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CHAPITRE | INTRODUCTION GENERALE

1. Introduction générale

1.1.Motivations académiques et industrielles

Les alliages de titane jouent un réle importantsdéndustrie aéronautique, en raison
de leur bonne résistance mécanique, leur bonne tefaueorrosion, leur faible densité et une
bonne tenue en fatigue et en fluage. Le titaneeptésdonc un intérét certain, par exemple,
dans les disques de turboréacteur qui doivent nratie un couple meécanique a des
températures pouvant étre élevées. Pour les padeseplus froides, le TAGV est employée
avant de céder la place au Ti-17 puis au Ti-624fiaat a mesure que la température s’éleve.
Ensuite, au-dela de 550 °C, on utilise des alliatpesickel tel I'lnconel 718.

bY

Trois étapes de fabrication menent a l'obtentiomnd’ piece : I'élaboration de
I'alliage, la mise en forme et les traitements ihigues. Les deux derniéres tiennent une place
de choix chez Snecma car elles déterminent lesriptép d’emploi du produit fini. Les
alliages de titane possedent une forte héréditétanale qui fait que toutes les étapes suivies
par l'alliage contribuent & la microstructure fimadt conditionnent donc les propriétés du
matériau.

Cette these porte sur l'alliage Ti-17. Elle s’isdans un grand programme incluant
plusieurs théses en partenariat entre Snecma dicldes des Mines de Saint-Etienne et
Nancy et se situe dans un contexte d’optimisaties gtocédés de forgeage et de traitements
thermiques des alliages de titane pour les pieeesateurs Snecma.

L’entreprise s’attache a développer ses capadiéésnodélisation des phénomeénes
meétallurgiqgues mis en jeu lors du forgeage desegi@n alliages de titane : cinétiques de
transformation de phases, évolution de la taillegdsn, recristallisation, évolution de la
texture cristallographique. Les microstructuresultéstes conditionnent fortement les
propriétés mécaniques du matériau.

Pour réduire les colts d’industrialisation de ndlegepieces, il est préférable de
définir les gammes de forgeage par calcul plutdét pae la fabrication de différents
prototypes. Pour étre complet, le calcul devradtvpir les propriétés mécaniques (traction,
fatigue, fluage) en chaque point de la piece aphesjue étape de fabrication : forgeage,
traitements thermiques, usinage, grenaillage, @t.calcul se compose de 3 étapes. La
premiére correspond a la modélisation des défoomsitet de la thermique du procédé de
mise en forme a 'aide d’un code de calcul par éléi finis.
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CHAPITRE | INTRODUCTION GENERALE

La deuxieme étape concerne la modélisation desutémms métallurgiques du
matériau au cours de cette mise en forme et Isiérae étape s’occupe de modéliser les
évolutions correspondantes des propriétés mécamique

Pour le procédé de forgeage des alliages de titarsconde étape (modélisation des
évolutions métallurgiques) est scindée en deuxabiofIs :

- La modélisation des cinétiques de transformategphases. Ces travaux ont été
menés au LSG2M (Laboratoire de Science et Génidvidgériaux) a I'Ecole des Mines de
Nancy, avec la these CIFRE de Di Napabh(9.

- La modélisation des phénomenes de recristatiisan phase béta. Ces travaux font
I'objet de la présente thése.

Au cours de leur mise en forme, les alliages thndi destinés a la fabrication de
piéces tournantes pour moteurs d'avions, tels gsienliances Ti-17 et Ti-6242, suivent un
schéma thermomécanique complexe constitué géndmtenhe plusieurs opérations de
forgeage, comme l'illustre par exemple la figure 1.

Modélisation de la Modélisation de la Modélisation de la Modélisation de la
cinétique de recristallisation de la précipitation alpha pendant transformation de phase
recristallisation et de la phase béta le refroidissement + code thermomécanique
croissance de grains Da Costa (2005) Di Napoli (2010)
A , -~ \
Transus [ ]l/
béta : !
(890) I I
1 1
1 1
1 1
1
1 1
1 1
1 1
1 1
1 1
' Vv 1 |\l | temps
Forgeage alpha/béta  Forgeage béta Traitements thermiques

Fig. 1. Schéma thermomécanique

La deuxieme étape de ce schéma, qui consiste empass de forgeage dans le
domaine monophagg(soit T > 890 °C pour le Ti-17 et T > 1000 °C pdeirTi-6242), joue
un réle important car elle conditionne la transfation de phase qui s'opére au cours du
refroidissement ou du traitement thermique congfedanhs le domaine biphasep, et donc
les propriétés mécaniques finales de la piéce. atrise de I'évolution de la microstructure
au cours du forgeage dans le domdirest donc indispensable pour optimiser I'ensemble d
schéma. Il est également important de connaitrddalogie du matériau au cours de cette
étape.

12
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Sur le plan amont et académique, ces travaux @mbouta une meilleure
compréhension des mécanismes de recristallisagipandique se produisant dans ce type de
matériau. En ce qui concerne les applicationscalstribueront a I'élaboration d'un post-
processeur métallurgique dédié au forgeage degjeflide titane en phase

1.2.Plan de la these

Le présent travail a pour objectif de détermingré&imentalement et de modéliser le
comportement mécanique ainsi que les évolutionsnieostructure de l'alliage Ti-17 au
cours d'une déformation dans le domdine

Des essais de compression uniaxiale ont ainsieffeztués car ils génerent des
sollicitations mécaniques tres proches de cellekiesupar les grains dun agrégat
polycristallin lors du forgeage industriel. Les edses de déformation sont comprises
entre 0,01 § et 1 & et les déformations de I'ordre de~ 1. Des essais de torsion ont
également été réalisés car ce sont les seuls gueftent d'imposer de grandes déformations
(£~ 20) et donc d’atteindre un régime stationnaire. SN@isposons ainsi de deux chemins de
déformation trés différents pour cette étude. Legastructures et les textures résultantes ont
éte étudiées (notamment par EBSD), soit apresidefsement rapide, soit apres maintien
statigue en température, de maniere a caractégsdement les évolutions post-dynamiques.

Ces approches expérimentales ont été associéesti@vail de modélisation : un
modele de recristallisation dynamique "continugagmentation progressive des grafhs
initiaux), développé auparavant pour les alliagesuchinium, a été transposé au cas de la
phase3 des alliages de titane.

Le chapitre 1l est une synthese bibliographique présentant Kgdli&i-17 ainsi que
des alliages proches et décrivant également lexipaux mécanismes de déformation a
chaud.

Le chapitre Il traite des procédures expérimentales et présembatériau étudié, les
essais mecaniques et les techniques d’analyse.

Le chapitre IV concerne les résultats expérimentaux. Apres urectErsation des
microstructures initiales de l'alliage, les paramegtrhéologiques sont déterminés a l'aide
d’essais de compression et de torsion a chaud. Barapitre sont également étudiées les
évolutions de microstructures et de textures ention des conditions de déformation.

Enfin, le chapitre V présente un modele de recristallisation dynamicomticue
[Gourdet & Montheillet, 2003], initialement utiliggour des alliages d’aluminium et repris,
adapté et amélioré pour I'application a la défororaé chaud de I'alliage Ti-17.
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CHAPITRE Il SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

2. Synthése bibliographique

2.1.Généralités sur le titane pur

Le titane se présente sous deux phases distindesansformation allotropique se
situe a une température de 882 °C appelée trghshsempérature ambiante, la phase stable
est la phase tandis qu’au dela du transfisc’est la phas@ qui I'est jusqu’a la température
de fusion, atteinte a 1670 °C.

La phasex présente une structure hexagonale de parameiseslnors a = 0,295 nm et
c =0,4682 nm. Elle est qualifiée d’hexagonale geetompacte du fait de son rapport c/a
inférieur a la valeur théorique de la structuredgmnale compacte (1,587 contre 1,633).

La phasef présente une structure cubique centrée de pamnaetr0,332 nm
[Combres,1994. Les principales propriétés du titane sont pré&etans le tableau 1.

Tab. 1. Caractéristiques physiques du titane non alié [De Gélas, 1976]

Propriété Valeur Unité
Muméro atomique 22 -
Masse atomique 479 z
Masse volumique 4.507 g.cm™
Température de transformation allotropique B8Z °C
Température de fusion 1670 °C
Température d ébullition 3535 °C
Capacité thermique massique 5225 I kg’? K
Conductivité thermique 16,7 W.om™ K™
Reésistivité électrique a 20 *C 478 < 107" 0.m
Coefficient de dilatation linéaire 3 25 "C 8.5 =107 K™
Susceptibilité magnétique 3.2 % 107° cm’ - g
Module d’élasticité 110 000 MPa
Coefficient de Poisson 0,33 -

2.2.Les alliages de titane

Les éléments d'alliage sont classés dans deuxarédégselon leur aptitude a favoriser
la stabilité de I'une ou l'autre des deux phades alphagenes et les bétagenes.

Leur action se caractérise par une modificationtrdmsusp, respectivement une
élévation et une baisse par rapport a la valelerigt dans le titane pur. En fait, il existe une
troisieme catégorie, certes moins intéressante dut pe vue de I'obtention d'une phase
particuliere, mais non négligeable pour le durcissat : les éléments neutres.

Outre l'action sur les équilibres thermodynamiquks €léments alphagenes et
bétagenes conditionnent la cinétique de transfoom$t — o, permettant la création d’états
métastables a évolution plus ou moins lente.

17



CHAPITRE Il SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

Les fractions des phaseaset f aménent a définir cinq grandes catégories d'abag
précisées dans le tableau 2. Pour les classer, étéaétabli expérimentalement deux
indicateurs, Aly et Mo représentant respectivement les teneurs massiuesdéments
alphagénes et bétagenes :

A=A+ 200
3 6

V Cr Fe Cu Nb
P +—— + =4
a 1,5 0,6 0,35 3 3,

C’est le rapport Mg/Al¢q qui détermine le classement des alliages commhestiie le
Tableau 2.
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Tab. 2. Classement des alliages de titane en fonction de Mog /Al [Augris, 2000]

3|8
Type 21 < , L
s Exemples| 2 | © Obtention Caractéristiques
d’alliage S| S
e =
© Bonne stabilité thermique.
O © Résistance fluage 550°C
& * Faiblement allié en [@ Soudabilité.
a TASE g | 0| . . e s o
S éléments alphagénes l Formage difficile a froid.
@ Pas de réponse aux trai-
tements thermiques
IMI6G8S | © (0,06 Mémes caractéristiques que |
IM1829 § 0,07 Eaible boUrcentage alliagesa avec :
Quasia IMI834 ; 0,08 d’élémeFr)\ts uniforrgec © Meilleure résistance en
UT651A | ¢, |0,12 en bAtagdnes 7| traction
TA8DV ;00 0,19 g © Bonnes caractéristiques a
Ti-6242 | © ]0,23 haute température préservée
O - 2.7 .
S Entre propriétest et3 avec :
TASV 3 042 © Reé ponSe aux trai['?ements
ol TA6V | & [0,36]« 4 a 6% d'éléments therrr?i Les
TA4DE | © 10,68} bétagenes © Résigtants a chaud
Ti-6246 | & |0,70 g
o © Stabilité - 450°C
" . © Réponse aux traitements
O * Quantité assez im- thermiaues
Quasif =) portante d’éléments lues. -
. P S © Facilité de mise en forme.
ou Ti-17 1,53| bétagenes s
. ‘® o © Bonnes propriétés
B- Ti-10-2-3 | O 2,95/« Phase existe atemy” . NP
i o i _ . | mécaniques a 'ambiante.
meétastabl¢ o pérature ambiante a . e
R 6tat métastaby @ Température d'utilisation
elal metastable inférieure & 350°C
O . Peu utilisés car :
S  Forte proportion L :
3 d'éléments batagene | © Réponse aux traitements
5 Ti-15-3-3-3| '~ [ 3 empchant la brécip  thermiques
TVI3CA O | 6 _p precip @ Mauvaise tenue au fluage.
S tation d’une phase . R .
& , . Inutilisables a haute tempé
© durcissante
rature
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Le Ti-17 présente une température de transus vamdre 880 et 900 °C. La valeur du
transusp est essentiellement fonction de la teneur en alwmi, chrome, molybdene et en
oxygene. Les éléments d’addition sont présentéfometion de leur pourcentage massique
dans l'alliage dans le tableau 3.

Tab. 3. Composition chimique de I’ alliage Ti-17

Eléments d’addition % massique de I'élémer

Aluminium (Al) 4,5-5¢t
Etain (Sn 1,6-24
Zirconium (Zr' 1,6-24
Molybdéne (Mo 3,E-4Et
Chrome (Cr 3,5-4.t

Oxygene (C 0,08-0,1:
Azote (N 0,05 Ma»
Carbone (C 0,05 Max

Hydrogéne (H 0,0125 Ma:
Fer (Fe 0,25 Ma
Chaque élément résidi 0,10 Ma»
Total des éléments résido 0,30 Ma>

2.3.Les phases présentes dans le titaf@eagle 1960; Séraphin et Castra964

Suivant le type de traitement subi et la strucianrgale, on distingue deux grandes
familles de morphologie dans les alliages de tifam# lesquels la phasea précipité :

- une structure aiguillée ou lamellaire (ou encaieldaire),
- une structure équiaxe ou globulaire.

Le refroidissement a partir du domaigeonduit a une structure lamellaire dans tous
les cas, hormis celui des alliag@s Sa finesse varie dans le méme sens que la vitlesse
refroidissement. Pour obtenir la structure équigxelus utilisée, un traitement thermique ne
suffit pas. Il faut lui associer un corroyage ddesdomainea/f3 qui provoquera la
fragmentation de la structure aiguillée ou lame#laiCe dernier induit des mécanismes de
restauration et de recristallisation dynamique mués verrons plus loin (cf § 2.5).
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* Cas des alliages eta/p

Au cours d'un refroidissement rapide, la phfisstable a haute température va se
transformer, au moins partiellement et dans desitons de refroidissement rapide, en
martensitea’. La température de début de transformation maitigue (point M) est
supérieure a I'ambiante. Cette phase formée sdfusidn posséde une structure hexagonale
comme celle du titane pur et la composition chimideda phas@ dont elle est issue. Elle est
hors d’équilibre et donc susceptible de durcisserpantnaintien a une température inférieure
au transu mais suffisamment élevée pour créer des tlatarcissants.

Cette phase’ a une structure aiguillée fine de type martegaii. Plus la vitesse de
refroidissement est lente, plus les aiguilles spdisses, donnant naissance a une structure
lamellaire plus grossiére appelgteucture de Widmanstatten qui sera détaillée § 2.4.2. Si
elle diminue encore, on obtient une structure erelkes plus épaisses.

La phase3 résiduelle est généralement décomposeée, lorsrditanu, en phase qui
précipite sous la forme d’aiguilles tres fines etssant sur les éventuelles aiguilles de
Widmanstatten ou lamelles préalablement obtenues.

Pour obtenir une structure équiaxe, il faut déforplastiquement l'alliage dans le
domainea + 3 puis le mettre en solution dans ce méme domainea @lors une structure
composée de nodules équiaxedans une matrice de phgseUn revenu peut faire précipiter
de la phase dans la phasg métastable restante.

» Cas des alliage$ métastables

La phasef peut étre conservée a température ambiante sfteidissement est
suffisamment rapide. Du fait de la teneur impoedaen €léments bétagenes, le pointest
inférieur a la température ambiante et la transébion martensitique n’a donc pas démarré
lors de l'arrivée a la température ambiante. Laspifiapeut étre durcie par revenu dans le
domaine biphasé. C’est le cas de l'alliage Ti-17.

* Cas des alliage$

On distingue les alliages stables des alliagesam@uement instables. Pour ces
derniers, la phas@ peut se transformer en martensite sous l'effet d’'une déformation
plastique a température ambiante : on parle alorsnadensite mécanique d’écrouissage,
comme pour les aciers inoxydables austénitiques. cEnqui concerne les alliages
mécaniquement stables, la teneur en éléments bémgst telle que cette transformation de
la phaseB n'est plus possible. Enfin, pour les alliages g#efment stables, tout traitement
thermique est inopérant, hormis pour le détensiomamt des contraintes.
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2.4.Les microstructures

Les caractéristigues mécaniques des alliages deetisont étroitement liées a la
microstructure. Les principales propriétés rech@shsont la résistance mécanique, la
ductilité, la ténacité et de bonnes tenues en Uatigt en fluage. Ces propriétés sont
principalement la conségquence de plusieurs paramégts que la proportion des différentes
phases, la texture morphologique et la texturetatldgraphique. Ces parameétres étant
fonction eux-mémes de I'histoire thermomécaniquendtériau comme nous le verrons par la
suite.

Toutefois, on distingue généralement deux cladsemicrostructures constituées de
phases assez différentes.

2.4.1.Les différentes morphologies
* La phasea
Pour la phase (Fig. 2), on distingue principalement [Delfos2603 :

d ce: phase alpha primaire qui précipite sous formdistgés assez épais aux ex-joints de
grainsf3 lors du refroidissement a partir du domafheCette phase vérifie les relations de
Burgers avec un des ex-gra[hadjacents.

a’wes: phase alpha primaire qui précipite & I'aplombalphased” sg avec un angle de 90°
ou de 120° sous forme de colonies constituées mellles paralleles entre elles. Dans le
TAG6V, Le Biavant R00QJ a montré que les lamelles d’'une méme coloniegutaent la méme
orientation cristallographique et que la colonierespondait a 'un des douze variants de
Burgers. ChaussylP9q I'a aussi constaté sur le BétaCez, alliage tréshe du Ti-17.

o wi: phase alpha primaire intragranulaire de Widmatestzelle apparait lors de la trempe
apres forgeage ou pendant les opérations de teitethermique. Elle se présente sous la
forme d’aiguilles enchevétrées.

a"wi: phase alpha secondaire intragranulaire de Widtétian, elle se forme lors des
traitements thermiques, elle résulte de la décoitippsde la phasg§ métastable. Elle se
présente sous la forme d’aiguilles tres fines.

a'. phase martensitique de structure intermédiamee la phas@ et la phasex de type
orthorhombique avec une forte teneur en élémengg®ies et donc une composition proche
de la phas@. La transformatiof3 — o’ s’effectue par distorsion du réseau cristallirpat
cisaillemenf{ 112 <111>.
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» Laphasep
Pour la phas, aprés un refroidissement depuis le dom@inen distingue [Delfoss009 :

Bs: phase retenue a I'ambiante et stabilisée gstiirapossible de transformer par traitement
thermique.

Bm: phasep meétastable, retenue a I'ambiante mais avec sa asitign chimique haute
température qui, sous l'effet des traitements tlgues, évolue en phase

Bt : phaseB transformée issue de la décompositiordear refroidissement lent en structure
lamellairea + 3.

e Autres phases

w: cette phase existe sous deux variantes, I'unermique apparaissant lors de la trempe
rapide a partir de la température de transus, réaigotherme pouvant apparaitre par
décomposition isotherme de la phgsale certains alliages. Cette phase, durcissante tout
autant que fragilisante, est une phase transimwant I'apparition de la phase et est
invisible en microscope optique.

TisAl: cette phase apparait lors de maintiens prolodgés un domaine de températures
intermédiaires (450 a 700°C). Elle est hexagomalgsissante, mais aussi trés fragilisante.

Ex-grains recristallisds

5 pm

Fig. 2. Exemples de microstructures dans le Ti-17 [Gourbesville, 2000]
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L’ obtention des différentes phases est régie essentiellement par |a température initiale
de changement de phase et la vitesse a laguelle celui-ci s effectue. Pour prévoir la
morphologie de laphase a lors de latransformation 3 — o + 3 on utilise lesdiagrammes TTT
(Température, Temps, taux de Transformation) et TRC (Transformation en Refroidissement
Continu) (Fig.3 et Fig. 4).

