillage) a été sélectionné en raison de la

grande diversité d’applications rencontrées au niveau industriel et sur le plan scientifique. En

revanche, la micro-percussion est un essai de transformation microstructurale qui offre plutôt

un cadre académique avec de larges avantages dans l’investigation des phénomènes physiques

présents. Il est également important de signaler la similarité existante entre ces deux mé-
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thodes (traitement par impact), permettant de lier plusieurs points en commun entre ces

deux types d’approches.

Quant aux méthodes de caractérisation des surfaces transformées, certaines techniques

ont été sélectionnées en raison de leur pertinence dans la quantification des gradients méca-

niques. Dans la plupart des cas explorés dans la littérature, le cadre d’étude plus répandu

correspond à la quantification des gradients par indentation et l’évaluation de propriétés ma-

croscopiques à travers des essais de traction. Cependant, un essai d’indentation n’est pas

suffisant pour déduire un modèle robuste du comportement local du matériau et un essai

de traction conventionnel ne permet pas d’observer uniquement le gradient des propriétés

mécaniques engendrées en surface. Pour ces motifs, une double quantification des proprié-

tés mécaniques est envisagée dans ce projet en combinant les tests de nano-indentation et

compression de micro-piliers. En effet, l’intérêt d’associer ces deux types d’essais consiste

à évaluer le gradient mécanique présent dans de larges zones superficielles (de l’ordre de la

centaine de µm), tout en quantifiant la loi d’écoulement local du matériau (limite élastique) à

différents endroits de la surface. Un schéma récapitulatif des phases d’études expérimentales

est proposé dans la figure 1.21.

Phases expérimentales

■Grenaillage

■Micro-percussion

■MEB

■ EBSD

■Nano Indentation

■ Compression μ-piliers

Caractérisation 

microstructurale de 

surfaces

Quantification du 

gradient mécanique

Traitement 

mécaniques de 

surfaces

1 2 3

Figure 1.21 – Schéma récapitulatif des étapes expérimentales proposées dans l’investigation des
gradients mécaniques et microstructuraux engendrés par hyper-déformation de surfaces.

Trois objectifs principaux sont établis pour ce projet en observant les étapes expérimen-

tales proposées : (i) Déterminer les gradients mécaniques et microstructuraux pour deux

types de surfaces transformées (grenaillage, micro-percussion), (ii) évaluer le lien quantitatif

entre les mesures faites par deux types d’essais micro-mécaniques (nano-indentation et micro-

compression) et (iii) identifier les effets microstructuraux impliqués dans l’augmentation des

propriétés mécaniques par hyper-déformation de surfaces.

Pour conclure, il faut préciser que le fer-α a été choisi comme matériau de travail dans

ces cas d’étude. Le choix de ce matériau se justifie par plusieurs facteurs. Dans un premier
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temps, le fer pur est un matériau avec une haute énergie de faute d’empilement (EFE), ce qui

permet d’obtenir de grandes déformations plastiques et transformations microstructurales

sans introduire de défauts du type macle ou transformations de phase. En deuxième lieu,

plusieurs auteurs comme Lu et al. ont montré que la température atteinte dans le fer pur ne

dépasse pas les 100 oC lors d’un traitement par impact (SMAT) [12], ceci permet d’éviter des

phénomènes de recristallisation. Pour finir, le fer pur est un matériau modèle sans inclusion,

ce qui favorise l’étude de traitements de surfaces malgré le fait que ce métal ne soit pas très

employé dans l’industrie.
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Chapitre 2

Méthodes de caractérisation
mécanique et microstructurale

2.1 Introduction

A partir de l’état de l’art présenté dans le chapitre précédent, plusieurs méthodes de

caractérisation (microstructurale et mécanique) ont été sélectionnées afin de quantifier les

gradients métallurgiques induits par les traitements mécaniques de surface. Dans ce chapitre,

les méthodes de caractérisation microstructurale seront d’abord exposées et par la suite les

deux types de tests micro-mécaniques envisagés seront présentés : la nano-indentation et

la compression de micro-piliers. Dans ce chapitre nous allons uniquement approfondir les

différents enjeux impliqués par chacune des techniques de caractérisation.

2.2 Caractérisation microstructurale

2.2.1 Microscopie électronique à balayage - MEB

La microscopie électronique à balayage (MEB) offre de clairs avantages de profondeur de

champ, résolution, et micro-analyse par rapport à la microscopie optique. Le fonctionnement

du MEB s’appuie sur l’utilisation d’un faisceau d’électrons avec différentes conditions de cou-

rant et de tension [80]. A l’intérieur d’une chambre à vide, plusieurs détecteurs captent les

interactions d’électrons produites par l’impact du faisceau sur la surface de l’échantillon (fi-

gure 2.1-a). Le microscope électronique est dit à balayage car le faisceau d’électrons parcourt

tous les points de la surface en plusieurs passes de façon à reconstruire l’image en temps

réel avec l’information récupérée par les détecteurs. Les échantillons doivent être métalliques

conducteurs afin de garantir les interactions électroniques requises pour les détecteurs. Dans

le cas des échantillons non métalliques, les surfaces doivent être métallisées.

Le faisceau d’électrons est généralement produit à partir d’un effet électro-mécanique

dans une source de tungstène. Le faisceau électronique doit traverser ainsi plusieurs lentilles

et diaphragmes à l’intérieur d’une colonne permettant de mieux orienter et focaliser la sonde
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(figure 2.1-a). La résolution, luminosité et contraste des images obtenues sont étroitement

liés aux (i) courant, (ii) tension et (iii) distance de travail du faisceau. Le réglage de ces

paramètres permet de trouver un bon compromis entre la résolution et l’intensité du signal

de l’image. Par exemple, un faisceau de faible courant augmente la résolution, au détriment

de l’intensité du contraste de l’image liée au faible débit d’électrons détectés. En termes

généraux, il est pertinent de travailler avec des hautes tensions et des faibles courants et

distances de travail (écart de quelques mm entre l’échantillon et la colonne d’électron).

RX
Retro-diffusés

Secondaires
Auger

Faisceau

1 à 10 nm

0.1 à 0.5 μm

~ 1 μm

Auger Photon-X

a b 

c d e f 

Figure 2.1 – Schéma représentatif (a) d’un microscope électronique à balayage (MEB) et (b) les
différentes zones affectées par le faisceau électronique. L’interaction faisceau-matière peut émettre
différents types d’électrons : (c) secondaires, (d) rétro-diffusés, (e) Auger et (f) rayons X.

Les différentes interactions d’électrons engendrées sont étroitement liées aux diverses zones

stimulées en profondeur lors de l’impact du faisceau en surface (voir figure 2.1-b). En effet,

une plus haute énergie du faisceau (traduite en voltage) implique une zone affectée en sous-

surface plus étendue. Les matériaux plus denses présentent en général une résistance plus

élevée aux interactions induites par la sonde d’électrons. Plusieurs types d’interactions, ainsi

que leur rapport avec les différentes profondeurs des zones affectées sont présentés par la suite

(figure 2.1-b à -f) [80,81].

— Électrons secondaires : Ces type d’électrons viennent des diverses interactions de

type inélastique. En effet, les électrons en extrême surface de l’échantillon (1 à 50 nm
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de profondeur) se détachent de la matière en raison des collisions avec les électrons du

faisceau (figure 2.1-c). Les électrons secondaires quittent la surface du matériau avec

un faible niveau d’énergie, entraînant une faible intensité du signal dans les étapes de

détection. En revanche, la faible énergie des électrons secondaires permet d’améliorer

la résolution et de réduire le bruit des images. La détection de ce type d’électrons

est aussi sensible à l’angle d’incidence du faisceau et aux effets topographiques de la

surface analysée. En général les endroits plus lumineux de l’image correspondent aux

électrons détectés dans un milieu sans obstacle. Les images formées par électrons se-

condaires sont de grand intérêt dans l’analyse des surfaces.

— Électrons rétro-diffusés (contraste de canalisation - ECCImaging) : Ce types

d’interactions sont du type élastique car les électrons ressortent du matériau sans perte

d’énergie significative (figure 2.1-d). En général, les matériaux plus lourds émettront

plus d’électrons rétro-diffusés (BackScatter Electrons - BSE). Les images produites

avec ce type d’électrons (Electron Channeling Contrast Imaging - ECCI) sont de grand

intérêt pour analyser diverses aspects microstructuraux en raison de la profondeur

d’émission (quelques centaines de nm). Les contrastes observés dans ce type d’images

dependent en partie de la densité du materiau et de l’orientation cristalline des grains

dans la zone explorée [82]. En général, les zones plus lumineuses dans l’image cor-

respondent aux zones plus denses du matériau. Le taux d’émission dépend ainsi du

nombre atomique.

— Électrons Auger et rayons X : Lors de l’impact du faisceau électronique, plusieurs

électrons peuvent être séparés des couches atomiques internes. Ceci entraîne le dépla-

cement d’un électron d’une couche atomique externe vers la place vacante générée par

l’impact. L’énergie libérée par ces déplacements internes peut se traduire par l’éjec-

tion d’un électron Auger ou l’émission d’un photon-X (figure 2.1-e,f). La spectrométrie

Auger est généralement employée dans l’analyse chimique des surfaces cartographiées.

Les électrons d’Auger sont généralement produits en extrême surface de l’échantillon

(profondeur de l’ordre de 1 nm). En revanche, les émissions des rayons X sont pro-

duits dans les couches plus profondes de la zone affectée par le faisceau électronique (de

l’ordre du µm). La spectroscopie des rayons X (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy

- EDS - en anglais) permet d’identifier les éléments présents dans la zone impactée

par une analyse énergétique.

2.2.2 Cartographies EBSD - Electron BackScatter Diffraction

Principe et équipement

L’EBSD est une méthode de caractérisation microstructurale basée sur l’analyse des dia-

grammes de diffraction des électrons rétro-diffusés [83]. Cette technique permet de récolter des
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informations microstructurales très locales avec une résolution spatiale sub-micrométrique.

Cette méthode est mise en place dans un MEB avec un écran fluorescent comme détecteur

des électrons rétro-diffusés. Les clichés de diffraction générés sur cet écran sont captés par une

camera à faible intensité lumineuse (Coupled Charge Device - CCD) et ensuite dépouillés par

un logiciel d’analyse (figure 2.2). L’information traitée par le logiciel correspond aux bandes

de Kikuchi indexées sur l’écran fluorescent, lesquelles sont formées par un phénomène de

diffraction de Bragg [84]. Ces principes seront présentés dans les paragraphes suivants. En

général, la tension du faisceau d’électrons prend des valeurs comprises entre 15 et 30 KeV .

Afin d’augmenter la qualité d’indexation, la surface d’intérêt de l’échantillon (préalablement

polie type miroir) est inclinée à 70o par rapport à l’axe du faisceau.

Chambre à vide

MEB

Caméra 

CCD

70º
Écran

fluorescent

e-

Figure 2.2 – Représentation du principe de fonctionnement de l’EBSD et les différents éléments
impliqués.

Interaction des électrons rétro-diffusés : loi de Bragg

Parmi toutes les émissions d’électrons rétro-diffusés engendrées par le faisceau MEB, une

partie minoritaire des interactions dans les plans cristallins conduit à la diffraction de Bragg

[33]. En effet, le faisceau d’électrons arrive aux plans cristallins (de distance interréticulaire d)

avec un angle d’incidence θ et une longueur d’onde λ (figure 2.3-a). Lorsque les conditions de

diffraction correspondent à la relation géométrique de l’équation 2.1, les interférences d’ondes

diffractées deviennent constructives. Ceci entraîne la formation de deux cônes symétriques de

diffraction avec un angle de déviation 2θ. La diffraction de Bragg ne se produirait pas si la

longueur d’onde n’était pas un multiple exact du cathète opposé à l’angle d’incidence (d sin θ).

Chaque paire symétrique des cônes diffractés est indexée sur l’écran fluorescent en formant

deux lignes hyperboliques. Ces lignes constituent ainsi une bande connue comme bande de

Kikuchi (figure 2.3-b). Avec une tension du faisceau d’électrons de 30 KeV , correspondant

à une longueur d’onde de l’ordre du centième de nm, les angles de Bragg sont très réduits

(θ ≈ 1o). C’est pourquoi les lignes hyperboliques qui forment les bandes de Kikuchi sont
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très proches entre elles est peuvent ressembler à deux lignes droites. Les diverses bandes de

Kikuchi obtenues dans les clichés d’indexation EBSD correspondent ainsi aux différents plans

cristallins plus denses diffractant les cônes de Bragg (voir figure 2.3-c).

nλ = 2d sin θ (2.1)

2θ

Écran 
fluorescent

Faisceau
incident

Ligne de Kikuchi

Ligne de Kikuchi

Bande de Kikuchi

Plan

diffractant
θ θ

d

θθ

λ

a b c 

Figure 2.3 – (a) Schéma représentatif de la diffraction de Bragg. (b) Cônes de diffraction de Bragg et
indexation des bandes de Kikuchi. (c) Exemple typique d’un cliché d’indexation (fer-α) correspondant
aux diffractions des différents plan cristallins (chacun associé à une bande de Kikuchi).

Interprétation des diagrammes d’indexation (bandes de Kikuchi) et résultats

obtenus par EBSD

Une fois les clichés d’indexation acquis par l’écran fluorescent et la camera CCD, le logiciel

doit traiter les images afin d’extraire les informations microstructurales reliées. En effet, les

bandes de Kikuchi contiennent des informations comme l’orientation cristalline ou la phase

métallurgique, cependant l’extraction de cette information n’est pas une tâche simple. Pour

chaque point d’acquisition (équivalent à un cliché d’indexation) trois étapes d’interprétation

sont effectuées [84, 85] : (i) diminution du bruit de l’image, (ii) conversion des bandes de

Kikuchi en points dans l’espace de Hough et (iii) reconnaissances des angles d’Euler à partir

d’une analyse d’image entre les valeurs calculées et les clichés expérimentaux (figure 2.4). La

deuxième phase est la plus complexe parmi ces trois étapes. L’équation 2.2 permet de convertir

une ligne droite associée à l’espace du cliché d’indexation (coordonnés x et y) en un point

(ρ, θ) de l’espace de Hough. Une ligne complètement inclue dans une bande de Kikuchi sera

représentée ainsi par un point de Hough. Lorsqu’il y a plusieurs droites inscrites à l’intérieur

d’une bande de Kikuchi, les points (ρ, θ) prennent une plus grande intensité. L’intérêt de cette

conversion est donc l’identification nette des points de plus grande intensité, permettant de

reconnaître les bandes de Kikuchi caractéristiques du cliché d’indexation (phase iii). Ceci

permet finalement d’établir l’orientation cristalline à travers des angles d’Euler (ou indices

de Miller).

ρ = x cos θ + y sin θ (2.2)
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Figure 2.4 – Séquence des étapes de dépouillement des clichés d’indexation à chaque point d’acqui-
sition EBSD. D’après [85].

Chacun des pixels d’une carte EBSD correspond ainsi à un cliché d’indexation dépouillé

à partir des bandes de Kikuchi. Les cartes typiquement obtenues (IPF - Inverse Pole Figure)

illustrent les différentes orientation cristallines et par conséquent toutes les désorientations

du type joint ou sous-joint de grain. Dans ce type de représentations, les couleurs associées

aux grains correspondent aux orientations cristallines moyennées parmi trois orientations

extrêmes : {100}, {110} et {111}. De même, il est possible d’accentuer la présence et distri-

bution des joints et sous-joints de grain pour différents intervalles de désorientation cristalline.

Dans les figures 2.5-a,b, deux exemples de ces types de cartographies sont illustrés respecti-

vement [83,86].

L’analyse EBSD permet également de faire d’autres types de représentations comme les

figures de pôles [87] ou le KAM (Kernel Average Misorientation en anglais) [88]. Le premier

type de représentation révèle une distribution d’orientations cristallines, aussi connue comme

texture du matériau (voir exemple de la figures 2.5-c). En revanche, les cartes KAM montrent

la désorientation locale du matériau (en degrés ou radians) mesurée à chaque pixel de la carte

EBSD. Cette désorientation est estimée en comparant l’orientation cristalline du pixel avec

celles des pixels voisins dans un périmètre de calcul. Un exemple de cartographie KAM est

présenté dans la figures 2.5-d.
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50 μm

3 μm > 15º

< 15º

a b 

c d 

Figure 2.5 – Exemples des différentes représentations EBSD : (a) Inverse Pole Figure (IPF) [83],
(b) cartographie des joints et sous-joints de grain [86], (c) figure de pôles [87] et (d) Kernel Average
Misorientation (KAM) [88].

Estimation de l’orientation cristalline : angles d’Euler et indices de Miller

Le passage entre angles d’Euler et indices de Miller est souvent requis dans la caractérisa-

tion microstructurale par EBSD [84]. Ces deux systèmes permettent de décrire différemment

l’orientation d’un cristal. D’un côté, les angles d’Euler définissent l’orientation du cristal à

partir de trois rotations séquentielles : φ1, Φ et φ1 (figure 2.6-a). En revanche, les indices de

Miller représentent l’orientation cristalline à partir de la position de deux vecteurs orthogo-

naux (figure 2.6-b) : un vecteur normal au plan cristallin (h,k,l) et un vecteur parallèle au

plan cristallin [u,v,w].

La transformation d’angles d’Euler vers les indices de Miller est faite avec une matrice

de passage A (équation 2.3) [84]. Cette matrice A vient du produit des matrices de passage

individuellement employées dans la rotation planaire d’axes orthogonaux. Dans la matrice

A, la première colonne représente le vecteur directeur [uvw], tandis que la troisième colonne

correspond aux indices de Miller du plan (hkl). En employant les expressions de cette matrice,
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il est également possible de trouver les angles d’Euler correspondant aux indices de Miller.

Ceci est représenté dans le tableau 2.1 [84].

φ1

Φ

t0

t1

t2

t3

φ2

Plan (hkl)

[uvw]

[hkl]

a b 

Figure 2.6 – Systèmes de représentation de l’orientation cristalline : (a) angles d’Euler et (b) indices
de Miller.

A =

[uvw] − − − (hkl)

cosφ1 cosφ2 − sinφ1 sinφ2 cosΦ sinφ1 cosφ2 + cosφ1 sinφ2 cosΦ sinφ2 sinΦ

− cosφ1 sinφ2 − sinφ1 cosφ2 cosΦ − sinφ1 sinφ2 + cosφ1 cosφ2 cosΦ cosφ2 sinΦ

sinφ1 sinΦ − cosφ1 sinΦ cosΦ

(2.3)

Angle d’Euler Équation associée

φ1 sinφ1 =
w√

u2+v2+w2

√
h2+k2+l2√

h2+k2

Φ cosΦ =
l√

h2+k2+l2

φ2 cosφ2 =
k√

h2+k2

Tableau 2.1 – Équations permettant de faire une conversion entre les indices de Miller [uvw], (hkl)
et les angles d’Euler (φ1, Φ, φ2).

2.2.3 Spectrométrie à décharge luminescente - SDL

La spectrométrie de décharge luminescente (SDL), connu en anglais comme Glow Di-

scharge Optical Emission Spectroscopy (GDOES), est une technique d’analyse des concentra-

tions élémentaires en surface permettant de faire des profils de concentration sur un solide
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de surface plane [89]. Dans cette méthode, l’échantillon (de faces planes et parallèles) est pris

entre une électrode de cuivre (anode) et un support métallique (cathode). Lorsqu’une dé-

charge est appliquée entre l’anode et le cathode, la surface appuyée contre l’anode est érodée

progressivement. Les atomes libérés par la surface rentrent dans un milieu à plasma d’Argon

afin de réduire leur excitation et les rendre stables. Lorsque les atomes reviennent à leur état

fondamental, ils émettent plusieurs photons avec une énergie et longueur d’onde caractéris-

tiques à chaque élément chimique. Ces émissions sont reçues par un photomultiplicateur et

ensuite renvoyées à divers détecteurs qui permettent d’estimer la composition élémentaire et

ainsi établir une concentration de chaque élément en surface. Connaissant la vitesse d’érosion

en surface (différente pour chaque matériau), il est possible d’établir le profil de concentration

de chaque élément en fonction de la profondeur en sous-surface. Un schéma représentatif de

l’équipement SDL est présenté dans la figure 2.7.

Plasma Ar

Cathode

Anode

Anode

Désexcitation 

des atomes

Détecteurs
Echantillon

Emission 

de photons

Figure 2.7 – Représentation de l’équipement employé dans la méthode de spectrométrie à décharge
luminescente (SDL).

2.3 Nano-indentation

2.3.1 Indentation Instrumentée

Notion de dureté

Historiquement, le concept de dureté est très ancien et largement répandu sur plusieurs

domaines, cependant ce n’est qu’en 1825 qu’une première définition formelle de dureté a été

introduite par Frederich Mohs : « un corps est plus dur qu’un autre s’il peut le rayer » [1].

Cette explication a été proposée à partir d’une première échelle de dureté dans laquelle dix
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minéraux (Talc, Gypse, Calcite, Fluorine, Apatite, Orthose, Quartz, Topaze, Corindon et

Diamant) sont classés selon leurs résistance à la rayure [90]. D’autres échelles de dureté ont

été également introduites au début du XXème siècle (Brinell, Rockwell, Vickers, Knoop), en

comparant cette fois-ci la résistance à la pénétration de plusieurs matériaux (spécialement

métalliques) avec une pointe de haute dureté (typiquement le diamant) [1].

Toutes ces échelles de dureté ont été développées indépendamment avec différentes pointes

et charges, raison pour laquelle chaque type de mesure est représentée par une unité différente

(Brinell [HB], Rockwell [HRB, HRC], Vickers [HV ], etc.). Malgré la grande hétérogénéité

des conditions de mesure, la dureté correspond dans tous les cas à une pression moyenne

(Pm) qui peut être aussi exprimée en unités habituelles de pression (tel que les GPa). Plus

précisément, la mesure de dureté (H) par indentation revient à être définie comme le rapport

existant entre la force appliquée (F ) par l’indenteur et l’aire projetée (Ap) de l’empreinte

formée lors de l’indentation (équation 2.4) [91].

Pm = H =
F

Ap
(2.4)

L’estimation de dureté (connue aussi comme macro-dureté) dépend technologiquement

de la faisabilité de mesures directes de la force appliquée et l’aire projetée de l’empreinte

produite par l’indenteur. Traditionnellement, un essai de macro-dureté requière une force

de l’ordre de plusieurs dizaines de Newtons (1N à 1000N) afin d’obtenir des empreintes

mesurables par microscopie optique [1]. Cela veut dire que l’enjeu principal de ce type de

test est en lien direct avec l’ordre de grandeur des forces employées dans l’essai. En effet, un

test de quelques dizaines de mN était inimaginable il y a quelques décennies. Actuellement,

l’évolution technologique de l’ingénierie de surfaces ainsi que l’élargissement des domaines

d’études scientifiques ont conduit à l’apparition de l’indentation instrumentée, permettant de

faire un essai d’indentation à faible échelle de force [92,93]. La mesure de la dureté et d’autres

propriétés mécaniques en fonction de la distance de pénétration (méthode CSM) est aussi un

des récents progrès scientifiques en indentation [92, 94]. Ces concepts seront présentés par la

suite.

Pourquoi l’indentation instrumentée ?

Dans les années 80, plusieurs applications innovantes et de nouveaux axes de recherche

ont conduit à réaliser des essais de dureté avec de faibles niveaux de forces (entre 10mN et

1N). Cependant, ces considérables réductions de force ont entraîné une grande complexité

dans le calcul de la dureté, dûe principalement à l’estimation de l’aire projetée. En effet, la

mesure directe (par microscopie optique) de la taille d’empreintes de faible grandeur induit

une erreur importante dans les valeurs de dureté estimées [1,92,95]. C’est pourquoi une nou-

velle technique de mesure de dureté a été mise en place : l’indentation instrumentée.
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Cette méthode s’appuie principalement sur la détermination de la raideur et la hauteur

de contact à l’instant où la force maximale est appliquée par l’indenteur. A partir de ces

deux valeurs, l’aire projetée peut être calculée et par conséquent la dureté du solide est

estimable à partir de la relation entre la force et la surface de l’empreinte (équation 2.4).

Il est important de souligner que c’est grâce à la mesure indirecte de l’aire de l’empreinte

que les mesures de micro-dureté (1N > F > 10mN) et nano-indentation (F < 10mN)

sont réalisables. Cette technique offre ainsi la possibilité d’estimer l’effet d’échelle dans les

tests d’indentation [92, 95, 96], aussi bien que de caractériser très localement les propriétés

mécaniques (dureté et module d’élasticité) de divers matériaux, microstructures et surfaces.

Généralités du test d’indentation instrumentée : dispositif, indenteurs et em-

preintes

Lors d’un essai de micro-dureté les dispositifs d’indentation sont capables de mesurer à

chaque instant la force appliquée sur l’indenteur et la pénétration de la pointe sur l’échantillon.

Un schéma représentatif du fonctionnement d’une machine d’indentation est présenté sur la

figure 2.8 [92]. Cette image montre que la force appliquée pendant l’essai (F ) est contrôlée et

mesurée à l’aide d’un solénoïde placé dans la partie supérieure de la colonne de chargement

(élément C de la figure 2.8). Concernant la mesure de pénétration de l’indenteur (h), ce

paramètre est mesuré avec une jauge capacitive mise autour de la colonne d’indentation

(élément E de la figure 2.8). En général, ces dispositifs peuvent être pilotées en contrôlant la

force maximale appliquée ou la valeur limite de pénétration de l’indenteur. Il faut préciser

que l’échantillon reste fixe sur le bâti de la machine tout au long de l’essai.

A. Echantillon (Raideur S et Amortissement C)

B. Colonne de chargement de l’indenteur (masse m)

C. Solénoïde d’application de la charge

D. Ressorts supportant la colonne d’indentation (Raideur Ks)

E. Jauge capacitive de mesure du déplacement (Amortissement C1)

F. Bâti de la machine, Raideur (Kf))

Figure 2.8 – Schéma représentatif d’un dispositif d’indentation instrumentée. D’après [92].

Historiquement, plusieurs types d’indenteurs ont été proposés selon les conditions de char-

gement et le rapport de dureté entre la pointe et le matériau indenté. Divers indenteurs uti-

lisés dans l’indentation instrumentée sont présentés dans la figure 2.9. Dans ce paragraphe,

seulement l’indenteur Berkovich est détaillé car celui-ci correspond au type de pointe la plus
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employée lors des essais effectués dans ce projet. Ce type de pointe a été choisi notam-

ment parce qu’elle est fréquemment utilisée dans l’industrie et plusieurs investigations scien-

tifiques [97–99]. Également, ce type d’indenteur permet de garantir le principe de similarité

géométrique (PSG) lors de tests mécaniques, permettant ainsi d’avoir la même distribution

des contraintes pour n’importe quelle profondeur d’indentation [100]. Le PSG est typique-

ment atteint lorsque l’indentation est réalisée dans un matériau homogène avec un indenteur

pyramidale (Vickers, Cube Corner, Berkovich, etc.) [92].

Vickers Berkovich Knoop Conique Rockwell Brinell Poinçon plat

θ

α

x
y

z

l

hc

Ap/3

x

z
y

Ap/3

l

a 

b c 

Berkovich Berkovich 

Figure 2.9 – (a) Représentation schématique des divers indenteurs habituellement employés. (b)
Représentation géométrique d’un tiers d’une pointe Berkovich. Ap et hc représentent l’aire de contact
projetée et la hauteur de contact, respectivement. l est la longueur de la base triangulaire de l’inden-
teur. (c) Une vue de dessus est également présentée.

L’indenteur Berkovich correspond à une pointe pyramidale de base triangulaire (triangle

équilatèral), caractérisé principalement par deux angles de référence : α et θ. Les valeurs de

ces angles sont souvent de l’ordre de α ≈ 70o et θ ≈ 50o. Dans la figure 2.9 -b,c seulement un

tiers de la pointe est illustré afin de mieux comprendre sa géométrie. A partir de ce schéma, il

est possible d’exprimer l’aire projetée (Ap) de l’empreinte en fonction de la hauteur de contact

(hc) entre l’indenteur et le solide indenté (équation 2.5). Cette relation est identifiée à partir

du lien observé entre la longueur de la base triangulaire de la pointe et la hauteur de contact

(l = 2
√
3hc tan(α)). L’importance de cette relation est la possibilité d’estimation indirecte de

l’aire projetée en mesurant uniquement la hauteur de contact à l’instant de charge maximale.

A titre d’exemple, pour une pointe Berkovich d’angle α = 65.3o (géométrie de pointe utilisée

dans ce projet), la valeur d’aire obtenue est Ap = 24.56h2
c [94, 98].
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Ap =

√
3l2

4
= 3

√
3hc

2tanα2 (2.5)

Un exemple d’empreintes obtenues avec une pointe Berkovich est illustré sur la figure

2.10-a. Dans le schéma représentatif du profil de l’empreinte (figure 2.10-b), il est possible

de remarquer que le déplacement mesuré (h) ne correspond pas exactement à la hauteur de

contact (hc) entre la pointe et le matériau lors du chargement maximale. En effet, le défi

dans l’estimation de l’aire projetée (Ap) est justement la détermination de la hauteur réelle

de contact (hc) sans la confondre avec le déplacement mesuré par le dispositif d’indentation

(h). Cette procédure de calcul sera présentée ultérieurement dans la section 2.3.2. Après le

déchargement de la pointe, la hauteur résiduelle de l’empreinte (hp) représente uniquement

la déformation plastique induite dans le matériau.

Pour les matériaux élasto-plastiques, les zones affectées par indentation peuvent être spé-

cifiées en fonction de la longueur caractéristique de contact (a) de l’empreinte (figure 2.10-

b) [1, 92, 101]. Lors du chargement maximal, la zone la plus proche de l’indenteur (Coeur :

r = a) génère un effet de pression hydrostatique qui déforme de façon plastique et élastique

les régions voisines [52, 101]. Plus loin de cette cavité, la région de déformation plastique est

formée (a < r < 3a), suivie de la zone de réponse élastique (3a < r < 10a). Selon cette

représentation, les tests de dureté réalisés dans une zone proche des régions mécaniquement

affectées par d’autres tests d’indentation peuvent être perturbées à cause de l’écrouissage

préalablement généré. On suggère de laisser une distance (L) d’au moins 6a entre 2 em-

preintes (figure 2.10-a) [102].

hc

hs

h

Indenteur

Echantillon

hp a

Coeur

Zone plastique

Zone élastique

3a

100 μm

r

a b 

Figure 2.10 – (a)Exemple d’empreintes d’indentation produites avec un indenteur Berkovich. (b)
Les zones affectées par l’indentation sont illustrées.
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Courbe force-déplacement

Les tests de micro-dureté se traduisent par une courbe force (F ) - déplacement (h) mesurée

avec le dispositif d’indentation. Une courbe représentative d’un essai de dureté est illustrée sur

la figure 2.11. Les unités normalement employées pour les valeurs de force et de pénétration

de l’indenteur sont respectivement [mN ] et [nm]. Cette courbe schématise très clairement les

déformations plastique et élastique produites par la pointe lors de l’essai. La courbe force (F ) -

déplacement (h) est caractérisée par deux étapes principales : (i) le chargement de l’indenteur

jusqu’à atteindre une valeur d’enfoncement maximale (hmax, Fmax) et (ii) une phase de

décharge lorsque l’indenteur est retiré du matériau. Après l’étape de décharge, la profondeur

restante (hp) représente la déformation plastique générée pendant le chargement [91,94,97,99].

F [mN]

h [nm]

Fmax

hmax

Charge

A A’A’’hp

Décharge expérimentale

Tangente à la courbe de 

décharge: Indenteur cylindrique (m = 1)

Décharge indenteur cônique (m = 2)

S

Figure 2.11 – Représentation d’une courbe force (F ) - déplacement (h) d’un essai de micro-dureté.