T T T
x  TilT t, x a8 g
| m TIT ty, 5 R sat il
ana o Til? tg, % -
g Becez B, L e - a
e pCez i, F A AT i
e b B-cez tgy o = =
* EF r‘ (]
£ -] _llgi L4
] a8 i g
600 x B b ° i\
®m Fie .
i@ " e
1N xm e
500 F W wxom  we
S % @
® o (3 ®
® ; o ©
400 [ i k. x@ & o
B L4
Tw T @
300 : 2 : ; i : 00 - T t(s)
i 10 100 1000 10000 10 100 1000 10000 100000
20°Cis 10°Chs CH 1°C/ 0,5°Cls 600°C/h 300°C/h 150°C/h 30°C

time (s)

Fig. 3. Comparaison desdiagrammes TTT Fig. 4. Diagramme TRC BétaCez [Bein, 1996]
alliages BétaCez et Ti 17
[Da Costa Teixeir&003

2.4.2 Les différentes structures

e La structure aciculaire

Cette structure ne requiert qu'un traitement thgue Elle s’obtient lors d'un
refroidissement commencé dans le dom@imee se caractérise par la présence d’aiguilles dont
I'épaisseur est fonction de la vitesse de refrsiglisent. Selon cette vitesse on distingue deux
cas:

»  La structure martensitique, structure fine, obtenue dans le cas d’'une trerapéle a

M= :F‘*-»-.
by 5,50 2

ig. 5. iti ) . 100 pm
Fig. 5. Structure martensitique Fig. 6. Structure de Widmanstéatten
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» La structure de Widmanstéatten (ou en vannerie) ptedpar un refroidissement plus
lent permettant a la transformatigh -~ o de s’effectuer (Fig. 6). La phase se
développe sous forme de lamelles dautant plus sépsai que la vitesse de
refroidissement est lente.

e La structure équiaxe

Cette structure nécessite I'utilisation d’un traint thermomécanique. A partir de la
structure lamellaire, on réalise un corroyage dandomaine biphasé + 3 puis un recuit,
comme schématisé figure 7 par Dumanovj$Ro7.

lempérature @

Su:mn I:_nelm a+h Structure lamellsire déformée.
B0 Vammene .

Fig. 7. Schéma de I’ obtention d'une structure équiaxe de I'alliage Ti-6Al-4V [Dumanowski,
1997]
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2.5.Mécanismes de déformation a chaud

La déformation a chaud est généralement définientom@tant une opération de mise
en forme effectuée a une température T comprise €% Tusion €t Trusion (température de
solidus). L'une des conséquences de la déformatiaitnaud des alliages métalliques est
I'accroissement important de la densité de dislonatdans chacun des grains (écrouissage)
et a pour effet une augmentation de la contraintcodlement et de surcroit une
augmentation de I'énergie interne, force motricergauestauration et la recristallisation. Le
comportement du matériau dépend principalementodeésergie de défaut d’empilement.

L’examen des relations entre contrainte d’écoutdmet déformation équivalente
permet de distinguer deux types de métaux ou afliaggtalliques : les matériaux a forte et a
faible énergie de faute d’empilement. Dans les deax de figure, on assiste pendant la
déformation a un adoucissement du matériau, régudizs mécanismes de réarrangement de
la structure qui abaissent la densité de dislocati@uand ils ont lieu au cours de la
déformation, ils sont dits "dynamiques" ; s’ilsgeécedent ou la suivent, ils seront qualifiés
respectivement de "statiques” ou "métadynamiques”.

Dans les matériaux a faible énergie de faute dilement, soit quelques F0J/nf
(cuivre, laitons, fery, aciers austénitiques), la phase d'écrouissaggeérstralement suivie
d'un maximum unique, assez prononcé. Le régimeiostaire est atteint pour des
déformations trés faiblesc (< 1). De plus, aux faibles vitesses de déformatbnaux
températures élevées, le palier stationnaire red¢tgtint qu’'apres une série d’oscillations
d’amplitude décroissante. Ce comportement est Ué paocessus deecristallisation
dynamique discontinue (RDD). La contrainte d’écoulement dépend de leessde de
déformation et de la température. Dans tous les alés augmente lorsque la vitesse de
déformationé augmente ou lorsque la température T diminue~{gf.9).

Dans les matériaux & forte énergie de faute d’lmgint, soit quelques T0J/n?f
(aluminium, fera , titane, aciers ferritiques), la courbe contrainte-défdioraa chaud
présente habituellement un domaine d’écrouissages pn maximum relativement peu
accentué, suivi d’'un lent adoucissement conduigamt domaine stationnaire, dans lequel la
contrainte d’écoulement reste constante. Celui-@stn parfois atteint qu’apres une
déformation trés élevéee (> 20) obtenue généralement par essai de torsion.tdl
comportement est associé aux processusedestallisation dynamique continue (RDC)

(cf. Fig. 12) et deecristallisation dynamique géométrique(RDG) (cf. Fig. 11).
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2.5.1.Déformations faibles

Aux déformations faibles(< 1), c’est-a-dire approximativement jusqu’au imaxm

de la courbe contrainte-déformation, la combinaistes processus d’écrouissage et de
restauration dynamique se traduit par une évolutimrostructurale analogue a la formation

des cellules d’écrouissage observée lors de lamétmn a froid des mémes matériaux. Dans
ce domaine, on observe une augmentation progredsileedensité de dislocations. Toutefois,
contrairement au cas de la déformation a froid, amtroissement lié a I'écrouissage est
modéré par la restauration dynamique : le mouverdestdislocations est facilité par les

mécanismes de glissement dévié et de montée, gautiar dans les métaux a forte énergie
de faute d’empilement. Ainsi une partie des didioca peut étre éliminée, soit au cours
d’annihilations par paires, soit par absorption dissjoints de grains. Simultanément, les
dislocations s’organisent en sous-joints subdivigessgrains initiaux en sous-grains (Fig. 8),

conformément a la théorie de HAl9[7Q.

Segment de Sous-joint
dislocation en formation

Sous-joints Joint

Soué-grain

v

Fig. 8. Représentation schématique du processus de restauration dynamique

Les transformations microstructurales dans le doenales déformations faibles
résultent donc d’'un équilibre entre I'écrouissagedtion de dislocations) et la restauration
dynamique (réarrangement et annihilation contingedildocations).

Les sous-joints apparaissent comme des arrangenpdarts d’'une, deux ou trois
familles de dislocations paralleles. Au maximum ldecourbe contrainte-déformation, la
désorientation cristallographique moyenne entre-goaisis adjacents est de quelques degrés.

L’angle de désorientatiof entre deux cristaux adjacents est le plus petjteapositif
de rotation permettant d’amener les deux cristaugagncidence. La taille moyenne des sous-
grains augmente lorsque la vitesse de déformatiomnde ou lorsque la température
augmente ; elle varie donc en sens inverse denfaaiote d’écoulement.

Dans le cas des matériaux donnant lieu au mécardsnecristallisation dynamique
discontinue (RDD), les premiers germes de grains recristalleggparaissent un peu avant le
maximum de la contrainte, ce qui termine la phaéerduissage-restauration dynamique.
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En revanche, dans les matériaux ou la RDD neagufirpas, I'évolution progressive
de la microstructure aux grandes déformations daeste qu’il est convenu d’appeler la
recristallisation dynamique continue(RDC).

* Recristallisation dynamique discontinue (RDD)YMcQueenet Jonas1975; Sakaiet
Jonas;1984; Montheilletet Jonas;1994

Dans les matériaux a faible énergie de faute diement, les dislocations sont
fortement dissociées et par conséquent peu moli@s. réarrangement en sous-joints est
donc difficile et le processus de restauration dyigae décrit dans le paragraphe précédent
peu efficace. L'écrouissage est donc important,que conduit a I'accumulation locale
d’'importantes densités de dislocations dans le naatéL’énergie élastique ainsi stockée
constitue une force motrice suffisante pour prosga température élevée, la germination de
nouveaux grains : pour une déformation critiguelégérement inférieure a la déformation

£, correspondant au maximum de la courbe contrairfieaétion[ £.~ (5 / 6) £,,] [Jonaset

al., 2009, des germes de nouveaux grains apparaissenielamstériau écroui. Un germe est
une région de faible volume (de l'ordre du micromgt contenant une faible densité de
dislocations et séparé de la matrice environnantal@sa interfaces a forte désorientation. Il
semble que plusieurs mécanismes soient susceptiblgsoduire des germes, tels que par
exemple la rotation accélérée d'un sous-grain @diér, la coalescence de sous-grains
adjacents ou la migration locale d'un joint de gsaa l'intérieur d’'un grain voisin. Ces
germes apparaissent le plus souvent a proximitgail@s de grains initiaux. Les nouveaux
grains ainsi créés croissent alors au détrimentadesens grains écrouis, la migration des
joints de grains entrainant ainsi une diminution l@mergie élastique du systéme. La
contrainte d’écoulement passe alors par un maximtia structure initiale déformée est
rapidement remplacée par une structure recrigallise qui empéche le déclenchement des
processus plus lents de RDC et RDG (Fig. 9).

7o 4 III
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M //r :“\\ e IV
S I o~ |  Eélevée,
L _"/ pas : T faible
II— ‘ r, 1:‘ \/ . | — H
[ /1 SN - 5 £ faible,
ﬂ",f i\ T T élevée
[ o .
|/ K Domaine :
V j: i d'écrouissage- : Domaine
% * | restauration | stationnaire
I i i dynamique
Paal i
0 & Em £, ™ 1 3

Fig. 9. Courbes contrainte-déformation d'alliages a faible énergie de faute d’empilement
[Montheillet, 2009]
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C’est alors la recristallisation dynamique disomune (RDD) qui définit I'évolution
structurale du matériau. La suite du processusriEp@ rapport entre la taille de grains
initiale Do du matériau et la taille moyenne @es grains atteinte au régime stationnaire, celle-
ci ne dépendant pour un matériau donné que denp&@ture et de la vitesse de déformation
imposée. On distingue donc deux cas :

Si le processus conduit a affinement des grains(plus précisément sif>> 2Dy), la
recristallisation dynamique se produit « en coliea partir des joints de grains initiaux
déformés (Figure 10.a). Les nouveaux grains rediiss envahissent progressivement les
anciens a partir de leur périphérie, ce qui produe décroissance de la contrainte
d’écoulement. Cependant, les grains recristalbsedéforment sous I'action de la sollicitation
imposée, de telle sorte que lorsque les grainsaunxitont entierement disparu, I'état
d’écrouissage du matériau est fortement hétérogeneecristallisation dynamique va donc se
poursuivre de maniére non synchronisée, certaioesszdu matériau se trouvant au stade de
germination, et d’autres au stade de croissanaaissage des grains. Ceci se traduit par
'apparition d’'une contrainte d’écoulement station@aapres un maximum unique de la
courbeo, - €.

Si le processus conduit a grossissement des grainglus précisément si Do < 2D
la croissance des premiers grains recristallisésjaints des grains initiaux déformés est
rapidement limitée par leur interaction mutuelleg(FLO.b). Ainsi, la premiére vague de
recristallisation, qui se traduit par une premig&croissance de la courbe contrainte-
déformation, ne permet pas aux grains recristallidatteindre leur taille stationnaires.D

L’ensemble du matériau s’écrouit a nouveau de emanrelativement homogéne,
jusqu’'au déclenchement d’'une deuxiéme vague destaltisation accompagnée d'une
deuxieme décroissance de la couthe- €, et ainsi de suite. La recristallisation dynamique

se produit donc de maniere synchronisée, ce giradait par les oscillations successives de
la contrainte d’écoulement.

Finalement, le développement progressif d’hétéréigés d’écrouissage dans le
matériau conduit a I'amortissement des oscillati@isa I'apparition d’'une contrainte
stationnaire.

Joint de grains Grain initial Grain recristallisé

Vi |

r’d

l. Il V.

a. Affinement des grains : recristallisation dynamigumecollier ¢ élevée, T faible)
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Joint de grains Grain initial Grain recristallisé
\ \

I Il Il V.

b. Grossissement des grains : recristallisation symibée € faible, T élevée)

Fig. 10. Modifications structurales subies au cours de la déformation a chaud dans le cas de la
recristallisation dynamique discontinue [Montheillet, 2009]

Quelle que soit la nature de la phase transitédarenicrostructure est constituée au
régime stationnaire d’'un agrégat de grains a div@exes de leur existence: aprés
germination, chacun d’entre eux croit au détrindses voisins, puis sa taille passe par un
maximum ; le grain décroit alors au bénéfice de goisinage, avant de disparaitre. Les
propriétés globales du matériau au régime statiomn@ontrainte d’écoulement, taille
moyenne des grains...) correspondent a la moyennerdpsiétés instantanées d’'un grain a
tous les stades de son existence.

De maniere analogue aux sous-grains produitsgpagdtauration dynamique ou aux
cristallites issues de la RDD, la taille moyenne d&s grains recristallisés au régime
stationnaire augmente. Il en résulte que, partamedtaille initiale de grains gconstante, on
observera une courbe a maxima multiples (grossessedes grains) aux faibles vitesses de
déformation et aux températures élevées, corresppadane contrainte d’écoulement faible.

En revanche, on observera une courbe a maximuguefaffinement des grains) aux
vitesses de déformation élevées et aux basses rames, correspondant a une contrainte
d’écoulement élevée (Fig. 9).
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2.5.2.Déformations modérées

Dans ce domaine d’écrouissage, on observe une emigtion progressive de la
densité de dislocations. Simultanément, les dislmta s’organisent en sous-joints
subdivisant les grains initiaux en sous-grains.(EQ).

Les grains initiaux sont de plus en plus déforaiéss que les sous-grains demeurent
approximativement équiaxes. Cela implique que tes-grains se détruisent et se reforment
continuellement (polygonisation) ou encore que #®BIs-joints subissent d’importants
mouvements de migration.

A I'échelle microscopique, I'évolution microstrucilie apparait comme un équilibre
entre I'écrouissage, qui crée des dislocationslaetestauration, qui les réarrange et les
annihile. Dans les matériaux a forte énergie deefdiempilement, la RDC est déja visible.

Un autre mécanisme générateur de "nouveaux graims'grandes déformations fait
intervenir le changement de forme des grains imtigui s'accompagne de I'augmentation de
la surface des joints par unité de volume. On olesque les joints de grains deviennent de
plus en plus ondulés au cours de la déformatisripiiment des "serrations”. Lorsque I'une au
moins de leurs dimensions devient suffisammentldailles grains peuvent subir des
"pincements” locaux conduisant a leur fragmentaffig. 11). Ce processus est qualifié de
recristallisation dynamique géométrique(RDG). Cela exige la présence de joints de grains
préexistants dans le matériau avant déformatiams ajue la RDC a été observée également
dans des échantillons initialement monocristallins.

o

Fig. 11. Représentation schématique du mécanisme de recristallisation dynamique
géométrique [Humphreys et Hatherly, 2004]

Les deux mécanismes de RDC et RDG opérent singutant.
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2.5.3.Déformations élevees
* Recristallisation dynamique continue

La structure se modifie : la désorientation moyeln entre cristaux adjacents
s’accroit. Il existe deux types d’interfaces. Péur 15 °, c’est toujours un sous-joint, pouvant
étre décrit comme un arrangement de dislocatioogt ®> 15 °, l'interface est de type joint
de grain. Il semble que c’est la désorientatiorgpssive des sous-joints formés aux faibles
angles qui génere ce phénomecdest la recristallisation dynamique continue[Rossard,
1960; Lombry et al.1981; Perdrix et al.1981; Montheillet,2004

% v
- — |
/'<-“ i —— I
/ ST B TN
L[—r',‘ [
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restauration dynamique |
- -
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Fig. 12. Courbe contrainte-déformation d' alliages a forte énergie de faute d’ empilement

La contrainte d’ écoulement passe par un maximum en début de déformation et ensuite
la courbe suit un long adoucissement jusgu’'au régime stationnaire atteint & de fortes
déformations (Fig. 12).

On considére qu'une interface entre deux cristaux est un sous-joint lorsqu'elle
correspond a une désorientation minimale 8 < 15 ° et un joint pour 8 > 15 °. Contrairement
aux sous-joints, les joints de grains ne sont plus décrits en termes de dislocations, mais
relevent de la théorie des réseaux de coincidence. Pour caractériser une telle microstructure,
on introduit le terme de cristallite (Fig. 12, éape V), qui désigne dans un agrégat
polycristallin une entité d’ orientation cristalline uniforme et délimitée en partie par des joints
de grains, en partie par des sous-joints. En revanche, on convient de réserver les termes de
grains et de sous-grains a des éléments d' agrégats exclusivement délimités par des joints et
des sous-joints, respectivement.
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Aux déformations élevées ¢> 1), le processus de RDC conduit a une microsirec
illustrée par la figure 13, dans laquelle les jpide grains sont représentés par des lignes
noires et les sous-joints par des lignes grises.

Fig. 13. Microstructure résultant de la recristallisation dynamique continue d'un alliage
Al-Mg-Si (AA6060) déformé en torsion & 400 °C et 0,1 s jusqu'au régime stationnaire
(£ = 20) [Chovet, 2000]

Au cours de la déformation, une partie des soudgoformés durant la phase
d’écrouissage-restauration dynamique se transforpregressivement en joints en raison des
rotations cristallines différentes des sous-graatjacents. Cette création d'interfaces
initialement a faible, puis a forte désorientatiest illustrée par les histogrammes de la
figure 14.
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Fig. 14. Distribution des désorientations obtenue pour un aliage d’auminium pour £ = 0 et
£ = 20 [Chovet, 2000]

Avant déformation £ = 0), la distribution des désorientations est peode celle
correspondant a un agrégat de cristaux d’orientaiaie position aléatoires (représentée par
la courbe bleue : distribution de MacKenzi®%g), avec peu de sous-joints et un maximum
de joints de désorientation voisine de 45 °. Agtéformation € = 20) I'histogramme est
completement différent : la fraction de sous-joiass beaucoup plus grande, tandis que les
joints se répartissent de maniere a peu pres amif@ntre 15 ° et la désorientation maximale

possible. (Pour des cristaux de structure cubicglée-ci vaut : co‘é[(Z\/E -1/4]1~ 62,8 °).

Les mécanismes élémentaires controlant la reltisstion dynamique discontinue et
la recristallisation dynamique continue sont lesmag (écrouissage, restauration dynamique
et migration des joints) mais les cinétiques soffiér@ntes. Certains auteurs comme Tanaka
etal [1999 ont mis en évidence I'existence d’'une compétigmrre les deux mécanismes de
déformation a chaud dans du fer et des aciers ferritiques (cubiques centrés). Une
représentation schématique figure 15 montre lesafttes d’apparition des deux types de
recristallisation.

RDD RDD

Mobilité des joints Furelé

RDD RDC

Energie de défaut d'empilement

Fig. 15. Domaines d apparition de la recristallisation dynamique discontinue et de la
recristallisation dynamique continue [Tanaka et al., 1999]
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Les figures ci-dessous montrent des exemples de microstructures obtenues a I’ aide
d'essais de compression uniaxiale pour différentes températures et vitesses de déformation
pour des alliages de titane déformés en f.

2.5.4.Cas des alliages de titangChampin,1981]]

La figure 16 montre des micrographies optiques glagns initiaux juste avant la
compression de l'alliage Ti-10-2-3 a difféerentempératures (la température de trandest
de 805 °C).

oy

font

Fig. 16. Micrographies optiques des grains initiaux juste avant compression de I'aliage Ti-
10-2-3 a différentes températures ; @) apres mise en solution a 1123 K pendant 1h, b) apres
maintien a 1023 K pendant %2 h, ¢) 2923 K pendant %2 h [Furuhara et al., 2003]

La figure 16.a montre un échantillon trempéBeune structurgd équiaxe est obtenue
avec des grains de taille moyenne de 14i. Il est observable que la phaBeest
partiellement transformée en martensitgpar trempe a température ambiante.

AT =1023 K (figure 16.b), une tres faible quéntie précipités est observée le long
des joints de grainf. Aucune martensite n’est observée a lintérieus deains apres la
trempe ce qui montre que la stabilité de la plflagagmente avec la précipitatianA 923 K
(figure 16.c), en plus de la précipitationau niveau des joints de grains, des précipités
intragranulaires sont formés a l'intérieur des gl

Le titane totalemenp, a forte énergie de faute d’empilement car présgntine
structure cubique centrée, subit une restaurayoardique et une recristallisation dynamique
continue associée a une recristallisation dynamggenétrique.
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Si on maintient le matériau a chaud aprés défoomatil y a recristallisation
métadynamique rapide. La figure 17 montre la déstaition progressive des parois pour une
déformation dee = 0,25. La figure 18 souligne I'aplatissement deains initiaux aprés un
essai de compression uniaxiale mais aussi lestiseisa(cf. § 2.5.2) qui se sont formées
pendant la déformation, avec une vitesse de défammodérée.