La courbe de chargement est souvent décrite par une loi de puissance (équation 2.6)

[91,96]. Dans cette expression, C correspond à une constante du matériau indenté. Tel qu’il est

présenté dans le tableau 2.2, l’expression de la force dépend de la géométrie de la pointe (dans

le cadre de l’élasticité linéaire) [92]. L’expression de l’indenteur conique peut être employée

à la place d’un indenteur pyramidale (Berkovich, Cube Corner ou Vickers) en assurant une

équivalence de l’aire projetée (Ap) [99,103]. Par conséquent, la loi de puissance est réduite à

une expression parabolique pour un indenteur Berkovich (n ≈ 2) [1]. Ceci est aussi en lien

avec le fait que l’aire projetée de l’empreinte est définie en fonction de la hauteur de contact

au carré : Ap = f(h2
c) (équation 2.5).

F = Chn (2.6)
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Poinçon plat Sphère Cône

F = 2a E
1−ν2 h F = E

1−ν2 R1/2h1/2 F = 2
π

E
1−ν2 tan(β)h

2

Tableau 2.2 – Expressions de la force (F ) d’indentation pour différents indenteurs dans le cas de
l’élasticité linéaire. D’après [92].

En ce qui concerne la courbe de décharge, cette phase décrit parfaitement le comporte-

ment élasto-plastique du matériau lorsque l’indenteur est retiré. Par exemple, en présence

d’un matériau parfaitement élastique la courbe de décharge serait complètement superposée

avec celle du chargement. Au contraire, dans le cas d’un matériau parfaitement plastique, la

courbe de décharge correspondrait à une droite complètement verticale (hp = hmax). L’ex-

pression générale de la courbe de décharge est indiquée à partir de l’équation 2.7 [91,95,96].

Le paramètre m de cette expression permet d’ajuster l’équation à l’ensemble des points ob-

tenus expérimentalement (courbe de décharge expérimentale - figure 2.11).

F = Fmax(
h − hp

hmax − hp
)m (2.7)

Dans la phase de décharge, la diminution de la force dépend aussi de la variation de

l’aire de contact entre la pointe et le solide déformé [96, 104]. Par conséquent, la valeur du

paramètre m est étroitement associée au type d’indenteur employé dans le test. Par exemple,

pour un indenteur cylindrique la force de décharge varie de manière linéaire avec la pénétra-

tion (m = 1), car l’aire de contact est toujours constante. Au contraire, pour une géométrie

conique, la force varie de manière quadratique (m = 2) dû aux variations de l’aire de contact

(figure 2.11). Pour une pointe pyramidale (Berkovich, Cube Corner ou Vickers), la courbe de

décharge est comprise entre ces deux cas extrêmes : 1 < m < 2. De même, la déformation

plastique produite par cette pointe (point A) est comprise entre les déformations induites par

une pointe cylindrique et conique (points A′ et A′′).

Il est intéressant d’observer que le retour élastique est très similaire pour toutes les géo-

métries d’indenteurs (cylindrique, conique, pyramidal) au point maximale (hmax, Fmax) de la

courbe force - déplacement [95, 105]. En effet, la courbe d’un indenteur cylindrique (m = 1)
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correspond à la droite tangente d’une courbe de décharge expérimentale quelconque lorsque

F = Fmax. La pente de la droite tangente à ce point correspond la raideur de contact S entre

l’indenteur et l’échantillon (figure 2.11). Ce concept sera plus détaillé dans le paragraphe

suivant.

Estimation de la raideur de contact

La raideur de contact (S) est une grandeur qui décrit la réaction élastique (linéaire) de

l’échantillon à chaque instant de pénétration ou de décharge de la pointe d’indentation. Cette

grandeur correspond au rapport entre la force appliquée et le déplacement généré (F/h). Étant

donné que le retour élastique au début de la phase de décharge est considéré linéaire pour

tout type d’indenteur, la raideur de contact est souvent estimée seulement pour la force maxi-

male d’indentation (Fmax). C’est pourquoi les méthodes de calcul de la raideur de contact

sont considérées comme quasi-statiques [91]. Deux méthodes de calcul sont habituellement

employées :

— La première méthode correspond à l’estimation d’une droite tangente au point de

force maximale (Fmax) en faisant une régression linéaire sur l’ensemble de points voi-

sins [95, 96] (entre 70 % et 95 % de Fmax). La raideur de contact S correspond à la

pente de la droite tangente estimée.

— Pour la deuxième méthode, la raideur de contact est calculée comme la dérivé de la

force (F ) par rapport à la hauteur de pénétration (h) [94,97]. L’expression de la courbe

de décharge (équation 2.7) est dérivée par rapport à h et ensuite évaluée au point de

force maximale (voir équations 2.8 et 2.9).

S =
dF

dh
= mFmax

(h − hp)
m−1

(hmax − hp)m
(2.8)

S(hmax) = mFmax(hmax − hp)
−1 (2.9)

2.3.2 Dépouillement des données mesurées par indentation instrumentée

Dans la section précédente, il a été montré que les dispositifs d’indentation instrumentée

permettent de quantifier trois types de mesures caractéristiques lors des essais mécaniques :

la force appliquée (F ), le déplacement de la pointe (h) et la raideur de contact (S). Ces

trois données représentent le point de départ pour l’estimation des propriétés mécaniques du

matériau indenté (module d’élasticité, dureté). Cette méthode de calcul est présentée par la
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suite en considérant la détermination de la hauteur de contact (hc), l’aire de contact projetée

(Ap) et le module d’élasticité réduit de contact (E∗
c ).

Méthodes de calcul de la hauteur de contact hc

Selon le type d’empreinte généré par l’indenteur, il existe deux méthodes habituellement

employées pour calculer la hauteur de contact (hc). Le modèle d’Oliver et Pharr est une

méthode qui prend en compte l’affaissement du matériau lors de l’indentation. Au contraire,

le modèle de Loubet considère le bourrelet généré autour du poinçon lors de la phase de

chargement (figure 2.12). Les deux méthodes sont décrites par la suite.

hp’

he

h

Indenteur

Bourrelet
a

Echantillon

Surface sous charge

hc

ao

Poinçon

Plat

hc

hs

h

hp

Indenteur

Affaissement
a

Echantillon

Surface sous charge

a b 

Figure 2.12 – Profil d’indentation lorsqu’un affaissement élastique (a) ou un bourrelet (b) sont
générés autour de l’indenteur.

Méthode Oliver-Pharr : Dans ce modèle de calcul, le profil d’indentation considéré pré-

sente un affaissement autour de l’indenteur (figure 2.12-a). Dans ce schéma représentatif, la

profondeur de pénétration mesurée lors de l’essai (h) est supérieure à la hauteur de contact

(hc) entre l’indenteur et le solide. La méthode d’Oliver et Pharr s’appuie sur l’hypothèse que

l’affaissement est engendré de manière purement élastique. En d’autres termes, la déforma-

tion plastique engendrée dans le matériau est entièrement induite dans la zone de contact

(hp ≤ hc). Oliver et Pharr proposent ainsi de calculer la hauteur de contact à partir de

l’équation 2.10 [106,107].

hc = h − hs (2.10)

A partir de l’équation de Sneddon, la hauteur d’affaissement est définie comme : hs =

ǫ(F/S) [96]. Le coefficient ǫ correspond à un facteur géométrique selon le type de pointe
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employée. Pour les indenteurs cylindriques, sphériques ou coniques ce paramètre prend les

valeurs ǫ = 1, ǫ = 0.75 et ǫ = 0.727, respectivement [91]. Woirgard et al. montre que ce

coefficient varie entre 0.727 et 1 pour un indenteur pyramidal (tableau 2.3) [96]. De cette

manière, la hauteur de contact (hc) est finalement définie dans l’équation 2.11. Ce calcul est

réalisé pour la charge maximale (Fmax, S@Fmax).

hc = h − ǫ
F

S
(2.11)

Indenteur Paramètre m Facteur géométrique ǫ

Cylindrique 1.0 1.000
— 1.1 0.829
— 1.2 0.793
— 1.3 0.772
— 1.4 0.759

Spherique 1.5 0.750
— 1.6 0.743
— 1.7 0.738
— 1.8 0.733
— 1.9 0.730

Conique 2.0 0.727

Tableau 2.3 – Relation entre les coefficients m et ǫ. D’après [96].

Méthode de Loubet et al. : A la différence de la méthode d’Olvier et Pharr, ce modèle

prend en compte le possible bourrelet formé autour de la pointe d’indentation (figure 2.12-

b). Dans ce cas représentatif, la hauteur de contact (hc) est plus grande que la hauteur de

pénétration mesurée (h). Loubet propose que la hauteur de contact produite par un indenteur

quelconque soit proportionnelle à celle engendrée par un poinçon plat dans un matériau

très élastique (présence d’affaissement) et pour une même profondeur d’enfoncement (h) :

équation 2.12 (voir figure 2.12-b) [1, 108]. Dans cette expression, δ représente une constante

géométrique caractéristique du type d’indenteur. Prenant en compte la formulation d’Oliver

et Pharr (équation 2.11), la hauteur de contact créée avec un indenteur cylindrique (ǫ = 1)

correspond entièrement à la déformation plastique produite par celui-ci (hp′) [1]. De cette

manière la hauteur de contact mesurée par la méthode de Loubet est finalement décrite par

l’équation 2.13.

hc = δhccylindre
où hccylindre

= hp′ = h − he = h − F

S
(2.12)

hc = δ(h − F

S
) (2.13)
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Pour une pointe Berkovich il a été démontré expérimentalement que δ = 1.2 [108]. Cette

valeur peut être vérifiée de forme numérique dans le cas d’un enfoncement élasto-plastique

en superposant deux types de chargement : (i) un poinçon plat dans un matériau purement

élastique et (ii) un indenteur conique dans un matériau purement plastique [1, 91].

Le bourrelet peut affecter considérablement le calcul de l’aire de contact projetée (Ap) et

par conséquent la valeur de dureté estimée [91]. Par conséquent, il est conseillé d’employer la

méthode d’Oliver et Pharr pour les matériaux qui présentent un retour élastique remarquable

(silice, verre, etc.) [109]. La méthode de Loubet est plutôt suggérée pour les matériaux qui

présentent une large déformation plastique (Fer pur, Cuivre, etc) [97].

Correction de l’aire de contact projetée Ap

Tel qu’il a été présenté dans la section 2.3.1, l’aire de contact projetée peut être estimée

en fonction de la hauteur de contact (Ap = f(h2
c)). Cependant, ces grandeurs géométriques

peuvent être modifiées en raison d’un défaut de pointe présent dans l’indenteur (quelques di-

zaines de nm). Pour cela, l’aire de contact projetée est souvent corrigée à l’aide de l’équation

2.14, proposée par Oliver et Pharr [95,106].

Ap = C0h
2
c + C1hc + C2h

1/2
c + · · · + C8h

1/128
c (2.14)

Les coefficients de cette expression (C0, C1, . . ., C8) sont inhérents à chaque indenteur.

Ceux-ci sont souvent obtenus en faisant une calibration de la pointe d’indentation avec un

matériau dont les propriétés mécaniques sont connues (par exemple la silice). Le premier

coefficient de cette expression (C0) correspond au paramètre géométrique de l’indenteur.

Pour une pointe Berkovich, ce facteur est C0 = 3
√
3tanα2. Cette formulation est plutôt

employée pour corriger l’aire de contact projetée évaluée à partir de la méthode Oliver et

Pharr. Dans la section 2.3.3 une approche de correction de défaut de pointe commune aux

deux méthodes (Oliver-Pharr et Loubet) sera présentée.

Estimation de la dureté et du module d’élasticité

Dureté : La dureté du matériau correspond à la pression moyenne exercé par l’indenteur

sur l’échantillon. Une fois l’aire de contact projetée estimée, la dureté est calculée à partir

de l’équation 2.4 (H = F/Ap), préalablement présentée dans la section 2.3.1. La valeur de

force employée dans ce calcul correspond au point maximal de la courbe force - déplacement

(F = Fmax).

Module d’élasticité : A partir de l’équation de Sneddon [96, 104], le module d’élasticité

réduit du contact (E∗
c ) est défini en fonction de la raideur de contact (S) et l’aire de contact
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projetée (Ap) : équation 2.15. Le paramètre β correspond à un facteur géométrique employé

pour les indenteurs non-axisymétriques [94]. Pour une pointe Berkovich ce facteur correspond

à β = 1.034 [96]. Ce coefficient multiplicateur est uniquement employé lorsque le calcul de la

hauteur de contact (hc) est effectué avec la méthode Oliver et Pharr. Si le modele de Loubet

est employé, β = 1 [108]. La valeur estimée avec l’équation 2.15 correspond au point maximal

d’indentation (Fmax).

E∗
c = β

S

2

√

π

Ap
(2.15)

Le module d’élasticité de l’échantillon peut être déduit à partir de la relation de contact

(équation 2.16) qui met en lien les propriétés mécaniques du solide indenté (Emat, νmat) et

celles de la pointe d’indentation (Eind, νind) [110]. Pour un indenteur en diamant, le module

d’élasticité et le coefficient de Poisson sont respectivement Eind = 1141 GPa et νind = 0.07.

1

E∗
c

=
1

E∗
mat

+
1

E∗
ind

⇒ 1

E∗
c

=
1 − ν2

mat

Emat
+

1 − ν2
ind

Eind
(2.16)

Schéma général de calcul

Pour conclure cette section, un schéma récapitulatif de la méthodologie de calcul est pré-

senté dans la figure 2.13. Il est important de préciser que les propriétés mécaniques obtenues

par cette démarche correspondent toujours au point d’enfoncement maximal (Fmax, hmax).

F, h

Oliver - Pharr

Loubet et al.

Calcul hc

 

 

 

 

 

Calcul de Emat

Figure 2.13 – Méthode de calcul des propriétés mécaniques par indentation instrumentée.

2.3.3 Indentation CSM - Continuous Stiffness Measurement

Principe de la méthode CSM

Une des limites de l’indentation instrumentée standard est l’identification des propriétés

mécaniques (dureté, module d’élasticité) avec un seul point (Fmax, hmax) de la courbe force -

déplacement. Avec cette technique, il faudrait faire plusieurs indentations à différents niveaux
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de force maximale pour observer l’évolution des propriétés mécaniques en fonction de la

pénétration de la pointe (figure 2.14-a). C’est pourquoi une technique de mesure des propriétés

mécaniques en continu a été développée : la méthode CSM (en anglais : Continuous Stiffness

Measurement). Ce procédé consiste à mesurer la raideur de contact (S) sur plusieurs points

de la courbe de chargement (F -h) et ainsi estimer les propriétés mécaniques en fonction de

la profondeur de enfoncement de l’indenteur (h).
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Figure 2.14 – (a) Exemple de courbes d’indentation avec différentes valeurs de force maximale.
Test réalisé sur un échantillon de fer pur avec une pointe Berkovich. (b) Représentation d’une courbe
d’indentation CSM. D’après [100]

Dans la méthode CSM, le signal de force appliquée dans la phase de charge est modulé

avec la superposition d’une oscillation sinusoïdale. Cette petite fluctuation en force permet

de générer une multitude de décharges partielles au cours de l’indentation. A partir de ces

décharges, il est possible d’estimer une valeur indépendante de la raideur de contact (S)

à chaque instant de pénétration de l’indenteur [110]. Une courbe schématique d’indentation

CSM est présentée dans la figure 2.14-a [100]. La méthode de calcul des propriétés mécaniques

est exactement la même que celle appliquée dans la section 2.3.2. Les valeurs de raideur de

contact (S) et pénétration (h) doivent être corrigées avant d’employer cet algorithme de

calcul.

Correction de la raideur de contact S

La raideur de contact mesurée est souvent affectée par la raideur du bâti et d’autres

éléments comme la couche de colle ou la résine utilisée pour fixer l’échantillon. Ces facteurs

externes altèrent la proportionnalité linéaire normalement présente entre la raideur de contact

(S) et le déplacement de la pointe (h) pour des matériaux élasto-plastiques [110]. L’influence

de la raideur du bâti est illustrée dans les courbes 1 et 2 de la figure 2.15. Cet effet est corrigé

en enlevant la raideur du bâti (Kbâti) de la raideur totale mesurée (S). La courbure présente

pour les premières valeurs de raideur est en lien avec le défaut de la pointe de l’indenteur.
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Figure 2.15 – Corrections de la raideur de contact (S) et de la profondeur d’indentation (h) mesurées.
Influence de la raideur du bâti, la dérive thermique, le point de contact et le défaut de pointe.

Correction de la profondeur mesurée h

Correction par dérive thermique : La température du système peut varier lors de l’in-

dentation en produisant la dilatation des divers composants du dispositif. Ce phénomène,

dénommé dérive thermique, peut impacter la valeur de profondeur mesurée (h). Afin d’iden-

tifier l’erreur de mesure induit, l’essai d’indentation peut être effectué avec deux cycles de

charge (figure 2.16). Théoriquement, les deux courbes de décharge doivent se superposer

lorsque l’effet de dérive thermique est minimum [91]. Dans le cas contraire, la dérive ther-

mique correspond à la variation de profondeur (∆h) au cours du temps (∆t) entre deux points

analogues des courbes de décharge à 50 % de la force maximale. La profondeur de pénétration

peut être corrigée à chaque instant (t) avec l’équation 2.17. D’autres méthodes pour corriger

cette perturbation sont aussi proposées dans la littérature [91].

hcorrigé = hmesuré − ∆h50%Fmax

∆t
∗ t (2.17)

Corrections du point de contact : Le point de contact dans un essai de dureté est

souvent détecté par un brusque changement de pente de la courbe force - déplacement.

Habituellement, la machine d’indentation identifie ce point avec une certaine erreur de l’ordre

d’une dizaine de nanomètres. La profondeur mesurée (hmesuré) peut être corrigée en enlevant

la valeur du point de contact trouvé (hin) [91] :

hcorrigé = hmesuré − hin (2.18)

Corrections du défaut de pointe : Le défaut géométrique d’une pointe d’indentation

(ho) peut engendrer une surestimation des propriétés mécaniques du solide. Loubet et al.
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F [mN]

h [nm]

Fmax

Δh

Charge

50% Fmax

Figure 2.16 – Courbe de double cycle de charge pour déterminer la dérive thermique

propose d’identifier le défaut de pointe comme le point d’intersection entre l’axe horizontal et

la prolongation de la section droite de la courbe S-h (voir figure 2.15) [110]. La valeur trouvée

est ajoutée à la profondeur d’indentation mesurée (h) afin de corriger cette perturbation. Les

diverses corrections effectuées sont récapitulées dans le schéma de la figure 2.15.
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Figure 2.17 – Exemples de courbes de dureté et de module d’élasticité en fonction de la pénétration
de l’indenteur (méthode CSM) : (a) courbe de dureté d’un échantillon de fer-α et (b) courbes de dureté
(H) et de module d’élasticité réduit (E∗) pour un PMMA (d’après [94]).

Mesures de dureté (H) et module d’élasticité (E) avec la méthode CSM

La méthode CSM permet d’obtenir la raideur de contact tout au long de la phase de

chargement, et par conséquent une évolution des propriétés mécaniques en fonction de la

profondeur de pénétration (h). Les calculs sont effectués avec la méthode présentée dans la

section 2.3.2. Un exemple de plusieurs courbes de dureté et module d’élasticité sont présentées

dans la figure 2.17. Les valeurs globales de ces propriétés mécaniques correspondent aux
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plateaux des courbes. L’effet d’échelle présent au début des courbes vient du faible niveau de

force dans les premières dizaines de nm.

2.3.4 Point représentatif de la courbe contrainte-déformation

Plusieurs travaux de recherche ont proposé un lien entre les propriétés mécaniques ob-

tenues par indentation (dureté et module d’élasticité) et les contraintes (σ) et déformations

(ǫ) mesurées dans un essai de traction ou de compression uni-axiale. Une première approche

expérimentale a été proposé par Tabor, où la dureté correspond environ à trois fois la limite

élastique du matériau : H ≈ 3σy [94,99]. D’autres modèles et expressions ont été aussi propo-

sés par Johnson-Marsh, Hertz et Dao et al pour des matériaux élasto-plastiques [71, 99]. Ce

dernier montre que la valeur de dureté peut être traduite par un point représentatif (σr, ǫr)

de la courbe contrainte-déformation. Pour une pointe Berkovich, la dureté correspond à trois

fois la contrainte représentative à l’instant de 8 % de déformation (ǫr = ǫ0.08) : H ≈ 3σ0.08

(figure 2.18).

Point 

représentatif
TABOR 

 

 

 

KERMOUCHE

Figure 2.18 – Modèles du point représentatif (σ, ǫ) d’une courbe contrainte-déformation à partir
d’un essais d’indentation instrumentée [71,72,92,99].

Un autre modèle d’identification du point représentatif (σr, ǫr) a été proposé par Ker-

mouche [92]. Ce modèle est composé de deux expressions qui permettent de trouver les

contraintes et déformations représentatives pour une valeur donnée de dureté (H) et mo-

dule d’élasticité (E) (voir figure 2.18). Chacune des expressions dépend de l’angle du cône

équivalent (β) de l’indenteur employé. C’est-à-dire qu’il est nécessaire d’employer différentes

géométries d’indenteurs afin d’obtenir plusieurs points de la courbe σ-ǫ [99,100]. Les variables

ξ1, ξ2 and ξ3 sont des paramètres dépendants du coefficient de Poisson du matériau (ν). Il

faut préciser que le modèle est valide si le matériau indenté est homogène, afin de garantir

le principe de similarité géométrique (section 2.3.1) [72, 100]. Dans le contexte du projet, les

surfaces à gradient microstructural peuvent être considérées homogènes car les indentations

sont effectuées très localement.
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2.4 Fabrication et compression de micro-piliers

2.4.1 Principe général de la compression de micro-piliers

La compression de micro-piliers est un essai micro-mécanique qui permet de quantifier

très localement les propriétés mécaniques de plusieurs types de matériaux : métalliques, mi-

néraux, céramiques, composite, semi-conducteurs, etc [111–114]. Les piliers sont en général

de taille micrométrique (moins de quelques dizaines de µm), usinés, gravés et/ou implantés

à la surface d’un substrat (figures 2.19-a,b,c,d) [39, 111, 113]. Le test de micro-compression

consiste à appliquer une charge compressive dans cet élément afin d’engendrer des déforma-

tions élastiques et plastiques. Vu la taille réduite des piliers, l’application de la charge est

habituellement effectuée avec un indenteur plat [111] en diamant (voir figures 2.19-e). Le but

principal du test, est le même que celui d’un essai de compression macroscopique, il s’agit

d’extraire des données de force et déplacement de la pointe afin de déterminer une courbe

contrainte - déformation du matériau. La procédure de fabrication des piliers, les enjeux de la

réalisation du test et la méthode de dépouillement des données seront présentés par la suite.

20 μm

5 μm 50 μm

500 nm

9 μm

Indenteur

Micro-pilier

a b 

c d 

e 

Figure 2.19 – (a) Pilier métallique [111], (b) Pilier multi-couches [112], (c) Pilier silice [113], (d)
Pilier céramique [114]. (e) Exemple d’un test de compression de micro-pilier in situ.

2.4.2 Fabrication de micro-piliers

Méthodes explorées dans la fabrication de micro-piliers

Dans la fabrication des piliers métalliques deux options ont été explorées : la gravure par

lithographie et l’usinage par sonde ionique focalisée (Focused Ion Beam - FIB, en anglais). La

grande différence entre ces deux techniques est le type d’effet créé dans le matériau d’intérêt

afin de sculpter le pilier. Pour la première technique l’interaction est de type chimique, tandis
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que pour la deuxième méthode la réaction provoquée dans le matériau est plutôt physique.

Les deux procédures sont détaillées ci-dessous.

Fabrication par lithographie : La lithographie est une technique de gravure par ions

réactifs avec laquelle le matériau est creusé en attaquant chimiquement la surface d’intérêt.

Le principe de cette technique consiste à créer un masque résistant à la gravure qui permet de

creuser le matériau de façon sélective et façonner simultanément plusieurs piliers. Un schéma

représentatif des étapes des fabrication est illustré dans la figure 2.20-a [115, 116]. Pour la

première phase (étape 1), une couche de résine de quelques centaines de nm est déposée sur

le substrat. Ce masque est attaqué localement en laissant plusieurs zones protégées (étape 2)

pour ensuite soumettre toute la surface à un deuxième réactif chimique (étape 3). Finalement,

plusieurs piliers demeurent après la consommation totale du masque (étape 4). Les réactifs

des étapes 2 et 3 sont choisis en fonction du masque et du substrat concernés : les UV et les

réactif à base d’argon (Ar) sont souvent employés [115].

Malgré l’efficacité de cette méthode, il y a plusieurs limitations à prendre en compte

pour la fabrication de micro-piliers. (i) Les profondeurs de gravure dans les métaux sont

souvent inférieurs à 1 µm [117], contrairement aux semi-conducteurs et aux matériaux silicates

(figure 2.20-b,c) [113,116,118]. (ii) De plus, le rendu géométrique peut être très hétérogène,

sans mentionner les inconvénients des profils arrondis dû à la gravure multidirectionnelle de

l’attaque chimique [116].
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50 μm

UV
Résine: 100- 500 nm
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Ar + CF4 Micro-pilier

1 2

3 4

a b 
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Figure 2.20 – (a) Étapes de fabrication par gravure ionique réactive [115], (b, c) Exemples de piliers
fabriqués par lithographie RIE (en anglais : Reactive Ion Etching) en silice [113,116].

Fabrication par sonde ionique focalisée (Focused Ion Beam - FIB) : En opposition

aux techniques chimiques, cette méthode est dite physique car le matériau est bombardé et

usiné avec un faisceau d’ions focalisé (en anglais : Focused Ion Beam - FIB) [119–121]. Ce
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procédé est mis en place dans une chambre à vide où l’échantillon est exposé simultanément au

canon d’un microscope électronique à balayage conventionnelle (MEB) et à celui du faisceau

d’ions (figure 2.21-a). L’intérêt de cette configuration est la possibilité d’usiner le matériau

à une échelle micrométrique tout en observant les opérations en cours avec le microscope

électronique. Selon le constructeur (FEI, Tescan, Zeiss, etc.), l’angle relatif entre les deux

canons (MEB et FIB) prend des valeurs entre 50 o et 55 o [122].

MEB

~55º

Chambre

à vide

FIBFIB

1

FIB FIB

2

FIB FIB FIB: finition

30 kV – 20 nA 30 kV – 7 nA

30 kV – 2 nA 30 kV – 500 pA

43

10 μm

a 

c 

b 

Figure 2.21 – (a) Représentation du dispositif MEB-FIB employé dans la fabrication des micro-
piliers. (b) Schéma représentatif des étapes de fabrication des piliers. (c) Exemple d’un pilier métallique
produit sur trois étapes, d’après [111].

Le faisceau d’ions est créé à partir d’une source de métal liquide (habituellement Gal-

lium [120, 123, 124]) avec des voltages compris généralement entre 5 et 30 kV [111, 125]. Le

diamètre de la sonde générée est de quelques dizaines de nm. Le taux d’enlèvement de matière

avec le FIB s’amplifie en augmentant le courant électrique du faisceau d’ions. Les valeurs de

courant typiquement utilisées se trouvent entre 50 pA et 20 nA [111,123,125]. Selon le courant

employé, le FIB peut être utilisé pour différentes applications : imagerie (à moins de 80pA),

découpe des sections transversales, production des lames pour microscopie à transmission

(TEM), production d’échantillons pour tests micro-mécaniques, etc.

Dans la procédure de fabrication de micro-piliers, plusieurs étapes d’usinage sont néces-

saires [120, 121]. Les premières étapes d’usinage permettent d’enlever un grand volume de

matière, tandis que les dernières phases permettent d’affiner la géométrie du solide, d’où

l’importance de finir avec un faible courant. Le nombre d’étapes et la durée de chacune dé-

pendent de la taille et du matériau du pilier souhaité. Dans les figures 2.21-b,c un schéma

explicatif des étapes de fabrication est illustré ainsi que le résultat de production d’un pi-

lier [111]. Les limitations de cette technique sont la mise en ouvre et la durée de fabrication
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(1 à 3 h par pilier). Cependant, le rendu géométrique est très performant et les profondeurs

d’usinage dans les métaux [119,120] sont plus importantes que celles obtenus par lithographie

(plus de 20 µm). Par conséquent, cette technique a été choisie dans le cadre du projet pour

élaborer les piliers des surfaces hyper-déformées.

Aspects géométriques de la fabrication de piliers par FIB

Les micro-piliers peuvent être fabriqués avec différentes sections transversales : carrées,

triangulaires, circulaires, etc [119, 120, 126]. Dans ce cas, seulement la production des piliers

cylindriques est considérée pour éviter des singularités du champ de contrainte proches des

arêtes. Plusieurs études suggèrent d’utiliser un ratio 2 :1 entre la hauteur et le diamètre des

piliers [119]. En général, les piliers sont fabriqués avec des diamètres entre 200 nm et 50

µm [111,119–121,127]. Il est aussi important de considérer la profondeur et taille de chaque

"cuvette" formée autour du pilier. Cela permet d’obtenir une image lors de la compression in

situ et d’obtenir les dimensions du pilier avant le test (figure 2.22). Un rapport 1 :10 entre

le diamètre du pilier et celui de la "cuvette" extérieure est conseillé pour éviter des collisions

latérales entre l’indenteur et les bords du cratère.

Ind

10 r r

ü

Ind

<10 r r

X 

Figure 2.22 – Considération du point de vue (MEB) lors du test de micro-compression in situ.

Conséquences de la fabrication FIB

La fabrication des piliers peut entraîner certains inconvénients. Dans un premier temps,

l’enlèvement de matière peut générer un re-dépôt de matière autour du pilier formé. Ceci peut

altérer la symétrie du pilier de manière très accentuée (figure 2.23-a), ou tout simplement

donner un angle de conicité au pilier (figure 2.23-b). Ce phénomène a pu être observé à

plusieurs reprises [124, 127]. Pour diminuer cet effet, plusieurs auteurs suggèrent de faire

des étapes de finition avec un faible courant électrique (moins de 700 pA) [111, 123, 124].

Également, il est conseillé de faire un balayage annulaire avec le faisceau d’ion dans un sens

entrant et sortant par rapport à l’axe du pilier. Certains auteurs suggèrent de faire un usinage

latéral et tangent au pilier afin d’éliminer complètement la conicité (voir exemple de la figure

58



Mémoire de Thèse - École des Mines de Saint-Étienne - David TUMBAJOY SPINEL

2.19-a) [111]. Néanmoins, cette technique peut être assez laborieuse car le pilier doit pouvoir

tourner de 360o autour de son propre axe afin de frôler la surface avec le faisceau d’ions.

6 μm

Re-dépôt

1 μm

θ

10 μm
50 nm

Implantation 

Ga+

a b c d 

Figure 2.23 – (a) Re-depot du materiau lors d’usinage d’un pilier en fer. (b) Conicité générée dans
un pilier [124]. (c) Usinage hétérogène du pilier [111]. (d) Endommagement de surface du pilier par
implantation d’ions Ga+ [128].

D’autres difficultés de cette méthode résultent de l’interaction entre le faisceau d’ions et

le matériau impacté. Dans le cas des matériaux métalliques poly-cristallins, l’enlèvement de

matière peut être assez hétérogène [60] dans les premières phases d’usinage et la finition de la

surface peut devenir une étape très longue. Ce phénomène est dû au différentes orientations

des grains qui peuvent favoriser ou ralentir l’usinage selon l’angle d’impact du faisceau d’ions

(figure 2.23-c). Une deuxième difficulté est l’endommagement créé en surface : amorphisa-

tion ou implantation d’ions Ga+ (figure 2.23-d). L’amorphisation se produit souvent dans les

matériaux céramiques ou semi-conducteurs comme la silice [129,130]. Cela peut aussi se ma-

nifester dans les matériaux métalliques selon les conditions du courant et voltage du faisceau

d’ions. La taille de la zone affectée est de l’ordre de quelque dizaines de nm [127, 128, 131].

Considérant ces difficultés de fabrication, il est pertinent de choisir une taille de pilier suf-

fisamment grande pour que l’endommagement en surface soit négligeable et suffisamment

petite pour que le temps d’usinage reste raisonnable.

2.4.3 Micro-compression des piliers in situ

La réalisation du test mécanique peut s’effectuer ex situ dans une machine d’indentation

standard ou in situ dans un microscope électronique à balayage adapté avec un dispositif

d’indentation [132]. Vu la precision requise pour l’alignement entre le poinçon plat et le

pilier, il est préférable d’effectuer la compression in situ (figure 2.24-a). A ce propos, la taille

de l’indenteur doit être bien évidemment supérieure au diamètre du pilier. Les tailles des

poinçons plats habituellement employés sont d’une dizaine de micro-mètres en fonction de la

grandeur du pilier (figure 2.24-b) [111]. L’essai de compression peut être piloté en déplacement

ou en force, cependant il est préférable de contrôler le déplacement de la pointe pour assurer

un état de déformation souhaité. Une courbe contrainte-déformation est extraite à partir

d’une courbe force-déplacement obtenue lors du chargement (figure 2.24-c) [119].
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100 μm

Φ 165 nm

Φ 215 nm

Φ 435 nm

Φ 515 nm
Φ 955 nm

Φ 1970 nm

10 μm 10 μm

a b 

c d 

Figure 2.24 – (a) Schéma représentatif de la configuration d’un indenteur in situ pour un test de
micro-compression. Un exemple du "set-up" d’indentation est aussi présenté [132]. (b) Poinçons plats
employés dans la compression des piliers [111]. (c) Exemple des courbes σ-ǫ avec la présence d’un effet
de taille [127]. (d) Pilier post-compression déformé dans un plan de glissement préférentiel [119].

Plusieurs auteurs suggèrent la présence d’un effet de taille dans la compression des piliers :

les piliers de moindre taille sont les plus résistants (figure 2.24-c). Cet effet est plus significatif

pour les piliers de diamètre inférieur à 1 µm [133]. L’effet de taille est en lien avec (i) les

dimensions réduites des piliers par rapport à la densité et la taille des sources de dislocation

présentes [133,134], et (ii) à la présence des dislocations vers la surface du pilier induite par

l’endommagement généré par le FIB [131]. Il faut cependant noter que ces hypothèses sont

encore sujettes à discussion au sein de la communauté scientifique. Un exemple d’un pilier

déformé est illustré sur la figure 2.24-d. Dans ce cas, la déformation s’effectue suivant un plan

de glissement préférentiel en raison de la nature mono-cristalline du pilier.

2.4.4 Dépouillement des courbes contrainte - déformation

Dans l’extraction d’une courbe σ-ǫ (figure 2.25), il est nécessaire de corriger l’influence du

bâti (ubâti), substrat (usub) et indenteur (uind). Cette démarche est présentée dans l’équation

2.19 en considérant les propriétés mécaniques de chaque élément [124]. Le rayon de la section

transversale du pilier (r) évolue en fonction du déplacement du pilier (up) au cours de la

compression. Cette évolution est définie dans l’équation 2.20 en considérant que le volume du

pilier reste constant lors de la déformation plastique (voir figure 2.25). Cette considération est

faite uniquement pour les matériaux métalliques car plusieurs études montrent que ce n’est
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plus le cas pour d’autre types de matériaux [135]. Dans cette équation ho et Vo représentent

respectivement la hauteur et le volume initiaux du pilier.

up = um − ubâti − usub − uind ⇒ up = um − ubâti − F

2rE∗
sub

− F

2rE∗
ind

(2.19)

Vo = πr2(ho − up) ⇒ r =

√

Vo

π(ho − up)
(2.20)

Ind

Substrat

Bâti

Pilier

F

F

 

 

 

 

 

Vo = V1

t1

to

Figure 2.25 – Représentation des facteurs mécaniques impliqués lors du test de micro-compression.

En remplaçant l’équation 2.20 dans l’équation 2.19, une expression de seconde ordre est

obtenue. La solution est exprimée à partir de l’équation 2.21, où plusieurs paramètres sont

définis dans le tableau 2.4.

up =
−b ±

√
b2 − 4ac

2a
(2.21)

Paramètre valeur

a 1

b 2u+ ho
F B2

A

c u2 − ho
F B2

A

A 4Vo
π

B
(

1
E∗

sub
+ 1

E∗

ind

)2

Tableau 2.4 – Valeurs des paramètres de l’équation 2.21.
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2.5 Conclusion du chapitre II

Dans ce chapitre, plusieurs techniques de caractérisation microstructurale et mécanique,

préalablement choisies dans le chapitre 1, ont été détaillées. Les limitations et avantages ont

été mises en lumière vis-à-vis de la problématique des surfaces à gradient microstructural.

En effet, ces techniques sont cohérentes avec les besoins du projet face aux objectifs définis

dans la section 1.4.

Concernant les méthodes de caractérisation microstructurale, trois méthodes ont été pré-

sentées : la microscopie électronique à balayage (MEB), l’EBSD (Electron BackScatter Dif-

fraction) et la spectrométrie à décharge luminescente (SDL). L’intérêt de combiner toutes ces

méthodes est clairement la possibilité d’avoir une large variété de descriptions microstruc-

turales sur divers domaines et conditions de travail. Par exemple, le MEB permettra une

reconnaissance globale des surfaces microstructurées, ainsi qu’une exploration détaillée de

certaines zones en surfaces. L’EBSD permettra une description quantitative des évolutions

microstructurales et une identification des différents enjeux métallurgiques présents (taille de

grain, désorientation locale, densité des dislocations, etc.). Quant à la SDL, cette méthode

permet d’identifier les possibles variations de concentration élémentaire induites lors des im-

pacts répétés en surface.

En ce qui concerne les méthodes de caractérisation du gradient mécanique, deux types

d’essais ont été présentés : la nano-indentation et la compression de micro-piliers. Dans ce

chapitre nous avons observé que la nano-indentation est une technique relativement simple

a mettre en place avec des méthodes de dépouillement plutôt laborieuses. En revanche, la

compression de micro-piliers, est une technique complexe qui offre des grands avantages dans

l’estimation des contraintes et limites élastiques locales du matériau. L’intérêt d’employer ces

deux techniques repose sur la possibilité de mesurer les lois constitutives locales du matériau

(micro-compression) en ayant une large couverture dans la mesure des gradients mécaniques

(nano-indentation). Il est également intéressant d’utiliser ces deux techniques ensemble vu

les relations expérimentales et numériques préalablement proposées par certains auteurs pour

mettre en lien les mesures de dureté et contraintes d’écoulement (section 2.3.4) [71,72].

Par la suite, une description du matériau utilisé dans ce projet (fer-α) sera présentée,

ainsi que les différents traitements employés dans la transformation microstructurale des

surfaces (grenaillage et micro-percussion). Dans les chapitres suivants, les différents résultats

de caractérisation microstructurale et mécanique seront décrits et interprétés.
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Chapitre 3

Matériau modèle (Fer-α pur) et
raffinement microstructural en
surface

3.1 Introduction

Dans les chapitres précédents, un état de l’art sur les divers traitements mécaniques de

surface a permis d’identifier deux procédés de grand intérêt industriel et académique : le

grenaillage et la micro-percussion. Également plusieurs méthodes de caractérisation micro-

structurale et mécanique ont été abordées afin d’identifier les techniques plus convenables

dans la quantification des gradients engendrés en sous-surface. Dans ce chapitre, tous les

repères expérimentaux du projet seront établis et une première approche de caractérisation

des surfaces transformées par impact sera présentée. Tout d’abord, les différentes étapes

de fabrication et transformation du fer-α seront déterminées. La microstructure initiale des

échantillons élaborés ainsi que les propriétés mécaniques associées seront définies. Ensuite,

les tests de traitements des surfaces réalisés avec différents paramètres seront illustrés. Fi-

nalement, les surfaces résultantes seront analysées et une discussion sur les mécanismes de

transformation microstructurale et l’influence des différentes conditions de traitements sera

évoquée. Les échantillons plus représentatifs des méthodes de transformation microstructurale

seront caractérisés plus en détails sur les derniers chapitres.

3.2 Fabrication des échantillons de fer pur

3.2.1 Production des barreaux de fer-α

Les barreaux de fer-α sont fabriqués à l’École des Mines de Saint-Étienne au sein du

centre de Sciences des Matériaux et Structures (SMS). L’élaboration des barreaux est faite

en quatre étapes principales. (i) Tout d’abord, le fer pur est synthétisé en forme de lingot

par la méthode de fusion inductive en creuset froid. (ii) Ensuite, le lingot est chauffé dans

un four pendant 30 minutes à une température de 1000oC sous une atmosphère contrôlée
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d’Argon. (iii) Une fois le lingot préchauffé, celui-ci est pilonné (forgé) sur sa longueur jusqu’à

obtenir une barre de 14 mm de diamètre. Durant cette déformation à chaud, le matériau

est régulièrement réchauffé à 1000 oC, pendant 5 min, toutes les 2 min. La dernière phase

de déformation à chaud est faite dans une machine à reteindre (Rotary swaging en anglais)

afin de garantir une géométrie cylindrique homogène de la barre. (iv) Finalement, le barreau

métallique est déformé à froid et son diamètre est réduit (à 10 mm) progressivement en deux

étapes dans la machine à retreindre. Un schéma récapitulatif des étapes de fabrication est

présenté dans la figure 3.1.

L’intérêt de cette dernière étape (phase iv) est d’engendrer un niveau d’écrouissage élevé

pour ensuite former une microstructure homogène par traitement thermique (recuit). Un

diamètre final de 10 mm a été envisagé afin de respecter les limites dimensionnelles requises

dans les différentes phases expérimentales (grenaillage, micro-percussion, tests d’indentation,

micro-compression in situ, etc.). Une étape d’écrouissage intermédiaire (12 mm de diamètre)

est nécessaire dans la fabrication du barreau de 10 mm.

(i) Lingot de fer-α par 

fusion inductive

1000 ºC - 30 min

Ar

(ii) Four avec 

atmosphère contrôlée

Φ 14 mm

(iii) Déformation à chaud (iv) Déformation à froid

Φ 14 mm Φ 12 mm Φ 10 mm

Figure 3.1 – Description des étapes présentes dans la fabrication des barreaux de fer-α de 10 mm
de diamètre.

3.2.2 Préparation et polissage des échantillons

Le barreau de 10 mm de diamètre est coupé en petits cylindres de 5 mm d’épaisseur afin

d’observer l’état microstructural résultant des étapes de déformation à froid. Les échantillons

sont coupés avec une tronçonneuse en utilisant une meule en Al2O3 de 0.8 mm d’épaisseur.

Les découpes sont faites avec une vitesse d’avancement de 2 mm/min et une vitesse de ro-

tation de la meule de 3800 tpm. Les surfaces correspondantes à la section transversale du

barreau sont polies pour observation en microscope optique et électronique (MEB).

Le polissage (mécanique) est réalisé automatiquement dans une machine capable de polir

6 échantillons simultanément. Ceux-ci sont préalablement enrobés avec un mélange de résine
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phénolique conventionnelle et de résine conductrice, permettant les observations en micro-

scope électronique. Le porte-échantillon est soumis à une pression centrale afin de garantir

un polissage uniforme sur toutes les surfaces. La gamme de polissage employée pour 6 échan-

tillons de fer-α est présentée dans le tableau 3.1

Étape Papier Lubrifiant ω [tpm] Pression [bar]
(6 échantillons)

Temps
[min]

1 P240 - SiC Eau 150 2 5
2 P320 - SiC Eau 150 2 3
3 P600 - SiC Eau 150 2 3
4 P1200 - SiC Eau 150 2 3
5 Toile - 3µm Solution

diamanté
(3µm)

250 1.5 5

Attaque chimique pendant 5s. Deux solutions peuvent être utilisées :
- Nital (95% éthanol + 5% acide nitrique)
- Dino (Ac. oxalique(4g) + HF (1.5ml) + H2SO4(2ml) + H2O(140ml) + H2O2(100ml))

6 Feutre - 1µm Solution
diamanté
(1µm)

220 1.2 10

7 Toile (1/3) Silice
colloïdale
avec (2/3)
de l’eau

110 1.2 10

Tableau 3.1 – Gamme de polissage utilisée pour le fer-α. Ces valeurs correspond aux conditions de
polissage pour 6 échantillons. Ce type de polissage est employé pour les observations optiques, MEB
et cartographies EBSD.

Il faut préciser que la dernière phase de polissage (étape 7) est uniquement réalisée pour

l’observation en microscopie électronique (MEB). Dans cette dernière étape, la silice colloïdale

est employée pour améliorer l’état de surface et mieux révéler les joints des grains. Cette

gamme de polissage permet également de réussir un état de surface convenable pour faire les

cartographies EBSD. En effet, une étape intermédiaire d’attaque chimique n’est pas requise

pour faire l’imagerie MEB ou les cartographies EBSD. Ces mêmes conditions de polissage

seront utilisées dans toutes les étapes expérimentales ultérieures.

3.2.3 Microstructure des barreaux de fer-α avant traitements thermiques

L’état microstructural produit par les déformations à chaud et à froid est observé respec-

tivement sur les sections transversales des barreaux de 14mm et 10 mm de diamètre (voir

figure 3.2). On constate que la microstructure du barreau de 14 mm de diamètre est caracté-
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risée par la présence de grains de grande taille (de l’ordre de 1 mm) et d’aspect géométrique

très hétérogène (figure 3.2-b). En revanche, les observations sur le barreau de 10 mm révèlent

une microstructure très écrouie en raison de la forte déformation à froid durant la dernière

étape de la mise en forme (figure 3.2-c). En général, le taux de corroyage permet de quantifier

l’intensité de déformation appliquée sur le matériau lors d’une réduction de section transver-

sale. Cette valeur correspond au rapport entre les aires de la section transversale initiale et

finale : Ao/A. Considérant un diamètre initial de 14 mm, le taux de corroyage du barreau de

10 mm est de 1.96. Les observations microstructurales sur le barreau de 10 mm permettront

de constater par la suite les transformations microstructurales induites par un traitement

thermique de recuit.

500 μm

Φ 14 mm Φ 12 mm Φ 10 mm

100 μm

a 

b c 

Figure 3.2 – (a) Représentation des zones observées par microscopie optique et MEB. Les états
microstructuraux résultants des déformations à chaud et à froid sont respectivement observées dans
les sections transversales des barreaux de (b) 14 mm et (c) 10 mm de diamètre

3.2.4 Traitement thermique (recuit) du fer-α

Les échantillons extraits du barreau de 10 mm ont été soumis à différentes conditions de

recuit afin de determiner les parametres optimaux permettant d’obtenir une microstructure

homogène avec une taille de grains moyenne de plusieurs centaines de µm. Le four de traite-

ment thermique est préchauffé à la température souhaitée avant d’introduire les échantillons.

Ceux-ci sont protégés par une ampoule en verre avec de l’Argon à l’interieur afin d’éviter la

possible diffusion d’éléments étrangers. Une fois les échantillons dans le four, la température

reste constante durant le temps fixé pour le traitement. Ensuite, la température est réduite à
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400 oC et les échantillons refroidissent à l’intérieur du four. Cette température a été choisie

afin de sortir de la zone de recristallisation du fer-α : entre 500 oC et 700 oC environ [136].

Une fois que la température de 400 oC est atteinte, les échantillons sont retirés du four et le

refroidissement continue à l’air. Les paramètres suivants ont été explorés pour le recuit des

échantillons :

— la température dans le four : 550 oC, 650 oC, 800 oC.

— le temps du traitement : 60 min, 90 min, 120 min.

500 μm 100 μm

100 μm 100 μm

550 ºC - 60 min

Φ 10 mm Φ 10 mm

Φ 8 mmΦ 10 mm

650 ºC - 120 min

800 ºC - 120 min800 ºC - 120 min

a b 

c d 

Figure 3.3 – Microstructures résultantes du recuit des échantillons de 10 mm avec différentes condi-
tions de température et du temps : (a) 550 oC - 60 min, (b) 650 oC - 120 min et (a) 800 oC - 120
min. La figure d illustre la microstructure transformée d’un barreau de 8 mm avec une température
de 800 oC durant 120 min.

Tout d’abord, trois conditions de recuit ont été expérimentées afin d’identifier le seuil

de recristallisation du fer-α et l’influence de la température vis-à-vis de la microstructure

générée. Les paramètres de recuit utilisés sont : (i) 550 oC - 60 min, (ii) 650 oC - 120 min

et (iii) 800 oC - 120 min. Les microstructures obtenues après recuit sont illustrées dans les

figures 3.3-a,b,c. Ces micrographies permettent d’observer que la température de 550 oC n’est

pas suffisante pour déclencher la recristallisation du matériau (figure 3.3-a). En revanche, à

une température de 650 oC, la microstructure est totalement transformée avec une taille de

grains de plusieurs centaines de µm (figure 3.3-b). Les grains résultants sont légèrement plus

grands avec une température de traitement de 800 oC (figure 3.3-c). Cependant, il n’y a pas
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de différence significative entre les microstructures obtenues à 650 oC et 800 oC. Nous inter-

pretons ceci comme une consequence de l’etat initial d’ecrouissage [42]. Par exemple, dans le

cas d’un barreau plus écroui (8 mm de diamètre), avec des conditions de recuit semblables

(800 oC - 120 min), la microstructure résultante possède une taille de grain supérieure à 1

mm (voir figure 3.3-d).

En ce qui concerne l’influence du temps de recuit, trois tests de recristallisation ont été

réalisés à une même température (800 oC) : 60 min, 90 min et 120 min. Les microstructures

obtenues sont illustrées sur la figure 3.4. Tous les tests de recristallisation ont produit une

microstructure homogène avec une taille de grains de plusieurs centaines de µm. Une légère

augmentation de taille de grain est qualitativement aperçue pour les temps de traitements plus

longs. En effet, une fois la recristallisation complétée, la durée supplémentaire du traitement

ne contribue qu’à la croissance des grains plus petits.

200 μm 200 μm 100 μm

Φ 10 mm Φ 10 mm Φ 10 mm

800 ºC - 60 min 800 ºC - 90 min 800 ºC - 120 min

a b c 

Figure 3.4 – Microstructures obtenues pour un barreau de 10 mm avec un recuit à 800 oC et trois
durées différentes : (a) 60 min, (b) 90 min et (c) 120 min.

A partir de ces expériences, il a été conclu que pour un barreau de 10 mm de diamètre

(déformé à froid) la température de recuit doit être égale ou supérieure à 650 oC. En ce qui

concerne la durée du traitement, il a été montré qu’un recuit de 60 min était déjà suffisant

pour avoir une microstructure homogène et une taille de grain sub-micrométrique.

3.2.5 Microstructure initiale du fer-α avant traitement de surface

Les paragraphes précédents montrent toute la sequence d’élaboration des échantillons de

fer-α, dès la formation du lingot jusqu’au traitement thermique (recuit). Suivant les condi-

tions de fabrication plus favorables, deux séries d’échantillons (de 10 mm de diamètre) ont

été produits pour l’étape des traitements de surface. Pour le grenaillage, les échantillons ex-

traits du premier barreau ont été soumis à un recuit de 650 oC et 60 min. Concernant les

échantillons de micro-percussion (deuxième barreau de fer-α), le recuit a été fait à 800 oC

pendant 60 min. Un schéma récapitulatif des phases de fabrication des échantillons est pré-

senté dans la figure 3.5-a. Sur cette image, les différences géométriques entre les échantillons

de grenaillage et de micro-percussion sont présentées. Contrairement au grenaillage, l’angle
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d’impact dans la micro-percussion est invariable. Par conséquent, il est nécessaire d’utili-

ser des échantillons inclinés pour investiguer l’effet de l’angle d’impact. Les détails de ces

techniques seront présentés dans le paragraphe 3.4.

650 ºC - 60 min

800 ºC - 60 min

Barreaux fer-α Découpe 

échantillons
Recuit dans le four Microstructure

avant traitement 

de surface

Grenaillage

Micro-percussion

1

2

Ar

Ar

500 μm 200 μm

Microstructure avant grenaillage Microstructure avant μ-percussion

Φ 10 mm

Φ 10 mm

5 mm

c b 

a 

* 

** 

** * 

Figure 3.5 – (a) Séquence d’élaboration des échantillons employés dans les traitements de surface.
Microstructures initiales des échantillons traités par (a) grenaillage et (b) micro-percussion.

Les microstructures initiales des échantillons employés dans le grenaillage et la micro-

percussion sont respectivement présentées dans les figures 3.5-b,c. Les deux types d’échan-

tillons ont une microstructure homogène avec des grains équiaxes. La taille de grain moyenne

pour les échantillons destinés au grenaillage est d’environ 250 µm, tandis que les échantillons

employés en micro-percussion possèdent une taille de grain initiale de l’ordre de ∼1 mm.

Aucune inclusion n’a été observée dans les échantillons élaborés.

3.2.6 Analyse chimique de pureté des échantillons de fer-α

La composition chimique des échantillons de fer-α est investiguée avec un analyseur CS-

444LS - Leco. Ce dispositif permet d’identifier la quantité de carbone dans les métaux à

partir de la combustion du matériau dans un four à induction et la détection des particules

de carbone par spectrophotométrie infrarouge. Pour cette analyse, les barreaux forgés sur la

machine à retreindre sont légèrement usinés (dans un tour) afin de produire quelques copeaux

qui faciliteront la combustion requise dans le four à induction. L’analyse des copeaux a révélé

la présence de 15 ppm de carbone. Ces résultats confirment la pureté des échantillons de fer-α

à l’issue des procédés de fabrication précédemment illustrées.
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3.3 Propriétés physiques et mécaniques du fer-α

3.3.1 Propriétés générales du fer-α et systèmes de glissement préférentiels

Dans la littérature [38], les propriétés physiques et mécaniques plus représentatives du

fer-α ont été identifiées. Celles-ci sont présentées dans le tableau 3.2. Ces valeurs seront uti-

lisées ultérieurement dans la caractérisation des propriétés mécaniques locales des barreaux

de fer-α, ainsi que des échantillons soumis aux traitements mécaniques de surface.

Propriété Valeur

Vecteur de Burgers (b) 248 pm

Module d’élasticité (E) 210 GPa

Coefficient de Poisson (ν) 0.3

Module de cisaillement (G) 80 GPa

Tableau 3.2 – Propriétés du fer-α. D’après [38].

De même, le fer-α se caracterise pour être un métal de structure cubique centré (CC), dont

la déformation plastique du cristal peut etre produite sur un ou plusieurs des 48 systèmes

de glissement preferentiels : 110<111> (12 systèmes), 112<111> (12 systèmes) et 123<111>

(24 systèmes) [38]. La totalité des systèmes considérés pour le fer-α sont précisés dans le

tableau 3.3. Ces systèmes de glissement seront utilisés ultérieurement pour estimer le facteur

de Schmid dans le cas de chargements uni-axiaux. Par la suite, les propriétés locales des

barreaux de fer-α produits (avant traitement de surface) seront identifiés par tests micro-

mécaniques : la nano-indentation et la micro-compression des piliers.

3.3.2 Propriétés mécaniques initiales du fer-α

Par nano-indentation

Plusieurs échantillons représentatifs de fer-α (après forgeage et recuit) ont été caractéri-

sés par nano-indentation afin de connaitre les propriétés mécaniques locales initiales avant

le traitement des surfaces. Les tests d’indentation ont été réalisés sur les deux dispositifs

d’indentation qui seront employés par la suite pour quantifier les gradients de dureté dans les

sous-surfaces impactées. Les indenteurs utilisés sont un indenteur Anton-Paar SA R© (NHT2)

et un indenteur XP-MTS. Les modes d’indentation standard et CSM ont été employés selon

les caractéristiques de chaque machine. Les indentations ont été faites sur plusieurs grains

aléatoires (au total cinq orientations cristallines différentes) appartenant à deux échantillons

produits avec la méthode décrite dans la section 3.2. Toutes les indentations ont été faites

avec une pointe Berkovich en utilisant une force de 10 mN. Cette force a été choisie afin

de faire des mesures très locales, permettant de comparer (à la même échelle) les propriétés
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{110} <111> {112} <111> {123} <111>

(110) [11̄1] (112) [111̄] (123) [111̄] (1̄2̄3) [1̄1̄1̄]

(110) [11̄1̄] (121) [11̄1] (213) [111̄] (2̄1̄3) [1̄1̄1̄]

(11̄0) [111̄] (211) [1̄11] (132) [11̄1] (1̄3̄2) [1̄11]

(11̄0) [111] (11̄2) [11̄1̄] (231) [11̄1] (2̄3̄1) [1̄11]

(101̄) [111] (12̄1) [111] (312) [1̄11] (3̄1̄2) [11̄1]

(101̄) [11̄1] (21̄1) [1̄1̄1] (321) [1̄11] (3̄2̄1) [11̄1]

(101) [111̄] (1̄1̄2) [1̄1̄1̄] (12̄3) [11̄1̄] (1̄23) [1̄11̄]

(101) [11̄1̄] (1̄2̄1) [1̄11] (21̄3) [11̄1̄] (2̄13) [1̄11̄]

(011) [111̄] (2̄1̄1) [11̄1] (13̄2) [111] (1̄32) [1̄1̄1]

(011) [1̄11̄] (1̄12) [1̄11̄] (23̄1) [111] (2̄31) [1̄1̄1]

(01̄1) [111] (1̄21) [1̄1̄1] (31̄2) [1̄1̄1] (3̄12) [111]

(01̄1) [1̄11] (2̄11) [111] (32̄1) [1̄1̄1] (3̄21) [111]

Tableau 3.3 – Systèmes de glissement du fer-α. D’après [38].

initiales du matériau avec celles quantifiées après le traitement de surface. Les indentations

standard ont été faites avec une vitesse de chargement de 20 mN/min (machine NHT2).

Concernant les indentations CSM, la fréquence des oscillations dans le chargement a été de

75 Hz (XP-MTS) avec une vitesse de déformation de 0.03 1/s.

La figure 3.6 résume les types de résultats obtenus sur l’état initial du fer-α. Sur la

première image (figure 3.6-a), une matrice d’indentation (3X6) est faite avec l’indenteur

Anton-Paar SA R© en utilisant une distance entre empreintes de 20 µm. Sur la figure 3.6-b,

par exemple, les courbes d’indentation (force-pénétration) correspondant aux tests faits sur

l’indenteur XP-MTS montrent la répétitivité des mesures effectuées. D’ailleurs, les courbes

résultantes de dureté et module d’élasticité sont présentées respectivement sur les figures 3.6-

c,d. Vu les caractéristiques des empreintes produites sur le fer-α (formation de bourrelet), le

dépouillement des courbes d’indentation a été réalisé avec le modèle de Loubet [108].

Tous les resultats obtenus sur les divers echantillons et les differents dispositifs d’inden-

tation ont été résumés sur le tableau 3.4. Tout d’abord, nous remarquons le bon accord

des mesures realisées par rapport au module d’elasticité theorique du fer-α (voir valeurs

moyennes) : 210 GPa [38]. Concernant les valeurs de dureté, les valeurs moyennes estimées

sont assez proches pour les deux dispositifs d’indentation. Les écarts-types obtenus montrent

la fiabilité des mesures faites. En effet, la dureté moyenne des échantillons fabriqués se situe

aux alentours de 1060 MPa (entre ∼ 1000 MPa et ∼ 1100 MPa).
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Figure 3.6 – Exemples des indentations réalisés sur plusieurs échantillons avant le traitement de
surface. (a) Matrice d’indentation (3X6) réalisé sur 2 grains différents avec l’indenteur NHT2. (b)
Courbes d’indentation force-déplacement mesurées avec un indenteur XP-MTS en utilisant le mode
CSM. Les résultats de dureté et module d’élasticité pour 3 grains différents sont illustrés sur les figures
c et d, respectivement.

Indenteur Anton-Paar NHT2 XP-MTS

Type indentation Standard CSM

Nombre Ind. 18 16

Emin [GPa] 151 180

Emax [GPa] 220 225

Emoyen [GPa] 193 208

Ecart type (E) [GPa] 16.9 13.0

Hmin [MPa] 883 973

Hmax [MPa] 1222 1046

Hmoyen [MPa] 1115 1015

Ecart type (H) [MPa] 80.7 21.2

Tableau 3.4 – Résultats des indentations réalisées dans le Bulk du fer-α avec deux dispositifs d’in-
dentation differents : (i) Anton-Paar NHT2 et (ii) XP-MTS. Le modèle de Loubet a été employé dans
le dépouillement des courbes F -h [108].
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Cependant, la nature multi-axiale des tests de nano-indentation ne permet pas d’observer

clairement les effets d’orientation cristalline. Tel que mentionné par plusieurs auteurs, le

type de chargement en indentation (multi-axial) entraîne l’activation simultanée de plusieurs

systèmes de glissement dans un même grain [137] et par conséquent l’estimation des propriétés

mécaniques est moyennée. Ceci permet de comprendre pourquoi les valeurs de dureté et

module d’élasticité peuvent atteindre des valeurs très proches pour des orientations cristallines

différentes.

Par micro-compression de piliers

Six tests de micro-compression ont été réalisés sur 3 grains d’orientations cristallines

différentes (2 tests par orientation) : (i) (100), (ii) (101) et (iii) (111). La zone explorée

(par cartographie EBSD), ainsi que les piliers fabriqués sur chaque grain sont illustrés sur la

figure 3.7. Sur ces figures, les piliers sont orientés selon la normale sortante de la cartographie

EBSD. La fabrication et les essais de micro-compression ont été réalisés en collaboration avec

l’EMPA de Thoune en Suisse.

500 μm
001 101

111

(111)

20 μm

(100)20 μm

(101)

5 μm

(101)

(111)

(100)a b 
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d 

Figure 3.7 – (a) Cartographie EBSD faite avec un pas d’indexation de 1 µm sur un échantillon de
fer-α. Trois grains de différentes orientations ont été choisis pour fabriquer les micro-piliers (2 piliers
par orientation) : (b) (100), (c) (101) et (d) (111).

Les piliers ont été élaborés dans un microscope Tescan Lyra3/XMU FEG/FIB sur deux

étapes de fabrication en utilisant une vitesse d’usinage de 0.156 µm2/nA/s : (i) une première

phase avec un courant du faisceau de 3.6 nA et (ii) une étape de finition à 280 pA. Les piliers

possèdent un diamètre au alentours de 4 µm et un ratio géométrique (hauteur/diamètre)

compris entre 1.28 et 2.1. Les dimensions précises des piliers sont détaillées sur le tableau 3.5.
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Pilier Hauteur moyenne (h) Diamètre moyen (D) ratio (h/D)
(100) - 1 5.61 µm 4.40 µm 1.28
(100) - 2 6.10 µm 4.24 µm 1.44
(101) - 1 9.25 µm 4.41 µm 2.10
(101) - 2 8.1 µm 4.11 µm 1.97
(111) - 1 6.95 µm 4.45 µm 1.56
(111) - 2 7.25 µm 4.49 µm 1.62

Tableau 3.5 – Dimensions des piliers mono-cristallins de fer-α.

Les compressions de micro-piliers ont été réalisées in situ (dans un MEB) avec un in-

denteur Alemnis [132] et un poinçon plat de 10 µm. Les tests de micro-compression sont

pilotés en déplacement avec une vitesse de déformation de 0.03 µm/s. La figure 3.8 illustre

les résultats de compression de trois piliers pour les différentes orientations explorées. Tous

les piliers se déforment par l’intermédiaire de l’activation de systèmes de glissement "comme

attendu" (flèches noires de figures 3.8-b,d,f). Il est intéressant de voir que le pilier du grain

(100) se déforme sur deux systèmes de glissement simultanément activés (figure 3.8-b).

2 μm

2 μm

2 μm

‹100›

4 μm

2 μm

‹111›

3 μm

‹101›

a b 

d c 

e f 

Figure 3.8 – Micro-piliers de fer-α sollicités sur les directions <100> (a, b), <101> (c, d) et <111>
(e, f).