------ >Axe de compression

r rzg FeAlLS
g e

b
A,

r oL
4

Fig. 17. Carte de désorientation Fig. 18. Microstructure obtenue apres
(BétaCez, € = 0,25) [Chaussy, 1996] compression 210 s (Ti-10V-2Fe-3Al ;
T =840°C; ¢ =2) [Girinon, 1999]

La figure 19 montre les courbes contrainte-déftionade l'alliage Ti-15-3-3-3
déformé en phasp & 1073 K / 800 °C (la température de tran@usst donné a 750 °C).
Chacune d’entre-elles atteignent un régime quasiesinaire apres un pic de contrainte étroit
typiguement observé pour ces alliages. Pour unessat de déformation élevée ou une
température d’essai basse, la contrainte d’écouleast plus grande.

La figure 20 représente la carte de désorientattone méme alliage et pour le méme
essai. Elle indique que beaucoup de parois deefdid$orientation sont présentes. De plus, de
nouveaux grainf équiaxes sont apparus (entourés sur la carte)altesirs en déduisent que
les nouveaux grain8 sont sous-structurés et présentent une hautetéefesidislocations et
gue ceux-ci sont formés paecristallisation dynamique discontinu®DD). La taille des
nouveaux grains est estimée a 126 Des résultats analogues ont été obtenus pas &bk
[2009 sur le méme alliage et plus récemment, par Waratiaret al. 017 sur un alliage
voisin, le Ti-5Al-5Mo-5V-3Cr-1Zr.
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En menant une autre analyse et connaissant conméegissent ces types d’alliages,
nous pensons que, malgré la faible déformatier (0,6), les nouveaux grairfs ont été
formés par recristallisation dynamique geométri(RieG). De plus, a plus forte déformation,
la RDC est le mécanisme de formation des nouvelissallites formées en concomitance
avec la RDG.

200

©
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Fig. 19. Courbes contrainte-déformation de I'aliage Ti-15-3-3-3 déformé a 1073 K
[Furuharaet ., 2003]

Low angle boundary (~15)
High angle boundary (15°~)

Fig. 20. Carte de désorientation de I'aliage Ti-15-3-3-3 déformé a T = 1073 K, ¢ = 0,55
eté=4,2x10° s [Furuharaet al., 2003]

La figure 21 illustre une relation linéaire enkaetaille des grain$ recristallisés et le
parametre Z (Zener-Hollomon). Une relation étrexéste méme pour les premiers stades de
la RDG.
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Fig. 21. Courbe représentant la corrélation entre le parametre Z (Zener-Hollomon) et la taille

des grains B recristallisés dynamiquement pour I'aliage Ti-15-3-3-3 déformé a ¢ = 0,55
[Furuharaet ., 2003]

La figure 22 montre un schéma interprétant I'évolumicrostructurale de I'alliage de
pureté commerciale Ti-6Al-4V prédéforme [e(fig. 21.a) et prédéformé enp (fig 21.b).
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Fig. 22. Schéma interprétant I’ évolution microstructurale de I' alliage de pureté commerciae
Ti-6Al-4V : a) prédéformeé B et b) prédéformeé o+p [Prasad et a., 2001]

Ces cartes sont de prime abord intéressantesllear synthétisent les différentes
transformations microstructurales qui se produisgans cet alliage en fonction de la
température et de la vitesse de déformation.
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En approfondissant, les auteurs affirment que éeanisme de RDD se produit en
phase3 et de fagcon non progressive.

Comme dans le paragraphe précédent, nous suggguensest plutdt le mécanisme
de RDG qui se produit dans ce type de matériae ¢&gbn beaucoup plus progressive que ne
le montre le schéma, c'est-a-dire avec une ligne&se referme pas sur elle méme.

Le préedéformé (fig. 22.a) possede un stade de globularisatiors dea domaine+
pour une déformation a une température inférieut®@0 °C et une vitesse de déformation
inférieure & 18 s*. Pour des vitesses plus importantes, les lamsliéissent des pliages
(kinking). La restauration dynamique de la phpsmrrespond plutét & une coexistence de la
RDG et la RDC selon le niveau de déformation.

Le prédéeformé+p (fig. 22.b) posséde un domaine de superplastogtéles grains
initiaux sont plus fins. La méme remarque qu'auapgeaphe précédent peut étre faite
concernant la zone de restauration dynamique.

La figure 23 montre deux microstructures de I'giéari-10V-4.5Fe-1.5Al déformé a
850 °C et a deux vitesses de déformation (transt&0a°C). La figure 23.a correspond a la
vitesse de déformation de 0,1 et la figure 23.b correspond & la vitesse de d&tion de
1 s*. On peut observer I'influence de la vitesse deméétion. En effet, plus la vitesse de
déformation est éleveée, plus la taille de crigtgliest faible.

Fig. 23. Microstructures de |’ alliage Ti-10V-4.5Fe-1.5A1 déformé 2850 °C (a) 40,1 s et (b)
a1 s [Balasubrahmanyam et Prasad, 2001]

Conclusion

Trés souvent dans les études concernant lesedlidg titane, les mécanismes de RDD
sont évoqués pour expliquer I'évolution des miawosures pendant la déformation. Ces
explications sont données sur la base d’ancienn@mspbinaires, ou doivent se produire soit
de la restauration dynamique, soit de la recristlbn dynamique discontinue.

Des que les joints de grains migrent, on peutidénsr qu'il y a recristallisation. I
faut noter cependant que les études portent tragesbaur des quantités de déformation tres
faibles ou la recristallisation dynamique continast simplement naissante et ou la
recristallisation dynamique geéomeétrique est priseirpde la recristallisation dynamique
discontinue.
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2.5.5.Les mécanismes statiques

L’écrouissage introduit dans le métal des défaatstallins et lui permet
d’emmagasiner de I'énergie de déformation. Un neinén température ou un recuit permet
sa dissipation grace a des mécanismes d’adouciasstagques :

- la restauration statique,
- les recristallisations statique et métadynamique.

Concurrents, ces mécanismes peuvent tous interveni

» Larestauration statique
Il s’agit d'un réarrangement des dislocations aggagné de I'annihilation de
certaines d’entre elles. Ses modalités d’existenae déroulement sont les mémes que pour
la restauration dynamique.

» Les recristallisations statique et métadynamique

Il 'y a création de nouveaux grains et migrationlelas joints. On distingue deux
mécanismes de germination :

- germination par migration des sous-joints : leslésorientés sont plus mobiles et

donc le sous-grain qu’ils entourent est un germerpg@ ;

- germination par coalescence de sous-grains

La recristallisation statique nécessite un tempgdbation du fait de la germination.

C’est la difféerence avec la recristallisation métaainique qui elle, se produit par
croissance de germes existants sans temps d’incabhténergie nécessaire est supérieure a
celle entrainant la restauration, donc nécessgdeatepéeratures plus élevees.

2.6.Relations entre contrainte d’écoulement et parametrs
microstructuraux

Les principaux parametres qui caractérisent laostaucture d’un matériau déformé a
chaud peuvent se classer en deux catégories :

> Les parameétres concernant l'intérieur des sousigrai

Certains auteurs font la distinction entre lesodations véritablement mobiles et les
autres, immobilisées par d’autres dislocations audes particules. Par la suite, toutes ces
dislocations seront regroupées dans un méme pammet

- la densité de dislocatiopsa I'intérieur des sous-grains.
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> Les parameétres concernant les parois des sous-grains

- la taille des sous-grains D,
- la désorientation des sous-joififs
- la densité de dislocations qui constituensiass-jointsp,;,

- 'espacement des dislocations dans les soussjdi
Ces parametres sont reliés entre eux par lesaetasiuivantes :

b

== 1
g 1)
Avec b : longueur du vecteur de Burgers
G
=Cc— 2
Ps=Cr5 (2)
Ou en utilisant la relation 1 : Py :é 3)

Ces deux derniéres relations ne sont valablessgue sous-joint est parfaitement
"propre" et ne contient pas de dislocations redotega(dislocations de signes opposés qui ne
sont pas annihilées). Le coefficient ¢ est une teonte géométrique qui, selon les auteurs
varie entre 1 et 4. En assimilant les sous-joiniescubes et en supposant que chaque sous-
joint est constitué d’'une seule famille de dislamat, on obtient ¢ = 3 [Orlova et Cadek,
1973. Sur la base de nombreuses constatations exp#eatas [Urcola et Sellard,987, la
contrainte d’écoulement et la densité de disloaati® I'intérieur des sous-grains peuvent étre
reliées par la relation :

o =0, +MaGb,/p, (4)
avec
0, : composante de la contrainte qui regroupe la fictio réseau, les effets des solutés, des
joints de grains, etc.,
M : facteur de Taylor,

o : constante d’'interactiono(= 0,5-1 dans les métaux cubiques),
G : module de cisaillement.

Les densitesp et p,; étant proportionnelles [Urcola et Sellark987, ce type

d’équation s’applique aussi bien a la densité ddodations dans les sous-joints qu'a la
densité totale.
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Des considérations théoriques et expérimentalesigitent également de relier la
contrainte d’écoulement a la taille des sous-grains

0=0,+MBGbD™ (5)
05=<qg=<1

Cette équation est plus générale que (4) et estdiaire entre la relation associée
aux sous-grains (g = 1) et la loi de Hall-Petck @5).

2.7.Texture

Un critére de plasticité oucritere d'écoulement plastique est un critére permettant
de savoir, sous des sollicitations données, sipi@éee se déforme plastiquement ou si elle
reste dans le domaine élastique. Pour cela, onytéiger par exemple, dans le cas isotrope,
le critere de von Mises ou le critere de Tresca.

A cette échelle, nous restons dans la vision géoldal matériau, considéré comme
isotrope avec une contrainte d’écoulement basée sritere de von Mises. Ce domaine fait
partie de lamétallurgie mécanique qui regroupe I'ensemble desssais mécaniquesle
laboratoire permettant d’étudier le comportementnoscopiquales matériaux, en particulier
d’établir des lois deomportement empiriques.

Les matériaux cristallins sont par nature hétérege®n peut descendre a I'échelle
des grains du meétal. Elle correspond a I'étude adedformation des (mono)cristaux. On
considére des polycristaux constitués d’agglomeédatgrains monocristallins dans lesquels
des défauts linéaires, les dislocations, propagdes cisaillements sur des plans
cristallographiques. On étudie le comportement llalsa chaque grain suivant les lois de
plasticité cristalline.

2.7.1.Définitions
* Texture morphologique

La texture morphologique d’'un agrégat polycrigtaie définit par la forme de ses
constituants, grains ou domaines de phase (Figt Edy. 25).

Il nest pris en compte que la taille, la forme lafrangement des cristaux dans
'agrégat, mais sans préciser leur orientationestt’le point de vue de la métallographie
guantitative ou, plus généralement, dst&réologie.

o

Fig. 24. Métal partiellement recristallisé

Fig. 25. MnS dans |’ acier
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Texture topologique

La texture topologique d’'un agrégat cristallin sdirdé par la distribution de ses
constituants, non isotrope a I'échelle du volungmantaire représentatif.

» Texture cristallographique

La texture cristallographique représente la digtidm non aléatoire des orientations
cristallographiques des grains a I'échelle du vauslémentaire représentatif. Il est pris en
compte uniqguement l'orientation cristalline, néghgt tout renseignement sur la position
(taille, forme et arrangement des cristallites vitliels dans I'agrégat) : ce cas correspond a
la définition conventionnelle de taxture cristallographique.

Dans les métaux, I'anisotropie des propriétés esi thutexture morphologique pour
10 a 20 % des cas et a la texture cristallographpgue 80 a 90 % des cas.

N

2.7.2.0rigine des textures

La texture et les autres parametres structurawagie€gyats polycristallins sont formés
par toutes sortes de procédés de transformatiadesajui se sont déroulés au cours de
I'histoire du matériau. Ces procédés sont plusqdikrement :

* Les différents cas

» Lacristallisation a partir d’un état non cristallin :
vapeur, liquide, verre ;

» Ladéformation plastique:
Glissement de dislocations, maclage mécanique ;

Fig. 26 : Changement continu d’ orientation dd au glissement cristallographique
(dans un seul systeme de glissement)
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> Larecristallisation statique : primaire, secondaire, grossissement de grain ;

La recristallisation primaire (Fig. 27 A. B. et €%t caractérisée par la formation de
germes qui peuvent avoir différentes distributipasrapport a la positiox, I'orientationg et
le temps de leur naissance. Le germe se développe dangi@endeformée avec un taux de
croissance qui dépend de la force motrice localagstructure locale des dislocations) et de
la mobilité locale des joints de grains mobiles.

La mobilité peut dépendre du caractére des joints de grainésorigntation et
direction normale.

La force motrice peut décroitre avec le temps, comme conséquenieeréestauration.
En fin de compte, les grains recristallisés vonteseontrer au cours de leur croissance et
cesseront donc de croitre.

» Latransformation de phase:
par diffusion, par transformation martensitiqueg(Ev. D) ;

> Larotation rigide des patrticules:
due a des forces mécaniques, électriques ou mggast{Fig 27. D).

Chacun de ces procédeés peut avoir différentes sipmdelles I'isotropie, la symétrie
axiale, orthorhombique, monoclinique ou triclinique

Un autre facteur influencant la formation de tegtuest la structure cristalline. Tous
les procédés se produisant dans les cristaux doixespecter la symétrie cristalline
(Fig. 27 D).

A : Un grain recristallisé d’orientatiod®d™ croit & partir d’un germe au sein de grains de
différentes orientations gans la matrice déformée
B : La vitesse de croissance locale dépend de tidégationAg entre ‘et g™ Le
chemin au sein de I'orientatiofi®§™ est proportionnel a la fraction de volume®f{g™
C : La vitesse de croissance moyenne (compromis)gfaim croissant dans deux
composantes de texture de déformatigfi " et ge™
D : Classification des types de textures selon 3meanas principaux :

- Le mécanisme physique de formation de la texture

- La structure cristalline (symétrie cristalline) ;

- La symétrie du procédé (symétrie d’échantillon)
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Fig. 27. : Principe de formation des textures
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2.7.3.Anisotropie cristalline

L’orientation cristalline influence les propriétées matériauxvia I'anisotropie
cristalline (Fig. 28) : dépendance des propriétés par ragplartdirection cristallographique.
En particulier, trois influences différentes peuveite distinguées comme le montre
schématiquement la figure suivante

— anisotropie macroscopique ;
— discontinuité des propriétés a travers les jaietgrains ;
— propriétés particuliéres des joints de grains.

—
£\
e —
i
= e
o
v
Microanisotropie Macroanisotropie
des cristaux du materiau

La répartition non aléatoire des orientations cakiines peut conduire a une anisotropie
macroscopique du matériau

ra

g [ 9 g5 :;" gy | Cristallites

~— Discontinuité

& 1 9 : 93 | 94

Orientation des cristaux
les joints de grains
! i i
HI |
B £\ | l 5 Propriété des joints de grains
| 1 1
1L Jl
Ag, Ag, Ags
Différence d'orientations
B au travers des joints de grains

Fig. 28. Trois aspects de |’ anisotropie cristalline
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A : Les anisotropies des cristallites, orientées diffément, donnent lieu a des
discontinuités de propriétés a travers les jointgrdes.

e

B : Les joints de grains peuvent avoir des propriégamt de celles du matériau
massif a I'intérieur des cristallites.

2.7.4.Représentations des textures

» Méthode d'orientations individuelles : La FDO [Bun@981]

La Fonction de Densité des OrientatioRBQ) (Fig. 30) des cristallites est définie par
la fraction volumique @/V du matériau ayant une orientation g a dg pres :

%ﬁg = fig) = figy, b, §g)

Cette orientatiog (Fig. 29)peut étre exprimée en termes d’angles d’Euler dodnt
différentiel d’orientation d a la forme :

dg = % -sinddodpdg,
8m

La fonction de texturé (g ) est souvent représentée en tracant les valesrardges
d’Euler comme coordonnées cartésiennes (Fig. 28gde orientation est alors représentée
par un point dans cet espace d’orientation etratfonf (g) est représentée par des surfaces
d’isodensité (en unitérd, multiple of random distribution). Pour une bomaprésentation de
la fonction tridimensionnelle en deux dimensions,utiise des coupes a travers cet espace
d’orientation. Des coupes particuliéres telles gue cst oug, = cst sont le plus souvent
utilisées.
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Fig. 29. Représentation des orientations g et des fonctions de densité d’ orientations
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Fig. 30. Fonction de densité des orientations FDO pour la texture du fer ARMCO laminé a
froid & 90 %, tracée dans des sections a ¢, = cst (Les valeurs de la densité des orientations
sont normalisées en multiples de la densité a éatoire)
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» Méthode intégrale : Les figures de pobles

Dans les méthodes intégrales, certains effets rigégur un grand nombre de
cristallites sont mesurés. Ceci est le cas pouméthodes de diffraction polycristalline
(Fig. 31)

" - Faisceau incident
i
i
Bl A P
= P 5
. ey A
” /« ’ ‘/.
/ 3
Fd 4 4
s
e

o
o o
e o

Echantillon ;
polycristallin
\l\_

R N

W,
# Faisceau diffracte

Fig. 31. Principes de diffraction polycristalline

Un faisceau incident large est réfléchi dans de bremses cristallites, chacune
contribuant a lintensité totale diffractée. Laadition normale au plan de réseau (hkl) est
parallele au vecteur de diffraction S & un peét@nt d’angle solide prés.

Afin de mesurer les figures de péles, la condititn Bragg doit étre remplie pour
plusieurs (hkl) différents et la direction d’échélan doit étre balayée (Fig. 32 et Fig. 33).

2.7.5.Exemples

B2 PR

- B3 .
{loy, T
/ ff/ \ . / o k!

&8 —
| F _. | 'n\ \ I

\;;__":‘.y @&/ /
A . B\-_._J

A : PhaseB, présence d’une texture de type {110}.
B : Phasay, présence d’une texture {00 2leprésentée par les péles de la famille {09.2}

Fig. 32. Compression — Ti-17 [Delfosse, 2005]
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<0001> g <0001>
5]
¥ \35 C\ 1 9
: :
50 & o
Pl
£=107s" e=21 £=10"5" =10
Intensité max. 1,68 Intensité max. 1,55

Essais a 850°C

Fig. 33. Figures de pbles mesurées par EBSD dans le domaine a + - Torsion- TabV
[A. Calin, 2007]

La texture est treés faible.

2.7.6.Modélisation

» Texture induite par le glissement

Elément de volume

X =[xy Xy X

Structure

B
x=(xg % %) g=lg; Py,
Stéréologie Texture

Cette fonction précise I'orientation cristalling g pour chaque localisation x

Cela comprend en particulier :
- stéréologie {seulement les coordonnees de position) ;
texture {seulement les coordonndes d'orientation).

Fig. 34. Fonction d' agrégat g(x)

La littérature montre que les cristaux se défornpastiquement le long de certains
plans privilégiés.

Tab. 4. Systemes de glissement pour quelques métaux

Structure Plans Directions Exemples de métaux
cristalline de glissement de glissement

cfc {111} <110> Al, Fey, Cu, Ni, Au, Ag
cc {110}, {112}, {123} <111> Fea, Nb, Mo

hc {0001},{1010} <1120 > Mg, Ti, Zn, Za, Be
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Dans un monocristal, plusieurs systemes de glissesunt souvent activables (en
fonction de la température notamment), et il faniaconsidérer les contributions possibles
des différents systemes a la déformation (Fig. 35).

-":-}_:.&7‘- ."'-'-—J:\
r\"‘ "‘\"y | [ ‘,-',fr.f.-”f |
| . E | i l:"l:l.'ll':u"'.'
' ’555,,-* ? '

p,.\, =,uJJn|<:.JI:

s pypamioac o
prEAMIDAL 1

Fig. 35. Structure de I’ Hexagonal e compacte — plans de glissement

La plasticité donne des informations sur la rotataes cristaux. Deux types de
matériaux se distinguent: les matériaux a fortergie de faute d’empilement (tels
laluminium, le fera, le titanep) et les matériaux a faibles énergies d’empilenfasis le
cuivre, le fery, le nickel).

Dans les matériaux a faible énergie de faute d’'lm@nt, la formation de germes
aura tendance a annuler la texturation.

Au contraire, lorsque I'énergie de faute d’empil@inest eélevée, la restauration est le
mécanisme prépondérant. Il n'y a pas de germinaiéatoire et donc pas d’entrave a la
texturation.

Le Ti-17 en phasep aura donc tendance a se texturer avec une atiémuzd
phénomene due au balayage des joints de graingugont plutét tendance a effacer cette
texturation.