Les courbes de compression (σ-ǫ) résultantes sont illustrées sur la figure 3.9. Ces courbes

ont été extraites à partir des données initiales force-déplacement en enlevant les raideurs

correspondantes au bâti, au substrat et à l’indenteur (voir section 2.4.4). Il est pertinent
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de remarquer la répétitivité des mesures pour les trois types d’orientations sollicitées. Sur

ce graphique, les contraintes d’écoulement associées aux orientations (111) et (100) sont les

plus grandes. En termes généraux, ces essais montrent une contrainte d’écoulement à 8 % de

déformation (σ0.08) comprise entre 150 MPa et 300 MPa environ. Ces valeurs sont en bon

accord avec les tests d’indentation effectués : H ≈ 3σ0.08.

Ces résultats sont également du même ordre que la contrainte d’écoulement estimée

(σ0.08 ≈ 250 MPa) à partir d’un essai de compression macroscopique (échantillon de 4

mm de diamètre) realisé sur le même fer-α (voir ligne pointillée noire de la figure 3.9). Cette

essai a été réalisé par Al-Baida et al. [138] dans le cadre d’une collaboration entre l’École des

Mines de Saint-Étienne et le laboratoire LERMPS de l’Université Technologique de Belfort-

Montbéliard.
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Figure 3.9 – Courbes de micro-compression (contrainte vraie vs déformation vraie) pour six tests
réalisés sur trois directions de sollicitation différentes (2 tests par orientation) : <100>, <101> et
<111>. La ligne pointillée noire correspond à un essai macroscopique réalisé par Al-Baida et al. [138]
sur un échantillon du même fer-α. L’échantillon est de 4 mm de diamètre et la vitesse de déformation
est de 0.1 /s.

Le facteur de Schmid (m = cos(φ) cos(α)) associé à chaque orientation sollicitée est dé-

terminé afin de comprendre les différentes réponses mécaniques des piliers. Celui-ci est estimé

avec les équations 3.1 et 3.2 pour les 48 systèmes de glissement préférentielles présentés dans

le paragraphe 3.3.1. Dans ces équations, les indices de Miller (h, k, l) correspondent à (1 ) la

direction de sollicitation du cristal, (2 ) le plan de glissement et (3 ) la direction de glissement.

Les contraintes à 8 % de déformation, ainsi que les facteur de Schmid associés à chaque test

de micro-compression sont résumés sur le tableau 3.6.
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cosφ =
h1h2 + k1k2 + l1l2

√

h2
1 + k21 + l21

√

h2
2 + k22 + l22

(3.1)

cosα =
h1h3 + k1k3 + l1l3

√

h2
1 + k21 + l21

√

h2
3 + k23 + l23

(3.2)

Pilier σ0.08 [MPa] Facteur Schmid max.
(100) - 1 242 0.471
(100) - 2 249 0.471
(101) - 1 146 0.471
(101) - 2 152 0.471
(111) - 1 254 0.314
(111) - 2 211 0.314

Tableau 3.6 – Limites élastiques et facteurs de Schmid des piliers mono-cristallins de fer-α.

Considérant l’équation du facteur de Schmid (τcrss = mσ0.08), le pilier avec un facteur

maximal (m) plus élevé devrait atteindre la contrainte de cisaillement critique (τcrss) avec une

sollicitation moins importante (σ0.08). Par exemple, le rapport entre les contraintes moyennes

des sollicitations <111> et <101> (σ0.08<111>/σ0.08<101> = 1.56) correspond au rapport

inverse des facteurs de Schmid de ces deux sollicitations (m<101>/m<111> = 1.50). Toute-

fois, les piliers sollicités dans la direction <100> montrent une résistance semblable à celle

des piliers comprimés dans la direction <111>, malgré les différences entre les facteurs de

Schmid. Ceci est une conséquence des deux systèmes de glissement activés simultanément

dans le pilier (100). En effet, l’intersection des plans de glissement à l’intérieur du pilier peut

augmenter sa résistance mécanique.

L’activation simultanée des systèmes de glissement pour le pilier comprimé dans la direc-

tion <100> est une conséquence de la similitude entre les facteurs de Schmid maximaux pour

cette orientation : 0.471 pour le système primaire - (121) <11̄1> - et 0.463 pour le système

secondaire - (13̄2) <111> -. C’est à dire qu’un légèr desalignement axial entre l’indenteur et

le pilier, par exemple, pourrait être suffisant pour activer le système de glissement secondaire

lors de la compression. Cette situation pourrait également se présenter pour un pilier sollicité

dans la direction <101>, car les facteurs de Schmid maximaux sont du même ordre : 0.471

et 0.463. Des auteurs comme Soras-Rogne et al. [79] ont déjà observé ce phénomène sur plu-

sieurs piliers de fer-α sollicités dans la direction <101>. Concernant le pilier sollicité dans la

direction <111>, celui-ci présente un facteur de Schmid maximale de 0.314, correspondant

au système de glissement (112) <111̄>.
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3.4 Techniques employées dans le traitement mécanique des

surfaces

3.4.1 Grenaillage : NanoPeening R©

Les tests de grenaillage ont été réalisés en collaboration avec le groupe Winoa, en France.

Cette société est spécialisée dans la fabrication des billes métalliques pour grenaillage et l’ap-

plication de divers traitements de surfaces. Dans ce projet, un des traitements de surface

brevetés par Winoa a été employé pour le traitement des échantillons de fer-α : le NanoPee-

ning R© (voir figure 3.10) [139,140]. Ce procédé est connu comme un traitement de grenaillage

que l’on peut qualifier d’intensif, car les conditions d’impact sont assez sévères. Pour des rai-

sons de confidentialité, les valeurs exactes des paramètres du traitement ne peuvent pas être

communiquées (les gammes de valeurs sont précisés dans le brevet [139,140]). Les conditions

impliquées dans le traitement de NanoPeening R© sont les suivantes :

— le diamètre de la grenaille : de 0.1 à 2 mm (de préférence entre 0.3 et 1.4 mm).

— le recouvrement : plusieurs contraintes à plusieurs milliers de %.

— la vitesse de projection : entre 40 et 100 m/s.

— l’angle d’impact : entre 10o et 30o (de préférence 15o).

Figure 3.10 – Représentation schématique des échantillons de fer-α traités par NanoPeening R©.

Sept tests de grenaillage ont été réalisés en variant les conditions du pourcentage de re-

couvrement (600 %, 2500 %, 5000 %, 10000 %) et la taille de billes utilisées (125 µm et 425

µm). Les différentes conditions explorées pour chacun des échantillons sont présentées dans

le tableau 3.7. Les autres paramètres ont été maintenus constants : (i) la vitesse de projection

et (ii) l’angle d’impact. Les essais ont été réalisés avec une machine à air comprimé, dont

la vitesse de projection est déterminée par la pression de l’air. Cet élément est fixé sur une

même position pour tous les essais de NanoPeening R©. Dans le cas alternatif des machines à

turbine, par exemple, la vitesse de projection des billes est donnée par la rotation des palles.

Quant à l’angle d’impact, il est fixé par l’inclinaison de la plaque support de l’échantillon.
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Ceci permet de garantir un même angle d’incidence moyen pour tous les essais. L’écart type

de cet angle moyen dépendra de la distribution conique de l’ensemble de particules projetées

(plusieurs variétés d’angles en fonction des particules). Il faut préciser que les surfaces des

échantillons ont été polies mécaniquement (section 3.2.2) avant l’application du traitement.

Échantillon Grenaille [µm] Recouvrement [%]
1-NP 125 600
2-NP 125 2500
3-NP 125 5000
4-NP 125 10000
5-NP 425 600
6-NP 425 2500
7-NP 425 5000

Tableau 3.7 – Paramètres employés pour les tests de NanoPeening R© sur 7 échantillons de fer-α.

3.4.2 Micro-percussion

Les essais de micro-percussion ont été réalisés en collaboration avec le laboratoire LERMPS

de l’Université Technologique de Belfort-Montbéliard, en France. Tel qu’il a été introduit dans

le premier chapitre, la micro-percussion est un test d’impacts répétés réalisé à température

ambiante avec un indenteur cônique en carbure de tungstène. La pointe de cet indenteur

rigide possède une forme sphérique de 0.5 mm de rayon. Une illustration schématique du dis-

positif employé [29], ainsi qu’une image de la pointe d’impact sont présentées respectivement

dans les figures 3.11-a,b.

Capteur de force

piézoélectrique
Capteur de 

déplacement laser

Echantillon

Ressort de rappel

Indenteur

Système 

électromagnétique

60 º

2 mm

Poinçon 

μ - percussion
a b 

Figure 3.11 – (a) Représentation schématique du dispositif de micro-percussion, d’après [29]. (b)
illustration du poinçon en carbure de tungstène.
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Cette technique permet de faire varier plusieurs paramètres : (i) la vitesse et (ii) le nombre

d’impacts. Avec le dispositif utilisé, ni l’angle d’incidence de la pointe ni l’inclinaison du porte-

échantillon ne peuvent être modifiés. Par conséquent, le parallélisme des échantillons a été

modifié afin d’effectuer des impacts avec plusieurs angles. Parmi tous ces paramètres, l’angle

et le nombre d’impacts ont été choisis comme variables afin de faire une analyse paramétrique

semblable à celle des tests de grenaillage. Trois échantillons ont été élaborés (0o, 15o et 30o) et

sur chaque face inclinée (préalablement polie) sept empreintes ont été réalisées avec un nombre

différent d’impacts (voir schéma représentatif de la figure 3.12). Les conditions des essais sont

résumées dans le tableau 3.8. Concernant la vitesse d’impact, plusieurs tests préliminaires ont

permis d’identifier une intervalle de travail du dispositif sur le fer-α : entre 80 et 200 mm/s.

La vitesse d’impact utilisée pour tous les essais de micro-percussion est donc de l’ordre de

∼150 mm/s.

θ

Ligne 1 Ligne 2

10 1000

30 3000

100 X

300 10000

v = 150 mm/s

3 mm

2 mm
4 mm

1 2
Nombre d’impacts

Figure 3.12 – Représentation d’un essai de micro-percussion avec un angle d’impact θ (0o, 15o et
30o) et une vitesse d’impact de 150 mm/s. Les 7 empreintes sont faites sur deux lignes séparées de 3
mm. La distance entre empreintes sur une même ligne est de 2 mm (4 mm pour la dernière empreinte
à 10000 impacts). Ces distances correspondent aux mesures réalisées dans un plan perpendiculaire au
sens de l’impact (θ = 0o).

Échantillon Angle d’impact (θ) Nombre d’impacts

1-MP 0o 10 ; 30 ; 100 ; 300 ; 1000 ; 3000 ; 10000

2-MP 15o 10 ; 30 ; 100 ; 300 ; 1000 ; 3000 ; 10000

3-MP 30o 10 ; 30 ; 100 ; 300 ; 1000 ; 3000 ; 10000

Tableau 3.8 – Paramètres employés pour les tests de micro-percussion sur 3 échantillons de fer-α.
La vitesse d’impact pour tous les tests est de 150 mm/s.
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Figure 3.13 – Images MEB de la section transversale des échantillons traités par NanoPeening R©
avec différentes conditions de recouvrement et tailles de grenaille : (a) 600 % et 125 µm, (b) 2500 %
et 125 µm, (c) 5000 % et 125 µm, (d) 10000 % et 125 µm, (e) 600 % et 425 µm, (f) 2500 % et 425
µm, (g) 5000 % et 425 µm. Un grossissement de la microstructure obtenue en extrême surface est
présentée dans la figure h.
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3.5 Résultats de surfaces tribologiquement transformées (TTS)

par contact mécanique

3.5.1 Surfaces transformées par NanoPeening R©

Comparaison des surfaces obtenues pour plusieurs conditions de traitement

Afin d’observer les évolutions microstructurales induites par grenaillage, chacun des échan-

tillons (tableau 3.7) est découpé avec une scie à fil et la section transversale est ensuite pré-

parée avec la gamme de polissage indiquée dans la section 3.2.2. Les observations sont faites

avec un détecteur d’électrons rétro-diffusés (BackScatter Electron - BSE) à l’intérieur d’un

MEB Zeiss Supra 55VP. Le faisceau d’électrons employé est de 30 kV et la distance de travail

est d’environ 3µm. Les images obtenues sont illustrées dans la figure 3.13 en précisant les

conditions du traitement employé pour chaque échantillon. Un fort gradient microstructural

est présent sur chacune des sections transversales illustrées. La taille de grain en extrême

surface est considérablement réduite jusqu’à atteindre des dimensions sub-micrométriques :

d < 1µm. Ceci est présenté dans la figure 3.13-h. En effet, la microstructure évolue en profon-

deur dès la couche TTS jusqu’à la microstructure initiale du matériau avec une taille moyenne

des grains de 250µm.

Les figures 3.13-a,b,c,d illustrent les surfaces obtenues avec une taille de billes de 125µm

de diamètre. Les figures 3.13-e,f,g montrent les transformations induites avec des billes de

425µm de diamètre. Dans les deux cas, la couche TTS ne présente pas de différences signi-

ficatives par rapport au recouvrement employé (600 %, 2500 %, 5000 % ou 10000 %). En

effet, la couche TTS (mesurée sur chaque figure) ne présente qu’une légère augmentation

d’épaisseur lorsque le recouvrement devient plus important. L’épaisseur moyenne des sur-

faces transformées (TTS) est de l’ordre de 60µm, alors que la zone affectée peut atteindre

des profondeurs d’environ 200µm. Plusieurs fissures apparaissent à l’intérieur de la couche

TTS (flèches blanches), spécialement sur les surfaces formées avec les grenailles de petit dia-

mètre (125µm). La possible formation du troisième corps est également observée en extrême

surface (flèche blanche dans la figure 3.13-e).

Pour chaque type de grenaille (125µm et 425µm), les échantillons des couches TTS plus

épaisses avec la moindre présence des fissures ont été sélectionnés pour les étapes suivantes

de caractérisation : échantillons 3-NP et 6-NP (correspondant aux figures 3.13-c,f). La quan-

tification des gradients microstructuraux et des propriétés mécaniques (nano-indentation et

compression de micro-piliers) de ces deux échantillons représentatifs seront explorées plus

particulièrement dans le quatrième chapitre. Ici, une première approche descriptive de ces

échantillons est illustrée dans la figure 3.14. Sur ces images, il est possible d’observer la

grande similitude entre surfaces, aussi bien pour l’épaisseur de la couche TTS (en moyenne

60 µm), que pour la taille des grains raffinée en extrême surface (d < 1µm). La présence des
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cavités et fissures à l’intérieure des couches TTS est minimale (flèches blanches). Les flèches

vertes (figure 3.14-b) illustrent la présence de bandes de cisaillement, essentielles pour ac-

commoder la déformation plastique sévère et contribuer au raffinement microstructural (voir

paragraphe 1.2.2). Il faut préciser que la surface de l’échantillon 6-NP (2500 % - 425 µm)

a été préalablement électro-polie (à 26 V et 1.15 A) pour réduire la rugosité de la couche

transformée (réduction d’environ 10 µm).

20 μm 5000 % - 125 μm

TTS 60 μm

A

20 μm

64 μm

2500 % - 425 μm

TTS B

Zone B

Surface 2500 % - 425 μm1 μmSurface 5000 % - 125 μm200 nm

Zone A

a b 

d c 

Figure 3.14 – Échantillons représentatifs du grenaillage choisis pour la quantification des gradients
microstructuraux et mécaniques : (a) 5000 % - 125 µm et (b) 2500 % - 425 µm. Une observation très
locale de la microstructure en extrême surfaces est présentée respectivement dans les figure c et d.

Caractérisation des surfaces TTS engendrées

A partir des résultats présentés précédemment, une première description des surfaces

transformées par grenaillage est proposée. Pour cette représentation, une image globale de la

section transversale de l’échantillon 6-NP est illustrée sur la figure 3.15. Dans cette figure,

trois zones sont clairement identifiées : (i) la couche TTS, (ii) une zone de transition et

(iii) la microstructure initiale ou région bulk. La première zone (TTS) est composée par

plusieurs grains sub-micrométriques (d < 1µm) avec des joints de grains bien définis grâce au

raffinement microstructural. Cette zone se caractérise par une augmentation progressive de la

taille des grains en profondeur. L’épaisseur de cette couche peut être très hétérogène (entre 30

µm et 80 µm) avec une taille moyenne d’environ 60 µm. Concernant la deuxième région, ou
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zone de transition, celle-ci présente une grande déformation plastique et une désorientation

locale du matériau (sous-joints de grains). Cependant la déformation plastique induite par

le grenaillage n’a pas été suffisante pour raffiner la microstructure et former des nouveaux

grains. Finalement, la troisième zone (bulk material en anglais) correspond au fer-α initial

avec une taille de grain moyenne de 250 µm.

Bulk d ≈ 250 μm

Zone de transition

80 μm
30 μm

100 μm

TTS

Figure 3.15 – Description des zones présentes dans la section transversale d’une surface de fer-α
transformée par grenaillage (échantillon 6-NP).

Ces aspects sont également observés sur une cartographie EBSD réalisée sur un des échan-

tillons grenaillés (échantillon 3-NP). La cartographie EBSD a été faite sur la section transver-

sale de l’échantillon (préalablement polie) avec un microscope Tescan Lyra3/XMU FEG/FIB

(voir la figure 3.16-a). Le pas d’indexation utilisé est de 300 nm afin de pouvoir détecter

les grains plus fins de la zone transformée. Sur cette image, on observe une zone complète-

ment raffinée (zone TTS), suivie d’une région fortement déformée avec plusieurs sous-joints

des grains (zone de transition), pour finalement retrouver en profondeur le matériau initial

(bulk). Une deuxième cartographie (KAM) est présentée sur la figure 3.16-b en illustrant la

désorientation locale du matériau par une échelle comprise entre 0o et 3o. La désorientation

moyenne de chaque pixel (en degrés) est estimée par rapport aux premiers pixels voisins de

chaque point. Cette cartographie montre la présence d’une grande déformation plastique lo-

cale dans les zones en profondeur qui n’ont pas subi un raffinement de taille de grain. Pour

conclure, la taille de grains a été évaluée sur une zone de la couche TTS figures 3.16-b,c,

révélant la forte présence des grains sub-micrométriques (d < 1µm) et l’évolution microstruc-

turale en sous-surface (gradient de taille de grains en profondeur). Sur la zone étudiée, la

taille de grain moyenne est de 1.07 µm avec un écart type est de 0.8 µm. Ce genre d’analyses

microstructurales seront approfondies dans les quatrième et cinquième chapitres.
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Figure 3.16 – (a)Cartographie EBSD d’un échantillon de fer-α grenaillé (échantillon 3-NP). Le pas
d’indexation est de 300 nm. La cartographie KAM associée est illustrée sur la figure b. Une estimation
de taille de grain sur la zone TTS est réalisée sur les figures c et d.

3.5.2 Surfaces transformées par Micro-percussion

Comparaison des surfaces obtenues pour plusieurs conditions de traitement

Les impacts de micro-percussion conduisent à la formation d’empreintes millimétriques

en surface. Un échantillon représentatif soumis à différents impacts à 150 mm/s et 15 o

(tests 2-MP) est illustré sur la figure 3.17. Sur cette vue de dessus de l’échantillon (figure

3.17-a), nous pouvons observer une augmentation du diamètre des empreintes en fonction

de nombre d’impacts. De même, la forme de chaque cratère révèle l’orientation des impacts

(15 o), tel qu’il est indiqué par le repère orthogonal. Les empreintes à 10 et 30 impacts sont

illustrées plus en détail sur la figure 3.17-b. En effet, les stries présentes autour de chaque

empreinte manifestent une grande déformation plastique de la microstructure initiale de la

surface (grains de l’ordre de 1 mm).

En général, les empreintes de micro-percussion se caractérisent par une forme arrondie

(pseudo-sphérique), tel qu’illustré dans la figure 3.18-a. Cette empreinte correspond à un test à

10000 impacts avec un angle de 15 o et une vitesse d’impact de 150mm/s. En effet, le diamètre

externe du cratère peut varier (entre 1480 µm et 1750 µm pour cette exemple) en raison de
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l’inclinaison de l’impact. Une analyse topographique d’une empreinte à 300 impacts et 0 o

(figure 3.18-b) permet de constater que le profil des empreintes se caractérise par un diamètre

de taille millimétrique avec une profondeur de l’ordre de quelques dizaines (voir centaines)

de micromètres. Les surfaces résultantes sont localement observées pour deux empreintes à

différent nombre d’impacts : 1 et 3000 impacts (figures 3.18-c,d). Les conditions de vitesse

et angle d’impact (0o et 150 mm/s) sont identiques pour les deux cas. Pour l’empreinte à 1

impact, plusieurs traces de type "bandes de glissement" ou "rayure" apparaissent en raison

de la déformation plastique induite par le choc. En revanche, l’empreinte à 3000 impacts

montre une surface fortement déformée et fragilisée. Ces exemples permettent de comprendre

la sévérité du traitement de surface.
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Figure 3.17 – (a) Échantillon représentatif des tests de micro-percussion avec une vitesse et angle
d’impact de 150 mm/s et 15 o, respectivement (test 2-MP). Les empreintes à 10 et 30 impacts
sont détaillés dans la figure b. Les images ont été réalisées respectivement dans un MEB (électrons
secondaires) et dans un microscope optique.

Pour l’observation des transformations microstructurales en sous-surfaces, l’échantillon

est découpé (à la scie à fil) le long de chaque ligne d’empreintes en effleurant le périmètre

des cratères. La section transversale est ensuite polie mécaniquement (paragraphe 3.2.2) jus-

qu’à arriver au milieu des empreintes. Cette étape est assez complexe et laborieuse car les

empreintes doivent se retrouver dans le même plan d’observation après les étapes de découpe

et de polissage (cross section view dans la figure 3.18-a). A titre d’exemple, plusieurs étapes

de déformation sont illustrées sur la figure 3.19 afin d’observer l’évolution de la couche TTS

en fonction de l’angle et du nombre d’impacts. Les figures 3.19-a,b,c,d correspondent aux

empreintes de 10, 100, 1000 et 10000 impacts à 150 mm/s et 30 o, permettant de voir la

croissance progressive de la couche TTS et la formation du bourrelet (coté droit des images)

en raison de l’inclinaison des collisions. Concernant l’influence de l’angle d’impact, les figures

3.19-e,f montrent comment les bourrelets de l’empreinte deviennent plus symétriques lorsque

l’impact est normal à la surface (θ = 0o). Malgré la similitude dimensionnelle des trois em-

preintes et l’utilisation des mêmes conditions d’impact (10000 impacts à 150 mm/s), il est

intéressant d’observer que les couches TTS semblent plus épaisses lorsque les impacts sont

faits avec une certaine inclinaison (θ > 0o).
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Figure 3.18 – Caractérisation géométrique et superficielle des empreintes de micro-percussion. (a)
Empreinte à 10000 impacts, 15 o et 150 mm/s. (b) Profil d’une empreinte à 300 impacts, 0 o et 150
mm/s. Observations très locales des surfaces déformées avec (c) 1 et (d) 3000 impacts. Les images ont
été faites dans un MEB Zeiss Supra 55VP avec des électrons secondaires.

Concernant la microstructure transformée en extrême surface, les figures 3.19-g,h montrent

très localement les sous-surfaces des empreintes à 10 et 10000 impacts. Pour les empreintes à

grand nombre d’impacts, la microstructure est sub-micrométrique (d < 1µm), très semblable

à celle obtenue avec le traitement de NanoPeening R©. En revanche, l’identification des em-
preintes formées avec moins de 100 impacts est assez compliquée et l’observation et la mesure

des couches TTS sont très incertaines. En effet, sur la figure 3.19-g la couche TTS n’est pas

très bien définie et la déformation plastique n’est pas suffisante pour former les premiers

grains sub-micrométriques.

Afin d’approfondir l’analyse paramétrique illustrée sur la figure 3.19, deux graphiques

révélant l’évolution du diamètre de l’empreinte et de l’épaisseur de la couche TTS sont pré-

sentés sur la figure 3.20. Le premier des graphiques logarithmiques (figure 3.20-a) montre

que la taille moyenne des empreintes évolue dans la forme d’une loi-puissance en fonction du

nombre d’impacts. En effet, le diamètre évolue de façon quasi-identique pour tous les angles

d’impact. Concernant l’épaisseur de la couche TTS, celle-ci évolue également par une loi de

puissance en prenant des valeurs plus significatives pour les impacts inclinés (15o et 30o). Il
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faut préciser que les zones TTS n’ont pas été mesurées sur toutes les empreintes car les zones

transformées n’étaient pas clairement identifiables sur certains cas. Il est intéressant de voir

que les zones TTS sont plus significatives pour les impacts inclinés malgré le fait que la taille

d’empreintes est la même pour tous les types de contact. Ceci suggère que les mécanismes de

transformation microstructurale peuvent être favorisés par un effet combiné de cisaillement

et d’impact normal, entraînant la formation des zones TTS plus épaisses et homogènes.
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Figure 3.19 – Évolution des transformations microsctructurales en sous-surfaces des empreintes de
micro-percussion produites à 150 mm/s et 30 o : (a) 10, (b) 100, (c) 1000 et (d) 10000 impacts. Section
transversale des empreintes produites à 150 mm/s et 10000 impacts avec un angle de (e) 15 o et (f)
0 o. Observations très locales de l’extrême surface des empreintes à (g) 10 et (h) 10000 impacts.
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Figure 3.20 – Analyse paramétrique (0o, 15o et 30o) sur l’évolution du (a) diamètre moyen des
empreintes et de (b) l’épaisseur des couches TTS en fonction du nombre d’impacts de micro-percussion.
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Parmi les différentes empreintes de micro-percussion, celles à 10000 impacts présentent les

zones TTS plus intéressantes pour estimer les évolutions microstructurales et mécaniques en

sous-surface. En effet, les zones TTS plus larges sont plus exploitables vis-à-vis des contraintes

dimensionnelles des tests micro-mécaniques employés dans la quantification des gradients

mécaniques, notamment pour la compression de micro-piliers. Parmi les trois empreintes

produites à 10000 impacts (0o, 15o et 30o), l’empreinte formée à 15o est la plus convenable

car celle-ci présente une large zone homogène avec une faible quantité des fissures ou cavités en

sous-surface. Ceci est illustré sur la figure 3.21. En effet, les empreintes à 15o et 30o possèdent

une zone TTS plus large et homogène que celles produites par impact normal. De plus, les

empreintes à 0o (figures 3.21-a,b) révèlent une couche transformée très affectée notamment

par la présence des fissures (flèche blanche). Concernant l’empreinte à 30o, la présence de

grandes fissures (flèches blanches sur la figure 3.21-d) peut être également une condition

très défavorable lors des tests micro-mécaniques. Par conséquent, les gradients mécaniques

et microstructuraux induits par micro-percussion seront explorés et quantifiés (cinquième

chapitre) sur une empreinte représentative du traitement de surface : l’empreinte à 10000

impacts et 15o.
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Figure 3.21 – Transformation microstructurale en sous-surface pour les empreintes à grand nombre
d’impacts (150 mm/s) : (a) 3000 impacts - 0o, (b) 10000 impacts - 0o, (c) 10000 impacts - 15o et (d)
10000 impacts - 30o.
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Caractérisation des surfaces TTS engendrées

Les surfaces traitées par micro-percussion présentent une grande ressemblance avec les

transformations produites par grenaillage. Tel qu’il a été observé sur les échantillons de Na-

noPeening R©, plusieurs zones microstructurales peuvent être identifiées en sous-surface des
empreintes de micro-percussion. A ce propos, la cartographie EBSD (IPF) d’une empreinte

à 10000 impacts (15 o - 150 mm/s) est présentée sur la figure 3.22. Cette cartographie a été

réalisée dans un microscope Tescan Lyra3/XMU FEG/FIB en utilisant un pas d’indexation

de 2.5 µm. Sur cette image, toute la région déformée par les impacts est dénommée zone

mécaniquement affectée (ZMA) [102]. Cette zone comprend tous les endroits à différents ni-

veau de transformation microstructurale et/ou de désorientation cristalline. A l’intérieur de

cette grande zone, une région plus étroite contient uniquement les parties qui ont été raffinées

ou microstructurées (couche TTS). Cette partie a été dénommée zone d’hyper déformation

plastique (HDP). La microstructure initiale du matériau, sans raffinement de taille de grain,

est présente au-delà de la frontière de la zone mécaniquement affectée.

10000 impacts
1 mm

15°

HDP

001 101

111

Materiau initial

ZMA

Figure 3.22 – Cartographie EBSD (IPF) d’une empreinte à 10000 impacts, 15o et 150 mm/s. L’EBSD
est effectué dans un microscope Tescan Lyra3/XMU FEG/FIB en utilisant un pas d’indexation de 2.5
µm

Une représentation complémentaire de l’empreinte à 10000 impacts est présentée sur la

figure 3.23-a. Cette image MEB (électrons rétro-diffusés) permet d’observer plus en détail les

zones préalablement décrites. La zone mécaniquement affectée (ZMA) possède une épaisseur

d’environ 430 µm, tandis que la zone de transformation microstructurale s’étend jusqu’à une

profondeur de l’ordre de 150 µm. La zone comprise entre les frontières de la zone d’hyper

déformation plastique (HDP) et celles de la ZMA correspond à une région de faibles désorien-
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tations locales (voir figure 3.22) : Low Angle Boundaries (LAB’s) en anglais. La figure 3.23-b

montre très localement la zone hyper déformation plastique. Sur cette image, deux régions

sont présentes : (i) la zone TTS et (ii) la zone de transition. La couche TTS se caractérise

par une microstructure raffinée très similaire à celle observée dans les échantillons grenaillés.

Cependant, la couche TTS produite par micro-percussion semble plus large et homogène

(épaisseur d’environ 100 µm). La zone de transition se caractérise par une microstructure

moins bien définie avec une déformation plastique non négligeable et la présence de plusieurs

bandes de cisaillement (flèche blanche).

30 μm

TTS

Zone A

Zone de transition

HDP

100 μm

10000 Imp.

150 μm

430 μm

HDP

LAB’s

Bulk

A

15º

ZMA

a 

b 

Figure 3.23 – (a) Identification des différentes zones présentes dans une empreinte de micro-
percussion de 10000 impacts, 15o et 150 mm/s. La zone microstructurée est détaillée sur la figure
b.

Discussion sur les mécanismes de transformation microstructurale induits par

micro-percussion

La séquence d’image de la figure 3.24 montre l’évolution de la transformation microstruc-

turale en sous-surface et la formation des couches TTS. Les empreintes à 15o ont été choisies

ici car la zone TTS est facile à discerner. Sur les images MEB, la zone TTS se propage

progressivement en profondeur vers le centre de l’empreinte, tel qu’indiqué par les flèches
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rouges. Ceci suggère que le raffinement microstructural est activé en premier par un méca-

nisme de cisaillement latéral (flèches blanches) et ensuite par une combinaison de glissement

et d’impact normal (au delà des 1000 impacts). Cette hypothèse est à nouveau vérifiée sur les

cartographies EBSD (Inverse Pole Figure - IPF) réalisées sur les empreintes de 100, 1000 et

3000 impacts. Sur ces figures, la transformation microstructurale est déclenchée sur la partie

latérale de l’empreinte et ensuite elle se propage vers la zone centrale des impacts (flèches

noires). Il est intéressant de voir que les empreintes à faible nombre d’impacts (figure 3.24-

d) ne présentent pas une transformation microstructurale significative ni une désorientation

locale très marquée.

En comparant les surfaces obtenues à différents angles d’impact (figure 3.21), il est possible

que les charges combinées d’impact et de glissement soient plus favorables pour le raffine-

ment microstructural en sous-surface. Ceci est cohérent avec les mécanismes requis dans la

transformation microstructurale des métaux de haute énergie de faute d’empilement (fer-α) :

(i) propagation de dislocations et (ii) formation des bandes de cisaillement [35]. En effet,

l’angle d’impact dans les tests de micro-percussion peut être avantageux pour la formation

des bandes de cisaillement et l’accommodation de la déformation plastique sévère en sous-

surface. Il faut préciser que ces observations restent des hypothèses et qu’il faudrait d’autres

analyses pour approfondir ce sujet.

100 μm 15º - 1000 imp.

15°

100 μm 15º - 3000 imp.

15°

100 μm 15º - 10000 imp.

15°

TTS
TTS

TTS

15°

100 impacts
600 μm

001 101

111
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600 μm

15°

001 101

111
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700 μm

15°

001 101

111

TTS
TTS TTS

a b c 

f e d 

Figure 3.24 – Séquences de formation et croissance des couches TTS dans les empreintes à 150mm/s
et 15o. (a − c) images MEB par électrons rétro-diffusés des empreintes à 1000, 3000 et 10000 impacts.
(d − f) Cartographies EBSD des empreintes à 100, 1000 et 3000 impacts. Les images EBSD ont été
réalisés en collaboration avec l’EMPA de Thoune (Suisse) dans un microscope Tescan Lyra3/XMU
FEG/FIB, en utilisant un pas d’indexation de 2 µm.
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3.5.3 Quantification de l’oxygène en surface par SDL

Plusieurs tests de spectrométrie à décharge luminescente (SDL) ont été réalisés afin d’es-

timer la possible inclusion d’oxygène en surface comme conséquence d’une déformation plas-

tique sévère par impact. Considérant les géométries résultantes des surfaces impactées, les

tests SDL ont été faits uniquement sur les échantillons produits par grenaillage. En effet,

la surface analysée par SDL (voir paragraphe 2.2.3) doit être relativement plane avec une

région d’étude suffisamment large : plusieurs mm2. Ici, trois échantillons différents de fer-α

ont été testés pour voir la présence d’oxygène en sous-surface avant et après le traitement :

(i) un échantillon utilisé comme repère dans la calibration de la machine, (ii) un échantillon

sans grenaillage (surface polie mécaniquement) et (iii) un échantillon après traitement par

grenaillage (NanoPeening R©). Les résultats de concentration d’oxygène (%) en profondeur

sont illustrés sur la figure 3.25. Les profils de ce graphique sont d’une grande similarité, dé-

montrant que la présence d’oxygène en sous-surface est relativement négligeable (moins de

2% au dela de 3 µm de profondeur) et que la déformation plastique par impact ne produit

pas une augmentation significative d’oxygène.
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Figure 3.25 – Profils de concentration d’oxygène (%) en sous-surface de fer-α (mesurés par SDL).
Trois échantillons ont été considérés : (i) un échantillon de repère de calibration, (ii) un échantillon
sans grenaillage et (iii) un échantillon après traitement de NanoPeening R©.

3.6 Conclusion du chapitre III

Le travail présenté dans ce chapitre a permis d’établir et de délimiter le cadre expérimental

de notre investigation sur les conséquences microstructurales et mécaniques des traitements

superficiels par impact. Au cours de ce chapitre, toutes les étapes de fabrication et de traite-

ments superficiels du fer-α ont été mis en évidence afin de maitriser et comprendre les divers
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enjeux présents dans la transformation microstructurale des surfaces. Les différentes étapes

de transformation du fer-α ont permis d’identifier trois échantillons pour la quantification

du gradient des propriétés mécaniques : 2 pour le NanoPeening R© (3-NP et 6-NP) et 1 pour

la micro-percussion (empreinte à 10000 impacts et 15o). Ces surfaces ont été sélectionnées

en raison de leur microstructure homogène et exploitable (considérant les tailles de couches

transformées) pour l’identification des gradients microstructuraux et mécaniques. De même,

il a été observé que le fer-α est un matériau globalement favorable vis-à-vis des diverses sollici-

tations par impact utilisées. En effet, la haute énergie de faute d’empilement du fer-α favorise

le raffinement microstructural sans générer des transformations de phase ni l’apparition de

macles.

Les surfaces générées par grenaillage et micro-percussion se caractérisent par une grande

similitude dans le type de couches TTS générées (entre 60 µm et 100 µm d’épaisseur) et la

taille de grains en extrême surface : de l’ordre de 1 µm. Les deux types de surfaces se ca-

ractérisent également par la formation de bandes de cisaillement en sous-surface. A partir de

l’analyse paramétrique faite pour chaque type de traitement, il a été observé que les couches

TTS ont tendance à augmenter d’épaisseur en fonction du nombre d’impacts, spécialement

dans le cas de la micro-percussion. Cependant, les tests de grenaillage montrent que le seuil

de croissance des couches TTS peut être atteint très rapidement dès les premiers instants

du traitement. Concernant l’angle d’impact, les tests de micro-percussion montrent que la

zone transformée peut être plus large et homogène avec un angle d’impact θ > 0o. Ceci est

probablement en lien avec les mécanismes microstructuraux de raffinement de taille de grain

pour le fer-α : les bandes de cisaillement. Comme perspective à cette approche, il reste encore

des questions à approfondir par rapport à l’influence de certains paramètres : dans quelles

mesures l’angle d’impact ou la taille des billes privilégient la propagation des fissures en sous-

surface, et finalement la possible formation du troisième corps ?

Par la suite, les deux derniers chapitres aborderont les questions d’identification des

gradients microstructuraux et mécaniques induits par les traitements de grenaillage (qua-

trième chapitre) et de micro-percussion (cinquième chapitre). L’analyse réalisée dans le qua-

trième chapitre permettra également de faire une première approche vers la détermination

des liens entre mesures faites par deux tests micro-mécaniques : la nano-indentation et la

micro-compression des piliers. Concernant le cinquième chapitre, une analyse plus approfon-

die sur les effets microstructuraux impliqués dans l’augmentation des propriétés mécaniques

sera abordé. Ces deux types d’études permettront également de faire une analyse transverse

entre les surfaces transformées par grenaillage et par micro-percussion.
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Chapitre 4

Quantification des gradients de
propriétés mécaniques après
grenaillage intensif

4.1 Introduction

Dans le chapitre précédent, les surfaces transformées par traitements de grenaillage ont

été décrites et caractérisées. Considérant les méthodes de quantification des gradients méca-

niques et microstructuraux identifiées dans l’état de l’art, une estimation des évolutions de

propriétés mécaniques et distribution de taille de grains en sous-surface seront présentées dans

ce chapitre. En effet, deux méthodes différentes (la nano-indentation et la micro-compression

de piliers) ont été envisagées pour faire une approche similaire sur l’estimation des gradients

mécaniques en sous-surface. Celle-ci consiste à évaluer la dureté (nano-indentation) ou la

contrainte d’écoulement (micro-compression) sur la section transversale de l’échantillon à dif-

férentes profondeurs de la sous-surface. La dureté (H) obtenue par indentation correspond à

une valeur représentative de la contrainte d’écoulement (σ0.08) mesurée par micro-compression

après 8 % de déformation plastique (figure 4.1). Dans ce chapitre, les gradients mécaniques

obtenus par indentation seront présentés en premier, ainsi qu’une estimation de l’évolution

de la taille des grains en sous-surface (par EBSD). Par la suite, une analyse semblable sera

effectuée via les tests de micro-compression. En dernier, le lien entre les gradients mécaniques

obtenus par les deux techniques sera discuté et la relation entre les évolutions microstructu-

rales et mécaniques sera abordée (effet Hall-Petch).

4.2 Gradients mécaniques par nano-indentation

Tel qu’il a été mentionné dans le chapitre précédent, les tests d’indentation ont été réalisés

sur deux échantillons grenaillés représentatifs : 6-NP et 3-NP. Les conditions et procédés

utilisés pour les essais d’indentation, ainsi que les gradients de microstructure (par EBSD) et

mécaniques quantifiés pour ces échantillons seront présentés par la suite.
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Figure 4.1 – Essais micro-mécaniques employés pour quantifier les gradients de propriétés mécaniques
produits par grenaillage sur le fer-α. Le test de nano-indentation permet d’obtenir les valeurs de
dureté (H) et du module d’élasticité (E), tandis que l’essai de micro-compression permet d’identifier
la contrainte d’écoulement à 8 % de déformation plastique (σ0.08).

4.2.1 Procédés d’indentation sur les échantillons grenaillés

Indentations standards

Dans un premier temps, les gradients mécaniques présents sur les sections transversales des

échantillons 6-NP et 3-NP ont été identifiés avec une machine d’indentation NHT2 d’Anton-

Paar SA R©. Une matrice d’empreintes a été réalisée sur chaque échantillon afin d’explorer
plusieurs profondeurs en sous-surface. Toutes les indentations ont été faites avec une pointe

Berkovich en appliquant une force maximale de 10 mN . Les courbes de chargement sont du

type conventionnel, ou standard (sans mode CSM), avec une vitesse de charge-décharge de 20

mN/min. Sur chaque matrice, la distance entre indentations est supérieure à 2.5 fois la taille

caractéristique des empreintes [102], évitant ainsi une interférence mécanique entre mesures.

En effet, la force maximale employée (10 mN) permet de créer des empreintes d’une taille

raisonnable afin d’explorer plusieurs zones de la couche transformée. Dans le but d’avoir des

mesures comparatives, la même force d’indentation a été employée le long de toute la section

transversale.

Pour l’échantillon 6-NP, 200 indentations ont été réalisées sur une matrice rectangulaire

(10 x 20) ayant un espace vertical et horizontal de 15 µm entre empreintes. Avant les tests

d’indentation, la section transversale a été polie mécaniquement (paragraphe 3.2.2) afin de

quantifier par EBSD le gradient microstructural présent sur la zone des empreintes (voir

résultats dans le paragraphe 4.2.3). La région indentée est illustrée sur la figure 4.2. Sur ces

images, une vingtaine de lignes d’indentation à différentes profondeurs ont été évaluées dans
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le but d’estimer l’augmentation de dureté sur les trois régions en sous-surface : la couche TTS,

la zone de transition et le matériau sans transformation microstructurale (figures 4.2-a,b).

Les figures 4.2-c,d montrent l’évolution des empreintes en profondeur : à 2 µm et 285 µm de

l’extrême surface, respectivement. En effet, la taille caractéristique des empreintes augmente

en profondeur (de 2.8 µm à 4 µm environ) comme conséquence de l’évolution microstructurale

en sous-surface. Nous observons que la distance entre indentations (15 µm) est supérieure à

trois fois la taille des empreintes (≤ 4µm).

L ≈ 2.8 μm

L ≈ 4.0 μm

à ~ 2 μm de l’extrême surface2 μm

2 μm

15 μm

à ~ 285 μm de l’extrême surface

Bulk d ≈ 250 μm

Zone de transition

100 μm

TTS

Indentation

6-NP (10X20)

20 μm

c 

d 

a 

b 

Figure 4.2 – (a) Zone choisie pour faire les tests d’indentation sur la section transversale de l’échan-
tillon 6-NP. (b) La matrice d’indentation (10 x 20) est faite avec une pointe Berkovich et une force
maximale de 10 mN . Les empreintes résultantes (espacées de 15 µm) sont illustrées pour deux pro-
fondeurs différentes : (c) à 2 µm et (d) à 285 µm de l’extrême surface.

Concernant l’échantillon 3-NP, une matrice carrée (15 x 15) a été faite sur la section

transversale (voir figure 4.3). Cette fois-ci, les indentations ont été espacées de 10 µm sur les

directions horizontale et verticale. Sur les 15 profondeurs indentées, une évolution de la taille
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des empreintes est également observée. Sur les figures 4.3-b,c, la longueur caractéristique des

empreintes passe de 2.7 µm à 3.9 µm.

10 μm
3-NP (15X15)

10 μm

1 μm

L ≈ 3.9 μm

1 μm

L ≈ 2.7 μm

à ~ 10 μm de l’extrême surface

à ~ 130 μm de l’extrême surface

a 

b 

c 

Figure 4.3 – (a) Matrice d’indentation (15 x 15) faite sur la section transversale de l’échantillon
3-NP avec une pointe Berkovich et une force d’indentation de 10 mN . L’espace entre empreintes est
de 10 µm. Les empreintes à deux profondeurs différentes sont illustrées : (b) à 10 µm et (d) à 130 µm
de l’extrême surface.

Pour les deux cas d’indentation (6N et 3N ), le module d’élasticité et la dureté sont

estimés à partir de la raideur de contact du point de force maximale [106,141]. Cette dernière

correspond à la pente mesurée sur la tangente de la courbe de décharge (F -h) au point

maximal (Fmax). Vu le bourrelet formé sur les empreintes par déformation plastique (figures

4.2-d et 4.3-c), les données des courbes d’indentation sont traitées avec le modèle de contact

de Loubet [108]. Les résultats sont présentés sur le paragraphe 4.2.2.

Indentations CSM

D’autres essais d’indentations ont été réalisés avec un indenteur XP-MTS en utilisant le

mode CSM sur les courbes de chargement (F -h). La quantification des gradients mécaniques

en profondeur est faite à partir des matrices d’indentation sur la section transversale des

échantillons 6-NP et 3-NP. Chacune des indentations a été réalisée avec une pointe Berko-

vich en utilisant une force maximale de 10 mN et une vitesse de déformation de 0.03 1/s.

Cette valeur en force (10 mN) a été choisie pour pouvoir comparer (à la même échelle)

les évolutions mécaniques mesurées avec celles quantifiées précédemment. La fréquence des

oscillations de la force lors du chargement est de 75 Hz. Comme pour les indentations conven-

tionnelles (ou standards), les indentations sont espacées d’une distance supérieure à 2.5 fois la

longueur caractéristique des empreintes. Les zones indentées sur chaque échantillon sont pré-
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sentées sur les figures 4.4-a,c. Les images en microscopie optique des figures 4.4-b,d montrent

respectivement les matrices d’indentation : (i) 72 indentations - 6 x 12 - pour l’échantillon

6-NP et (ii) 66 indentations - 6 x 11 - pour l’échantillon 3-NP. Les empreintes sont espacées

de 25 µm (6-NP) et 30 µm (3-NP). Les résultats obtenus sont présentés également sur le

paragraphe 4.2.2.

6-NP (6X12)

10 μm
Indentation CSM

10 μm

25 μm

25 μm

6-NP (6X12)

3-NP (6X11)20 μm

Indentation CSM

30 μm

30 μm

30 μm

3-NP (6X11)

a b 

d c 

Figure 4.4 – Microstructures des zones indentées en sous-surface des échantillons (a) 6-NP et (c)
3-NP. Les matrices d’indentations sont illustrées sur les figures b (6 x 12) et d (6 x 11), respectivement.

4.2.2 Résultats

Les données obtenues sur les courbes force - déplacement sont traitées avec le modèle de

Loubet [108] afin d’obtenir les propriétés mécaniques associées : (i) la dureté et (ii) le module

d’élasticité. Pour les indentations conventionnelles, ces propriétés sont évaluées au point de

charge maximale (Fmax), tel qu’il est présenté sur le paragraphe 2.3.2. Concernant les inden-

tations CSM, la raideur de contact est mesurée en continu au cours du chargement (F -h),

permettant ainsi d’estimer la dureté et le module d’élasticité en fonction de la pénétration

de l’indenteur (voir la section 2.3.3). Il faut également préciser que dans le dépouillement des

données, les valeurs mesurées pour la raideur de contact sont tout d’abord corrigées par rap-

port à plusieurs facteurs externes (raideur du bâti, défaut de la pointe, dérive thermique, etc.).

Un exemple représentatif des courbes d’indentation obtenues est illustré sur la figure 4.5-a,

correspondant aux essais CSM (matrice 6 x 12) faits sur l’échantillon 6-NP. Sur ce graphique,
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le déplacement progressif de la valeur du point de force maximale (Fmax) pour chaque courbe

montre la présence d’un gradient mécanique en profondeur. Une fois les données traitées (F -

h), les courbes de dureté obtenues montrent également une évolution des valeurs moyennes

(plateau de chaque courbe) en fonction de la position d’indentation en sous-surface (voir

figure 4.5-b).
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Figure 4.5 – Exemple représentatif (a) des courbes d’indentation CSM et (b) des courbes de du-
reté obtenues sur la section transversale d’un échantillon grenaillé (6-NP). L’évolution des valeurs
quantifiées sur la matrice d’indentation (6 x 12) révèlent la présence d’un gradient mécanique en
sous-surface.

Afin de mieux comprendre la façon dont les propriétés mécaniques varient en profondeur,

les valeurs de dureté et module d’élasticité sont associées à la position cartésienne de chaque

indentation en sous-surface. Ceci est représenté pour toutes les zones indentées sur la figure

4.6. Sur ces graphiques, la coordonnée Y représente la profondeur en sous-surface, tandis que

la coordonnée X correspond à la position horizontale de chaque indentation (axe parallèle à

l’extrême surface). L’axe vertical de ces représentations tridimensionnelles indique la valeur

des propriétés mécaniques (dureté et module d’élasticité) en fonction des coordonnées de

chaque empreinte d’indentation. Ces graphiques révèlent principalement une forte variation

de la dureté en profondeur (d’environ 1000 MPa), alors que le module d’élasticité reste ap-

proximativement constant (aux alentours de 200 GPa). En comparant les différentes zones

indentées, les valeurs obtenues présentent une grande similarité et ressemblance de distri-

bution en sous-surface (figure 4.6). L’évolution des propriétés mécaniques est relativement

uniforme pour les différents niveaux de profondeur analysés (pour chaque isovaleur de la co-

ordonnée Y ). Les perturbations plus significatives se présentent en extrême surface (Y ≈ 0),
où les mesures peuvent être affectées par un effet de bord.

Une comparaison des valeurs obtenues en dureté et module d’élasticité est mieux repré-

sentée sur les figures 4.7-a,b. Sur ces graphiques, les propriétés mécaniques sont moyennées

pour chaque profondeur (isovaleur de Y ) et tracées en fonction de leurs distance à l’extrême
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Figure 4.6 – Distribution spatiale des propriétés mécaniques sur la section transversale des échan-
tillons grenaillés. La dureté [MPa] et la limite élastique [GPa] sont présentées respectivement pour
les matrices d’indentation (a, b) 10 x 20, (c, d) 6 x 12, (e, f) 15 x 15 et (g, h) 6 x 11.
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surface. Pour les matrices 10 x 20 (6-NP) et 15 x 15 (3-NP), les points d’indentation corres-

pondant à la première ligne d’empreintes ne sont pas pris en compte car les mesures obtenues

sont erronées, dû probablement en raison d’un effet de bord comme mentionné précédemment.
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Figure 4.7 – Profils moyens de (a) dureté et (b) module d’élasticité en profondeur pour les différentes
zones indentées sur les échantillons 6-NP et 3-NP.

En comparant tous les profils de dureté, il existe une forte réduction sur les premiers

150 µm jusqu’à la formation d’un plateau correspondant aux propriétés initiales du matériau

(sans transformation microstructurale). Nous observons également que les profils de dureté

présentent la même tendance. Cependant les mesures réalisées sur l’indenteur NHT2 (ma-

trices 10 x 20 et 15 x 15) et sur l’indenteur XP-MTS CSM (matrices 6 x 12 et 6 x 11) sont

écartées d’environ ∆∗ ≈ 200 MPa comme illustré sur la figure 4.7-a. Cette différence est

due probablement au défaut de pointe (ho ≈ 7 nm) qui n’a pas été considéré sur les essais

réalisés sur le dispositif d’indentation NHT2. Un état d’écrouissage different, engendré par le

grenaillage ou par la preparation des echantillons, peut contribuer également sur cet écart de

mesures. Concernant le module d’élasticité, cette propriété reste constante en profondeur avec
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une valeur aux alentours de 210 GPa, ce qui est tout-à-fait comparable aux valeurs décrites

dans la littérature [97, 142]. En général, une variation du module d’élasticité dans un maté-

riau métallique peut s’expliquer par divers facteurs : (i) la variation de température [143],

(ii) la porosité [142], (iii) les transformations des phases [143] ou (iv) les orientations cris-

tallines. Compte tenu de l’homogénéité et de la pureté du fer-α utilisé ainsi que des aspects

tridimensionnelles des sollicitations par indentation [137], il n’est pas étonnant que le module

d’élasticité reste constant en profondeur malgré les fortes transformations microstructurales

en sous-surface.

Éch. (matrice) Hmax [MPa] Hmin [MPa] ∆H [%] Ē [GPa]

6-NP (10 x 20) 2310 1240 46.4 207

6-NP (6 x 12) 2110 1060 49.8 204

3-NP (15 x 15) 2220 1220 45.1 213

3-NP (6 x 11) 1740 1000 42.5 193

Tableau 4.1 – Comparaison des valeurs de dureté en extrême surface (Hmax) et au coeur du matériau
(Hmin). Le pourcentage de réduction en dureté (∆H), ainsi que le module d’élasticité moyen en
profondeur (Ē) sont également présentés pour chaque matrice d’indentation.

Sur le tableau 4.1 , une comparaison des valeurs de dureté en extrême surface et au coeur

du matériau est présentée pour toutes les zones indentées. Nous observons que la dureté en

extrême surface (Hmax) est comprise entre environ 2100 et 2300 MPa. Il faut souligner que

la dureté en extrême surface pour la matrice 6 x 11 (Hmax = 1740 MPa) est probablement

sous-estimée. Ceci est également visible sur la figure 4.7-b en considérant la faible valeur du

module d’élasticité (160 GPa) obtenue pour ce même point. En revanche, les duretés au coeur

du matériau (Hmin) sont comprises entre 1000 et 1200MPa, ce qui est semblable aux estima-

tions faites sur le matériau sans transformation microstructurale (voir le paragraphe 3.3.2).

La diminution de dureté (∆H) est comprise entre 42 % et 50 % pour tous les échantillons.

Le module d’élasticité moyen en profondeur (Ē) reste près de la valeur théorique pour le

fer-α : 210 GPa [97,142]. En termes généraux, ces gradients mécaniques montrent une même

tendance et une grande ressemblance. Ceci est en accord avec les similarités observées en

transformation microstructurale pour tous les échantillons grenaillés, malgré les différentes

conditions de traitement utilisées : (i) taille de bille et (ii) recouvrement (voir le paragraphe

3.5.1).

Pour conclure, il est important de préciser que le gradient de dureté est présent non

seulement sur la couche TTS, mais également sur la zone de transition. Par exemple, dans le

cas de la matrice 10 x 20 (échantillon 6-NP), la dureté passe de 2310 MPa (Hmax) en extrême

surface à 1240 MPa (Hmin) au coeur du matériau, ce qui représente une diminution totale
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de 46.4 % (∆H). Sur cette variation totale, 33.3 % de la réduction en dureté est faite sur

les premiers 60 µm en profondeur, correspondant à la couche TTS. Les 13.1 % de réduction

restantes sont atteints à une profondeur d’environ 150 µm, correspondant à la frontière entre

la zone de transition et la microstructure non transformée. Ceci est illustré sur la figure 4.7-a.

4.2.3 Caractérisation microstructurale des zones indentées

Après les tests d’indentation, une cartographie EBSD a été réalisée sur les zones cor-

respondant aux essais. Parmi toutes les régions testées, seulement deux zones ont pu être

correctement indexées par EBSD : les matrices 10 x 20 (6-NP) et 15 x 15 (3-NP). Ceci

s’explique par une diminution de la qualité des clichés d’indexation en raison de la faible

taille des grains en extrême surface et le fort état d’écrouissage en sous-surface. Les carto-

graphies EBSD ont été produites avec un microscope JEOL JSM-6500F à 20 kV et un pas

d’indexation de 0.3 µm (10 x 20) et 0.1 µm (15 x 15). Selon la taille de la zone indexée, ces

pas d’acquisition ont été choisis afin d’avoir un temps d’acquisition raisonnable (30 heures

environ) et de limiter la dérive du faisceau électronique. Comme mentionné précédemment,

les deux surfaces ont été polies mécaniquement (avant les indentations) en suivant la gamme

de polissage présentée dans le paragraphe 3.2.2.
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Figure 4.8 – (a) Cartographie EBSD (IPF) correspondante à la matrice d’indentation 10 x 20 (6-
NP). La couche TTS illustrée en détail sur la figure b caractérise la méthode de calcul du gradient de
taille de grain en profondeur (cartographie des grains).

La première cartographie (matrice 10 x 20 - 6-NP) est présentée sur la figure 4.8-a. Sur

cette image, nous observons la présence des trois zones préalablement identifiées : (i) la zone

TTS, (ii) la zone de transition et (iii) le matériau initial sans transformation. La zone TTS

se caractérise par une épaisseur d’environ 60 µm et plusieurs grains bien définis de forme
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équi-axiale. L’extrême surface est constituée de plusieurs grains sub-micrométriques avec des

orientations cristallines très variées. Sur la zone de transition, la carte EBSD met en évidence

une désorientation locale significative, néanmoins la déformation plastique n’est pas suffisante

pour engendrer de nouveaux joints des grains [144]. Pour finir, la microstructure initiale sans

transformation réapparait en sous-surface à une profondeur d’environ 150 µm. Vu la taille

initiale des grains de fer-α (250 µm), la microstructure initiale au coeur du matériau appa-

rait sur la cartographie EBSD comme un mono-cristal. Les points blancs sur la cartographie

EBSD représentent la matrice d’indentation faite sur la section transversale. Par ailleurs, les

indentations du bulk ont été faites principalement sur une orientation cristalline (111), i.e.

direction de chargement < 111 >.

Le gradient de taille moyenne de grains en profondeur a été estimé uniquement sur la

zone TTS de la cartographie EBSD, car la zone de transition n’a pas des joints de grains bien

définis et le bulk est considéré comme un mono-cristal. La méthode employée pour estimer le

gradient microstructural est illustrée sur la figure 4.8-b. Sur cette image, la taille moyenne des

grains est quantifiée sur différents intervalles de profondeur (entre yk et yk+1). Le diamètre

moyen pondéré (dmp) est estimé à partir des grains (di) placés sur le même intervalle, en tenant

compte de la proportion d’aire occupée par chaque grain (Ai) par rapport à la superficie totale

des grains considérés (ΣAi). Pour cette cartographie, la taille d’intervalle utilisée est de 6 µm.

Le gradient résultant est illustré sur la figure 4.9. Sur la zone caractérisée, la microstructure

évolue en allant d’une taille moyenne de 0.76 µm jusqu’à une taille de 5.82 µm vers la limite

de la zone TTS (à 60 µm de l’extrême surface). Le ratio de taille entre les grains en extrême

surface (0.76 µm) et les grains initiaux (250 µm) est d’environ 330.
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Figure 4.9 – Gradient de taille moyenne de grain (pondérée) sur la couche TTS en fonction de la
distance à l’extrême surface.

Concernant la zone d’indentation de la matrice 15 x 15 (3-NP), la cartographie EBSD

révèle une couche TTS plutôt hétérogène et de faible épaisseur : entre 30 et 40 µm (voir figure

4.10-a). Les désorientations locales présentées sur la figure 4.10-b montrent la formation de
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joints de grains (θ > 15o) à l’intérieur de la couche TTS, tandis que les sous-joints des grains

(θ > 2o) sont plutôt présents vers la zone de transition. Le gradient de taille moyenne de

grain (couche TTS) est présenté sur la figure 4.10-c. A la différence du gradient de la pre-

mière cartographie (figure 4.9), la taille des grains évolue deux fois plus vite en raison de la

faible épaisseur de la zone transformée. Néanmoins, la taille des grains est du même ordre :

0.86 µm en extrême surface et 5.2 µm à la fin de la zone TTS.
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Figure 4.10 – Cartographie EBSD correspondante à la matrice d’indentation 15 x 15 de l’échantillon
3-NP : (a) IPF et (b) joints et sous-joints de grains. Le gradient de taille moyenne de grains (pondérée)
en fonction de la profondeur est illustré sur la figure c.

Il est intéressant de voir que les indentations sur une même profondeur (points blancs) ne

correspondent pas forcement au même type de microstructure. En effet, plusieurs empreintes

de la même ligne d’indentation (isovaleur Y ) sont placées sur différentes régions de la sous-

surface (couche TTS et zone de transition). Vu l’hétérogénéité de cette zone, seuls les gradients

mécanique et microstructural de la matrice 10 x 20 (6-NP) seront pris en compte pour évaluer

l’effet Hall-Petch induit en sous-surface. Ceci sera discuté par la suite.
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4.3 Gradients mécaniques par micro-compression

4.3.1 Caractérisation micro-structurale de la surface d’intérêt

L’échantillon 3-NP a été choisi pour cette étude. Une cartographie EBSD en sous-surface

permet de voir la distribution de taille de grain caractéristique en extrême surface (voir la

figure 4.11-a). Cette cartographie a été produite dans un microscope Tescan Lyra3 avec un

pas d’indexation de 120 nm. L’histogramme de la figure 4.11-b montrent que 92 % des grains

placés entre l’extrême surface et une profondeur de 28 µm possèdent un diamètre inférieur

à 2µm et au moins 55 % des grains ont une taille sub-micrométrique (d < 1µm). De même,

l’histogramme de la figure 4.11-c montre que 73 % des grains placés entre le bord de la surface

et une profondeur de 54 µm possèdent une taille de grain inférieur à 3 µm. La taille moyenne

des grains pour chaque zone évaluée est de 0.56 µm (jusqu’à 28 µm) et 0.67 µm (jusqu’à

54 µm). Les statistiques sont tout-à-fait semblables aux analyses microstructurales des zones

indentées sur les échantillons 6-NP et 3-NP (paragraphe 4.2.3).
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Figure 4.11 – (a) Cartographie EBSD de l’extrême surface de l’échantillon 3-NP. Sur cette zone
représentative, deux analyses statistiques (histogrammes) sont faites entre le bord de la surface et une
profondeur de (b) 28 µm et (c) 54 µm.

4.3.2 Fabrication de micro-piliers sur l’échantillon grenaillé

Deux micro-piliers ont été fabriqués sur la section transversale de l’échantillon 3-NP : un

pilier sur la zone TTS et un pilier au coeur du matériau sans transformation microstructurale.

La figure 4.12 présente la microstructure en sous-surface avant la fabrication de piliers. Le

cadre sur cette image représente l’endroit choisi pour élaborer le micro-pilier de la zone TTS.
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Le pilier correspondant à la microstructure initiale du matériau est fabriqué en bas du pilier

TTS à environ 350 µm de l’extrême surface.

10 μm

TTS

Fabrication du pilier

Figure 4.12 – Image MEB (par électrons rétro-diffusés) de la région en sous-surface où les piliers
TTS et bulk ont été fabriqués.

Pilier Paramètre Ét. 1 Ét. 2 Ét. 3 Ét. 4 Finition

TTS

Dext [µm] 39.5 31.5 21.5 14.2 10.5

Din [µm] 29.1 19.7 12.4 10.0 9.5

I [nA] 6.5 13 6.5 3 0.7

Bulk

Dext [µm] 40.2 19 19 — 7

Din [µm] 17.8 7 6.5 — 5.5

I [nA] 13 6.5 6.5 — 0.7

Tableau 4.2 – Étapes d’usinage des piliers TTS et bulk. Les dimensions des anneaux d’usinage (Dext

et Din) et le courant FIB (I) sont indiqués pour chaque étape. La vitesse d’usinage pour chaque étape
est de l’ordre de 0.275 µm2/nA/s.

Les deux micro-piliers ont été usinés avec une sonde ionique focalisée (en anglais, focused

ion beam - FIB) produite avec une source de gallium dans un microscope Zeiss NVision40.

La sonde de gallium est utilisée à 30 kV et avec plusieurs courants (entre 13 nA et 700

pA) selon chaque étape de fabrication. La vitesse d’usinage pour les différentes étapes est

d’environ 0.275 µm2/nA/s. Les piliers sont usinés en réduisant progressivement le diamètre

et le courant électrique à chaque étape [111,123,124]. Les conditions d’usinage sont résumées

sur le tableau 4.2 pour toutes les phases de fabrication. Ces étapes sont également illustrées

sur les figures 4.13-a,b. Les sections trapézoïdales usinées en face de chaque pilier permettent

d’améliorer l’observation des tests de compressions in situ.
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Figure 4.13 – Étapes de fabrication des piliers sur (a) la couche TTS et (b) au coeur du matériau
(bulk). Les conditions d’usinage sont détaillés sur le tableau 4.2.