» Prise en compte de la recristallisation dynamicuéinue [Sze Mei LIM2009

Les résultats obtenus par [Li200§ semblent confirmer que la migration des joints
de grains joue un role significatif dans I'évolutide la texture pendant la torsion a chaud des
métaux c.c, et en particulier dans la formatio'algentation D2 au régime stationnaire de la
contrainte pendant des essais en cisaillementifégat

Ses résultats mettent aussi en évidence l'impcetdes orientations D1, D2 et E1, E2
au cours de la déformation.
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2.8.Lois de comportement

2.8.1.Loi d’évolution de la densité de dislocations

Il existe de nombreux modeles (cf. § 2.8.2) basgsune loi d’évolution de la densité

de dislocations de la forme :
dp _dp
de e

_®

& (6)

restauratic

écrouissage

En général, on admet que le terme d’écrouissagereportionnel aa, A étant le libre

parcours moyen des dislocations. Deux cas de figripgrésentent :

> A ne dépend pas de, c’est une constante fixée par la taille des gratles sous-
grains D ou la distance entre particules. Alors :

dp ~h(d
- he,T) (7)

écrouissage

Selon les cas, h peut dépendre det T (par l'intermédiaire de D) ou ne pas en
dépendre.

» A\ dépend dep, ce sont les dislocations elles-mémes qui soptifecipal obstacle a
leur propre mouvement. En considérant par exempie ces dislocations sont
disposées selon un réseau cubique (réseau de FoanddtientA = /3/p . D'ou :

P =np ®)

dS écrouissage
Dans ce cas, h est une constante géométrique gidéipsand pas dé et T.

Le terme de restauration est souvent choisi ptmporel apl/b, ou | représente la

longueur de dislocations annihilée a chaque reneomia encore, deux cas de figure se
présentent :

> | ne dépend pas de, cette longueur est par exemple fixée par laetdils sous-grains.

dp o,
P =rET)p ©)

restauration
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> | dépend dep, c’est par exemple le parameétre de maille du tédedrank

(1=43/p).
® = (10)

ds restauration

2.8.2.Modéles microscopiques de comportement a chaud

La plupart des modeles exposés ci-dessous solts g la combinaison d’une
équation d’évolution de la densité de dislocatiansc la relatioro = g, +M abe\/;i (éq. 4),

ce qui permet, entre autres, d’évaluer I'évolutiena contrainte avec la déformation.

> Le modele de Kocks et MeckingMecking et Kocks1981; Estrin et Meckingl1984
dp
—=h{p-r 11
o VP -Tp (11)

Le parametre h est une constante athermique ajoesr dépend fortement de
lactivation thermique. Ce modéle semble plutbét @éaaux déformations a basses
températures (04T/T; <0,5). Il permet en outre de retrouver la loi de &oc

0=0,-(0,—0y) exp(—% €) avec g, = (XGbD (12)
r

> Le modéle de Laasraoui et Jonas

qui donne apreés intégration :

o=[ad’ -(c —cyfl)exp(—rs)]/v2 avec g, = GGb\/E (14)

Ce modéle suppose gque les sous-grains et lepipédcjouent un rdle prépondérant
par rapport a la densité de dislocations. Celaignpl que la microstructure doit étre bien
établie, ce qui est plutét une caractéristiquead#eformation a chaud.

Ces équations ont été testées par Laasraoui & dlams le cas des aciers bas carbone

déformés a chaud [Laasraoui et Joi&8]].
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» Le modele empirique de Rakotonoelinal999 sur l'alliage Ti-17

Ecrouissagetermepositif) analogue a Koc-Mecking

Restauration dynamiqutermenégatif

La relation (15) caractérise la variation de lagiEnde dislocations en fonction du
temps. Elle est composée d'un terme de restaur@tiégatif) et d’un terme d’écrouissage
(positif). Elle permet de calculer a tout instantfenction de I'évolution de la température et
de la vitesse de déformation la densité de distmtsp. Cette loi met en ceuvre 5 paramétres
po, Q, B, Br et B.

po . Densité de dislocations minimale présente dansnatériau métallique polycristallin.
Cette constante est fixée a°1€m? (10 km de dislocations dans un centimétre cube de
matiere).

Q: : Energie d’'activation du phénomeéne de restauratipramique. Il est ajusté par rapport
aux données expérimentales sur des petits écloastile maniére a obtenir la linéarité de la
variation de la contrainte d’écoulement avec lanecarrée de la densité de dislocations
\/Bz f (c), o correspond a la contrainte expérimentale est la densité de dislocations

obtenue par le modele. Rakotonoelih899 obtient un Qde272kJ/mol.

B : Sensibilité au phénoméne de restauration dynanige paramétre est ajusté pour obtenir
la linéarité de la contrainte d’écoulement avecakine carrée de la densité de dislocations

Jo=1(0).

B1: Fixe la cinétique du phénomeéne d’écrouissagestl déterminé a l'aide des courbes
expérimentales contrainte-déformation.

B, : Donne la valeur d’écrouissage en régime stadimanPour déterminer cette valeur, il a
été choisi arbitrairement une densité de dislonatide 5 x 1% cmi? soit 5 um/um® pour
I'alliage Ti-17, pour une température de 1193 Kie¢ vitesse de déformation de 0,01ssit
une valeur trés faible par rapport aux autres rizabé{Rakotonoelinal 999.
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» Modele de recristallisation de Satger1995

L’équation (16) est basée sur une loi d’Avramiretpirée d'un modéle sur I'lnconel
718 [Marty, 1997. Cette modélisation fait suite a I'étude de Satd®9g qui utilise un
modele établi sur la croissance des grains, repgsamne loi d’Arrhénius. Cette équation de
recristallisation métadynamique est définie pdrdation recristallisée en fonction du temps t.
Elle est basée sur le modele de recristallisatiatigsie de JMAK (Johnson, Mehl, Avrami et
Kolmogorov) :

X =1-exp(-Kt") (16)

Cette équation donne la fraction volumique X desgheecristallisée en fonction du
temps t. Dans ce cas, c’est la formation de nowegaainsp. Dans I'équation d’Avrami, la
constante K est une constante globale de vitesseudsformation dans laquelle figurent les
différents parametres intervenant dans les équatiéasvant la germination et la croissance.
K dépend fortement de la température (Dans le émergl, K dépend de la vitesse de
germination, de I'énergie de formation du graindetla température). n est I'exposant de
sensibilité au temps. Cette équation d’Avrami déxigtévient alors :

Z—T =nKt"'1-X) (17)

K est proportionnel a ete® et dépend de la température et de I'énergie geantda
recristallisation. Cette constante K est définielpaelation :

K=K, p s”‘exp(—%) (18)

La relation (17) devient :

dax _ )t "exp(—2x
==K, BN exp(—%)  (19)

pt . densité de dislocations en fin de déformation
a : coefficient de sensibilité a la déformation

¢ : déformation finale totale

K3 : constante

Par ailleurs, les différents paramétres de forgdtayapérature de chauffe, temps de

chauffe, vitesse de forgeage...) sont a intégrer dan®giciel Forge 2 pour obtenir la
modélisation.
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Les données de sortie de Forge 2, extraites aplésl,csont la déformation, la vitesse
de déformation, la contrainte et la températurtoahpoint de la piece.

Les modeles de Rakotonoelina et Satger sont des lesodgmpiriques de la
recristallisation métadynamique, basés sur und’firami. Le modele présenté ci-apres, dit
de Gourdet-Montheillet, est un modele plus physitpasé sur I'évolution de la répartition de
la densité de dislocations dans les joints et tass-$oints au cours de la déformation. Il
s’intéresse, quant a lui, a la recristallisationaiyique continue.

» Modele de recristallisation dynamique continugGourdet et Montheille2003
La structure considérée est un ensemble de pavoiitué de sous-joints et de joints.
Les dislocations sont classées en deux catégohessdislocations libres a l'intérieur des
cristaux et les dislocations organisées en soumssjgFig. 36). L’évolution de cette structure

avec la déformation est caractérisée par les parametres suivants :

- la densité de dislocations a I'intérieur destetxp, (€)

- la surface totale de parois par unité de vol@&e). S est reliée a l'intercept moyen
des cristaux D, mesuré dans toutes les directiedgsbace, par la relation classique :

_2
S== (20)

- la distribution des angles de désorientatiates sous-joints définie par la fonction

¢(6,¢) :

(0,£)50 = 35(6, £) / S(e) (21)

Joint de grain (HAB) Sous joint (LAB)

Fig. 36. Représentation des différents ééments microstructuraux pris en compte dans le
modele [ Gourdet et Montheillet, 2003]
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* Equations du modele

Equation de Yoshie-Laasraoui-Jonas modifiée :

dp, =(h-rp)de—pdV (22)

—

dp dor @ doi” @
Ecrouissage ~ Restauration Annihilation par
dynamique migration des joints

* Taux de croissance des désorientations des sousijsi(LAB) :
b
do =2— (@-a)rp Dde (23)
n

b est le vecteur de Burgers

n représente le nombre de familles de dislocatiams les LAB (K n< 3)
D représente la taille de la cristallite

r représente le parametre de restauration dynamique

Ce modele permet de combiner les mécanismes éamesnde la recristallisation
dynamique continue tels que I'on peut les obsegxpérimentalement :

» Formation de sous-joints de trés faible désorianiat

» Augmentation de la désorientation des sous-joiatsapcumulation de dislocations

» Transformation de sous-joints en joints quand usermkéntation critique est atteinte
(6c =15°)

» Migration des joints de grains
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Comportement des dislocations

g

= doi" (@
Gdora

A

- —
adp;™(1) fLag A-o0)der @ friag (-o)dpy o
% 2 - Y

9 = 90 e = ec

LABS HABs

T 11

f

Absorption des dislocations €*

des parois par migration des Augmentation des : ,
joints de grains désorientations des sous-joir Flux de dislocations

o représente la fraction de dislocations consomnpgsla génération de nouveaux sous-
joints.

Fig. 37. Répartition des dislocations entre les différents él éments structuraux

Ce schéma (fig. 37) montre la facon dont les daloas produites par écrouissage
sont réparties entre les différents éléments miarosiraux. L'absorption des dislocations et
des frontiéres par migration des HABs est symbeljsr les fleches noires. Les fleches grises
montrent I'augmentation continue des désorientatie@ssLABs a partir dé = 0o jusqu’ad =
Oc.

La contrainte d’écoulement est définie dans le neod@nme suit :

0= Gb(AL/P + A Pias) (24)

La contrainte d’écoulement du matériau dépend wabord de la densité de
dislocations o a l'intérieur des sous-grains. Un deuxieme termmmprenant la densité de
dislocationsp,,; a l'intérieur des sous-joints est parfois ajolién que sa contribution soit

faible car ces dislocations possedent un effet snoiportant sur la contrainte (faible portée
di a l'effet d’écrantage). Le coefficient &st souvent de I'ordre de 0,9 ef de I'ordre de
0,1.
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3. Techniques expérimentales

3.1.Procédure industrielle

Chaque piece subit un cycle de traitement thermanigue propre. Différentes
presses hydrauliques sont utilisées selon la msgsies pieces a forger. Le forgeage est
réalisé sous presse hydraulique de différentesanies. Le choix de la gamme de forgeage
est fait en fonction de la massivité des piécedest puissances requises. Les piéces sont
préalablement chauffées dans un four a une tenypéraituée au dessus du tranBupuis
forgées et enfin refroidies.

3.1.1.Les différentes étapes de forgeage du matériau

TIMET SNECMA

TCo 4 Coulée Forgeage B

>950 Forgeage B

Forgeage B

Traitement
thermique a/B

Forgeage o/ | Forgeage a/

|
|
Vieillissement I Vieillissement
|
!
|
|
f‘_ * temps '
[-".—»’“ﬁ
Billette [ Ebauche di  J
N\BSANY (_\‘_ ==

Fig. 38. Schéma thermomécanique complet

Timet Savoie SA fournit le matériau a Snecma strme de billettes. Timet
commence par faire une coulée de l'alliage et abtim lingot. Ce lingot subit différentes
passes de forgeage et des traitements thermiguesdetniere passe ep donne une
microstructure équiaxe mais le refroidissemeni-ghfait apparaitre des lamelles

La billette est ensuite de nouveau forgée etgaitermiquement par Snecma de fagon
a obtenir le produit semi-fini (Fig. 38).
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Température de chauffe

La température du transfisest fournie par le certificat de conformité durfuaseur
matiere, dans notre cas TIMET Savoie SA. D'uneetidl a l'autre ou d’'un fournisseur a
l'autre, cette température peut varier de quelgiegsés en fonction des éléments d’addition.

Il est donc indispensable de connaitre la valeécipe du transus afin de déterminer la

température de chauffe avant forgeage (Fig. 39MsDmtre cas, la température de transus de
la billette est établie par TIMET a 892 °C.

Mise en solutior

................................................... TransusB

Température °C)

Refroidissement air ou trempe ea

»
>

Temps (s

Fig. 39.Partie du cycle thermomécanique du Ti-17
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3.1.2.Temps de chauffe, vitesse de forgeage et mode diagrlissement

Le temps de chauffe est défini en fonction de lasivité de la piece. Plus la piece est
de faible massivité, plus le temps de chauffe dereourte durée. Il est considéré qu’en fin de
cycle de chauffe, la piéce présente en tout poim¢ température homogene et est
chimiquement homogene.

Dans le cas de l'alliage Ti-17, la vitesse deaidfssement appliquée est une vitesse
relativement rapide. Chez Snecma, toutes les pienes§i-17 sont trempées a I'eau aprés

forgeagep.

3.2.Procédure expérimentale

3.2.1.Usinage des éprouvettes

Le matériau étudié provient du lot DL234891 issulal coulée 304820B, fourni par
Timet Savoie, qui a déterminé le transus. La matést fournie sous la forme d’'une billette
forgée ena/p et transformée en ébauche par Snecma. Cette @derse schématisée par la
figure 40 :

191 mm

Vi

397 mm
t 15 mm

120 mm

\\

NN

191 mm
\\ v

Fig. 40. Schéma de découpage de la billette Fig. 41. Schéma de prélévement des échantillons
(vue de dessus)
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La billette initiale est trongconnée en quatre gartégales. Deux tranches de 15 mm
d’épaisseur sont découpées dans deux des quatres quoair prélever les échantillons de
compression (Fig. 40).

Une troisieme tranche de 120 mm d’épaisseur exstuge dans le troisieme quart
pour prélever des barreaux cylindriques desting®duire des échantillons de torsion.

Les échantillons de compression et les barreadgrdmn sont prélevés dans le disque
en évitant le coeur et la peau afin de caracténisezone homogene (Fig. 41).

3.3.Essais de compression

3.3.1.Conditions expérimentales

Ces essais, pilotés par ordinateur, ont été effedugune machine servo-hydraulique
Schenck (Fig. 42) d’une capacité de 100 kN. Le m@nwgne impose au vérin une vitesse de

déplacementH =H, exp(-¢) décroissante afin de maintenir la vitesse de deition &

constante. Ce dispositif permet d’atteindre desssi¢s de 10"s Deux cellules de force sont
disponibles, 'une d’'une capacité de 10 kN, l'awtee100 kN.

Un four a rayonnement infrarouge relié a deux tlomwmaples situés dans les tas de
compression assure le maintien en températureeG@raa systeme de vases communicants, il
est possible de remplir d’eau le bas du montageetiessai.

Force maximale : 100kN ou 10kN
Température de fonctionnement : 20°C a 1200°C
Temps de montée en température : 10 minutes
(20°C a 1200°C)

Précision de la température : + ou - 1°C
(sur la longueur de | ’échantillon)
Déformation maximale : 1,5 (Von Mises)
Vitesse de déformation maximale : 2D s
Vitesse de déformation minimale : 546"
Temps de trempe : 0.5 s

Fig. 42. Machine de compression
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3.3.2.Choix du lubrifiant

Il est nécessaire de choisir le meilleur lubrifisafin de limiter les frottements
inhérents a l'interface entre le tas de press@gtduvette pendant I'essai de compression. Le
frottement engendre deux effets néfastes : d'ume baugmente la contrainte appliquée, ce
qui complique I'étude rhéologique, d’autre partrehd la déformation hétérogene. Le centre
de I'éprouvette subit une déformation plus impoeast il existe une zone faiblement
déformée sous les tas [Dumanowdl&97.

Deux lubrifiants ont été a notre disposition. Unsgension de graphite (C) et une
suspension de nitrure de bore (BN). Pour l'allidgel7, le graphite a été retenu car son
coefficient de frottement est inférieur a celuirdtrure de bore pour des alliages de ce type et
dans ces gammes de température. Il en va de méméepalliages d’aluminium (Tab. 5).

Tab. 5. Variation du coefficient de frottement de Tresca en fonction du lubrifiant pour deux
types d' aluminium polycristallin. Les valeurs indiquées sont des valeurs moyennes obtenues
dans le domaine de température 300-500 °C, £=102-10"s?, £=0.1- 0.7 [Gourdet, 1997].

C BN

Aluminium 0.13 0.17
1199

Aluminium 0.12 0.17
1200
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3.3.3.Dispositif de I'essai de compression uniaxiale a abd

L’éprouvette, préalablement lubrifiée, est poséeentre du tas inférieur. On fait alors
descendre le piston du vérin hydraulique jusqu’gwe le tas supérieur affleure I'éprouvette.

Pour cela, on contrdle ses déplacements par wervassement en force. La force
imposée doit étre suffisamment élevée pour qu'ditycontact mais pas trop pour ne pas
comprimer I'éprouvette. Une fois le four fermé &tirculation d’argon en marche, la montée
en température peut commencer. La températureedsal’ est atteinte aprés 8 min et est
maintenue 10 min avant de lancer la compressionguiepermet d’homogénéiser les
éprouvettes. Les courbes contrainte-déformationt $@aucoup plus reproductibles que
lorsque les éprouvettes sont comprimées sans mrairfiendant cette phase, la dilatation
thermique allonge I'éprouvette et surtout le moatag

L’asservissement en force provoque une légere rggaatu piston, il continue donc a
toucher I'éprouvette sans la comprimer. Il est ingt de noter la valeur de la force
appliguée a la fin du maintien (cette force résatiegrande partie du poids du montage et de
la pression des soufflets) afin de la soustraleecnarge mesurée pendant I'essai.

On passe d’'un asservissement en force a un assament en déplacement juste avant
de lancer lI'essai de compression. Le piston des@ors suivant une loi exponentielle
décroissante et remonte automatiquement a la fiedsai. Ce dernier se déroule sous
atmosphere protectrice. Il suffit alors de fairescader I'échantillon dans I'eau. La trempe
s’effectue environ une seconde apreés I'arrét defarmation.

3.3.4.Exploitation des résultats

Pendant I'essai, le déplacement du pigibhet la force appliquée F sont enregistrés.
On en déduit facilement la valeur de la déformagibde la contrainte :

AH

e=-In(1-
( Hy

2) (29

F
= () exp(- 26
o (SO)eXID( g)  (26)

(Ho, S : hauteur et section initiales de I'éprouvette).

3.3.5.Correction de I'effet du frottement

Les courbes contrainte-déformation ont été cordgde frottement (Fig. 43). Ce
dernier a pour principal effet de modifier le chamiécoulement de la matiére. On observe
en effet une remontée des flancs des éprouvettadfides au graphite sous les tas de
compression.
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Une correction du frottement est donnée par.o,(1+m

1
exp(E /2))
cNEW
Il reste alors a évaluer le coefficient de frotberinm. Le coefficient de frottement

retenu dans cette étude @st 0.10 car la courbe se termine alors par un péfigr 43).

50

—m=0
—m=0,05
46 4 —m=0,10
m=0,15
— m=0,20

42

38 PN N

Contrainte (Mpa)

34

30 T T T T
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1
Déformation

Fig. 43. Evauation du coefficient de frottement avec T=945°C, ¢ =0,01s’ete=1

3.4.Essais de torsion

3.4.1.Intérét de I'essai de torsion

Il existe de nombreux procédés de mise en formsardtaux. Les essais de torsion ont
la particularité, d'une part, que les déformatiguiastiques peuvent atteindre de grandes

amplitudes, et d’autre part, gu’ils se mettent smiven ceuvre a températures et a vitesses
élevées.