Une observation plus globale des piliers fabriqués est présentée sur la figure 4.14-a. Sur

cette image nous observons que le pilier bulk a été fabriqué au milieu d’un grain d’orientation

cristalline (225) par rapport à la direction de chargement (normale à la surface). Les piliers

résultants sont détaillés sur les figures 4.14-b,c. Les ratios géométriques des piliers TTS et

bulk sont respectivement 2.6 (24.0 µm de hauteur et 9.3 µm de diamètre) et 1.9 (10.4 µm de

hauteur et 5.4 µm de diamètre). Les deux piliers ont une forme légèrement conique avec des

angles de 2.5o (TTS) et 4.5o (bulk) par rapport à l’axe de symétrie. Le pilier TTS est placé

à 15 µm de l’extrême surface, ce qui correspond à une taille de grain moyenne de l’ordre

de 1 µm. En effet, les analyses statistiques préalables montrent une taille sub-micrométrique

(0.6 µm en moyenne) pour les premiers 30 µm de la couche TTS (paragraphe 4.2.3) et un

diamètre moyen de 1.2 µm à une profondeur de 15 µm (paragraphe 4.3.1). C’est à dire que

le pilier TTS est formé d’un matériau polycristallin avec 8 à 15 grains le long de son diamètre.

Les micro-compressions in situ sont réalisés avec un indenteur Alemnis [132] à l’intérieur

d’un MEB. Ces essais ont été réalisés en collaboration avec l’EMPA de Thoune en Suisse.

Un schéma représentatif des essais est illustré sur la figure 4.15-a. L’indenteur et le porte-
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échantillon ont une inclinaison de 21.2o par rapport à l’axe de vision du MEB, permettant

d’observer la déformation des piliers tout au long des compressions. Les piliers TTS et bulk

sont illustrés sur les figures 4.15-b,c quelques instants avant le positionnement de l’indenteur

sur l’axe de compression. Chaque compression est faite avec un poinçon plat de 15 µm de

diamètre et une vitesse de déformation de 0.03 mm/s lors du chargement.
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Figure 4.14 – (a) Observation globale de l’échantillon 3-NP montrant les piliers fabriqués sur deux
zones de microstructures différentes : (b) pilier TTS et (c) pilier au coeur du matériau (bulk).
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Figure 4.15 – (a) Schéma représentatif de l’indenteur de compression in situ. Les piliers (b) TTS et
(c) bulk sont illustrés avec le poinçon plat de 15 µm de diamètre utilisé lors des compressions.
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4.3.3 Résultats de micro-compression : gradients de propriétés mécaniques

Les résultats de micro-compressions sont présentés sur la figure 4.16. Sur ces images, le

pilier TTS (figures 4.16-a,b,c) présente une déformation plutôt homogène en raison de sa

nature polycristalline. En revanche, le pilier placé au coeur du matériau (figures 4.16-d,e,f) se

déforme dans un plan de glissement bien défini, tel qu’il est indiqué par les flèches blanches

sur les images. Cette réponse mécanique est tout-à-fait typique des mono-cristaux, où les

systèmes de glissement préférentiels sont les seuls qui peuvent être activés. La déformation

de ce pilier est du même genre que celle des compressions précédentes sur la microstructure

initiale du fer-α (voir paragraphe 3.3.2).

4 μm 4 μm 4 μm

4 μm 4 μm 4 μm

Φ = 15 μm

Φ = 15 μm

a b c 

d e f 

Figure 4.16 – Essais de compression des micro-piliers placés sur (a, b, c) la couche TTS et (d, e, f)
au coeur du matériau initial avec un poinçon plat de 15 µm de diamètre.

Les courbes de compression (contrainte - déformation) résultantes sont illustrées sur la

figure 4.17. Ces courbes sont obtenues avec la méthode de dépouillement présentée sur le pa-

ragraphe 2.4.4. La courbe du pilier bulk est la seule à présenter un incrément de la contrainte

par écrouissage, phénomène qui ne se produit pas sur le pilier TTS car l’extrême surface a

probablement déjà été suffisamment écrouie lors du traitement mécanique. Sur ces courbes,

les contraintes à 8 % de déformation (σ0.08) sont de l’ordre de 700 MPa (pilier TTS) et de

300 MPa (pilier bulk), ce qui correspond à une réduction en profondeur de la sous-surface

d’environ 57.1 %. La contrainte σ0.08 pour le pilier bulk est en accord avec les essais de

micro-compression précédemment réalisés sur le fer-α sans transformation microstructurale

(paragraphe 3.3.2). En effet, la contrainte σ0.08 correspond à la contrainte représentative as-

sociée à l’indentation Berkovich. Ceci permettra de faire une comparaison entre les mesures

obtenues par les deux essais mécaniques (indentation et micro-compression) à la fin du cha-

pitre : paragraphe 4.4.1.
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Figure 4.17 – Courbes de compression des piliers de la zone TTS et bulk.

Pour ces essais de compression, la contrainte à 8 % de déformation (σ0.08) est assez

proche de la valeur correspondante à la limite d’élasticité (σy). Cependant, pour la plupart

des métaux un essai classique de micro-compression ne permet pas d’estimer correctement

la limite d’élasticité du matériau. En effet, la plasticité des métaux à l’échelle micrométrique

est atteinte à une déformation tellement faible, que le moindre desalignement sur l’axe de

compression entre le pilier et l’indenteur provoquerait une mesure aberrante de la limite

élastique. En revanche, une fois que la zone plastique est atteinte, les valeurs mesurées sont

assez fiables car l’ordre de déformation est beaucoup plus important ; d’où l’intérêt de mesurer

la contrainte à 8 % de déformation. Par exemple, si le module d’élasticité est mesuré à partir

des courbes de la figure 4.17, la valeur estimée serait significativement en dessous de la valeur

réelle du fer-α (210 GPa).

4.4 Discussion

4.4.1 Nano-indentation vs Micro-compression

Les gradients mécaniques quantifiés par les deux types d’essais micro-mécaniques révèlent

un incrément significatif sur les surfaces transformées des échantillons grenaillés (6-NP et 3-

NP). Les tests de nano-indentation et micro-compression montrent une augmentation de pro-

priétés mécaniques en extrême surface d’environ deux fois les propriétés au coeur du matériau

initial : 46 % en moyenne pour les essais d’indentation et 57 % pour les essais de compression.

Les gradients mécaniques mesurés par les deux techniques sont semblables non seulement

dans la proportion d’incrément mais également au niveau quantitatif. Pour comparer les ré-

sultats obtenus, nous considérons le rapport expérimental entre la dureté (H) et la limite
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élastique (point représentatif σ0.08 [71]) proposé par Tabor pour les matériaux métalliques :

H/σ0.08 ≈ 3 [67, 69, 71]. Les zones polycristallines (TTS) testées sur les différents échan-

tillons présentent un ratio moyen de 3.16 (voir ratios dans le tableau 4.3), lequel est en bon

accord avec cette relation expérimentale. De même, les ratios estimés pour les zones non-

transformées en sous-surface (bulk) suggèrent également un rapport mécanique raisonnable

entre les duretés et la limite élastique estimée localement. Cependant, ces dernières valeurs

sont relativement éloignées du ratio attendu (H/σ0.08 ≈ 3), avec des rapports compris entre
3.33 et 4.13. Ceci correspond à des valeurs de dureté beaucoup plus élevées par rapport aux

estimations de la contrainte représentative équivalente (σ0.08).

TTS HT T S [MPa] σ0.08−T T S [MPa] Ratio H/σ0.08

6-NP (10 x 20) 2310
700

3.30
6-NP (6 x 12) 2110 3.01
3-NP (15 x 15) 2220 3.17

Bulk Hbulk [MPa] σ0.08−bulk [MPa] Ratio H/σ0.08

6-NP (10 x 20) 1240

300

4.13
6-NP (6 x 12) 1060 3.52
3-NP (15 x 15) 1220 4.07
3-NP (6 x 11) 1000 3.33

Tableau 4.3 – Rapports entre les duretés mesurées par indentation et les contrainte estimées par
micro-compression de piliers (à 8 % de déformation) : H/σ0.08. Les duretés pour chaque échantillon
proviennent du tableau 4.1, où HT T S = Hmax et Hbulk = Hmin. La dureté moyenne en extrême
surface (TTS) de la matrice d’indentation 6 x 11 (3-NP) n’est pas prise en compte car cette mesure
est aberrante : H = 1740MPa et E = 160GPa.

Dans une première approche, il pourrait être présumé que la dissimilitude entre propriétés

mécaniques mesurées sur la région bulk provient des différentes orientations cristallines entre

les zones testées par indentation et par micro-compression. Par exemple, en considérant le cas

de la matrice d’indentation 10 x 20 (6-NP), les indentations au coeur du matériau sont faites

principalement avec une direction de chargement <111> (figure 4.8-a), tandis que l’essai de

compression bulk est fait dans une direction <225> (figure 4.14-a). En comparant les facteurs

de Schmid maximaux pour ces directions de chargement (m<111> = 0.314 et m<225> = 0.433),

la zone indentée semblerait 1.38 fois (m<225>/m<111>) plus résistante mécaniquement que la

zone testée par micro-compression. Ceci est cohérent avec les valeurs indiquées précédemment

sur le tableau 4.3 : σ<111>/σ<225> = 1.37. Pourtant, cette interprétation doit être prise avec

précaution, car les tests d’indentations peuvent activer simultanément plusieurs systèmes de

glissement dans un mono-cristal en raison de la nature multi-axiale du chargement [137].

Des auteurs comme Vlassack et Nix [145] ont montré que la dureté et la limite élastique

mesurées par indentation n’ont pas une variation très significative par rapport à l’orien-
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tation de chargement d’un mono-cristal. A partir de plusieurs analyses expérimentales et

numériques, ils ont observé une faible anisotropie en dureté (moins du 13 %) et en module

d’élasticité (entre 10 % et 25 %) sur divers matériaux de structure cubique : cuivre, laiton-β,

aluminium et tungstène. Ces résultats suggèrent que la dureté estimée dans un mono-cristal

correspond à une mesure moyenne du comportement mécanique de tous les systèmes de glis-

sement activés en même temps [137,146]. De même, ils affirment que l’interaction des divers

plans de glissement activés peut entraîner une surestimation des propriétés mécaniques en

dureté par rapport à celles quantifiées dans la base de la limite élastique (σy) [145].

Selon l’analyse précédente, il est possible que les différences rencontrées entre les mesures

de dureté et de limite d’élasticité au coeur du matériau soient liées plutôt à la nature des

sollicitations mécaniques par indentation et par micro-compression. En effet, les résultats

obtenus par ces deux méthodes sur la couche TTS sont très proches car le matériau sollicité

est polycristallin. En revanche, les résultats sur les zones mono-cristallines (bulk) sont très

sensibles aux effets de plasticité engendrés localement par deux types de charges différentes :

uni-axial (micro-compression) et multi-axial (indentation). Malgré les différences obtenues en

termes de propriétés mécaniques du bulk, les résultats mesurés par les deux techniques restent

très cohérents et montrent une même tendance.

Pour conclure, les résultats correspondant au pilier TTS montrent un écrouissage négli-

geable sur la courbe de compression (figure 4.17). Vu la taille des grains en extrême surface,

ceci peut être en lien avec une déformation pilotée principalement par l’interaction entre joints

de grains [147] au lieu des interactions entre dislocations (τ = αGb
√

ρ) [148]. Par ailleurs,

l’effet de taille dans les piliers n’a pas été pris en considération car leurs diamètres ne sont

pas d’ordre sub-micrométrique (d < 1µm) : critère qui est souvent mis en évidence dans la

littérature [112,121,127].

4.4.2 Relation de dureté et taille de grain : effet Hall-Petch

La diminution des propriétés mécaniques en profondeur est étroitement liée à l’évolution

microstructurale en sous-surface. Afin de mieux comprendre la corrélation entre les deux,

les gradients mécaniques sont mis en lien avec les évolutions de la taille des grains sur les

surfaces grenaillées. Tel qu’il a été mentionné dans le paragraphe 4.2.3, les données en dureté

et distribution de taille de grain pour l’échantillon 6-NP (10 x 20) sont employées pour faire

cette analyse. Ceci est représenté sur la figure 4.18, où la dureté moyenne en profondeur

(figure 4.7-a) est mise en fonction du gradient de la taille de grain obtenue pour la même

sous-surface (figure 4.9).

Ce graphique illustre une réduction linéaire de la dureté (à l’échelle logarithmique) lorsque

la taille moyenne de grain augmente. Pour un diamètre de grain supérieur à 6 µm, correspon-

dant à une profondeur de 60 µm, la zone de transition est atteinte et cette tendance linéaire
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Figure 4.18 – Représentation de la loi de puissance correspondante au gradient de dureté (dureté
relative : H − Ho) en fonction du gradient de taille moyenne de grain (d) sur la même sous-surface
(6-NP - 10 x 20) : effet Hall-Petch.

disparait progressivement. Vu que les grains ne sont pas très bien définis sur la zone de tran-

sition, la corrélation des données par effet Hall-Petch perd toute sa validité. C’est pourquoi,

la partie de la courbe tracée sur la zone de transition correspond en réalité à une extrapola-

tion de la taille des grains en extrême surface, de façon à pouvoir observer la réduction de

dureté produite au delà de la couche TTS. En effet, la diminution de dureté sur la zone de

transition peut être plutôt liée aux gradients de densité de dislocations et de désorientations

locales en profondeur (sous-joints de grains observés par exemple sur la figure 4.10-b) [47,149].

Une approximation de la courbe est faite sur la zone TTS avec l’équation de Hall-Petch :

H − Ho = 3Khpd−0.5, où Khp est une constante du matériau, Ho est la dureté caractéristique

du matériau et d représente la taille moyenne de grains [150]. L’approximation résultante

(ligne noire pointillée) est caractérisée par les constantes suivantes : Ho−Aprx ≈ 1007 MPa

et Khp−Aprx ≈ 400 MPaµm0.5.

Les mêmes données de dureté et de taille de grains sont retracées sur le graphique de la

figure 4.19 afin de les comparer à l’approximation obtenue expérimentalement (droite noire

pointillée) avec le modèle proposé dans la littérature pour le fer-α (droite bleue) [151,152]. Les

deux lignes correspondent à l’équation H = Ho+3Khpd−0.5, étant Khp−F/Z = 480MPaµm0.5

et Ho−F/Z = 300 MPa les paramètres du modèle expérimental de Fu et al. [151] et Zhao et

al. [152]. Ces auteurs affirment également que la tendance linéaire pour la relation Hall-Petch

disparait lorsque la taille de grain s’approche des valeurs nanométriques (d < 100 nm). Pour
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Figure 4.19 – Comparaison de l’effet Hall-Petch mesuré sur l’échantillon 6-NP et celui du modèle
présenté par Fu et al. [151] et Zhao et al. [152]. Les lignes droites correspondent à l’équation H =
Ho+3Khpd−0.5, avec Ho−Aprx ≈ 1007 MPa et Khp−Aprx ≈ 400 MPaµm0.5 pour l’approximation, et
Ho−F/Z = 300 MPa et Khp−F/Z = 480 MPaµm0.5 pour le modèle. Les valeurs de Ho−NI et Ho−MC

sont respectivement 1240 MPa et 900 MPa.

ce genre de cas, la pente de l’équation (Khp−F/Z) évolue d’une valeur aux alentours de 480

MPaµm0.5 vers une valeur de l’ordre de 210 MPaµm0.5. Considérant la taille moyenne des

grains de la couche TTS (0.76 µm), la constante Khp−Aprx (400 MPaµm0.5) estimée pour le

fer-α est tout-à-fait en accord avec la constante proposée dans la littérature (Khp−F/Z = 480

MPaµm0.5) [151]. Ceci est constaté en comparant la pente de chacune des droites sur le

graphique de la figure 4.19. La divergence entre ces valeurs peut être en lien avec la présence

des grains sub-micrométriques (environ 100 à 300 nm), entraînant une diminution de la pente

(Khp) vers un régime nanométrique (d < 100 nm).

La différence la plus significative entre les deux droites de la figure 4.19 correspond no-

tamment au point d’intersection avec l’axe vertical (y), i.e. la valeur caractéristique Ho. Cette

valeur représente le comportement mécanique associé aux interactions et aux mouvements

de dislocations lors de la déformation plastique. Certains auteurs affirment que cette valeur

correspond à l’effet combiné de la contrainte de Peierls et l’écrouissage produit par l’incré-

ment de dislocations [45]. Considérant que la dureté associée à la contrainte de Peierls pour

le fer-α est de l’ordre de 334MPa (Hp ≈ 3σp) [38], il est possible d’imaginer que la dureté

caractéristique du modèle de Fu et al. et Zhao et al. (Ho−F/Z) [151, 152] ne prenne pas en
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compte l’effet de durcissement par interaction de dislocations. En d’autres termes, l’écart

entre les deux constantes (Ho−Aprx et Ho−F/Z) est essentiellement lié à l’écrouissage préexis-

tant sur le matériau initial et/ou induit par le traitement de surface. Ceci sera approfondi

sur le paragraphe 5.5.2 du cinquième chapitre.

En résumé, le diagramme de la figure 4.19 présente les différents effets mécaniques et

microstructuraux associés au gradient de dureté induit en sous-surface par traitement mé-

canique. La première région du graphique (Ho) représente les propriétés initiales d’un fer-α

quasi-libre d’interactions entre dislocations. Ensuite, la deuxième zone (Écrouissage) repré-

sente l’augmentation de propriétés mécaniques en raison de l’incrément de densité de dislo-

cations par déformation plastique, ainsi que des dislocations initialement présentes dans le

matériau (Statistically Stored Dislocations - SSD) [78]. La dernière région (Effet Hall-Petch)

correspond à l’augmentation de propriétés mécaniques induite par la réduction de la taille des

grains, correspondant au terme 3Khpd−0.5 de l’équation Hall-Petch. Dans ce cas particulier,

l’effet Hall-Petch est limité jusqu’à une taille de grain de l’ordre de 6 µm, correspondant à la

frontière entre la couche TTS et la zone de transition.

Il est intéressant de voir que la valeur estimée pour Ho−Aprx est du même ordre de

grandeur que celles du tableau 4.3 pour le matériau non-transformé (bulk). Dans ce cas parti-

culier, la valeur obtenue est comprise entre la dureté estimée par indentation (Ho−NI ≈ 1240
MPa) et la dureté équivalente à la contrainte mesurée par micro-compression (Ho−MC ≈
3 ∗ 300MPa = 900MPa) [153, 154]. La divergence entre valeurs est due probablement à la

nature des sollicitations de chaque essai mécanique, tel qu’il a été discuté précédemment sur

le paragraphe 4.4.1 [145]. Cependant, il est possible que les différences de propriétés méca-

niques soient également associées aux divers niveaux de densités de dislocations engendrés

sur les différentes zones et échantillons explorés. Par exemple, la cartographie EBSD cor-

respondante à la matrice d’indentation 15 x 15 (figure 4.10-a) montre une couche TTS très

hétérogène et de faible épaisseur, pourtant le gradient de dureté est du même ordre que les

autres zones explorées (figure 4.7-a). Tenant compte des mécanismes impliqués sur la trans-

formation microstructurale (interaction de dislocations) il est judicieux de considérer d’autres

facteurs microstructuraux qui peuvent jouer un rôle aussi important dans l’augmentation de

propriétés mécaniques. Ceci sera un des sujets abordés dans le chapitre suivant (chapitre

5), où les différentes contributions microstructurales dans le durcissement de surfaces seront

quantifiées et analysées.

Pour conclure, il reste la question de l’influence des contraintes résiduelles en sous-surface.

En effet, plusieurs auteurs [51,56] ont montré que les contraintes résiduelles peuvent influencer

les estimations faites par nano-indentation. Cependant, la présence négligeable de contraintes

résiduelles sur les micro-piliers en zone polycristalline, ainsi que le bon accord de résultats

obtenus en extrême surface (H/σ0.08 ≈ 3) par les deux techniques (micro-compression et in-
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dentation), nous conduisent à penser que l’influence des contraintes résiduelles en profondeur

est du second ordre par rapport aux autres facteurs microstructuraux, comme l’effet Hall-

Petch ou l’interaction de dislocations. Néanmoins, l’investigation de l’influence de contraintes

résiduelles permettrait une estimation plus précise des gradients mécaniques ainsi que des

constantes du fer-α (Ho, Khp). Ceci est une des perspectives envisagées pour des futurs pro-

jets de recherche.

4.5 Conclusion du chapitre IV

Les études expérimentales présentées dans ce chapitre montrent la quantification et l’ana-

lyse des gradients mécaniques et microstructuraux produits par grenaillage en sous-surface.

Deux méthodes ont été considérées pour mesurer les évolutions de dureté (indentation) et

de limite élastique représentative (micro-compression), montrant une augmentation considé-

rable des propriétés mécaniques en surface par rapport aux caractéristiques initiales du fer-α

(environ deux fois les propriétés au coeur du matériau). De même, les gradients identifiés

par les deux techniques montrent un bon accord quantitatif selon le rapport expérimental

proposé par Tabor (H/σ0.08 = 3) [71, 72], spécialement pour les tests faits sur les zones po-

lycristallines (couche TTS). Par ailleurs, les gradients mécaniques ont été mis en lien avec

la distribution de taille de grain engendrée par la transformation microstructurale en sur-

face (estimés par EBSD). Le rapport entre les deux a permis d’identifier l’effet Hall-Petch

présent en sous-surface et d’évaluer les constantes associées au matériau (Ho, Khp). L’ef-

fet de taille de grain observé est en bon accord avec les modèles expérimentaux proposés

dans la littérature [151, 152]. Néanmoins, cette comparaison a mis également en évidence la

forte influence d’autres effets microstructuraux dans le gradient de propriétés mécaniques en

extrême surface, comme par exemple l’augmentation de la densité de dislocations par défor-

mation plastique sévère. Ces phénomènes seront investigués par la suite (chapitre 5) dans

le cadre d’une surface modèle produite par un essai de micro-percussion. A l’issue des tra-

vaux presentés dans ce chapitre, deux articles ont été publiés dans les journaux scientifiques

Matériaux & Techniques [155] et Materials Science and Engineering A [156].
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Chapitre 5

Gradient de propriétés mécaniques
de surfaces hyper-déformées par
micro-percussion

5.1 Introduction

Dans le chapitre précédent, les gradients mécaniques sur les surfaces grenaillées ont été

mesurés par deux types de tests micro-mécaniques (indentation et micro-compression). A

partir de ces expériences, l’effet de taille de grain (Hall-Petch) a été principalement mis en

évidence. Dans ce chapitre, une approche expérimentale et théorique est considérée pour dé-

crire le gradient mécanique dans les surfaces transformées par micro-percussion. La partie

expérimentale est tout d’abord présentée, dans laquelle plusieurs essais de micro-compression

ont été réalisés afin de quantifier les évolutions de la contrainte d’écoulement (σ0.08). Par la

suite, un modèle d’estimation de la limite d’élasticité locale (σy) est mis en place en pre-

nant en compte le gradient microstructural observé par EBSD (tailles de grains, orientations

cristallines, densité de dislocations, etc). Les deux approches seront confrontées. Également,

le gradient mécanique estimé sera comparé avec les résultats obtenus sur les échantillons

grenaillés.

5.2 Caractérisation microstructurale de la surface transfor-

mée par micro-percussion

Après l’observation des transformations microstructurales produites par micro-percussion

(paragraphe 3.5.2), l’empreinte réalisée à 10000 impacts, 15o et 150 mm/s a été choisie

pour étudier le gradient mécanique en sous-surface ainsi que les microstructures induites. La

section transversale de cette empreinte est présentée sur la figure 5.1-a (voir figure 3.23-a du

paragraphe 3.5.2). Les impacts répétés forment une zone mécaniquement affectée (ZMA) en

sous-surface d’épaisseur ∼ 430 µm. Sur cette zone, deux couches sont identifiées : (i) une zone

d’hyper-déformation plastique (HDP) avec une épaisseur de l’ordre de 200 µm, et (ii) une
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région monocristalline de faibles désorientations locales (low angles boundaries - LAB’s) [35].

Cette dernière est dite "monocristalline" car la taille initiale des grains au coeur du matériau

est de l’ordre de 1 mm.
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Figure 5.1 – (a) Vue globale de la section transversale (image d’électrons rétro-diffusés) d’une em-
preinte de micro-percussion produite par 10000 impacts à 150 mm/s et 15o. (b) Cartographie EBSD
réalisée avec un microscope Tescan Lyra3 (pas d’acquisition de 0.3 µm) sur une zone locale de la
sous-surface. Les points noirs correspondent aux piliers fabriqués à différentes profondeurs.

La cartographie EBSD réalisée plus localement en sous-surface (figure 5.1-b) permet

d’observer en détail le raffinement de taille de grain engendré en extrême surface (grains

sub-micrométriques). Cette cartographie a été réalisée avec un microscope Tescan Lyra3

et un pas d’indexation de 0.3 µm. Considérant le temps d’acquisition (∼ 50 h) pour une

cartographie EBSD de cette taille (350 µm x 500 µm), le pas d’indexation choisi a per-

mis d’avoir une vision globale du gradient microstructural et en même temps d’identifier

les grains sub-micrométriques en extrême surface. Sur cette image, nous observons que la

région d’hyper-déformation plastique (HDP) se divise en deux couches : (i) une zone à fort
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raffinement microstructural en extrême surface (couche TTS), et (ii) une zone de transi-

tion entre les régions polycristalline et monocristalline. La couche TTS peut atteindre des

profondeurs de l’ordre de 70 µm à 100 µm, alors que la zone de transition peut s’étendre

jusqu’à une profondeur d’environ 200 µm. Il faut préciser que la région monocristalline de

la cartographie EBSD est localisée à l’intérieur de la zone mécaniquement affectée (ZMA),

sans pour autant présenter de grandes désorientations locales (zone LAB’s de la figure 5.1-a) .

En résumé, trois zones en profondeur sont considérées pour cette étude (telles que pour

les échantillons de grenaillage) : (i) la couche TTS, (ii) la zone de transition et (iii) la

zone monocristalline (due à la taille initiale des grains : ∼ 1mm). Les points noirs sur la

cartographie EBSD représentent les positions des piliers fabriqués à différentes profondeurs

afin d’évaluer le gradient mécanique. Les piliers de la zone monocristalline sont dans une

orientation cristalline (843̄) - proche de l’orientation (211̄) - correspondant à la normale

sortante de la cartographie EBSD. La fabrication et la compression in situ de micro-piliers

sont présentées par la suite.
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Figure 5.2 – (a) Piliers fabriqués sur la section transversale de l’empreinte à 10000 impacts et
15o. Seulement les piliers comprimés sont numérotés et référencés en couleur selon la zone où ils se
trouvent : TTS (rouge), zone de transition (vert), zone monocristalline (bleu). Les piliers fabriqués
sur les zones TTS et monocristalline sont détaillés respectivement sur les figures b et c.
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5.3 Tests de micro-compression en sous-surface

5.3.1 Fabrication de micro-piliers et compression in situ

Trois matrices rectangulaires de piliers ont été réalisées à plusieurs endroits de la section

transversale permettant d’évaluer mécaniquement les trois zones identifiées précédemment

(voir figure 5.2-a). Pour les matrices plus proches de l’extrême surface (zones TTS et de tran-

sition), les piliers sont espacés de 38 µm. Les piliers de la zone monocristalline sont plutôt

espacés de 40 µm. Parmi les 27 piliers fabriqués, seulement 22 ont pu être exploités pour la

compression. Les piliers comprimés sont référencés sur la figure 5.2-a selon la zone sur laquelle

ils se trouvent : 8 piliers sur la zone TTS (1 à 8 en rouge), 7 piliers sur la zone de transition

(9 à 15 en vert) et 7 piliers sur la zone monocristalline (16 à 22 en bleu). Il faut préciser que

seuls les piliers 19 à 22 n’apparaissent pas sur la cartographie EBSD (figure 5.1-b) car ils sont

en dehors de la zone indexée.

Les piliers de la zone TTS et de transition (matrices 3 x 3 et 2 x 4) ont été produits

avec un microscope FEI Helios NanoLAB 600i (Dual Beam), tandis que les piliers de la zone

monocristalline ont été réalisés avec un microscope Tescan Lyra3. La sonde ionique focali-

sée (FIB de source Gallium) de chaque microscope a été utilisée respectivement avec une

vitesse d’usinage de 0.115 µm2/nA/s (30 kV ) et 0.156 µm2/nA/s (30 kV ). En raison des

différentes orientations cristallines des zones TTS et de transition, les piliers de ces zones

ont été fabriqués sur trois phases d’usinage avec un courant décroissant (21 nA, 2.5 nA et

790 pA) et une étape de finition (à 430 pA) [102, 111, 124]. Concernant les piliers de la zone

monocristalline, ceux-ci ont été usinés en deux étapes : une phase à 3.6 nA et une étape de

finition à 280 pA. Les figures 5.2-b,c illustrent les différentes réactions du matériau usiné face

aux caractéristiques microstructurales de chaque zone. Pour les zones poly-cristallines, l’usi-

nage est très hétérogène selon les différentes orientations cristallines présentes (figure 5.2-b),

entrainant un procédé de fabrication plus lent. En revanche, la fabrication des piliers sur la

zone monocristalline est très homogène car l’orientation cristalline est globalement la même,

permettant une fabrication rapide sur une phase d’usinage générale et une étape de finition.

Les piliers ont été produits en envisageant un ratio 2 entre le diamètre (D) et la hauteur

(h) de chaque pilier (h/D ≈ 2) : 4 µm de diamètre et 8 µm de hauteur. Pour les mêmes

conditions d’usinage, les dimensions exactes des piliers peuvent varier selon les caractéris-

tiques microstructurales locales. Le diamètre de chaque pilier a été estimé comme la valeur

moyenne entre le diamètre en haut et en bas du pilier. Pour les 22 piliers comprimés, le

diamètre moyen résultant est de l’ordre de 4.51 µm (0.17 µm d’écart type), tandis que la

hauteur moyenne obtenue est d’environ 8.66 µm (1.27 µm d’écart type). Le ratio géométrique

moyen entre le diamètre et la hauteur des piliers est aux alentours de 1.92. Tous les piliers

présentent une forme conique avec un angle moyen de ∼ 4.3o par rapport à l’axe de symétrie

(environ 1o d’écart type).
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Comme illustré sur la figure 5.3, les tests de compression ont été réalisés in situ dans un

MEB avec un dispositif d’indentation Alemnis [132]. Ces essais ont été réalisés en collabora-

tion avec l’EMPA de Thoune en Suisse. Chaque compression a été réalisée avec un poinçon

plat de 10 µm de diamètre. Le déplacement de l’indenteur pour chaque essai est contrôlé avec

une vitesse de 0.03 µm/s.

10 μm

Φ 10 μm

Figure 5.3 – Illustration des tests de micro-compression in situ avec un indenteur Alemnis [132] en
utilisant une pointe de 10 µm de diamètre et une vitesse de déformation de 0.03 µm/s. Le diamètre
moyen (D̄) des piliers est de 4.51 µm et la hauteur moyenne (h̄) est d’environ 8.66 µm (h̄/D̄ ≈ 1.92).

5.3.2 Résultats

Les tests de micro-compression illustrés sur la figure 5.4 représentent les trois types de

déformations observées sur les différentes régions explorées en sous-surface (couche TTS, zone

de transition et région monocristalline). Les piliers de la zone monocristalline se déforment

sur deux systèmes de glissement bien définis qui ont été activés lors du chargement (figure

5.4-d). En revanche, les piliers de la zone TTS se déforment de façon très homogène en

raison de la nature poly-cristalline du matériau à l’échelle du chargement mécanique (figure

5.4-f). Concernant les piliers de la zone de transition, leur déformation est plutôt homogène

avec la présence de plusieurs "pseudo-plans" de glissement caractéristiques d’un matériau

monocristallin (voir flèche blanche de la figure 5.4-e). Ceci correspond à la forte désorientation

cristalline de cette région (sous-joints de grains) malgré l’absence de grains bien définis après

la formation de l’empreinte à 10000 impacts (voir cartographie EBSD de la figure 5.1-b).
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Figure 5.4 – Essais de compression de micro-piliers dans (a, d) la zone monocristalline, ( b, e) la
zone de transition et (c, f) la couche TTS. Ces exemples correspondent aux piliers (a, d) 17, (b, e) 12
et (c, f) 4 avant et après les essais de micro-compression.

2 μm 2 μm 4 μm

Pilier 16 Pilier 17 Pilier 18

a b c 

Figure 5.5 – Piliers comprimés dans la zone monocristalline (piliers 16, 17 et 18) sur la direction
< 843̄ >. Ces piliers se déforment sur deux systèmes de glissement activés selon les facteurs de Schmid
maximaux : 0.4541 - (101̄) <111> - et 0.4525 - (2̄1̄3) <111> -.

Les figures 5.5-a,b,c montrent trois piliers comprimés sur la zone monocristalline : piliers

16, 17 et 18. Nous observons que la déformation de ces piliers se manifeste par l’activation

quasi-simultanée de deux systèmes de glissement (flèches noires sur les images). La ressem-

blance des systèmes activés pour les trois piliers est tout-à-fait remarquable, montrant que
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les piliers se trouvent dans une zone d’orientation cristalline très uniforme. A partir des

angles d’Euler mesurés pour chaque pilier (par EBSD), la direction de compression estimée

correspond au vecteur <843̄>. Considérant les facteurs de Schmid maximaux pour cette

direction de chargement (0.4541 et 0.4525), il est probable que les systèmes de glissement

activés soient respectivement le (101̄) <111> et le (2̄1̄3) <111>. L’estimation des facteurs de

Schmid pour tous les piliers comprimés sera discutée ultérieurement dans le paragraphe 5.4.4.

Les courbes des compressions résultantes (contrainte - déformation) sont illustrées sur la

figure 5.6. Ces courbes ont été obtenues à partir des données de force et déplacement mesurées

par le dispositif d’indentation (voir méthode de dépouillement du paragraphe 2.4.4). Les trois

zones identifiées sur la cartographie EBSD (TTS, Transition et monocristalline) sont associées

respectivement aux courbes de couleur rouge, verte et bleue. La contrainte d’écoulement à 8

% de déformation pour chaque pilier (voir paragraphe 2.3.4) est présentée sur le tableau 5.1.

Zone monocristalline

Transition

TTS

Déformation vraie

C
o

n
tr

a
in

te
 v

ra
ie

 [
M

P
a

]

Figure 5.6 – Courbes de compression des piliers de la couche TTS (en rouge), de la région de
transition (en vert) et de la zone monocristalline (en bleu).

Les compressions des piliers sur la zone monocristalline montrent une grande similarité

des contraintes d’écoulement mesurées à 8 % de déformation, avec une valeur moyenne de

∼ 257 MPa et un écart type de l’ordre de 20 MPa. Ces valeurs sont du même ordre que les

compressions réalisées sur le matériau initial (paragraphe 3.3.2). Pour la région de transition,
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la contrainte d’écoulement moyenne est de l’ordre de 404 MPa avec un écart type de 20

MPa. Concernant les essais réalisés sur la couche TTS, la contrainte σ0.08 varient entre 606

MPa et 846MPa, avec une valeur moyenne de 703MPa et un écart type d’environ 89MPa.

Les écarts observés sur les courbes de compression de la zone TTS sont probablement liés

aux divers états microstructuraux de chaque pilier (taille de grain, densité de dislocations,

orientation cristalline prédominante, etc).

En résumé, ces résultats montrent que la contrainte d’écoulement moyenne est réduite

de 63.5 % pour une profondeur de 250 µm, correspondant à l’écart entre la couche TTS

et la zone monocristalline. Sur la variation totale en profondeur de σ0.08, la diminution la

plus significative est entre la couche TTS et la zone de transition, avec une réduction de la

contrainte de l’ordre de 42.5 % (sur une profondeur de l’ordre de 100 µm). Pour conclure,

les courbes de compression de la figure 5.6 révèlent l’écrouissage du matériau lors des essais

mécaniques, spécialement pour les piliers de la couche TTS. Ceci sera discuté ultérieurement

dans le paragraphe 5.5.2.

Zone Pilier σ0.08 [MPa] σ0.08 moyen [MPa] Écart type [MPa]

TTS

1 606
2 663
3 699
4 846 703 89
5 843
6 715
7 624
8 628

Transition

9 388
10 399
11 389
12 429 404 20
13 423
14 375
15 427

Monocristalline

16 265
17 234
18 235
19 261 257 20
20 288
21 238
22 276

Tableau 5.1 – Contrainte d’écoulement à 8 % de déformation (σ0.08) pour chaque pilier. La valeur
moyenne et l’écart type de chaque zone investiguée (TTS, Transition et monocristalline) sont également
présentés.
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5.4 Estimation des différentes contributions microstructurales

en sous-surface

5.4.1 Contribution de contraintes sur la valeur totale de σy

Afin de comprendre quels sont les phénomènes plus significatifs dans l’augmentation de

propriétés mécaniques en extrême surface, la limite d’élasticité théorique (σy) de chaque

pilier est estimée en considérant divers facteurs mécaniques et microstructuraux. Les valeurs

calculées seront comparées avec les contraintes d’écoulement expérimentales (σ0.08) obtenues

avec les tests de micro-compression (paragraphe 5.3.2). La méthode de calcul employée est

représentée sur la figure 5.7.

σy

σy

τsource

τpeierls

τdisloc

τcrss

 

 

Monocristal

Polycristal

  

 

σ

σ

τ
φ

α

n

Δ

m ≈ 0.333

Facteur de Schmid

 

a 

b 

d c 

Figure 5.7 – Schéma de calcul de la limite d’élasticité théorique (σy) selon le type de microstructure
présente pour chaque pilier fabriqué en sous-surface : (a, b) matériau mono-cristallin et (c, d) matériau
poly-cristallin.

La limite d’élasticité (σy) est estimée à partir de la contrainte de cisaillement critique

τcrss (critical resolved shear stress) et le facteur de Schmid (m) maximal selon la direction de

compression : σy = τcrss/m [32]. Dans le cas d’un monocristal, la contrainte de cisaillement

(τcrss) correspond à la somme de trois éléments (voir figure 5.7-a) [134] : (i) la contrainte de

Peierls (τpeierls), nécessaire pour initier le déplacement des dislocations (paragraphe 1.2.1),

(ii) la contrainte liée à l’activation des sources de dislocations (τsource) et finalement (iii) la

contrainte liée à l’interaction entre dislocations (τdisloc). Pour le cas d’un poly-cristal (zone

TTS), ces trois éléments sont également considérés ainsi que l’effet de taille de grain (Hall-

Petch) [133] représenté par la contrainte τh−p sur la figure 5.7-c.
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Le facteur de Schmid maximal des monocristaux est estimé à partir des angles caracté-

ristiques (φ, α) des systèmes de glissement préférentiels (figure 5.7-b) [32]. En revanche, le

facteur de Schmid d’un matériau poly-cristallin (zone TTS) est considéré plutôt comme une

valeur moyenne représentative de tous les systèmes de glissement qui peuvent être activés

par la charge uni-axiale. Des auteurs comme Stoller et al. montrent que le facteur de Taylor

(T = σy/τcrss) pour un matériau poly-cristallin de structure cubique (CFC et CC) est environ

T ≈ 3 [157]. Par conséquent, le facteur de Schmid associé est de l’ordre de m = 1/T ≈ 0.333
et la contrainte de Hall-Petch correspond à τh−p = Khp/3

√
d (figure 5.7-d). Le cas des piliers

se trouvant sur la zone de transition sera discuté dans le paragraphe 5.4.4. Les équations de

chaque type de contrainte (τpeierls, τdisloc, τsource, τh−p), ainsi que les paramètres de calcul

correspondants au fer-α sont présentés ci-dessous :

— La contrainte de Peierls (τpeierls) : Telle que présentée dans le paragraphe 1.2.1,

cette contrainte représente la force nécessaire pour vaincre la friction des plans d’em-

pilement et faire glisser les dislocations à travers le réseau cristallin [31]. Plusieurs

auteurs affirment que cette contrainte correspond à la limite élastique du matériau en

absence d’interactions entre les dislocations [37]. La contrainte de Peierls est estimée

à partir des équations 5.1 et 5.2 (1.1 et 1.2) [31,33,37].

τ∗
pcoin

=
2G

1− ν
exp

( −2πh

b(1− ν)

)

ou τ∗
pvis

= 2G exp

( −2πh

b(1− ν)

)

(5.1)

τpeierls =

(

1− Tt

Tc

)

τ∗
pcoin/vis

(5.2)

Les équations 5.1 correspondent à la contrainte de Peierls pour les dislocations coin

et vis à une température de 0 K. L’effet de la température est pris en compte par

l’intermediaire de l’équation 5.2. Pour le fer-α, le module de cisaillement est G ≈ 80
GPa, le vecteur de Burgers correspond à b = 248 pm, le coefficient de Poisson est

ν = 0.3 et la distance inter-planaire est h = 202.7 pm (voir paragraphe 3.3.1) [38].

Des auteurs comme Kashyap et al. [38] montrent que la contrainte de Peierls est esti-

mée à partir de l’équation correspondant aux dislocations coin, car cette équation est

plus restrictive en raison du facteur (1-ν). En d’autres termes, la contrainte requise

pour activer une dislocation coin est plus élevée que celle requise pour activer une

dislocation vis. Concernant la température critique (Tc) de l’équation 5.2, plusieurs

auteurs affirment que celle-ci est comprise entre 300 K et 350 K pour le fer-α [158]. A
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partir des travaux de Huang et al. [159] et Caillard et al. [160], Tc est considérée aux

alentours de ∼ 340 K pour cette étude. Les essais de compression ont été réalisés à

température ambiante (Tt ≈ 298 K).

— La contrainte d’interaction entre dislocations (τdisloc) : cette contrainte éva-

lue la résistance mécanique du matériau correspondant à l’interaction de dislocations

lors de la déformation plastique (voir paragraphe 1.2.3). Ce phénomene est décrit par

l’équation 5.3 (1.6) [47–49], aussi connue comme l’équation de Taylor. Sur cette ex-

pression, la contrainte (τdisloc) est proportionnelle à la racine carrée de la densité totale

de dislocations du matériau (
√

ρt).

τdisloc = αGb
√

ρt avec ρt = ρMP +∆ρ (5.3)

Pour les compressions réalisées dans cette étude, la contrainte τdisloc de chaque pilier

est associée à la densité de dislocations du matériau après le traitement de micro-

percussion (ρMP ) et à l’augmentation de dislocations (∆ρ) au cours de l’essai (voir

équation 5.3) : ρt = ρMP + ∆ρ [134]. Dans le cas de cette étude, seulement la den-

sité de dislocations avant l’essai de compression (ρMP ) sera considérée pour évaluer la

contrainte τdisloc de chaque pilier. Plusieurs auteurs comme Mughrabi [161] ou Toth et

al. [162] suggèrent que la densité de dislocations correspond à la somme des disloca-

tions GND (geometrically necessary dislocations) et de dislocations SSD (statistically

stored dislocations) : ρMP = ρGND + ρSSD.

Généralement, les dislocations SSD correspondent aux défauts cristallins qui ont été

"piégés" et accumulés dans la microstructure lors des différents mécanismes de défor-

mation plastique du matériau [163]. En revanche, les dislocations GND apparaissent

plus particulièrement dans des zones à fort gradient de désorientation cristalline, per-

mettant d’accommoder les "courbures" du matériau sans interrompre la continuité du

cristal [163]. Pour cette raison les dislocations GND ont tendance à se concentrer près

des joints de grains [164]. L’estimation des dislocations GND pour chaque pilier sera

présentée dans le paragraphe 5.4.2. Concernant les dislocations SSD, plusieurs auteurs

comme Arechabaleta et al. [165], Queyreau et al. [49] ou Wang et al. [166] montrent

que cette valeur est de l’ordre de ρSSD ≈ 1.2 ∗ 1014 pour le fer-α à des niveaux de

déformation intermédiaires et élevés (∼ 14 %). Cette valeur est considérée pour tous
les piliers comprimés car ils se trouvent à l’intérieur de la zone mécaniquement affectée

(ZMA) par les impacts de micro-percussion (voir figure 5.1-a). Toutefois, cette hypo-

thèse doit être prise avec précaution car l’augmentation de la densité de dislocations
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(ρMP ) en extrême surface (par hyper-déformation plastique) peut etre vue comme

une consequence de gradient de deformation et serait donc essentiellement pilotée par

l’augmentation de dislocations GND (ρGND) [167].

Pour conclure, la constante du matériau (α) dans l’équation 5.3 est définie dans la

littérature comme une valeur comprise entre 0.1 et 1 [134]. Plusieurs auteurs affirment

que cette valeur est de l’ordre de ∼ 0.2 pour le fer-α [49, 161].

— La contrainte de source de dislocations (τsource) : La contrainte d’activation de

sources de dislocations (τsource) est un élément important à considérer dans les essais

de micro-compression en raison des faibles tailles des piliers, spécialement lorsque le

diamètre est d’ordre sub-micrométrique (D > 1µm). Ce phénomène est donc pris en

compte dans cette étude malgré la taille micrométrique des piliers comprimés (D ≈
4.5 µm). Des auteurs comme Rao et al. [168] ont montré par simulations DD (dislo-

cation dynamics) que la contrainte d’activation de sources de dislocations (équation

1.3) dans un pilier pouvait être exprimée par l’équation 5.4.

τsource = KG
ln(λ̄/b)

λ̄/b
(5.4)

Pour cette expression, plusieurs auteurs ont montré que la taille de la source de dis-

locations (λ̄) pouvait être considérée du même ordre que le diamètre du pilier (D)

en raison des restrictions géométriques imposées par la forme et taille du pilier :

λ̄ ≈ D [32, 134, 168]. De même Zou et al. affirment que la constante K de l’équation

5.4 est de l’ordre de ∼ 0.1 pour la plupart des métaux de structure cubique cen-

trée [134].

— La contrainte Hall-Petch (τh−p) : Cette contrainte est étroitement liée à la taille

des grains d’un matériau poly-cristallin (voir paragraphe 1.2.3) et elle correspond au

terme Khp/
√

d de l’équation 5.5 (1.5). En effet, la contrainte σo représente la somme

de toutes les autres contraintes (τpeierls, τdisloc, τsource). Telle que mentionnée précé-

demment, la contrainte Hall-Petch dans la base de la contrainte de cisaillement τcrss

est équivalente à τh−p = Khp/3
√

d (facteur de Taylor ∼ 3). Pour le cas du fer-α, Khp

est de l’ordre de 480 MPaµm0.5 (voir paragraphe 4.4.2) [151,152].

σy = σo +
Khp√

d
(5.5)
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Contrainte Équation Paramètre Valeur

Peierls τpeierls =
(

1− Tt
Tc

)

τ∗
Pcoin

Température du test (Tt) 298 K

Température critique (Tc) 340 K

Dislocations
τdisloc = αGb

√
ρMP Coefficient α (0.1 - 1) 0.2

ρMP = ρSSD + ρGND Densité SSD (ρSSD) 1.2E+14 m−2

Source
τsource = KG

ln(λ̄/b)
λ̄/b Constante (K) 0.1

λ̄ ≈ D

Hall-Petch τh−p = Khp/3
√

d Constante (Khp) 480 MPaµm0.5

Tableau 5.2 – Résumé des équations et constantes théoriques correspondantes aux différentes contri-
butions mécaniques dans la quantification de la valeur totale de la limite d’élasticité (σy) pour le fer-α.
Le module de cisaillement est de l’ordre de G ≈ 80 GPa et le vecteur de Burgers est b ≈ 248 pm [38].
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Figure 5.8 – Paramètres du schéma de calcul général qui peuvent être mesurés expérimentalement à
partir de la cartographie EBSD (et KAM) pour tous les piliers comprimés : (a, c) densité de dislocations
ρGND, (b) facteur de Schmid m et (d) taille moyenne de grain locale d.

Toutes ces équations, ainsi que les paramètres de calcul considérés, sont résumés sur le

tableau 5.2. Parmi toutes les variables requises dans l’estimation des différentes contraintes

envisagées (τpeierls, τdisloc, τsource, τh−p), trois termes en particulier peuvent être estimés

expérimentalement à partir de la cartographie EBSD (figure 5.1-b) pour chacun des piliers

testés : (i) la densité de dislocations ρGND, (ii) la taille moyenne des grains d et (iii) le

facteur de Schmid m. Ceci est illustré sur la figure 5.8. En effet, la densité de dislocations

GND est estimée à partir de la cartographie des désorientations locales KAM (Kernel Average
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Misorientation), aussi bien pour les piliers monocristallins que poly-cristallins (figures 5.8-

a,c). Cette valeur intervient directement dans le calcul de la contrainte liée aux interactions de

dislocations (τdisloc). En revanche, la taille de grains estimée permet de calculer la contrainte

Hall-Petch (τh−p) pour les piliers poly-cristallins (figure 5.8-d). Finalement, le facteur de

Schmid (m) permet de convertir la contrainte de cisaillement critique résultante dans la base

de la limite d’élasticité (figure 5.8-b,d). L’estimation de chacun de ces éléments est précisée

dans les paragraphes suivants.

5.4.2 Densité de dislocations GND par KAM

Telle que présentée dans le paragraphe 2.2.2, la cartographie EBSD permet d’estimer

l’angle de désorientation moyen local pour chaque point d’indexation par rapport aux pixels

voisins. La cartographie KAM (Kernel Average Misorientation) résultante des indexations

EBSD est illustrée sur la figure 5.9-a. Pour cette image, chaque pixel a été comparé avec ses

"premiers voisins" (1st neighbours) et les pixels séparés par des joints de grains (désorientation

supérieure à 15o) ne sont pas considérés dans l’estimation de l’angle moyen de chaque point.

La plupart des points indexés (99.7 %) présentent un angle moyen de désorientation compris

entre 0o et 5o. Le code de couleur de l’image est compris entre 0o et 7o.
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Figure 5.9 – (a) Cartographie KAM (0o à 7o) sur la région des essais de micro-compression. La
densité moyenne de dislocations ¯ρGND est estimée sur (b) une région carrée de 10 µm de coté en
considérant (c) le pas d’indexation entre pixels (0.3 µm). (d) ¯ρGND est illustré en fonction de la
position en profondeur de chaque pilier. Les piliers sont repérés selon la zone où ils se trouvent : TTS
(rouge), transition (vert) et monocristalline (bleu).
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Dans la littérature, plusieurs auteurs comme Kubin et Mortensen [167] proposent une

approche d’estimation de la densité de dislocations GND à partir des angles de désorientation

locale obtenus dans une cartographie KAM (équation 5.6). Sur cette expression, Φ représente

l’angle de désorientation locale de chaque pixel (en radians), b est le vecteur de Burgers (248

pm pour le fer-α) et u est la distance sur laquelle la désorientation locale est considérée, i.e.

le pas d’indexation de la cartographie EBSD (0.3 µm sur la figure 5.9-c). En d’autres termes,

la densité GND est évaluée comme la quantité de dislocations nécessaires pour créer une

rotation d’ordre Φ sur un sous-joint de grain formé par deux séries de dislocations vis dans

un espace de longueur u [167,169]. Des auteurs comme Calcagnotto et al. ont montré le bon

accord de cette méthode vis-à-vis d’autres techniques d’estimation de dislocations GND par

EBSD (typiquement le tenseur de Nye) [169].

ρGND =
2Φ

ub
(5.6)

Afin de quantifier la densité de dislocations locale de chaque pilier, la désorientation

moyenne (Φ̄) est estimée à partir des mesures KAM réalisées sur une zone entourant chaque

pilier (voir exemple de la figure 5.9-b). La densité de dislocations moyenne ( ¯ρGND = 2Φ̄/ub)

est estimée sur une zone carrée de 10 µm de coté. Les résultats obtenus sont illustrés sur la

figure 5.9-d en fonction de la position de chaque pilier en profondeur. Les points du graphique

sont également repérés selon la zone et le pilier correspondants. Les piliers 19 à 22 de la zone

monocristalline n’ont pas été inclus dans cette analyse car leur position se trouve en dehors

de la zone identifiée par EBSD.

Ces résultats montrent la présence d’un gradient progressif de la densité de dislocations

GND sur les trois zones identifiées (TTS, transition et monocristalline), variant entre ¯ρGND =

6.8 ∗ 1014 m−2 en extrême surface et ¯ρGND = 9.9 ∗ 1013 m−2 dans la zone monocristalline.

Il est intéressant d’observer que ¯ρGND sur la zone monocristalline est du même ordre que la

densité de dislocations SSD présumée pour la zone mécaniquement affectée (ρSSD ≈ 1.2 ∗ 1014

m−2). En revanche, la densité de dislocations GND semble être prédominante pour les piliers

polycristallins (ρGND >> ρSSD), car les désorientations cristallines sont plus importantes sur

la zone TTS et elles sont plus "nécessaires" pour accommoder l’hyper-déformation plastique en

extrême surface [167]. Il faut cependant noter que la mesure de ρGND est réalisée uniquement

dans le plan 2D de la cartographie EBSD, et par conséquent la valeur quantifiée ne serait

qu’une approximation de la quantité totale de dislocations présentes dans le volume des

piliers.
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5.4.3 Taille moyenne de grain pour chaque pilier

La procédure de calcul de la taille moyenne de grains pour les piliers poly-cristallins est

très similaire à celle employée dans le calcul de la densité moyenne de dislocations GND.

C’est-à-dire que la taille moyenne des grains est mesurée sur la même zone carrée (10 µm

de coté) pour laquelle les désorientations cristallines ont été quantifiées (KAM). Ceci est re-

présenté sur la cartographie EBSD de la figure 5.10-a. La taille moyenne des grains mesurée

pour chaque pilier est illustrée sur la figure 5.10-b en fonction de la profondeur. Le gradient

de taille de grain varie entre 1.2 µm en extrême surface et 3.6 µm à 100 µm en profondeur.
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Figure 5.10 – (a) Cartographie EBSD montrant les piliers testés sur la sous-surface de l’empreinte
de micro-percussion à 10000 impacts et 15o. (b) La taille moyenne de grain est estimée autour de
chaque pilier sur une zone carré de 10 µm et est ensuite mise en relation avec la profondeur sur la
section transversale de l’empreinte.

Compte tenu des résultats, les piliers de la zone TTS présentent entre 3 et 4 grains le

long de leur diamètre (∼ 4.5 µm). Cependant, les observations microstructurales des sous-

surfaces transformées (paragraphe 3.5.2) révèlent la présence de grains sub-micrométriques

(d < 1 µm) dans la région TTS, signifiant que la quantité des grains présumée à l’intérieur

de certains piliers poly-cristallins pourrait être d’un ordre supérieur (spécialement pour les

piliers en extrême surface). Concernant les piliers de la zone de transition, l’estimation de la

taille de grains peut être hasardeuse en raison de la présence des bandes de cisaillement et

de sous-joints de grain de grande désorientation (figure 5.10-a). Par exemple, nous observons

sur la cartographie KAM (figure 5.9-a) que les piliers de la zone de transition, proches de la

frontière avec la couche TTS, se trouvent dans des zones de forte densité de désorientation

cristalline locale. Considérant que la taille de grain quantifiée sur la zone de transition peut

être du même ordre que le diamètre des piliers, et sachant que cette zone ne présente pas des
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grains bien définis (paragraphe 3.5.2), l’effet Hall-Petch (τh−p) n’est pas pris en compte pour

l’estimation totale de la limite d’élasticité (σy) pour les piliers de cette zone.

5.4.4 Facteur de Schmid

Pour l’estimation du facteur de Schmid (m), les orientations cristallines sont déterminées

à l’endroit précis où se trouve chaque pilier sur la cartographie EBSD de la figure 5.10-a. Ainsi

que pour la quantification des densités de dislocation GND et la taille moyenne de grains,

les orientations cristallines sont mesurées (en angles d’Euler) à partir des pixels autour du

pilier (zone carrée de 10 µm de coté). En effet, toutes les possibles orientations présentes sont

classées selon la répétitivité des angles d’Euler (φ1, Φ, φ2) sur la zone étudiée (considérant

∆φ1, ∆Φ, ∆φ2 < 0.1 rad - 5.7o - entre deux orientations de la même classe). Le nombre

d’orientations trouvées pour chaque pilier (N), l’orientation cristalline prédominante et la

répétitivité de celle-ci sont présentées sur le tableau 5.3.

Zone Pilier N
Orientation prédominante

répétitivité
φ1 [rad] Φ [rad] φ2 [rad]

TTS

1 200 2.685 1.500 5.211 11.0 %
2 290 0.254 0.535 1.081 5.4 %
3 322 0.064 2.251 4.444 3.9 %
4 253 2.418 1.533 2.722 3.6 %
5 310 0.144 1.618 1.083 2.8 %
6 207 0.903 0.228 0.282 16.9 %
7 267 2.078 1.743 0.942 5.1 %
8 159 3.235 1.124 5.244 27.9 %

Transition

9 194 1.072 1.541 6.122 6.5 %
10 57 5.402 2.841 3.978 12.9 %
11 81 1.785 1.642 5.984 19.8 %
12 65 1.991 1.722 1.145 20.7 %
13 108 1.686 1.736 6.031 11.9 %
14 27 5.986 2.802 4.182 19.3 %

15 10
0.013 1.268 1.275 51.1 %
4.636 1.301 5.032 43.2 %

Monocristalline
16 2 2.063 1.895 1.106 90.6 %
17 6 2.034 1.905 1.093 87.5 %
18 6 1.979 1.952 1.047 89.7 %

Tableau 5.3 – Nombre d’orientations cristallines (N) trouvées pour chaque pilier. Les orientations
prédominantes (en angles d’Euler) ainsi que leur répétitivité (%) sont également présentées.

Les piliers de la zone TTS présentent en moyenne ∼ 250 orientations cristallines dif-

férentes avec une orientation prédominante de faible répétitivité (moins de 11 % pour la

plupart de cas). De même, les piliers de la zone de transition montrent une grande hétérogé-

néité d’orientations cristallines (en moyenne ∼ 80 orientations différentes), ce qui n’est pas
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surprenant compte tenu des sous-joints de grains et bandes de cisaillement dans cette région.

A l’exception du pilier 15, la zone de transition ne montre aucune orientation cristalline pré-

dominante d’une répétitivité supérieure à 20 %. En revanche, la zone où se trouve le pilier

15 est caractérisée par deux orientations cristallines prédominantes qui occupent 95 % de la

région. Concernant les piliers de la zone monocristalline, l’orientation prédominante est très

similaire pour les trois zones analysés, avec une répétitivité de l’ordre de 90 %.

A partir de ces résultats, le facteur de Schmid pour les piliers de la couche TTS et de la

zone de transition (à l’exception du pilier 15) est présumé de l’ordre de m ≈ 0.333, consi-

dérant le facteur de Taylor (T ≈ 3) pour les matériaux poly-cristallins [157]. En effet, les

piliers de la zone de transition ont un facteur de Schmid semblable à celui des piliers poly-

cristallins malgré l’absence de joints de grains bien définis. Ces piliers présentent donc un

comportement hybride entre un matériau monocristallin (pas d’effet Hall-Petch) et un ma-

tériau poly-cristallin (facteur de Schmid du même ordre que les piliers TTS). Concernant les

piliers monocristallins (et le pilier 15), le facteur de Schmid est estimé à partir de la direction

de chargement < hkl > prédominante selon les 48 systèmes de glissement préférentiels du fer-

α. Comme mentionné sur le paragraphe 5.3.2, les trois piliers monocristallins montrent une

orientation cristalline aux alentours du plan (hkl) = (843̄), correspondant aux angles d’Euler

φ1 ≈ 2.0, Φ ≈ 1.9 et Φ ≈ 1.1. Dans le cas du pilier 15, le facteur de Schmid est moyenné

entre les deux orientations cristallines préférentielles. Les facteurs de Schmid employés dans

le calcul de la limite d’élasticité (σy) de chaque pilier sont résumés dans le tableau 5.4.

Pilier Chargement < hkl > m

1 à 14 — 0.3333

15
∼< 311 >

0.4538∼< 8̄32 >

16 ∼< 843̄ > 0.4541
17 ∼< 843̄ > 0.4515
18 ∼< 843̄ > 0.4411

Tableau 5.4 – Facteurs de Schmid (m) utilisés dans l’estimation de la limite d’élasticité (σy) pour
chaque pilier. Les directions de chargement prédominantes < hkl > pour les piliers monocristallins
sont également présentées.

5.4.5 Somme de différentes contributions sur la limite d’élasticité σy

La limite d’élasticité totale (σy) est calculée pour tous les piliers à partir des contribu-

tions des différentes contraintes présentées dans le paragraphe 5.4.1 (τpeierls, τdisloc, τsource

et τh−p). Les facteurs de Schmid, la densité de dislocations GND et la taille moyenne des

grains (piliers TTS) établis précédemment pour chaque pilier sont également inclus sur la

méthode de calcul (figure 5.8 du paragraphe 5.4.1). Les sommes résultantes des différentes

contributions mécaniques sont présentées sur l’histogramme de la figure 5.11. La contrainte
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totale obtenue pour chaque pilier (σy) est comparée avec la contrainte d’écoulement à 8 %

(σ0.08) de déformation mesurée expérimentalement à partir des essais de micro-compression

in situ. Sur cette image, nous observons très clairement que les contraintes de Peierls et de

sources de dislocations sont du second ordre par rapport aux contraintes liées à l’interaction

de dislocations (σdisloc) et l’effet de taille de grain (σh−p).

En comparant les valeurs de la limite d’élasticité totale estimée (σy) et la contrainte

expérimentale (σ0.08), nous observons un bon accord général avec le gradient mécanique

identifié selon la profondeur. L’augmentation des propriétés mécaniques sur la couche TTS

(piliers 1 à 8) semble être liée principalement à l’apparition de l’effet de taille de grains et à

l’augmentation de l’interaction entre dislocations. En revanche l’augmentation de propriétés

mécaniques sur la zone de transition (piliers 9 à 15) peut être liée plutôt au gradient de

la densité de dislocations. Finalement, l’estimation de propriétés mécaniques sur la zone

monocristalline est en accord avec l’ordre de grandeur trouvé sur cette zone par les essais de

micro-compression. La proportion d’influence de chaque facteur mécanique et microstructural

sur le gradient mécanique engendré en sous-surface sera discuté par la suite dans le paragraphe

5.5.1. Pour conclure, les différences entre les résultats numériques et expérimentaux pour les

piliers de la zone TTS semblent être occasionnées par une sous-estimation de la taille des

grains pour certains piliers (spécialement ceux qui se trouvent près de la zone de transition).

Par exemple, une erreur de l’ordre de 20 % dans l’estimation de la taille moyenne de grain

entraînerait une variation de ∼ 10 % dans la contrainte de Hall-Petch.
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Figure 5.11 – Somme des différentes contributions mécaniques dans l’estimation de la limite d’élasti-
cité (σy) de chaque pilier. Les valeurs totales sont comparés avec les contraintes d’écoulement mesurées
expérimentalement (σ0.08).
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5.5 Discussion

5.5.1 Influence mécanique de chaque phénomène microstructural

Les essais de micro-compression ont révélé la présence d’un gradient mécanique significatif

en sous-surface en raison de l’hyper-déformation plastique produite par les impacts répétés.

Afin de comprendre quelle est l’influence des différents phénomènes microstructuraux sur le

gradient mécanique total, chacune des contraintes estimées théoriquement (σpeierls, σdisloc,

σsource et σh−p) est tracée en fonction de la profondeur en sous-surface (figure 5.12). Les points

de chaque courbe correspondent aux contraintes moyennes pour les piliers qui se trouvent à

une même profondeur. Sur ce même graphique, la contrainte d’écoulement à 8 % (σ0.08) est

représentée pour chaque pilier selon sa position en profondeur. Ces points expérimentaux sont

référencés selon la région où ils se trouvent en sous-surface : TTS (en rouge), zone de transition

(en vert) et zone monocristalline (en bleu). La courbe noire représente la limite d’élasticité

totale (σy), montrant une tendance d’évolution très similaire au gradient mécanique mesuré

expérimentalement et un bon accord avec les valeurs des contraintes d’écoulement quantifiées

(σ0.08). Il faut préciser que les contraintes correspondantes au pilier 9 n’ont pas été prises en

compte pour l’estimation des courbes moyennes, car l’effet Hall-Petch n’a pas été considéré

pour ce pilier alors qu’il se trouve à une profondeur du même ordre de grandeur que celle des

piliers TTS.