Dans I'essai de torsion usuel, la longueur dehbétillon reste constante, de telle sorte
gue sa forme globale demeure inchangée (conservdiiornolume en plasticité). Cette
particularité permet d’imposer de tres grandes déditions & chaud au matériau, en théorie
illimitées, a condition toutefois que I'on puissssarer I'uniformité et la constance de la
température tout au long de l'essai afin d’évitae Uocalisation de la déformation. Ainsi,
'essai de torsion est bien approprié a I'étude éids stationnaires typiques des grandes
déformations a chaud. En revanche, le caractéreundaorme du tenseur des vitesses de
déformation implique un traitement mathématique ieformatique des données

expérimentales pour en extraire les courbes comg-@iéformation. Ceci rend son utilisation
plus lourde.
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Dans cette étude, une série d'essais de torsiohaadca été effectuée afin de
déterminer le régime stationnaire des courbes ammé-déformation et aussi d’accéder a une
taille de grain stationnaire. Ces deux parametoes isdispensables pour la suite de I'étude
car ils correspondent aux données d’entrée du reqaeposé dans la partie Modélisation de
la déformation a chaud (chapitre 5).

Dans un premier temps, les parametres rhéologiguest Q seront déterminés,
correspondant respectivement a la sensibilité deokdrainte d’écoulement a la vitesse de
déformation et a la sensibilité a la températureei@e d’activation apparente). lls seront
comparés aux résultats des essais de compressenpdrameétres d’écrouissage (h) et de
restauration dynamique (r) seront calculés ultéerent.
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3.4.2.Conditions expérimentales

L'essai de torsion permet donc la caractérisatlm#plogique de matériaux pour
lesquels la déformation dépagse 1,5. La machine enregistre le couple en N.naagle en
fractions de tours. Le signal doit étre filtré popermettre le calcul de la dérivée
logarithmique de la formule de Fields et Backofeh 3.4.3).Le principe du filtrage est le
suivant : diminution des dérivées secondes locglesnécessite d’optimiser le nombre de
passages du filtre. On évite ainsi de changer lauvantrinseque du couple mesuré. Le
solveur d’Excel permet de lisser la courbe lorgddpouillement. Une fois le couple filtré on
peut appliquer la formule de Fields et Backofen pegalculer la contrainte a la surface de
I’échantillon.

Comme en compression, la machine de torsion figpossede un four a infrarouge
et permet d’'atteindre la température de l'essaille«i est mesurée par un thermocouple
placé pres de la surface de I'échantillon. La tremsjppére en refroidissant I'échantillon
sur le site ou il a été déformé en injectant dau'@u du gaz (argon ou hélium). Ce
refroidissement peut ainsi avoir lieu immédiatemaptes la fin de I'essai.

De ce fait, dans le cas général, la trempe auegaplus efficace que I'eau dans les
premieres secondes. Le refroidissement est rapidesudace mais plus lent au coeur de
'échantillon et crée un gradient de températureciGr’est pas génant car I'observation
microscopique se fait en surface de I'échantillDans le cas présent, la trempe se fait a
'argon, le Ti-17 ne nécessitant pas une vitesseeffeidissement tres grande. La vitesse de
refroidissement initiale mesurée pour un essai & 20avoisine les 200 °C'spuis l'inertie

thermique des outils commence a agir et la viteeggmbe a des valeurs beaucoup plus
faibles.

Fig. 44.Machine de torsion de I'Ecole des Mines
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3.4.3.Exploitation des résultats[Fields et Backofern]957; Montheillet et
Desrayaud]

L'échantillon cylindrique (plein) de section ciraie de longueur utile L et de rayon R
est fixé a l'une de ses extrémités et entrain@xdrdmité opposée a la vitesse angulaire
Q =2nN(rd.s1) ot N désigne la vitesse de rotation imposée en toursgmonde. Comme
on le verra ci-dessous, le champ de vitesse enpimint est urcisaillement simpleans le
repére cylindrique local @r).

L'hypothése d’homogénéité du matériau améne a sappae distribution linéaire de
la vitesse de rotatior(z) le long du fGt de I'éprouvette :

@ (2) :f Q (27

avec O vitesse de rotation (rd%,
L longueur de la partie utile (m).

Comme le rayon R et la longueur L ne varient pasars de l'essai, on peut supposer
en outre que les composantes correspondantes dupchkie vitesse sont nulles, soit
u, =u, =0.

Enfin, on admet que la distribution dg le long du rayon est linéaire, ce qui signifie
gue les rayons demeurent rectilignes pendant &otorde I'échantillon (Fig. 48). Autrement

dit, chaque section normale a z tourne autour texa sans se déformer. D'ou I'expression
du champ de vitesse :

c-
I

rz (28)

c-
D
I

c-
N
1

La trajectoire d'un point matériel M de coordormégtiales (g, 6,, z) est donc le
cercle d'axe z situé dans le plan z,®tzde rayont

La vitesse de déformatioréquivalente de von Mises s'écrit :

. Qr 2nNTr
gzt LA T (o9
L L (29)
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Cette expression montre g@ene dépend que de r et demeure donc constanteuesi co
du temps pour tout élément de matiere. Il est égise de calculer la déformation équivalente
de tout élément situé au rayon r :

(30)

ou Q désigne l'angle de torsion imposé, correspondanbabre de tour® = Q/21t. Ainsi,

dans l'essai de torsion, les grandegrst € sont intrinséquement hétérogeénes : elles varient
linéairement de 0 sur l'axe de I'éprouvette a ualew maximale a la surface de celle-ci
(r=R).

Contrainte d'écoulement

Le couple de torsioh est l'intégrale suivant r du moment de la cissienog, :

R
M= 2T[j Trédr (31)
0

avec R rayon de la partie utile.

Dans le cas d'un matériau rigide parfaitementtipjas isotrope dont le comportement
est régi par le critere de von Mises, 00/\/5, ou g, déesigne la contrainte d'écoulement. Le
couple s'écrit alors :

0} RS
r=2n—9— 32
J3 3 (32)
d'ou I'on déduit la contrainte d'écoulement :
3J3
On = r 33
0 T R3 ( )

En revanche dans le cas général, en particulivawde température, la contrainte
d'écoulement, et par suite la cissionsont des fonctions (inconnues) deet € et le calcul

ci-dessus n'est plus possible. La formule généelie Fields et Backofen est donnée sous la
forme :
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J3r
0o(R) =
0( ) 2T[R3

(3+h+m) (34)
avec

:6Inr
dInN

S

:alnr
dlnN

=1

ou I'on retrouve le cas parfaitement plastiqueagsahti = m = O [cf. relation 33].

On notera le caractere général de cette relatdrields et Backofen : contrairement a

une croyance largement répandue, elle ne présuppas®e forme particuliere de la fonction
1(5,5).
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3.5.Détermination des parametres rhéologiques

Le paramétre m correspond a la sensibilité de la contrainte avilesse de
déformation a une température et a une déformdtonées. Il a pour expression :

m=9InC (35)
dlng|; .

Nous allons dans un premier temps tracer les ceurmntrainte-déformation
correspondant a trois vitesses de déformation teffes a une température donnée. Ensuite,
nous tracerons un graphe £n In o;) comportant trois points de mesures. Aprés une
régression linéaire, la pente donnera la valeunde

Le parametre Q correspond a la sensibilité a la température (argie d’activation
apparente) a une déformation et une vitesse demdafion données. Il a pour expression :

=R dino (36)
Q m'a(1/T)ée

R : constante universelle des gaz (8,314 J'rHa!)
m : sensibilité a la vitesse de déformation
T : température (K)

Nous tracerons un graphe (by, 1/T) pour les trois vitesses de déformation.
Connaissant la valeur de m pour chacune des #oipédratures et en calculant la valeur de la
pente pour chacune des trois vitesses de déformatious déterminerons ['énergie
d’activation Q associée a une vitesse de déformagb a une température données
(cf§4.1.1.3).

Les figures 45 et 46 montrent pour l'alliage Ti{e®/ les graphes obtenus pour
déterminer les parametres m et Q.
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Inc / MPa

+ 800°C
850°C
2 800°C
- w 950°C
= 1000°C
© 1025°C
« 1060°C
2 1075°C

1

Ing®

] 2

Fig. 45. Variation de la contrainte d’écoulement avec la vitesse de déformation pour une
déformation de 0,5 — aliage Ti-6Al-4V —[Momeni & Abbasi, 2009]
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1Tx10*/ K™
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Fig. 46. Variation de la contrainte d’ écoulement avec la température de déformation pour une
déformation de 0,5 — aliage Ti-6Al-4V —[Momeni & Abbasi, 2009]
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3.6.Caractérisation de la microstructure

3.6.1.Prélevements des échantillons

Les figures 47 et 48 montrent I'évolution des étiflans subissant les essais de
compression et les essais de torsion.

10 mm

Compression ' Q >

€pz

—> i
: 0 )
- [l
- - S
r
] ‘
0

fixe
- —-—
(@ représentation (B section de (o) sollicitation
d’'un élément

- : lobale de I'essai I'éprouvette
Echantillon globale de I'e p

<

Zone d’observation normale a I'axe de matiére
trongonné en deux de rotation
Fig. 47. Représentation d’'un échantillon Fig. 48. Représentation d’un échantillon
de compressior et de ses dférentsétat: de torsiol

L’échantillon de compression est un petit cylindeel5 mm de hauteur et 10 mm de
diamétre. Il est comprimé a l'aide de la machinea®pression de I'Ecole des Mines (c.f. §
3.3.1) et trongonné de facon & dégager une zorselvation au centre de la section, comme
le montre la figure 47. C’est au centre de I'échiant que la déformation nominale est la plus
importante.

L’échantillon de torsion standard présente un digende 6 mm et une longueur
de 27 mm pour la zone efficace avec double épautenpeur limiter les pertes
thermiques vers la téte de I'échantillon (de diamé2 mm). Cependant on dispose de
degrés de liberté appréciables pour augmentetdasa de déformation accessible, en limitant
la longueur de la partie efficace. La section d@prduvette est normale a I'axe de rotation
(Fig. 48). On peut aussi, en cas d'étude d'alliggesculierement durs a chaud, réduire le
diamétre (en réduisant aussi la longueur pour sdagariser de maniére trop marquée l'auto-
échauffement).
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L’observation des échantillons au microscope ojgtigu au microscope électronique a
balayage, aprés déformation a chaud par un esdarsien, s’effectue sur un pldz situé a
une distance de 0,9 x rayon (Fig. 49)

A r
Sens de
cisaillement

/

7y
-

Cisaillement négatif

Fig. 49.Plan d’observation d’'une éprouvette de torsion

3.6.2.Microscopie optique

Le polissage mécanique s’effectue sur papier dhbaascarbure de silicium jusqu’au
grade 1200, puis grace a des pates diamantées granelométrie variant de |gim a 1um.
Une solution de silice colloidale (OPS) permet émsde supprimer les fines rayures
résiduelles. Cet état de surface est suffisant ptiactuer des analyses par rayons X ou des
attaques.

Un réactif d’attaque macroscopique a été utilisérgévéler les grains avant et apres
déformation. C’est une solution aqueuse d’aciderfydrique a 15 % et d’acide nitrique a
15 %. Il y a attaque préférentielle ou colorati@ncgrtains constituants par rapport a d’autres.
L’attaque micrographique donne des différencesetiefrou de coloration entre les différents
constituants ou entre les cristaux differemmengrdds d’'une méme phase (c’est le cas de
l'alliage Ti-17), ce qui permet de les observer figare 50 schématise ces effets :

A : dissolution des joints de grains d’'une mémesgha

B : dissolution des joints interphase ;

C : dissolution des surfaces des grains en foncl®leur orientation cristallographique ;

D : formation d’'une couche superficielle adhérageproduits de réaction et dont I'épaisseur
est fonction de l'orientation du grain sur lequdle ese développe : ces couches sont
épitaxiques et d'épaisseur assez faible pour dodesrcouleurs d’interférence, en lumiéere
polarisée.

\/
. v
Grains phase Il Grains phase |

Fig. 50. Schéma représentant les différents effets liés a I’ attaque chimique d'un échantillon
[Barralis et Maeder, 1991]
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3.6.3.Microscopie électronique a balayage et mesures dexture locale (EBSD)

Afin de caractériser plus précisément la micragtme (sous-joints /joints de grains) et
d’étudier la texture des échantillons déformés gmmais de compression ou de torsion, la
technique EBSD a été utilisée (electron backsdagadiffraction — diffraction des électrons
rétrodiffusés) sur un MEB équipé d’'un FEG (field ission gun — canon a émission de
champ). En comparaison avec la méthode conventierstanalyse cristallographique qu’est
la diffraction des rayons X, la technique EBSD adaticularité d’offrir une analyse beaucoup
plus locale, nécessaire a la compréhension desniséues de recristallisation, mais présente
aussi le grand intérét de pouvoir fournir, a pattun grand nombre d’informations locales,
une information globale et statistique sur plusennm? de surface. Cette technique permet,
de plus, d’étudier séparément différentes entitéfoaction de leurs caractéristiques (zones
recristallisées ou non, taille de grains, orieotai..)

3.6.3.1.Principe du MEB [Ruste]

C’est unemicroscopie essentiellement une technique d’observation,tréieicue,
c’est-a-dire qu’elle utilise un faisceau d’électrgrmur obtenir les informations sur la cible, a
balayage. L'image de la cible est obtenue non pasme dans un microscope classique par
un traitement optique mais par balayage du faisckélectrons focalisé sur la cible. Plus
précisément, un microscope électronique est cogstitune source d’électrons, le canon,
d’'une colonne composée de plusieurs lentilles @ewgnétiques, d’un dispositif de balayage
et de difféerents détecteurs associés aux diversesssiéns électroniques et
électromagnétiques issues des interactions erdgréléetrons incidents et les atomes de la
cible (Fig. 51). Les échantillons doivent suppoltevide sans le polluer et étre conducteurs.
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CHAPITRE I

Le microscope électronique a balayage
Principe de fonctionnement

cathoaque
]
générateur de

balayzage

£2NON 3
glectrons

lentille
électromagnétique

A

Ol—

flament

conderseur 1

conderser 2

bobinesde
talayage

"
electrons

Q ) secondsires
rayens X i A
échartillon absorbés

Fig. 51.Schéma de principe de fonctionnement du MEB [Ruste
Le microscope électronique a balayage utilisé&adle des Mines de Saint-Etienne est

un JEOL JSM 6500F possédant une résolution spatiai® nm et une précision angulaire de

1°.
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3.6.3.2.Principe de 'EBSD

Les électrons rétrodiffusés permettent simultaménobtenir une image de la
structure et de mesurer la texture locale (Fig. 8)ysque le faisceau balaye la surface de
'échantillon, l'intensité rétrodiffusée par chaqugain est uniforme et dépend de son
orientation. Le niveau de gris obtenu ne donne rogguat aucune indication sur I'orientation
des cristaux : des cristaux fortement désorientdse eeux peuvent tout a fait présenter la
méme nuance ; inversement, des cristaux d’oriemsititres voisines peuvent apparaitre
fortement contrastés. On obtient ainsi une imageoetraste cristallin.

La texture locale est mesurée par la techniquendmodiffraction des électrons
rétrodiffusés (EBSD). L’échantillon est incliné a°7@ar rapport au faisceau incident pour
augmenter l'intensité de la rétrodiffusion (quintiporte alors sur I'absorption). Dans ces
conditions, il est encore possible d’obtenir unagede la structure, mais de qualité moindre.

Elle est cependant tres utile car elle permetadétipnner le faisceau sur le cristal dont
on veut mesurer l'orientation. Le signal est rellusur un écran phosphore. Chaque plan
atomique donne lieu a un céne de diffraction tnglsta('angle de Bragg est extrémement
faible dans le cas de la diffraction des électrons$ intersections de ces cones avec I'écran
peuvent donc étre assimilées a des droites (batedKskuchi). Des logiciels permettent alors
d’'indexer le diagramme obtenu et de calculer llota¢ion du cristal concerné.

Le microscope de I'Ecole est equipé d'un systenBSIE SINTEF. Un logiciel
d’'indexation des diagrammes de Kikuchi (Channel Sehmidt) indexe les lignes
automatiquement apres analyse d’image.

.\ s
..:" - 4

faisceau
d'électrons écran au ligne de
incidents phosphore Kikuchi

cones de

échamillo caméra
4 d'acquisition
analyse des indexation soustraction moyenne des
données et  |K— K— dubrutde K= diagrammes
presentation fond

Fig. 52. Principe de la technique EBSD [Humphreys, 2001 ; Ringeval, 2006 ; Baudin]
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* Préparation des échantillons

Un polissage électrolytique est nécessaire ponridaoscopie €lectronique a balayage
et 'EBSD. Ces techniques requierent en effet unelent état de surface; il faut en
particulier veiller a éliminer tout écrouissage edigiel et a limiter au maximum |'oxydation
de la surface. Pour les échantillons testés ery Erilphas@, le polissage s’effectue pendant
environ 15 s sous 30 V. Plus la vitesse de défoomast importante, plus il faut augmenter
le temps de réaction avec I'électrolyte. Ce deragtrune solution de méthanol a 6% d’acide
perchlorique maintenue a 0 °C. Les échantillonsesattaque au réactif, sont observés en
lumiere polarisée. L'onde réfléchie par I'échantilla observer est captée par un objectif qui
la concentre et passe par un oculaire qui créentiage observable.

» Parametres d’analyse

Les analyses EBSD ont été effectuées a une imstinale 70° ce qui correspond a un
bon compromis entre I'obtention d’une émission mede d’électrons rétrodiffusés et la
nécessité de limiter les effets néfastes de lasitgeésiduelle de I'échantillon. Une tension de
20 kV a été utilisée.

D’'un point de vue expérimental, on aura généralgne trouver un compromis
acceptable entre la dimension du champ explonéoebre de points analysés sur ce champ,
et le temps d’acquisition en chaque point. Celuikit étre suffisant pour que la qualité des
diagrammes obtenus soit acceptable, mais il ne gdag conduire a un temps total
d’expérience déraisonnable.

* Représentation des résultats
Trois types principaux de représentation des rétsusiont disponibles :
> Les cartes : elle peuvent représenter les phasesésence, les joints et sous-joints
d’'un grain correspondant a un intervalle donné @sodentation, I'orientation locale,
I'écart local a une orientation donnée...
> Les graphes de distribution : ils permettent de@sgnter diverses grandeurs telles que
la distribution des tailles de grains, la distribntdes désorientations associées aux

diverses interfaces...

> Les figures de péles et les fonctions de distributdes orientations : elles sont
utilisées pour représenter la texture globale oaléod’'un échantillon.
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4. Résultats expérimentaux

Dans la section 4.1 sont présentés les résultatss éudes rhéologiques et
microstructurales dans le domaine des faibles d&ftions § < 1). En effet, pour ce domaine
de déformation, les mécanismes de recristallisatignamique continue ne font que
commencer et ont un impact encore limité sur laositucture déformée. Les grains initiaux
sont encore presque tous présents et sont aplatidapdéformation. La recristallisation
dynamique géométrique se produit dans ce domaingéftemation et se manifeste par la
présence d’ondulations des joints de grains. Lagmée d’une texture marquée est a noter.

La section suivante 4.2 est consacrée aux domedawegrandes déformationsx 10)
ou la recristallisation dynamique continue se pitodticonduit au régime stationnaire. Des
études rhéologiques et microstructurales sont ptéss. Ces études sont indispensables car la
connaissance des parameétres comme la contrainteulednent stationnaire ou encore la
taille de cristallites en régime stationnaire esjuise pour la modélisation.

Enfin, la section 4.3 est consacrée a I'étude desotextures et des désorientations de
parois a faibles déformations. Une étude complétmatlyse de texture, statistique et
guantitative, n'a pas pu étre réalisée, mais noésegmtons une analyse d’un domaine local,
choisi au centre de I'échantillon et représentarques dizaines de grains. En effet, il a fallu
choisir cette échelle pour I'analyse des microstnes. Cette échelle ne convient pas pour
analyser la texture globale de I'échantillon, cemenidelle rend compte qualitativement de
I'orientation préférentielle des grains pendardééormation.
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4.1.Etude de l'alliage Ti-17 aux faibles déformationgcompression uniaxiale)
4.1.1.Rhéologie de l'alliage Ti-17§{~ 1)
4.1.1.1.Plan d’essai

Le tableau 6 regroupe les essais de compressi@axiale réalisés. La gamme de
température comprise entre 885 °C et 945 °C al&iésie par rapport a la température de
forgeage chez Snecma et par rapport a la tempéradg¢utransup de I'alliage.

Tab. 6. Essais de compression uniaxiale réalisés

88E°C 90C°C 91t°C 93C°C 94t °C
102s? 1 1 1 1 1
3.10%s! 1
10ts? 1 1 3* 1 1
3.10ts?
1g? 1 1 1 1 1

* Un essai a four coupé et un essai avec refradient air

4.1.1.2.Courbes contrainte-déformation de l'alliage Ti-1 he&ompression uniaxiale
dans le domaing

La figure 53 présente les courbes contrainte-dé#ition de lalliage Ti-17 a
différentes températures dans le domdire pour trois vitesses de déformation (0.01Gs1
st 1 sY. Les contraintes sont corrigées de I'effet dutément (Fig. 43). Aprés I'étude des
courbes contrainte-déformation, la microstructugieabservée par microscopie optique et par
microscopie a balayage couplée a 'EBSD.
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—885C,0.1s-1 (\ —900 T, 0.15-1
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200

—945<C, 151
—945C,0.1s-1
—945 C, 0.01 s-1

=
[=2]
o

120

Contrainte corrigée(MPa)
o]
o

|

0 0,2 0,4 0,6 0,8 1
Déformation

Fig. 53. Courbes contrainte-déformation en compression del’aliage Ti-17 jusqu’as =1

Les courbes contrainte-déformation obtenues sgitjues des alliages de titane en
phase. Elles présentent tout d’abord un pic caractépustj lié certainement a I'ancrage des
dislocations par les atomes de solutés, élémentssdants. L'alliage Ti-17 n’est pas le seul a
présenter un tel pic, l'alliage BétaCez [Chaud$8q et l'alliage Ti-10-2-3 [Girinon,1995
présentent le méme pic initial. Il est difficile derréler 'importance de ce pic et la vitesse de
déformation. Néanmoins, plus la vitesse est élgués,le pic semble important.

Un affaiblissement apparent de la contrainte bservable, juste apres le pic initial
(c’est un artefact de la machine), suivi d'un ladbucissement conduisant a un état quasi-
stationnaire dans lequel la contrainte d’écoulemeste constante. En fait, le régime
stationnaire est réellement atteint pour des déitioms assez élevées, de l'ordresde 20,
obtenues a l'aide d’essais de torsion (cf. § 4.2).

On observe également que plus la température anigrpkus la contrainte diminue et
plus la vitesse de déformation est élevée, plastarainte est élevée (Tab. 7).

Les paramétres, souvent notéshhrflening-écrouissage) et rgcoveryrestauration)
doivent étre déterminés dans le domaine des défammsamodérées, avant que les effets de la
recristallisation dynamique n’interviennent. Aindgns le cas d'un matériau donnant lieu a la
recristallisation dynamique discontinue, qui debute peu avant la déformatiorEy,
correspondant au maximum de la contrainte, on suteli (par exemple) au domaine
€<(5/6)%y .

On notera que non seulement les valeurs numériquas aussi la dimension des
parameétres h et r dépendent de la loi choisie déarire le comportement du matériau. Les
relations couramment utilisées, telles que les deiKocks-Mecking ou de Laasraoui-Jonas,
conduisent a une expression simple de la contrdigétmulement stationnaim, en fonction
de h et r. Toutefois la contraintg, n'est pas connue : elle ne serait observée eféeant

gu'en l'absence de recristallisation dynamiqueeetidentifie pas a la contrainte d'écoulement
stationnaire réelleg. Les parametres h et r doivent donc étre detesnpa# ajustement

numeérique direct sur les courbes expérimentales.
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Le probleme réside dans le fait que ces courbegprasentent pas de domaine
d’écrouissage. Il est donc impossible de détermoes parametres de cette facon. Une
alternative consiste a utiliser I'essai de torsebte modéle pour approcher les valeurs de h et
r(cf. §4.2.1).

+ Contraintes d’'écoulement maximales

Letableau 7 et le tableau 8 présentent les valeurs de contraintes maximales d’ une part
et les contraintes stationnaires d’ autre part, en fonction de la température et de la vitesse de
déformation.

Tab. 7. Vaeurs des contraintes d’ écoulement maximum (en MPa) en fonction de la
température et de la vitesse de déformation de I’

885 °C 900 °C 915 °C 930 °C 945 °C

102 st 66 64 59 52 50

10t st 126 117 113 89 87
1st 198 187 172 157 149

Les valeurs de ces contraintes augmentent praogeessnt quand la vitesse de

déformation augmente et diminuent quand la tempéaugmente.

» Contraintes d’écoulement quasi-stationnaires

Tab. 8. Valeurs des contraintes d’ écoulement quasi-stationnaires (en MPa) en fonction de la

température et de la vitesse de déformation de I’

885 °C 900 °C 915 °C 930 °C 945 °C

10° st 55 48 46 45 38

10t st 99 91 85 84 75
1t 140 132 124 122 113

Les contraintes d’écoulement quasi-stationnaioes sbtenues pour une déformation
voisine dee=1. Les valeurs de ces contraintes augmentent ggsigement quand la vitesse
de déformation augmente et diminuent quand la tesiyr® augmente.

Plus la vitesse de déformation est élevée, pludikscations sont nombreuses et
durcissent le matériau, ce qui explique 'augmeamadie la contrainte. De plus, a ces vitesses
de déformation, les dislocations ont moins de terppsir se réarranger (restauration
dynamique) ce qui contribue également a une valiigrélevée de la contrainte.

Cependant, quand la température augmente, laurastan dynamique est plus active,
les dislocations se réarrangent plus rapidement fooorer des sous-joints, par conséquent,
les valeurs des contraintes diminuent.
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250
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Fig. 54. Diagramme contrainte maximale-température a trois vitesses de déformation
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Fig. 55. Diagramme contrainte stationnaire-température a trois vitesses de déformation

D’apres la théorie de I'activation thermique, lgsints représentant les contraintes
pour chaque température évoluent selon une expelierdécroissante. Compte tenu de la
fenétre restreinte de température et de la disperskpérimentale, une simple régression
linéaire est faite pour les 5 points (Fig. 54 &f.H5). Les pentes des droites vont dans le bon
sens, c'est-a-dire, que plus la température esté€leplus la contrainte (maximale ou

stationnaire) diminue. On observe également qus llwitesse de déformation est élevée,
plus la pente est importante.
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4.1.1.3.Calcul des parametres rhéologiques

Les valeurs du coefficient de sensibilité¢ a la ssee m (éq. 35) et de I'énergie
d’activation apparente Q (€g. 36) sont calculégside des courbes présentées figures 56 et

57.

1000 ——885 T, m=0,20

—#-900 C, m=0,22
——915 C, m=0,22

930 €, m=0,22
—*—945 C, m=0,23

100

oo (MPa)

10 T
0,01 0,1 1

Fig. 56. Diagramme o -£ utilisé pour la détermination du coefficient de sensibilité a la
vitesse m a différentes températuresac = 1

La valeur du coefficient m au régime stationnagst influencée par l'auto-
échauffement dans le cas des fortes vitesses dantiifons. Une régression linéaire est donc
faite sur chacun des trois intervalles obtenusoand un coefficient m moyen sur les vitesses
de déformation. Ensuite, une seconde moyenne et fagroupant les différentes
températures. On obtient ainsi un coefficient densidlité a la vitesse de
déformationMmoyen = 0,22

La figure 57 montre le diagramme utilisé pour l&edmination des valeurs de
I'énergie d’'activation apparente Q de l'alliageIli-poure = 1 (cf. Tab. 9).

1000
Als-1
=0,1s-1
+0,01s-1
<
a ‘—’__‘___‘____—A—"
= 100
< /
o
o /r/,
10 T T T
8,00E-04 8,20E-04 8,40E-04 8,60E-04 8,80E-04

uT

Fig. 57.Détermination de I'énergie d’activation appare@tpours = 1
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Tab. 9. Tableau regroupant les énergies d’activation agpeas associéesa 1

& (S_l) Qcompressior(kJ-mOIl)
10° 270
10* 214
1 166

On détermine aingPmo,=217 kJ.mol". Les valeurs obtenues sont du méme ordre de
grandeur que celle données par Ddjh®91 qui donnait une valeur d®@=204 kJ.mol* pour
l'alliage BétaCez dans le domaine monophasé pounitesse de déformation de 16" et
¢ = 1. Dans les mémes conditions, il donne une valeu®=180 kJ.mol* pour le TABV.
Girinon [1999 donne un coefficient = 0,22et une valeur d®=250 kJ.mol* pour I'alliage
Ti-10V-2Fe-3Al pour une vitesse de déformation 6é &' ete = 1.

Chaussy199€4 donne un coefficientn = 0,19pour l'alliage Bé&taCez pour une vitesse
de déformation de 10s* et une déformation de=1,2.

4.1.1.4.Détermination de I'aire d’activatiofiKocks et al., 1975

300

+885C
=900 T
4915C

930 C
X945 T

y =-1,33x + 349,06

y=-1,37x + 341,69

N
(o]
o

220

180 A

=-1,25x + 335,85

Energie d'activation (kJ.mol-1)

y=-137x + 315,36 y=-130x + 341,01

140

0 40 80 120 160
Contrainte (MPa)

Fig. 58. Détermination de |’ aire d’ activation
On utilise le calcul suivant :
Q=Q, ~0bA
—bA=2" =1,34x 16 (J) m /mo

o 10° (Pa)
= bA=1,34x10° M /mol

= bA =1,34x 13" A3/ mol

_1,34x16" _ 1,34« 10

= bA =
N 6.02x 1G°

= 2226 A3/ atome
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2226
2,8

A ~ 800 =100 1f

bA représente le volume d’activation, c’est lateemoyenne des droites.
b représente le vecteur de Burgebi<(2,8.10' m) [Frost & Ashby,1982

A représente I'aire moyenne balayée par les daslmes pendant le franchissement
d’'un obstacle. Le résultat obtenu est comparakdepdage observée par divers auteurs dans le
Ti-a. lls obtiennent une aire comprise entre 50 etl®(0laka,1988 et [Farenc]1995.

4.1.1.5.Reproductibilité et réepétabilité des essais de cogspion

Il convient de ne pas confondre reproductibilitéépétabilité. La reproductibilité est
la proximité de I'accord entre les résultats desures d'une méme grandeur dans le cas ou
les mesures individuelles sont effectuées au mdgedifférents instruments, suivant diverses
meéthodes, par des opérateurs distincts en des &ndes lieux différents.

La répétabilité concerne la méme mesure, effectetn la méme procédure, avec le
méme appareillage, par la méme personne, en un figuimet en un temps court vis-a-vis de
la durée d'une mesuf8ite internet 1]

Dans notre étude, la répétabilité a été évaluéeefgrtuant deux expériences
identiques avec la machine de compression, au ceuiss méme journée.

La reproductibilité est mesurée en effectuant éenmessai sur la méme machine de
compression mais a deux mois d’intervalle des dewucédents essais. Les résultats sont
donnés par la figure 59.

120

100 ~

80

60

Contrainte (MPa)

40

— ler essai
20 ——2e essai —|
— 3e essai

0

o] 0,2 0,4 0,6 0,8 1
Déformation

Fig. 59. Etude de lareproductibilité et de la répétabilité d' un
Le premier essai est I'essai étalon, le deuxiessaiea été effectué le méme jour dans
les mémes conditions et le troisieme essai a &éteé deux mois apres.

On peut conclure que ces essais sont reprodugstitiien qu’ils aient tous les trois été
effectués dans le méme laboratoire. L’incertitudximale entre deux essais est de 10 MPa.
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4.1.2.Microstructures des états déformés en compressiomiaxiale sans maintien
et aux faibles déformations £ = 1)

L’étude des microstructures permet d’étudier la phologie des grains et des
sous-grains, c'est-a-dire leur forme, mais aussilifdribution de taille de ces structures.

L’'approche des microstructures permet égalemegpiéhender la topologie, c’est-a-
dire la distribution spatiale des grains et leunbce de voisins.

La microscopie optique nous permet de visualiees tces parameétrate position

L’'analyse EBSD nous donnera des informations cémphtaires sur les
désorientations internes et sur I'évolution deréyfnentation des grains initiaux et concerne
plus particulierement les parameétoésrientation traités dans la partie études microtexturales
(84.3).

4.1.2.1.Microstructure de I'alliage a I'état brut de livraon
Sur la figure 60, on peut observer la microstruectle I'alliage Ti-17 a I'état brut de

livraison c'est-a-dire sans aucune déformatiouetiia traitement thermique, en fait I'état de
base de I'ébauche, issue de la billette de départ.

Fig. 60. Microstructures de |’ éat brut de livraison observés en microscopie optique pour deux
grandissements

Des structures de Widmanstatten sont présentesdmeelamelles alpha, bien visibles
sur la figure. L'attaque chimique, trop puissardedétérioré certaines zones, celles qui
apparaissent en brun.
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4.1.2.2 Microstructure initiale de I'alliage

Sur la figure 61, on peut observer la microstriectle I'état initial de l'alliage Ti-17,
c'est-a-dire porté au-dela du transus pendant 189 inste avant la déformation par
compression uniaxiale.
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Fig. 61. Microstructure initiale de I'aliage Ti-17 porté en température a 915 °C et sans
déformation observé en microscopie optique (état initial)

Les grains sont équiaxes et ont une taille d’emv8B00um. Cet état est entierement
recristallisé. Nous pouvons considérer que le natést morphologiquement isotrope.
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Les microstructures (a) et (b) ci-dessous, obtemps analyse EBSD, donnent une
moyenne de taille de grains initiale (a) mais alssslistribution de désorientation des parois.

Les microstructures (a) et (b) sont ensuite coégsg la microstructure (c) obtenue
par microscopie optique (Fig. 62).

. == 9
a =600 pm; IPF+GB; Step=3 pm; Grd560x416 =500 pm: GE[1.5:10.15): Step=3 um: Grid5e0x416

=1°
=57
=10°
=15°

a. Représentation de I'axe de I'échantillon non
comprimé en Figure de Péles Inverse

b. Représentation des joints et sous-joints pour
différentes désorientations

c. Microstructure initiale (microscopie optique
ramenée a la méme échelle quetb)

C.

La microstructure (a) ne montre pas de textureqoee, elle présente les 3 directions
cristallographiques de facon aléatoire, le matéesiudonc globalement isotrope. On reléve
egalement la présence de quelques parois de fadserientation (Fig. 62.b). La taille de
grain moyenne donnée par le logiciel hkl est d’emvi300um ce qui est cohérent avec la
taille de grain obtenue par micrographie optiqug.(62.c). Les états initiaux apres 10 min de
maintien aux autres températures (885 °C et 94mACELE caractérisés de la méme maniére.
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Tab. 10.Valeurs des tailles de grain initiales moyennemamoscopie optique

885 °C 915 °C 945 °C

Taille de grain 200 300 400
initiale (um)

Les grains sont équiaxes et ont une taille corapgrgre 200 et 400m. Cet état est
entierement recristallisé. Nous pouvons considgter le matériau est morphologiquement
isotrope. La taille de grain augmente avec la teatpée.

4.1.2.3.0Observation des états déformés de I'alliage Ti-18a@tvés par microscopie
optique

* Influence de la température

Les micrographies présentées sur la figure 63spandent a deux essais effectués a

deux températures différentes et a méme vitessedédermation et pour une méme
déformation.

l Compression

a.T=885°C,é =018 ete=1 b. T=930°C,¢é =0,18ete=1

Fig. 63. Microstructures de Ti-17 obtenues par essais de compression & ¢ = 0,1 s* et deux
températures d’ essai

Plus la température est élevée, moins les graimg aplatis. Cette variation
d’épaisseur peut s’expliquer par la migration d#st§ de grains sur des distances d’autant
plus importantes que la température d’essai egééld=n effet, plus la température est élevée,
plus la mobilité est importante et plus les joimggrent rapidement. Ces micrographies
montrent également I'apparition de cristallites gmints triples ainsi que des serrations peu
marquées, dues a une vitesse de déformation mayemélevée (0,1°%.
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* Influence de la vitesse de déformation

Les micrographies présentées sur la figure 64espandent a trois essais de
compression uniaxiale effectués a la températui@l8e’C, a trois vitesses de déformation et
pour une méme déformation nominale 1.

1 Compression

500 pm

550 |R

c.T=915°C,¢ =1slete=1

Fig. 64. Micrographies de Ti-17 obtenues apres essais de compression a 915 °C a trois
vitesses de déformation

Aprés une faible déformatiom € 1), la microstructure est composée de grainisin
aplatis et délimités par des parois a forte déstaimn, les joints de grains. L'effet de la
vitesse de déformation est visible. Pour les faibligesses, les grains sont encore épais et
présentent des serrations. Pour des vitesses qites,fles grains sont plus aplatis. Cette
variation d’épaisseur peut s’expliquer par la mtigrades joints de grains sur des distances
d’autant plus importantes que I'essai dure plugiemps. Quand la durée de la déformation
est faible, les joints de grains n’ont pas le teohp$ormer des serrations.
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Ces derniéres sont provoquées par la présenceodegygins. Ainsi, au cours de la
déformation, un nombre croissant de sous-grains adjaicents aux joints et possédent au
moins une facette a forte désorientation.

Lorsque I'épaisseur est réduite a environ deux Iitille des sous-grains, certains
grains subissent un pincement et se fragmententpli@momeéne est le mécanisme de
recristallisation dynamique géométrique (RDG) @i.2., § 2.5.2). Il a été décrit pour la
premiére fois par MacQueehd85 dans le cas de I'aluminium déformé en torsion.

* Influence du mode de refroidissement

l Compression

500 pm

a.T=915°C,¢ =0,15 ete =1 b.T=915°C,¢ =0,15 ete=1
(refroidissement eau) (refroidimsat air)

c.T=915°C,¢ =0,1§ ete =1
(refroidissement four coupé)

Fig. 65. Influence du mode de refroidissement
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Les trois modes de refroidissement ont chacunciméique différente. Le mode de
refroidissement par eau (a) est le plus rapidecftat, il est de I'ordre de 200 °C / s. Le mode
de refroidissement par air est un peu plus lensrfinalement du méme ordre de grandeur
gue le précédent car l'air atteint la surface @eHantillon quasi immédiatement. Enfin, le
refroidissement "four coupé” consiste a laissechantillon sur le tas pendant que le four
refroidit. C’'est un mode de refroidissement lent'delre de 1 °C/ s.

On constate sur les micrographies (Fig. 65) que [@ refroidissement est lent, plus
les effets post-dynamiques sont importants. Leoid@isement eau fige la structure
rapidement. Les grains restent allongés et apladis joints de grains commencent a onduler
et de nouveaux grains naissent de la recristatiisalynamique géomeétrique. Les grains sont
dans I'état laissé par la recristallisation dynamigontinue et géométrique.

En revanche, le refroidissement air est suffisantrient pour laisser grossir les grains
mais trop rapide pour créer de la phase

Enfin, la cinétique de refroidissement est normaliet assez lente pour laisser naitre
de la phase, ce qui est peu visible sur la micrographie (Bg.c).

Conclusion
Les différentes observations montrent que le rnaatéubit un début de processus de
recristallisation dynamique géométrique (RDG) etrderistallisation dynamique continue

(RDC) dans la gamme de températures de 885 a 945 &S vitesses de déformation testées,
0,018,018 etls.
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4.1.2.4.0Observation des états déformés de Il'alliage Ti-18atvés par EBSD
[Montheillet et al.2012

Les microstructures et les textures sont obserad&sde de micrographies obtenues
par analyse EBSD. Dans cette partie, seules lesostiactures obtenues en compression
uniaxiale sont analysées. Les informations redasilllonneront notamment des statistiques
de taille de grain utiles a la modélisation.

» Comparaison de deux essais a température différente

Deux microstructures EBSD ont été obtenues a 0'01 s

b. Essai a 945 °C 500um

Fig. 66. Comparaison de deux essais a méme vitesse demddimn et deux températures
différentes

Dans les deux cas (Fig. 66), on observe toujours famte présence des axes
cristallographiques <100> (rouge) et <111> (bleujrés peu de <110> (vert). Des grains
recristallisés apparaissent le long des jointsrding initiaux et au niveau des points triples.