1

2
3

45

6

7

8

9 10

11

12

13

14

15

16

1718

0

100

200

300

400

500

600

700

800

900

0 50 100 150 200 250 300

C
o

n
tr

a
in

te
 [

M
P

a
]

Profondeur de la section transversale [μm]

Depth from the surface [um]

σ Peierls [MPa]

σ Taylor [MPa]

σ Source [MPa]

σ Hall-Petch [MPa]

σ total [MPa]

σ 0.08 Experimental[MPa]

TTS

Transition

Monocristal

 

 
 

 

 

Disloc

Figure 5.12 – Gradients mécaniques en profondeur des différents phénomènes microstructuraux
présents dans l’augmentation de propriétés mécaniques en extrême surface.
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En général, la courbe correspondant à la somme des contraintes (σy) montre un gradient

mécanique total qui varie entre ∼ 800 MPa (TTS) et ∼ 200 MPa (zone monocristalline),

dont la réduction plus significative est produite à la frontière entre la zone TTS et la zone

de transition (∆σy ≈ 470 MPa). En d’autres termes, la limite élastique totale (σy) diminue

d’environ 75 % en profondeur, dont 59 % correspond à l’évolution de la contrainte entre la

zone TTS et la zone de transition. Les 16 % restants dans la diminution de la contrainte se

produisent entre la zone de transition et la zone monocristalline.

Les contraintes correspondant à l’effet de taille des grains (Hall-Petch) et à l’interac-

tion des dislocations (écrouissage) sont les phénomènes plus significatifs dans l’augmentation

de propriétés mécaniques sur les surfaces hyper-déformées de fer-α. En effet, la contrainte

Hall-Petch montre un gradient mécanique (∆σhp) de l’ordre de 400 MPa sur la couche

TTS. De même, l’écrouissage (σdisloc) évolue en profondeur avec des valeurs du même ordre,

tel que ∼ 300 MPa sur la zone polycristalline et ∼ 150 MPa sur la zone monocristalline

(∆σdisloc ≈ 150 MPa). Telle que présentée sur la figure 5.12, l’évolution de l’écrouissage

en profondeur est étroitement lié au gradient de la densité de dislocations GND (∆ρGND)

mesuré à partir du KAM. A partir des hypothèse du modèle, l’état "quasi-initial" des dislo-

cations mesuré sur la zone monocristalline (σdislocMC
) correspond à la somme des densités

de dislocations ρGND et ρSSD. Concernant les contraintes de Peierls et de source de disloca-

tions, les valeurs estimées pour celles-ci sont de l’ordre de σpeierls ≈ 60 MPa et σsource ≈ 13
MPa, respectivement. Les faibles intensités de ces contraintes sont complètement inhérentes

au fer-α, car ce materiau favorise la mobilité et multiplication de dislocations lors de l’hyper-

déformation plastique en raison de sa haute énérgie de faute d’empilement [35,41].

Considérant que le gradient mécanique est entièrement piloté par l’écrouissage sur les

régions plus profondes (voir figure 5.12), il est très probable que la forte augmentation des

propriétés mécaniques sur la couche TTS soit principalement dominée par l’effet Hall-Petch

(∆σhp ≈ 400 MPa). En effet, si seul le phénomène d’écrouissage était considéré dans le gra-

dient mécanique en extrême surface (∆σdisloc), l’augmentation de la limite d’élasticité (σy)

ne dépasserait pas les ∼ 150MPa. Ceci expliquerait pourquoi le gradient mécanique identifié

expérimentalement (σ0.08) décroit subitement après la zone TTS : 42.5 % sur une réduction

totale de 63.5 %. Ce phénomène est également visible sur les gradients mécaniques observés

expérimentalement sur les surfaces transformées par grenaillage (paragraphe 4.2.2 du qua-

trième chapitre).

Pour conclure, il faut préciser que les écarts existants entre les contraintes estimées théo-

riquement et celles mesurées expérimentalement sont à l’origine de plusieurs facteurs. Tout

d’abord, l’estimation des contraintes liées à l’écrouissage du matériau (τdisloc) provient d’es-

timations approximatives dans la densité de dislocations. Si bien que les matériaux à fort

gradient de désorientation cristalline ont tendance à avoir une densité de dislocations GND
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très élevée (ρGND >> ρSSD) [167] ; plusieurs considérations prises en compte dans le mo-

dèle de calcul devraient être vérifiées expérimentalement en perspective de cette étude (par

exemple, la densité de dislocations réelle des zones écrouies). De même, une sous-estimation

de la taille des grains sur quelques piliers de la zone poly-cristalline ou l’activation de plu-

sieurs plans de glissement dans les piliers monocristallins pourrait également expliquer les

écarts observés entre les résultats du modèle (σy) et ceux des essais de micro-compression

(σ0.08). Finalement, plusieurs constantes et paramètres du modèle ont été choisis en fonction

de différentes études dont les propriétés initiales du fer-α peuvent avoir des variations non

négligeables. Malgré toutes ces incertitudes, les résultats obtenus semblent globalement cohé-

rents avec les mesures expérimentales et plusieurs phénomènes microstructuraux ont pu être

corrélés de manière satisfaisante avec les gradients mécaniques identifiés.
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Figure 5.13 – Comparaison des gradients mécaniques obtenues sur les deux types de surfaces traitées :
par grenaillage et par micro-percussion. L’estimation des différentes contributions microstructurales est
superposée aux interprétations réalisées préalablement sur la figure 4.19 du quatrième chapitre (lignes
pointillées bleues). La limite d’élasticité (expérimentalement contrainte d’écoulement H0.08 ≈ 3σ0.08)
correspond à la somme de la contrainte de Peierls (et de source de dislocations), de l’écrouissage et
de l’effet Hall-Petch : H ≈ Ho +Hécrouissage +Hhp.
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5.5.2 Comparaison avec le gradient mécanique obtenu par grenaillage

Les gradients mécaniques obtenus par essais mécaniques sur les deux types de surfaces

(traitées par grenaillage et micro-percussion) sont comparés sur le graphique de la figure

5.13 (repris de la figure 4.19). Sur ce diagramme, toutes les contraintes d’écoulement (σ0.08)

quantifiées par micro-compression sont converties en dureté (H) en considérant le rapport de

Tabor (H/σ0.08 ≈ 3) [67,69,71].

Dans cette représentation, uniquement les tests de compression sur la zone TTS et la zone

monocristalline (d−0.5 ≈ 0) sont pris en compte car les tests sur la zone de transition n’ont

pas une taille de grain bien définie pour être placés sur le graphique. De même, les points

de dureté identifiés par nano-indentation sur les surfaces grenaillées sont tracés en fonction

de la taille de grains (les points de la zone de transition correspondent à une extrapolation

de d−0.5). La frontière indiquée entre la zone TTS et la zone de transition correspond à la

taille de grain mesurée à cet endroit pour les échantillons grenaillés (d ≈ 6 µm). Finalement,

nous observons également les deux tests de compression réalisés sur les échantillons grenaillés

(TTS et bulk). Il est intéressant de voir que les gradients mécaniques dans les deux types de

surfaces sont du même ordre, avec une variation générale comprise entre ∼ 1000 MPa (zone

bulk ou monocristalline) et ∼ 2300 MPa en extrême surface (TTS).

Les résultats de la région poly-cristalline sont en bon accord. Les contraintes d’écoule-

ment mesurées (H0.08 ≈ 3σ0.08) se placent sur la courbe d’approximation Hall-Petch estimée

pour les surfaces grenaillées (ligne pointillée noire). En comparant les valeurs des micro-

compressions pour les deux types de surfaces, les contraintes d’écoulement obtenues sont du

même ordre (H0.08 ≈ 2100 MPa). La différence de taille de grain dans les deux cas pourrait

expliquer l’écrouissage observé dans les courbes de compression des piliers TTS sur l’échan-

tillon de micro-percussion (figure 5.6).

En regardant la zone monocristalline (bulk), les contraintes mesurées par indentation et

micro-compression (Ho−NI , Ho−MC) montrent une différence significative sur les deux types

de surfaces. Comme mentionné précédemment sur le paragraphe 4.4.2, ceci peut s’expliquer

par le type de chargement de chaque essai. L’indentation étant un test multi-axial, l’acti-

vation simultanée de plusieurs systèmes de glissement peut entraîner une surestimation des

propriétés mécaniques dans la région monocristalline [145]. Les différences observées entre les

tests de micro-compression peuvent être étroitement liées à l’activation de plusieurs systèmes

de glissement et aux directions de chargement sur chaque monocristal : < 225 > pour l’échan-

tillon grenaillé et < 843̄ > pour l’échantillon de micro-percussion. Malgré ces différences, les

contraintes d’écoulement mesurées semblent cohérentes avec les propriétés mécaniques me-

surées sur le matériau initial (σ0.08 ≈ 250 MPa). De même, ces propriétés mécaniques sont

en accord avec la contrainte d’écoulement estimée à partir d’un essai de compression ma-
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croscopique dans un échantillon du même fer-α (voir figure 5.14). Cette étude, réalisée par

Al-Baida et al. [138] dans le cadre d’une collaboration entre l’École des Mines de Saint-Étienne

et le laboratoire LERMPS de l’Universtié Technologique de Belfort-Montbéliard, montre que

H0.08 ≈ 3σ0.08 ≈ 750 MPa (voir paragraphe 3.3.2).
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Figure 5.14 – Test de compression macroscopique dans un échantillon de fer-α de 4 mm de diamètre.
La vitesse de déformation est de 0.1 /s. La contrainte d’écoulement est d’environ 250 MPa à 8 % de
déformation.

Concernant les contributions mécaniques estimées pour les différents types de phénomènes

microstructuraux (σpeierls, σsource, σdisloc, σh−p), celles-ci ont été retracées sur les zones identi-

fiées préalablement dans la discussion du quatrième chapitre (voir figure 5.13) : (i) propriétés

initiales du matériau Ho, (ii) écrouissage et (iii) effet Hall-Petch. La ressemblance des zones

d’écrouissage et de la zone de propriétés initiales du matériau (Ho) montre un bon accord

entre les deux types d’analyses. En effet, l’écart entre l’approximation de l’effet Hall-Petch

estimée par indentation et le modèle Hall-Petch proposé dans la littérature par Fu et al. [151]

et Zhao et al. [152] est étroitement lié à l’écrouissage du matériau. Toutefois, une question

reste en suspens : "est-ce que cet écrouissage est engendré par l’hyper-déformation plastique

du traitement de surface ou est-ce qu’il provient de l’état initial du matériau ?"

Considérant les résultats de micro-compression dans la zone monocristalline (H0.08 ≈ 750
MPa), il est évident que le matériau initial utilisé dans ce projet est caractérisé par un état

mécanique supérieur à celui considéré dans la littérature (Ho−F/Z ≈ 300 MPa) [151,152]. En

d’autre termes l’état initial du fer-α employé possède un niveau d’interaction de dislocations

considérable, i.e. une densité de dislocations initiale non-négligeable. Ceci est observé dans

le modèle de calcul de la limite d’élasticité (σy), où la contrainte totale sur la zone mono-

cristalline peut être deux à trois fois plus grande que les contraintes de Peierls et de sources

de dislocations. Il est possible que les procédés utilisés dans la préparation des échantillons

soient en partie responsables de l’état mécanique élevé du matériau initial.
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En revanche, sur la figure 5.13, nous observons que le gradient d’écrouissage induit par le

traitement de surface fait également évoluer les propriétés mécaniques totales (H ≈ 3σy) entre

la zone monocristalline et la zone TTS. En effet, les propriétés mécaniques initiales du maté-

riau, déjà élevées dans le cas du fer-α utilisé, continuent à augmenter en raison du gradient

de la densité de dislocations. C’est-à-dire que le terme Ho−total (Hpeierls +Hsource +Hdisloc)

de l’équation Hall-Petch (H = Ho−total+3Khp/
√

d) n’est pas tout-à-fait constant dans le cas

de surfaces à fort gradient de déformation plastique.

En résumé, l’écrouissage observé sur les zones poly-cristallines a deux origines (voir fi-

gure 5.13) : (i) un état initial d’interactions de dislocations ((ρGND + ρSSD)initial), qui dans

ce cas est plus important que celui observé dans la littérature, et (ii) une augmentation de

propriétés mécaniques dans la zone de transition en raison du gradient de densité de dislo-

cations (∆ρGND). Malgré le fait que l’effet Hall-Petch est prédominant sur la zone TTS, il a

été observé que l’écrouissage peut également continuer à évoluer sur cette zone en raison de

l’augmentation de dislocations. Sur cette etude, seule l’évolution de dislocations GND a été

considerée en raison du fort gradient de desorientation cristalline (voir paragraphes 5.4.1 et

5.4.2) [167]. Toutefois, il est très probable que la densité de dislocations SSD évolue également

en profondeur. En perspective de cette étude, une estimation réelle du gradient de densité de

dislocations totale permettrait d’approfondir sur cette analyse.

Pour conclure, il est possible que des phénomènes comme la quantité de carbone à l’inté-

rieur du matériau initial soient également responsables de l’état mécanique élevé du matériau

initial. En effet, le durcissement du matériau par la présence du carbone en solution so-

lide n’a pas été considéré dans cette analyse. Il est connu que les propriétés mécaniques du

fer-α augmentent avec une quantité de carbone plus significative [41]. En d’autres termes,

la contrainte de cisaillement du fer-α varie proportionnellement avec la racine carrée de la

quantité de carbone (∆τss ∝
√

c). Cette expression montre que la contrainte requise pour

déformer plastiquement le matériau dépend du niveau d’interactions entre les dislocations et

les particules de la solution solide (le carbone) à l’intérieur du fer-α. Malgré la faible quantité

de carbone estimée (15 ppm), une possible augmentation de cet élément lors des étapes de

préparation des échantillons pourrait contribuer au durcissement du matériau initial. Dans

ce cas là, un cinquième facteur de durcissement devrait être considéré à la frontière entre la

contrainte de Peierls (σpeierls) et la contrainte liée aux interactions de dislocations (σdisloc).

En perspective de cette étude, l’effet combiné du carbone et du gradient de déformation

pourrait être analysé dans des futurs travaux, en considérant différents alliages de fer-α.
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5.6 Conclusion du chapitre V

Dans ce dernier chapitre, plusieurs phénomènes microstructuraux ont été considérés, mon-

trant que divers facteurs sont à l’origine du gradient mécanique engendré en sous-surface par

des effets de contact. Plus particulièrement, deux phénomènes ont été identifiés comme res-

ponsables des évolutions mécaniques en profondeur : l’effet Hall-Petch et l’écrouissage du

matériau. Malgré le fait que ces deux phénomènes sont du même ordre de grandeur, il sem-

blerait que l’effet de taille de grain (Hall-Petch) est le principal responsable des forts écarts

mécaniques entre la couche TTS et les zones mécaniquement affectées en profondeur (zone

de transition). De même, l’effet Hall-Petch pilote le gradient de propriétés mécaniques en

extrême surface malgré les fortes désorientations cristallines du matériau, i.e. le gradient de

densité de dislocations. D’autre part, l’écrouissage du matériau provient en partie de l’aug-

mentation des interactions entre dislocations sur les zones plus proches de l’extrême surface.

Dans les perspectives de cette étude, il serait judicieux de prendre en compte les effets liés

aux contraintes résiduelles (que nous avons négligé ici considérant que l’usinage FIB peut re-

lâcher une grande partie de contraintes résiduelles) et faire une estimation expérimentale du

gradient de densité de dislocations en profondeur. Pour conclure, il est intéressant d’observer

que les gradients mécaniques engendrés par les deux types de contacts (micro-percussion et

grenaillage) sont du même ordre. Vu que l’effet Hall-Petch est le phénomène prédominant sur

la région poly-cristalline, il n’est pas surprenant que les gradients mécaniques soit semblables ;

car la taille de grains est du même ordre en extrême surface (sub-micrometrique) malgré les

différences d’épaisseurs des couches TTS induites.
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Trois objectifs principaux ont été considérés pour ce projet :

1. Déterminer les gradients mécaniques et microstructuraux pour les deux types de sur-

faces transformées (grenaillage, micro-percussion).

2. Évaluer le lien quantitatif entre les mesures faites par deux types d’essais micro-

mécaniques (nano-indentation, micro-compression).

3. Identifier les effets microstructuraux impliqués dans l’augmentation des propriétés mé-

caniques par hyper-déformation de surfaces.

Les techniques de caractérisation utilisées pour aborder ces questions ont été spécifiées

dans le chapitre 2. Concernant lesméthodes de caractérisation microstructurale, l’ima-

gerie MEB (par électrons rétro-diffusés) a permis de faire une description globale et locale

des surfaces microstructurées. L’EBSD nous a offert la possibilité de quantifier les évolutions

microstructurales et de pouvoir établir un lien avec les gradients mécaniques en sous-surface.

Il a été également employé pour identifier d’autres aspects métallurgiques comme la désorien-

tation locale et la densité des dislocations GND (KAM). Quant à la SDL, cette méthode a été

utilisée pour estimer les possibles variations de concentration d’oxygène induites en surface

lors des impacts répétés.

En ce qui concerne la caractérisation mécanique, les essais envisagés avaient pour ob-

jectif d’associer une approche globale des gradients en sous-surface (nano-indentation), à des

courbes contrainte - déformation locales (micro-compression). L’étude bibliographique (cha-

pitre 2) montre que la nano-indentation est une technique relativement simple à mettre en

place avec des méthodes de dépouillement assez laborieuses. Quant à la compression de micro-

piliers, cette technique offre de grands avantages dans l’estimation directe des contraintes

d’écoulement locales, malgré les complexités associées aux étapes de fabrication (spéciale-

ment pour les zones poly-cristallines) et de compression in situ. L’intérêt d’utiliser ces deux

techniques a résidé notamment dans la possibilité d’associer les résultats mécaniques (du-

reté - H - et contrainte d’écoulement à 8 % de déformation - σ0.08 -) par l’intermédiaire de

l’expression de Tabor : H ≈ 3σ0.08 (point representatif pour un indenteur Berkovich) [71,72].
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Quant au matériau de travail, le fer-α a été choisi car il présente certaines caracté-

ristiques avantageuses lors de l’hyper-déformation plastique : (i) sa haute énergie de faute

d’empilement (EFE) favorise la mobilité de dislocations et la formation de bandes de cisaille-

ment, (ii) le raffinement de taille de grain ne provoque pas la formation de macles ou les

transformations de phase et (iii) ce matériau ne présente pas d’inclusions. Dans le chapitre 3,

toutes les étapes de fabrication et de traitements superficiels du fer-α ont été détaillées.

Dans cette partie, le cadre expérimental de notre investigation a été établi et délimité. En

termes généraux, les surfaces obtenues (par grenaillage et micro-percussion) se caractérisent

par :

— des microstructures : un raffinement microstructural progressif avec une réduction

en taille de grain très importante en extrême surface (∼ 1 µm) par rapport à la taille

initiale des grains (entre 200 µm et 1 mm ). Plusieurs grains en extrême surface pré-

sentent une taille sub-micrométrique qui peut être de l’ordre de quelques centaines de

nm

— des régions en sous-surface : Les deux types de surfaces générées se caractérisent

par la présence de diverses zones en sous-surface. En général nous observons la pré-

sence (i) d’une zone de raffinement microstructural importante (couche TTS), suivie

(ii) d’une zone de transition et ensuite (iii) du matériau initial (ou bulk). Compte tenu

de la taille initiale des grains (plusieurs centaines de µm), la zone dite de "transition"

correspond à la région de passage entre la couche poly-cristalline de l’extrême surface

(TTS) et les zones "monocristallines" du bulk. La présence de bandes de cisaillement

et de sous-joints de grains ont été souvent observés dans la zone de transition. Dans

le cas d’empreintes de micro-percussion, la déformation plastique atteint des profon-

deurs tellement importantes (environ 430 µm) qu’une partie de la zone monocristalline

observée est à l’intérieur de la zone mécaniquement affectée (ZMA). En résumé, les

couches TTS se caractérisent par une épaisseur de l’ordre 60 µm à 100 µm, tandis que

les ZMA peuvent atteindre des profondeurs comprises entre ∼ 200 µm et ∼ 400 µm.

— des mécanismes de formation : En général, l’epaisseur des couches TTS a tendance

à augmenter en fonction du nombre d’impacts, spécialement dans le cas de la micro-

percussion. Le seuil de croissance des couches TTS peut être atteint très rapidement

pour les échantillons grenaillés. Les tests de micro-percussion ont montré que la zone

transformée peut être plus large et homogène avec un angle d’impact θ > 0o. Ceci

est probablement en lien avec les mécanismes de transformation microstructurale, tel

que les bandes de cisaillement [35]. Il est probable que l’hyper-déformation plastique

associée à des mécanismes combinés de glissement et d’impact soit plus favorable dans

la transformation microstructurale du fer-α. Cette hypothèse reste à confirmer.
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Les deux derniers chapitres abordent la question de l’identification des gradients méca-

niques induits par les traitements de grenaillage (chapitre 4) et de micro-percussion (chapitre

5). Les différentes étapes de transformation du fer-α ont permis d’identifier trois échantillons

exploitables pour la quantification du gradient des propriétés mécaniques : 2 pour le gre-

naillage (NanoPeening R©) et 1 pour la micro-percussion. Les conclusions les plus remarquables

de ces deux chapitres sont présentées par la suite afin de répondre à chacune des probléma-

tiques énoncées précédemment (voir numérotation) :

1. les gradients mécaniques : les essais mécaniques dans la section transversale des

surfaces transformées ont montré que les propriétés mécaniques en extrême surface

(H ≈ 3σ0.08 ≈ 2100 MPa) peuvent être le double de celles au coeur du matériau

(H ≈ 3σ0.08 ≈ 900 MPa). Pour les deux types de surfaces, le taux de réduction méca-

nique en profondeur varie entre 45 % et 60 % environ. En général, 3/4 de l’évolution

des propriétés mécaniques en profondeur est achevé le long de la couche TTS (zone

poly-cristalline). Le dernier quart du gradient mécanique correspond aux zones plas-

tiquement déformées en profondeur (typiquement la zone de transition). Malgré les

différents épaisseurs des couches TTS pour les deux types de surfaces (par grenaillage

et micro-percussion), les gradients mécaniques sont quantitativement du même ordre.

2. nano-indentation vs micro-compression : dans le cas de surfaces grenaillées, le

gradient mécanique a été estimé à partir des essais d’indentation (dureté - H -) et

micro-compression (contrainte d’écoulement - σ0.08 -). Considérant le rapport expéri-

mental de Tabor (H/σ0.08 ≈ 3) [71, 72], les résultats obtenus par ces deux techniques
sont en bon accord. Dans le cas des zones poly-cristallines (TTS) les ratios trouvés

varient entre ∼ 3.1 et ∼ 3.3. En revanche des écarts plus significatifs (H/σ0.08 ≈ 4)

sont observés sur les zones monocristallines (bulk) en raison de la nature multi-axiale

des essais d’indentation [145].

3-a l’effet Hall-Petch : le lien entre les gradients mécaniques (par indentation) et mi-

crostructuraux (par EBSD) ont été mis en évidence pour les surfaces grenaillées à

travers l’effet Hall-Petch (H = Ho + 3Khp/
√

d). Les constantes caractéristiques du

materiau (Ho, Khp) ont été évaluées, révelant un bon accord entre l’effet de taille de

grain mesuré (Khp ≈ 400 MPaµm0.5) et celui proposé dans la litterature (Khp ≈ 480
MPaµm0.5) [151, 152]. Cependant l’état initial du matériau proposé dans la littéra-

ture (Ho = 300 MPa) [151, 152] est très bas par rapport à celui trouvé sur le fer-α

utilisé (Ho ≈ 1000 MPa). Ces résultats ont mis en évidence la participation d’autres

mécanismes microstructuraux dans l’augmentation de propriétés mécaniques en sous-

surface. Cette partie du projet a été publiée dans les journaux scientifiques Matériaux

& Techniques [155] et Materials Science and Engineering A [156].
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3-b les autres facteurs microstructuraux : l’influence de plusieurs facteurs micros-

truturaux dans le durcissement des surfaces hyper-déformées a été étudié sur l’un des

échantillons de micro-percussion. Parmi les quatre éléments considérés dans la valeur

totale de σy (contrainte de Peierls - σpeierls -, interaction de dislocations - σdisloc -,

contrainte de source de dislocations - σsource -, effet Hall-Petch - σhp -), l’écrouissage

et l’effet de taille de grain semblent les phénomènes les plus significatifs dans l’aug-

mentation des propriétés mécaniques. Plus précisément, l’effet Hall-Petch présente un

gradient mécanique plus important (∆σhp ≈ 400 MPa) par rapport au phénomène

d’écrouissage (∆σdisloc ≈ 150 MPa). De même, il semblerait que l’effet Hall-Petch

pilote l’évolution de propriétés mécaniques en extrême surface (couche TTS), raison

pour laquelle le gradient mécanique diminue très vite entre la couche TTS et la zone

de transition.
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Figure 5.15 – Représentation schématique des facteurs microstructuraux présents dans l’augmenta-
tion des propriétés mécaniques en sous-surface par hyper-déformation plastique.

L’évolution des propriétés mécaniques au-delà de la couche TTS est directement liée

au gradient de la densité de dislocations en profondeur. D’ailleurs, seule l’évolution

de la densité de dislocations GND a pu être estimée. Dans la littérature plusieurs au-

teurs [167] suggèrent que les dislocations GND pilotent la déformation plastique dans

les zones à fort gradient de désorientation cristalline (ρGND >> ρSSD). En perspec-

tive de ce travail, une estimation du gradient réel de la densité de dislocations (GND

et SSD) pourrait être judicieux afin d’approfondir cette analyse. Pour conclure, la
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figure 5.15 résume la phénoménologie proposée dans ce travail pour la "Caractérisa-

tion du comportement mécanique de surfaces hyper-déformées par des phénomènes de

contact".

Perspectives

A partir des discussions abordées dans ce projet, plusieurs perspectives sont envisagées

vis-à-vis de certaines problématiques qui pourraient être encore approfondies par de futurs

travaux de recherche :

— les mécanismes de transformation microstructurale : dans l’approche expéri-

mentale, il reste encore à approfondir l’influence de certains paramètres : (i) Quel est le

compromis entre les phénomènes de glissement et d’impact normal dans la formation

de couches TTS ? (ii) dans quelle mesure l’angle d’impact ou la taille des billes privi-

légient la formation de fissures en sous-surface et finalement la possible apparition du

troisième corps ? Une approche combinée entre la simulation numérique des impacts et

une analyse paramétrique expérimentale pourrait mettre en lumière le rapport entre

les mécanismes de transformation microstructurale en sous-surface [30]. La simulation

numérique devrait permettre de relier le champ de contraintes et de déformation avec

la formation et la propagation de fissures selon les caractéristiques des impacts. La

simulation numérique permettrait également de mettre en lien la plasticité cristalline

des zones hyper-deformées avec les conditions d’impact [170].

— les contraintes résiduelles : plusieurs études scientifiques montrent l’influence de

contraintes résiduelles dans l’augmentation de propriétés mécaniques des surfaces

hyper-déformées [51,56]. Dans ce projet, l’effet des contraintes résiduelles a été négligé

considérant que l’usinage FIB permet de relâcher une grande partie des contraintes.

Cependant, la quantification de ce phénomène permettrait d’approfondir l’interpréta-

tion des facteurs mécaniques influençant le durcissement de surfaces hyper-déformées.

Ce type d’analyse pourrait être abordé en combinant une caractérisation des gradients

mécaniques comme dans ce manuscrit, avec une estimation de contraintes résiduelles

par DRX (Llaneza et al. [50] et Frutos et al. [56]).

— les gradients de dislocations SSD et GND : les résultats présentés montrent le

lien existant entre le gradient de densité de dislocations et les gradients mécaniques en

sous-surface. Cependant, seule une partie des dislocations GND ont pu être considérées

et il reste encore à comprendre quelle est la proportion réelle entre dislocations SSD

et GND? Malgré le fait que plusieurs auteurs considèrent que les dislocations GND

sont prédominantes dans les zones à fort gradient de désorientation cristalline [167],
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une quantification réelle de la densité de dislocations (par DRX par exemple [171])

pourrait compléter l’analyse réalisée dans ce projet. De même, une estimation du ten-

seur de Nye à partir des cartographies EBSD sur les zones à gradient de déformation

pourrait confirmer les estimations réalisées pour les dislocations GND [169].
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Abstract

Characterization of the mechanical behavior of hyper-deformed

surfaces induced by contact effects

The mechanical surface treatments confer better local mechanical properties against wear

or fatigue service conditions. In the case of impact-based treatments, the material is exposed

to repeated mechanical loadings, producing a severe plastic deformation in the near-surface.

It leads to a local and progressive refinement of the microstructure into the affected zone,

commonly known as Tribologically Transformed Surface (TTS). For this project, two mecha-

nical surface treatments are used in a model material (pure α-iron) : (i) shot-peening and

(ii) micro-percussion.

The resulting surfaces are characterized by a mechanical property gradient in-depth as

a consequence of the microstructural transformation over a few tens of microns. Nowadays,

it is well-known that this rise of local mechanical properties could improve the service li-

fetime of materials. However, a simple micro-hardness test is not quite enough to quantify

precisely the engendered variation of mechanical properties and understand the influence of

several microstructural effects. For this purpose, two micro-mechanical tests are considered :

(i) nano-indentation and (ii) in situ micro-pillar compression.

The main issue of this work is to characterize the mechanically-induced transformed

surfaces and correlate the mechanical properties gradients with the local microstructural

evolutions. Indeed, three main goals are considered : (i) quantify the mechanical and micro-

structural gradients induced by the surface treatments (shot-peening and micro-percussion),

(ii) correlate the results obtained by the means of both mechanical tests (nano-indentation

and micro-pillar compression) and finally (iii) investigate the influence of several microstruc-

tural effects related with the graded strengthening of hyper-deformed surfaces.

Keywords : Mechanical surface treatments, Nano-indentation, Micro-pillar compression,

α-Iron, Tribologically Transformed Surfaces (TTS).
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Résumé

Caractérisation du comportement mécanique de surfaces hyper-

déformées par des phénomènes de contact

Dans l’industrie, les traitements mécaniques de surface métalliques permettent d’améliorer

les conditions de service des pièces mécaniques. Les effets de contact de ces types de procédés

engendrent une forte déformation plastique du matériau et par conséquent une transforma-

tion microstructurale en sous-surface. Cette transformation se manifeste dans le raffinement

progressif de la microstructure dans une couche de quelques dizaines de micromètres. Celle-

ci est souvent dénommé "surface tribologiquement transformée" (en anglais : Tribologically

Transformed Surface - TTS). Une telle transformation microstructurale conduit à une aug-

mentation des propriétés mécaniques en extrême surface et rend le matériau plus résistant

aux conditions de frottement, usure et fatigue.

Dans le cadre de cette étude, deux procédures de transformation microstructurale ont

été employées sur un matériau modèle : le fer-α. Pour la première technique (grenaillage), la

surface est impactée de façon répétitive avec des billes métalliques projetées à grande vitesse.

Concernant la deuxième méthode (micro-percussion), la surface est impactée répétitivement

à un endroit précis avec un indenteur conique rigide.

L’objet de ce projet se centre sur trois aspects principaux : (i) déterminer les gradients mé-

caniques et microstructuraux induits sur les deux types de surfaces transformées (grenaillage

et micro-percussion), (ii) établir un lien quantitatif entre les mesures faites par deux types

d’essais micromécaniques (nano-indentation et micro-compression de piliers) et (iii) mettre

en évidence les effets microstructuraux impliqués (taille de grain, densité de dislocations,

etc...) dans l’augmentation des propriétés mécaniques par hyper-déformation de surfaces.

Mots clefs : Traitement mécanique de surface, Nano-indentation, Micro-compression des

piliers, Fer-α, Transformation Tribologique Superficielle (TTS).
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