Mais la différence majeure qui existe entre leaxdmicrostructures réside dans la
taille de grain. En effet, I'essai a 885 °C préseteaucoup de grains recristallisés
relativement petits alors que I'échantillon déforen845 °C présente des grains recristallisés
beaucoup plus gros. Les grains initiaux grossissgatement par migration des joints de
grains initiaux.
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Ce phénoméne est directement lié au facteur ternpér les grains grossissent
d’autant plus vite que la température est pluséddef. § 4.1.2.3), et au factenigration des
joints (cf. ch.4, 8 5.1.6). Cela est vérifié de facon qitatite par la méthode des intercepts
qui montrent une augmentation importante de |'é&mais des grains. D’une épaisseur
moyenne de 3@m pour I'essai a 885 °C, on passe a une épaisseyerme de 5Gum pour
'essai a 945 °C (Tab. 11).

Les cartes en figures de pdle inverse (Fig.66 @} @onnent ['orientation
cristallographique de l'axe de compression z (ealtsur la figure) par rapport aux axes
cristallographiques.

L’'analyse se borne ici a comparer et compléterdssiltats obtenus en microscopie
optique. Des serrations, c'est-a-dire des ondukatil@s joints de grains, se sont formées. Ce
phénoméne se produit pendant la déformation e¢spond a une migration locale des joints.

Ces joints ondulent beaucoup, certains segmentoise refermés et ont formé de
nouveaux grains, c'est la recristallisation dynaraiggométrique (cf. ch.2, § 2.5.2)

¢ Comparaison de deux essais a différentes vitessksdéformation

Ci-dessous, deux microstructures EBSD obtenu@&9)3QO :

b. Essai 4 0,1% 500pm

Fig. 67. Comparaison de deux essais a méme température et a deux vitesses de déformation
différentes
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Dans les deux cas, on observe toujours une foéepce des axes cristallographiques
<100> et <111> et trés peu de <110>. La figure presente des grains initiaux peu aplatis
avec des joints ondulés (serrations) mais ausspdtts grains recristallisés au niveau des
joints de grains initiaux. Par ailleurs, la figu@é.b montre des grains aplatis avec des joints
relativement lisses et tres peu de grains rediggalpar RDG.

Cette tendance est liee a la vitesse de déformakon effet, pour une méme
déformation, plus la vitesse de déformation esté&eplus les joints de grains ont une vitesse
de migration importante mais moins ils ont le terdpsmigrer. Ces deux parametres vont en
sens oppose, mais c’est le temps de migrationemplorte. Par conséquent, pour une vitesse
de déformation élevée, les joints de grains migeemtune distance plus faible ; les grains
restent aplatis, ne subissant que le mouvementmesction de la matiere.

4.1.2.5.Distribution de taille pondérée par la surface dgsains

Une telle pondération permet de mieux prendre ampte les grains de taille plus
importante. Afin d’estimer la taille des grainst{eg#s entierement délimitées par une paroi de
forte désorientatiof > 15°), la notion de « diametre du cercle équivale(@CE) a savoir le
diamétre d’'un cercle ayant la méme surface quedi® @n question est utilisée. Cette mesure
est intéressante dans le cas de grains refermdiaxéq et a frontieres réguliéres. Dans notre
cas, les grains sont trés aplatis mais cette méthedret néanmoins d’estimer la taille des
structures.

254

20—

-
@
1

D =29 pym

N““““"""""""""""""

o]

fréguence (%)

=
o
1

2,5 17,5 32,5 47,5 62,5 77,5 92,5 108 123 138 153 168 183 198 213 228 243 258 273

diametre équivalent du grain ( pm)

Fig. 68. Histogramme représentant le diamétre équivalent moyen des grains obtenu pour
I'aliage Ti-17 2885°C, £ =0,01s*ete=1

Pour chaque grain, le logicikkl associe un cercle de méme surface que le grain. A
chaque cercle correspond un diametre. Le logiailelute la moyenne de tous les diametres de
ces cercles équivalents ; la figure 68 donne #imsemple d’un échantillon déformé a 885 °C
et 0,01 & associé & une taille de grain moyenn®de29pum.
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4.1.2.6.Distance moyenne entre parois de forte désoriemtati

Le calcul se fait grace a la méthode classique idiescepts. Cette mesure nous
renseigne sur I'espacement entre tous les jointgalas présents dans la microstructure (Fig.
69). Elle constitue un autre moyen de caractéasale taille, notamment en ce qui concerne
la relation taille-propriétés mécaniques, car edlifiete la distance qu’une dislocation doit

parcourir avant de rencontrer une paroi qui pouregir comme un obstacle a son
mouvement.

D = 47 ym

| MHMHHWNHH L

2,5 17,5 32,5 47,5 62,5 77,5 92,5 108 123 138 153 168 183 198 213 228 243 258 273

fréquence (%)
©
L

intercept ( um)

Fig. 69. Histogramme représentant la distance moyenne entre joints de faible et de forte
désorientation obtenu pour I'aliage Ti-17 24885°C, £ =0,01s'ete=1

A l'avenir, la méthode des intercepts doit permeett’évaluer 'espacement moyen
entre les joints des grains déformés, c'est-aleranciens grains, pas encore recristallisés. Le
but de cette opération est d’estimer la vitessendgation des joints de grains pendant la
déformation.

Tab. 11. Tableau regroupant les différents parametres calculés par lelogiciel hkl adifférentes
températures

Type d’essai "Grain size" (um)| “Intercept" {im)
885 °C/0.01s 29 47
900 °C/0.01s 41 50
915°C/0.01s 45 52
930 °C/0.01s 47 54
945 °C/0.01s 49 56

Le tableau 11 montre 'augmentation de la taillecdstallite quand la température
augmente.
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Tab. 12. Tableau regroupant les intercepts calculés plagieiel hkl a différentes vitesses de
déformation

Type d’essai "Intercept” (tm)
915°C/0.013 52
915°C/0.1% 38

915°C/1% 30
945 °C/0.013 56
945°C/0.13 40

945°C/1% 32

Le tableau 12 montre la diminution de lintercepibyen quand la vitesse de
déformation augmente. Ce phénomeéne est lié au tdenpsgration des joints.

Certains grains se fragmentent plus que d’autresésultat est une distribution de
taille de grains hétérogéne qui rend difficile Etetmination d’'une moyenne caractéristique.

En particulier, 'importante variation de taillemet en question l'utilisation de la
moyenne arithmétique habituelle. C’est pour celaogu’été utilisées deux méthodes
différentes de facon a définir une taille de mitnasture.

Dans les structures déformées, il existe de namskee parois de forte désorientation
« ouvertes » et « fermées ». Ainsi les cristallfesomposent d’'un mélange de sous-joints et
de joints de grains.

Les résultats obtenus en microscopie optique enalyse EBSD sont conformes aux
résultats attendus pour un alliage de titane. lssais de compression ont permis de vérifier
gue les mécanismes mis en jeu lors de la déformatiachaud sont bien ceux de la
recristallisation dynamique géométrique couplés aekristallisation dynamique continue.

Les effets de la température ainsi que les efietda vitesse de déformation sont
notoires et vont dans le sens attendu.

Ces essais de compression ont plus généralemeantispale construire des
microstructures maitrisées en simulant le forgedges des conditions contrélées en
température, en vitesse de déformation et en détoym ces derniéres étant comparables aux
conditions de forgeage industrielles habituellds. dnt également permis d’obtenir des
parametres rhéologiques.

Ces essais permettent également une comparaisn lesy essais de torsion, les
chemins de déformations étant différents.

Par ailleurs, ces essais de compression vont peense quantifier la vitesse de
migration des joints de grains, en s’appuyant sumgéthode des intercepts moyen. Cette
méthode consiste & estimer l'intercept moyen desiéas" grains déformés par compression
uniaxiale a l'aide des cartographies EBSD existante
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4.1.3.Microstructures des états déformés en compressiomiaxiale avec maintien
en température apres déformation

Ces essais avec maintien ont été réalisés danbuted’observer les effets
post-dynamiques se produisant dans ce type deimatér

Sur la figure 70 sont comparés un essai sans igriet un essai avec maintien de 10
minutes.

1 Compression

a.T=930°C,¢ =0,15ete=1 b. T=930°C,¢ =0,18ete=1
(Sans maintien) (Maintien de 10 min)

Fig. 70. Influence d’un maintien en température sur des micrographies optiques apres
compression uniaxiae

La recristallisation post-dynamique joue un réigortant apres un maintien de 10
min. Dans le premier cas, sans maintien apres métwn (Fig. 70.a), les grains sont tres
aplatis. Par contre, dans le second cas (Fig. ,7(eb) grains observés sont quasiment
équiaxes.

Chaussy1996 a montré que pour l'alliage BétaCez, pour uneodgéétion dec = 1,
une température de 920 °C et un maintien de 10 apmés déformation, la structure est
totalement recristallisée (Fig. 71). D’apres Chgussprés une minute de maintien, les
échantillons déformés&= 1 et & 10°S présentent des zones déja entiérement recriétslis

Pour le méme alliage, Audrerigl993 prévoit par modélisation de la fraction
recristallisée métadynamiquement aprés un maindenl minute a la température de
déformation une fraction recristallisée de 30 %.

Ces résultats sont assez comparables a ceuxfigeida 70 ; dans les deux cas, on a
une structure entierement recristallisée et utie @ cristallite moyenne de 200 a 300.
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250um

Fig. 71. Alliage BétaCez déformé de = = 1 en compression uniaxiale & 10 s 4 920 °C aprés
10 min de maintien [Chaussy, 1996]

4.1.3.1.Evolution de la microstructure en fonction du temple maintien

L’étude se porte maintenant sur la cinétique dastadlisation de I'alliage Ti-17 aprées
déformation pour différents temps de maintien.

. P 50070m
a.T=945°C,é =018 ete=1 b. T=945°C,¢ =0,15 ete =1
(Maintien de 1 min) (Maintien derin)

500 um 500fm

C.T=945°C,¢£ =0,1S ete=1 d.T=945°C,¢ =0,1S ete=1
(Maintien de 3 min) (Maintien derin)

Fig. 72. Influence du temps de maintien
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Au bout d’'une minute, la recristallisation posndyique a déja beaucoup agi. Des
petits grains recristallisés sont apparus au nigkgjoints de grains initiaux. En revanche, le
taux de recristallisation est plus faible que leédctions du modeéle d’Audrerie [1993]
(environ 10 % d’aprés comparaison avec des "miarcitres type" fournies par Snecma). A
partir de deux minutes, certaines zones sont d#jarement recristallisées et sont évaluées a
environ 30 %. Au bout de 3 minutes, les grainsdoi ne sont presque plus visibles. La
recristallisation post-dynamique a quasiment “"é&fata structure initiale au profit de
nouveaux grains recristallisés. Beaucoup de zomeisentierement recristallisées et d’autres
zones sont en train de I'étre. On évalue a 50 Yolercentage de recristallisation pour un
maintien de trois minutes.

A partir de 5 min, la différence de recristallieat est moins grande. Beaucoup de
zones sont recristallisées mais la réveélation gégtdes joints de grains ne permet pas d’étre
extrémement précis sur 'aspect quantitatif.

Pour 10 min de maintien (Fig. 72), il est considéue toutes les zones sont
recristallisées, les grains sont tous equiaxestairmntaille d’environ 30@m.

La cinétique de recristallisation post-dynamiqaegil’alliage Ti-17 est un phénomene

rapide et produit des nouveaux grains recristalli¥@étadynamiquement” qui grossissent
d’autant plus que le temps de maintien est long.
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=500 pm; IPF+GEB, Step=1.5 pm; Gud1113:603

a.Essai a 900 °C avec maintien de 1 min

=500 pre; IPF4GE: Step=1

b. Essai a 900 °C avec maintien de 3 min

Fig. 73. Cartographies EBSD représentant deux essaisa T = 900 °C, £€=0,1s', ¢ =1 et un
temps de maintien en température différent

La figure 73 montre la cinétique de recristallisation post-dynamique de notre alliage
Ti-17 aprés déformation a chaud. Au bout d’une minute de maintien, quelques germes ont
commencé a croitre et on peut estimer qu'ils représentent moins de 10 % du volume
recristallisé. Au bout de trois minutes, la structure est fortement équiaxe et on peut estimer
qu'ils représentent plus de 50 % du volume recristallisé.

Ces résultats obtenus par analyse EBSD confirtesnpremiers résultats obtenus en
analyse optique (Fig. 72).

Il est difficile de caractériser une orientation préférentielle avec si peu de grains et
seulement 3 minutes de maintien. On peut cependant voir que la fibre <100> semble
majoritaire au niveau des grains recristallisés.
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Lestravaux de Primig [2011] sur le molybdéne montrent la microstructure et la texture
résultant d’un maintien en température d’'une heure a 0,54 T (aprés déformation a 0,52 Ty)
(Fig. 74).

Méme s le nombre de grains représentés n'est pas important, il parait évident que la
fibre de texture majoritaire est la fibre <100>.

Fig. 74. IPF de I'échantillon montrant la microstructure recristallisée en post-dynamique
[Primig, 2011]

On observe que ces travaux sur le Molybdéne préssebeaucoup de similitudes avec
ceux obtenus pour le Ti-17 au niveau de la rediissation post-dynamique. Ce sont tous deux
des cubiques centrés et on observe que leur modecdstallisation et leur texture sont tres
proches.

» Influence de la température

La figure 75 montre que parmi les cing températafessai, peu de différences sont a
noter. De 885 & 945 °C, les cristallites ont tras gmssi. Tous les joints ne sont pas réevélés,
ce qui rend difficile la détermination de la tailleoyenne des cristallites. Mais pour les
structures bien refermées, leur taille est de lorde 300um pour toute la gamme de
température considérée. Le temps de maintien erp&eture de 10 minutes apres
déformation montre une structure complétement &gquia

La température a en fait peu d’effet sur cet gdlitors d’'un maintien en température
apres déformation.
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1 Compression

500 um
a.T=885°C,¢é =0,03&8ete=1 b.T=900°C,¢ =0,038ete=1
(Maintien de 10 min) (Maintien de rhin)

c.T=915°C,¢ =0,1sete =1 d.T=930°C,¢& =0,1sete=1
(Maintien de 10 min) (Maintien de 10 min)

e.T=945°C,¢ =0,1sete =1
(Maintien de 10 min)

Fig. 75. Influence de latempérature
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4.2.Etude de l'alliage Ti-17 aux déformations élevéesafsion)

Les essais qui suivent ont été réalisés danstle’bbtenir un régime de contrainte
stationnaire et une taille de cristallite statianmaPar ailleurs, une étude rhéologique a été
réalisée, comme pour les essais de compressioxiairia

4.2.1.Rhéologie de l'alliage Ti-17 £ = 20)

La modeélisation de la recristallisation dynamigiueTi-17 dans le domairferequiert
des données expérimentales au niveau du réginmensiaire.

Par conséquent, une série d’essais de torsioaucnété effectuée afin de déterminer
le régime stationnaire des courbes contrainte-detion, d’accéder a une taille de cristallites
stationnaire, mais aussi de déterminer les parasatet r.

La détermination des parametres h et r peut se far I'intermédiaire de I'essai de
torsion. En effet, la valeur de la contrainte madenapproche la valeur de contrainte
stationnaire qu’il y aurait sans I'effet de realfsation dynamique de I'essai de torsion. Elle
peut étre approximée comme suit :

o
O-max:l'lb - - =
r r ub

Ainsi, avec la valeur d&

on peut déduire la valeur du rapport h/r en gégint

max?
'adoucissement par recristallisation. Ensuite, auastant par itération la taille de grain
stationnaire dans le modele, on peut remonter aileer de r, et donc de h.

4.2.1.1.Courbes contrainte-déformation

Les courbes contrainte-déformation présentent déhban pic ne laissant pas
apparaitre de domaine d’écrouissage, puis un ldiegassement conduisant a un domaine
stationnaire dans lequel la contrainte d’écoulemeste constante (Fig. 76). Celui-ci n’est
atteint qu’'apres une déformation élevée=(20). On observe également la présence d'un
épaulement typique pour chaque essai déja obsernv@ep®liveira [2003] et attribué a des
transitoires de texture.
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885 T 915C
200 200

—1s-1
—0.1s-1
—0.01s-1
160 \ 160
120 120

A

—1ls1
—0.1s-1
—0.01s-1

80

Contrainte (MPa)

Contrainte (MPa)

40

40

T T 0
0 5 10 15 20 0

10 15 20
Déformation Déformation

945 C
200

—1s-1
—0.1s-1
—0.01s-1

160 -

120 +

80

Contrainte (MPa)

N

40 1

0 5 10 15 20
Déformation

Fig. 76. Courbes contrainte-déformation obtenues en torsion pour I’ alliage Ti-17

Tab. 13. Vaeurs des contraintes maximales (en MPa) en fonction de la température et de la
vitesse de déformation de I’ (comparées a celles obtenues en compression)

885 °C 915 °C 945 °C
torsion | compression torsion | compression torsion | compressior
10%s* 52 66 45 59 43 50
10" s* 107 126 86 113 82 87
1st 186 198 158 172 153 149

Les valeurs présentées dans le tableau 13 sdrd fait cohérentes et typiques pour ce
type d'alliage. La contrainte d’écoulement maximdiminue quand la température s’éléve
mais elle augmente quand la vitesse de déformatigmente.

A T =920 °C, Dajno199] obtient pour l'alliage BétaCez une contrainte maade
de 60 MPa poug = 10° s* et 105 MPa poug = 10* s,
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Tab. 14.Valeurs des contraintes stationnaires (en MPd&prction de la température et de la

vitesse de déformation de I'essai (comparées ascebtenues en compression)

885 °C 915 °C 945 °C
torsion compression|  torsion compression,  torsion compression
(e=20) (e=1) (e=20) (e=1) (e=20) (e=1)
10% st 38 55 35 46 33 38
10" st 61 99 56 85 54 75
1s 82 140 74 124 67 113

Les valeurs de contraintes stationnaires sonteduait cohérentes pour ce type
d’alliage (Tab. 14). La contrainte stationnaire @sis faible quand la température augmente
mais elle s’éléve quand la vitesse de déformatiopmeente. A T = 920 °C, Dajnd99]
obtient pour l'alliage BétaCez une contrainte staiaire de 45 MPa pouf = 10% s’ et
70 MPa pour£é=10" s’ Les valeurs des contraintes stationnaires soms plevées en
compression car le régime est considéré comme -gta@ginnaire & = 1. Or il peut étre
considéré que le régime stationnaire est atteuleseent a partir de = 10 (cf. Fig. 76).

4.2.1.2.Calcul des parametres rhéologiques
» Sensibilité a la vitesse de déformation (m)
Le coefficient de sensibilité a la vitesse de déttion de la contrainte d’écoulement
est calculé selon la relation (35) pour une tenmtpéeadonnée et pour la déformation

correspondant & la contrainte stationnaire. Larégty¥ donne un exemple de la détermination
de ce coefficient.

100
——3885C

—#-915C

y =85,948x"7"
y = 76,368x°4%?
Ay = 70,523x%104

Os

10 T
0,01 0,1 1

Vitesse de déformatior(s™)

Fig. 77. Diagrammeo- £ utilisé pour la détermination du coefficient de seitigé a la vitesse
m a différentes températures et poar 20 (régime stationnaire)
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Une régression linéaire est faite sur chacun res domaines et donne un coefficient
m moyen sur les vitesses de déformation. Ensuiie senonde moyenne est faite regroupant
toutes les températures.

On obtient ainsi
Mmoyen = 0,16

Chaussy[1994 a montré que le coefficient moyen m diminue avectaux de
déformation, ce qui peut confirmer la difféerencee@va valeur obtenue en compression
uniaxiale (Nhoyer= 0,22).

un coefficient de sensibilité a Vitesse de déformation :

* Energie d’activation apparente (Q) de la contraintestationnaire
La figure 21 montre le diagramme utilisé pour l&tedmination des valeurs de

I'énergie d’activation apparente Q de l'alliageIli. La pente de ces droites donne la valeur
de Q.

100

I
-

Os

Als-l
m0,1s-1
+0,01s1

10
8,21E-04

8,42E-04 8,62E-04

T
Fig. 78. Détermination de |’ énergie d’ activation apparente Q

Tab. 15. Tableau regroupant les énergies d' activation apparentes associées a s = 20

£ (s'l) Qtorsion (kJ -mOIl) Qcompressioru(k~:l . mOIl)
10° 213 270
10" 210 214
1 231 166

Les valeurs obtenues (Tab. 15) sont proches descebtenues en compression
uniaxiale. Seule la valeur obtenue pour'lesm torsion n’est pas cohérente et devrait étre
inférieure aux autres valeurs du tableau. Cettetvan non monotone de Q avec la vitesse de
déformation est certainement di a de la dispersamrseulement trois points sont en jeu. On
considérera donc la moyenne sur les trois vitesses.

Qmoyen = 218 kJ / mol
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100
Als1

=0,1s-1
¢0,01s-1

80 —

—

- \\
o —_

= 60

= \
g

£

g 40 - .

S \
(@]

20

0 T T T T T T
880 890 900 910 920 930 940 950

Température (T)

Fig. 79. Représentation de la contrainte d'écoulement stationnaire en fonction de la
températureacs = 20

La figure 79 représente I'évolution de la contr@id’écoulement en fonction de la
température d’essai pour trois vitesses de défaomadn observe une décroissance lente et
continue de la contrainte d’écoulement quand lgptature augmente et va dans le méme
sens qu’en compression (cf. Fig. 55). On observaleégent que plus la vitesse de
déformation est élevée, plus la pente de la destemportante.

4.2.1.3.Comparaisons avec la compression uniaxiale

Les diagrammes de la figure 80 superposent lesbesucontrainte-déformation a
différentes températures obtenues d’'une part pai®sle compression uniaxiale et d’autre

part, par essais de torsion, et permettent ainsbs#rver linfluence du chemin de
déformation.

885 C -
200 —1s1(C)
—1s1(T)
—0,15-1(C)
—0,15-1(T)
0,015-1(C)
—0,015-1(T)

160 +

120 4

80

Contrainte (MPa)

40

0 T T T T
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1

Déformation
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915 C
200 —15-1(C)
—1s-1(T)
—0,15-1(C)
—0,15-1(T)
160 (\ 0,015-1(C)
T\ ——001s1M
<
o
S 120
g
£
©
E 80
c
@]
O
40 H
0 ‘ : ‘ ‘
0 0.2 0.4 0,6 0,8 1
Déformation
945 C )
200 —1s-1(T)
—0,15-1(C)
—0,15-1(T)
0,01 5-1 (C)
160 1 —0,015-1(T)
<
o
S 120 (\N
[]
g
£
I
5 804
c
@]
O
40 }
0 ‘ ‘ ‘ ‘
0 0.2 0,4 0,6 0,8 1
Déformation

Fig. 80. Comparaison des résultats des sde compression (C) et torsion (T) jusqu'as =1

Les courbes contrainte-déformation obtenues enpoession uniaxiale et celles
obtenues en torsion sont trés voisines. Cela #ggife le chemin de déformation n’a pas
beaucoup d’influence.

Seule la courbe obtenue en torsion & T = 945 °€ =tl ' présente une anomalie en
début de déformation suite a un probléme de machingenu en début d’essai.

4.2.2 Microstructures des états déformés en torsion sansaimtien
Les micrographies qui suivent sont comparées -@lige en fonction de la

température et de la vitesse de déformation. Lalaéon de la microstructure s’est avérée
délicate a obtenir a cause du taux de déformatiqoitant.
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4.2.2.1.Influence de la température

c.T=945°C,£ =0,1 & ete =20
Fig. 81.Microstructures obtenues par essais de torsigh &Gt trois températures
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Il est reconnu que pendant une déformation a ¢hguahd la température augmente la
taille de grain augmente également. Les mesurdailtke de cristallites ont été réalisées sur
les micrographies en utilisant la méthode de Iicept moyen. A 885 °C, la micrographie est
difficilement exploitable mais la taille de graiemnsble étre la plus petite (Fig. 81.a). A
915 °C, la micrographie montre que le régime statxire est atteint, les cristallites sont
toutes équiaxes et ont une taille moyenne demMgFig. 81.b). A 945 °C, des zones blanches
viennent géner I'analyse de la micrographie. Eflest attribuées soit a I'attaque chimique
elle-méme qui brdlerait certaines zones de l'édlhamtou a des grains recristallisés qui
auraient grossi aprés la déformation. Les mesugetmitle de cristallites ont donc été faites
dans les zones utiles et le diamétre moyen esb denqFig. 81.c).

La figure 82 représente le méme essai que ladi@irb mais a été obtenue par
analyse EBSD.

Fig. 82. Cartographie EBSD représentant la structure obtenue apres de torsion a
T=915°C, £=0,1s'ete=20

La figure 82 montre une structure de cristalliézpiiaxes. La taille moyenne des
cristallites est de 20m. Ce résultat corrobore celui obtenu par microgepbptique
(Fig. 81.b). Le mode de sortie est la figure deepdinverse (IPF) d’axe z. L'axe r est
perpendiculaire au plan de la figure et 'axe zvestical. On peut déduire que I'axe (110) est
souvent proche de I'axe r et majoritaire. Celaespond a la structure D2 qu’on observe dans
toutes les déformations a chaud de cubiques cq@astan2017].
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4.2.2.2 Influence de la vitesse de déformation a 915 °C

b.T=915°C,¢ =0,1 & ete = 20

e

c.T=915°C,¢é =1s"ete =20
Fig. 83.Microstructures de Ti-17 obtenues par essais d#otoa 915 °C
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4.2.2.3.Influence de la vitesse de déformation a 945 °C

b. T=945°C,¢ =15 ete =20
Fig. 84. Microstructures obtenues par essais de torsion a 945 °C et deux vitesses de
déformation

Sur la figure 83, aprés chaque essai a 915 °©pearve une taille de grain différente
selon la vitesse de déformation appliquée. Conoefaavitesse de déformation de 0,04 s
les grains sont de I'ordre de 2B1. Pour 0,13, les grains ont une taille d’environ 1@n
alors que pour 15 méme s'il reste quelques gros grains, la tailesttucture principale
avoisine 12um. Ces résultats sont tout a fait cohérents. Rlugitesse de déformation est
importante, plus la taille de la structure diminge. effet, la quantité de dislocations dépend
principalement de la quantité de déformatitsy alors que I'élimination de ces derniéres
dépend principalement du tempps Donc quand on déforme plus vite d’'une méme qiéant
Ag, on élimine moins de dislocations par restauratignamique (car moins de temps), la
structure est donc plus fine.
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Pour les essais a 945 °C (Fig. 84), les phénomelnssrvés vont dans le méme sens
gue pour ceux observés a 915 °C. Cependant des bbeneches sont présentes et ont été
ecartées des mesures de la taille moyenne dealldast

Tab. 16. Valeurs des tailles de cristallites stationnaimbsenues en microscopie optique a
différentes températures et différentes vitesseteftrmation

cris-{jlllilti:Zm) 885 °C 915°C 945 °C
10% st 20 25 40
10" st 15 19 25
1st 10 12 15

Chaussy 19949 donne I'évolution des nouveaux grains en fonctienla déformation
et de la vitesse de déformation de I'alliage Bera@&formé a T=920 °C. Ses valeurs sont trés
proches de celles données dans le tableau 16.uRewtéformation de 1, Chaussy donne une
taille moyenne de "nouveau grain" dej2l pour une vitesse de déformation de 0011 s

La figure 85 montre I'évolution de la contraintat®nnairess en fonction de la taille
de grain stationnaire {et est appelé diagramme de Derby [Derby et AshBgy/; Derby,
1991; Derby,1993. La pente de la droite moyenne passant par lgenda point est définie
par le coefficient a et avoisine toujours 0,75 [Muillet et al, 2009. C’est une valeur qui est
retrouvée expérimentalement et en modélisation fous les matériaux.

100

Og (MPa)

10
10 2 3 4 5

Dg (um)

Fig. 85. Diagramme de Derby os- Ds
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La pente moyenne des différentes droites tracéesieke 0,72. On peut observer que
les points représentant les vitesses les plustad® détachent des autres points.

4.2.2.4.Conclusion

Les résultats obtenus en microscopie optique pesiressais de torsion sont assez
typiques des grandes déformations a chaud d’uagallide titane ; c’est-a-dire des grains
équiaxes recristallisés. Les effets de la tempérafimsi que les effets de la vitesse de
déformation sont visibles mais peu marqué dansteaihe considéré.

Les essais réalisés permettent de connaitrellea dai cristallite stationnair®, et la

contrainte stationnaireg,, paramétres indispensables pour ajuster le modide

recristallisation dynamique. De plus, les courbestrainte-déformation permettent de
connaitreo, ., parametre important pour la déterminatiornasr.
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4.3. Etude microtexturale

Les orientations préférentielles taxturesinterviennent en particulier dans les métaux
a la suite d’une déformation, d’'une recristallisatiou d’'une transformation de phases. Ces
orientations peuvent ensuite étre décrites et rdesuau moyen de figures de pdles (PF) ou de
fonctions de distributions des orientations enstrdimensions (ODF). Dans le cas d'une
déformation plastique, le mécanisme prédominanterés glissement cristallographique,
c’est-a-dire le mouvement de dislocations le lomgceértains plans et certaines directions
cristallographiques.

En revanche, le principal mécanisme de la redlissition statique et dynamique est la
germination et la croissance de grains. Il convidonhc de distinguer ldexture de
déformationet latexture de recristallisation

Beaucoup d’études ont déja été réalisées surmaatmon de texture pendant la phase
de recristallisation statique dans les métaux.ifuetson est plus complexe pendant les phases
dynamiques, quand la déformation et la migratiomjdimts de grains opérent simultanément.

Cela se produit généralement aux déformationggoet modérées, ce qui est obtenu
facilement a I'aide de I'essai de torsion, comtiedt de la géométrie de I'essai. Les niveaux
de déformation sont de l'ordre de 4 a 5 a froidl@ts a 50 au régime stationnaire pour des
températures élevées.

L’analyse EBSD apporte des informations complémiesd a I'étude microstructurale,
notamment la mesure de la texture globale (interdedre), c’'est-a-dire la mesure de la
distribution d’orientation cristallographique deasigs lorsque la mesure porte sur une surface
représentative de I'’échantillon indépendammentde position dans I'espace.

Cette analyse donne aussi des renseignementsssdédorientations internes, c'est-a-
dire I'évolution de la "fragmentation” des graimitinux, en fait la distribution d’orientation
des sous-grains ou, de facon complémentaire, taldison des angles de désorientation des
parois constituant ces sous-grains (intragranylaire

Les paramétres gérés par cette analyse sont dartedp laposition d’'une part de
chaque grain et sous-grain, et ledentationd’autre part.
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4.3.1.Comparaison de deux essais a températures différartt

1 Deux microstructures EBSD ont été obtenues a 0:01 s

. o a6 P | R
b. Essai a 930 °C 500um
Fig. 86. Comparaison de deux essais a méme vitesse de déformation et deux températures
différentes

La représentation en figure de poles inverse (F8§) donne [I'orientation
cristallographique de lI'axe de compression (vertmar la figure) par rapport aux axes
cristallographiques.

On observe une forte présence des axes cristafibjjues <100> et <111> mais tres
peu de <110>. Cette distribution des orientatioststes proche de celle des alliages fer-
niobium et fer-carbone observés par [Vaugl2®®7 et est caractéristique de la texture
cristallographiqgue des matériaux cubiques cenmm@&ompression uniaxiale.

Dans les deux cas, on observe toujours une foéepce des axes cristallographiques
<100> et <111> et trés peu de <110>.
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4.3.1.1.Représentation des textures en figures de pbles

Sur la figure 87 sont présentées les trois figdeep0les directes usuelles, ce qui
permet d’en savoir plus sur les orientations dicgeaphiques observées.

Fole Figures

[finale_885-001.cpr]
Titanium cubic [m3m]
Complete data zet
3015910 data points
Stereographic projectio
Lpper hemizpheres
Half width: 8

Cluster size: 3

Exp. dengities [mud):
Mir= 0.00, Max=7.35

0.25
1.5

2
3

Fig. 87. Figures de poles obtenues par analyse EBSD a T=885 °C, £=0,01s" et c=1

La symétrie de I'échantillon est définie dans enssstatistique. Elle est imposée a la
fonction de texture par la symétrie du procédélgauel cette texture s’est formée. Dans le
cas présent, le procédé utilisé est la compressimxiale.

On devrait donc observer une symétrie axiale sdlare z et des cercles
concentriques devraient apparaitre en projectiérésgraphique autour du point central de
cet axe.

Ce n’est pas tout a fait le cas car il y a un ni@nde représentativité statistique du
nombre de grains qui est trop faible. On devinenmé&dns cette symétrie circulaire,
notamment sur la figure de poéles (111).

La représentation en figure de péles inverse semplok intéressante car elle multiplie
les grains présents par symétrie en zone autoliaxi z et permet donc une représentation
plus juste.

Les lignes de couleurs représentent des courbeateissité de péles.
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4.3.1.2 .Représentation des textures en figure de poles iges

7 Inverze Pole Figure
ool [Faolded)

[finale_885-001 . cpr]
Titaniur cubic [rm3m]
Complete data zet
30910 data paints
Sterengraphic projection
Upper hemizphere

Half width: 8*
Cluster size: 3"

Ex=p. densities [mud):

" Min=0.07. Max= 3.62

101 0.25

1.5

2

3

a.T=885 °C,£=0,01 § ete=1
7 Inverse Pole Figure

iy [Falded)

[finale_945-001-5ubset]
Titanium cubic [rm3m]
Complete data zet
245211 data pointz
Stereographic projection
Upper hemizphere

Half width: &8*
Cluster size: 3"

Exp. densities [mud):
11 Min= 0.02, kax=9.45

10 0.25

(o B OO I L]

b. T=945 °C,¢=0,01 & ete=1

Fig. 88. Figures de polles inverses d’axe Z obtenues pdyssn&BSD. Comparaison a deux
températures différentes

Les observations concernant les figures de pdlesrses figure 88 sont cohérentes
avec celles de la figure 87. Les fibres <100> etl=l d’axe z ont tendance a étre plus
marquées a 945 °C gu’a 885 °C. Une hypothése smraithaute température les joints de
grains sont plus mobiles et que ce soient cessjalatgrains qui contribuent a favoriser ces

orientations. La texture de recristallisation jaieun rdéle mineur mais non négligeable.
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4.3.2.Comparaison de deux essais a 900 °C et différentategses de déformation

P cekeining Trenivm cubic
= il

l Deux microstructures EBSD (fig. 89) ont été obt=sha 900 °C :

b.Essaials

500pum

Fig. 89. Comparaison de deux essais a méme températurdeetxavitesses de déformation
différentes

Dans les deux cas, on observe toujours une foéepce des axes cristallographiques

<100> et <111> et trés peu de <110> (Les pointsindexés sont représentés en gris sur les
cartographies).
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4.3.2.1.Représentation des textures en figures de pblegises

Z Imverse Pole Figure
001 [Folded)

[900-001_biz-Subset] .o
Titaniurn cubic [rmam]
Complete data zet
962053 data pointz
Sterengraphic projection
|Ipper hemisphere

Half width: 3*
Cluster size:3”

Exp. densgities [mud];

11 Min=0.07, ax= 8.88

101 025

3

4

B

a.T=900°C,£=0,01§ ete =1
7 Irverse Pole Figure

oo [Folded)

[900-1_final.cpr]

Titaniurm cubic [m3m)
Complete data set
BEVE53 data pointz
Stereagraphic projechion
|Ipper hemizphere

Half width: 8*
Chazter size: 3"

Ex=p. densities [mud):
11 bin= 0.00, Max=14.95

10 0.25

2
3
4
=

b. T=900 °C,é=1s'ete =1

Fig. 90. Figures de pdles inverses obtenues par analyse EBSD. Comparaison a deux
températures différentes

Les fibres d’axes <100> et <111> sont plus marsiiéé 8 qu'a 0,01 g (Fig. 90).

Pour la vitesse la plus élevee, la recristallisatiynamique "n’a pas assez de temps
pour se produire, nous avons donc seulement l¢taediune texture de déformation, typique
des alliages cubiques centrés, c’est-a-dire urie fsésence des fibres <100> et <111>.

Pour la vitesse la plus faible, la recristalisatdynamique continue peut débuter et
pousser la sous-structure a changer son orienta@ionpeut voir que l'orientation <111> a
tendance a se laisser consommer par I'orientati@®x<.
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4.3.3.Comparaison de deux essais a 945 °C et différentategses de déformation

Deux microstructures EBSD (Fig. 91) ont été obtsrau45 °C : 2

b.Essaials 500

Fig. 91. Comparaison de deux essais a méme température et a deux vitesses de déformation
différentes

Comme dans le précédent cas a 900 °C, aux deesse#, on observe toujours une

forte présence des axes cristallographiques <1082 > et trés peu de <110>.

Ces textures a deux fibres se retrouvent danscbapule métaux et alliages cubiques
centrés comprimés a froid ou a chaud. Elles provah de la mise en jeu de plusieurs
systemes de glissement rendus actifs pour accommniaddéformation de compression
uniaxiale. Dans les cubiques centrés, les deuxstyge systéme sont habituellement

{110}<111> et {112}<111> [Orlans-Joliet,989.
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4.3.3.1.Représentation des textures en figures de pblegiises

7 Inverze Pole Figure
ool [Faolded)

[finale_945-001-Subset]
Titaniur cubic [rm3m]
Complete data zet
245211 data paints
Sterengraphic projection
Upper hemizphere

Half width: 8*
Cluster size: 3"

Ex=p. densities [mud):

" Min=0.02, Max= 3.45

101 0.25

3

4

B

a.T=945°C,¢=0,018ete=1
7 Inverse Pole Figure

iy [Falded)

[345-1_final-Subset] . cpr
Titanium cubic [rm3m]
Complete data zet
512175 data pointz
Stereographic projection
Upper hemizphere

Half width: &8*
Cluster size: 3"

Exp. densities [mud):
11 Min=0.03, kax=11.21

10 0.25

(o B OO I L]

b. T=945°C,é=1s'ete=1

Fig. 92. Figures de pdles inverses obtenues par analyse EBSD. Comparaison a deux vitesses
de déformation

Les mémes conclusions que pour la température de€@Qeuvent étre tirées. Les
composantes <100> et <111> sont trés présentdseriste une tendance qui montre que
'orientation <111> se laisse consommer par I'oagion <100>. Ces phénomenes ont été
etudiés dans les travaux de Prin2§11] dans le cas du molybdene et Girind®99 dans le
cas du Ti-10V-2Fe-3Al dans le domaipe
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Un échantillon de molybdéne est présenté ci-agresst déformé par compression
uniaxiale jusqu’as= 0,92 a 0,52 T (T; = 2620 °C). Il est immédiatement trempé aprés
déformation. Cette derniere (Fig. 93) a induit déibxes de texture prédominantes. Ce sont
les orientations <100> et <111>, toutes deux pelesla la direction de compression. La fibre
d’orientation <100> est connue pour étre tres stablfacilement déformable a cause de son
facteur de Schmid maximum. En général, les sousg@ientés <100> dans I'échantillon
semblent un petit peu plus grands que ceux orierit&s>.

Les désorientations entre sous-grains adjacents retativement élevées pour ces
déformations (désorientation moyenne des soussjaiat4,5°). Cela serait di a un fort degré
de rotation des sous-grains pendant la déformati@s. sous-grains allongés avec une
désorientation locale €levée pourraient étre lag$ugrains recristallisés.

Le facteur de Taylor local d’échantillons déforness proportionnel a I'énergie locale
stockée pendant la déformation. La figure 93 mordrearte des facteurs de Taylor de
I'échantillon. Dans le molybdéne cubique centrériéntation <100> des sous-grains fournit
le facteur de Taylor le plus petit possible, alque celui des composantes <111> est trés
élevé. La recristallisation statique (cf. Fig. p#dpduit plus de grains orientés <100>, c’est-a-
dire ayant un facteur de Taylor faible, ce quisegiposé étre aussi I'orientation préférentielle
pendant la recristallisation dynamique. Les graawec une faible énergie stockée sont
soupconnés de consommer les régions a haute éstogikee pendant de tels procédés.

Par conséquent, la formation de nouveaux graingréstimeée étre un procédé a basse
énergie stockée. C’est également relié au faitlguecristallisation semble se produire par
des procédés de RDC dans le molybdene. Pendaprassdés de restauration étendus, les
sous-grains coalescent avec leurs plus prochesnsoiSela se produit par migration des
joints de grains a travers des sous-grains indiVgdoie par croissance de sous-grains.

Fig. 93. Carte du facteur de Taylor de |'échantillon déformé a &= 0,92 et 0,52 T;
[Primig, 2011]
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Dans le molybdéne (cubique centré), les sous-grdiorientation de la fibre <100>
possedent un facteur de Taylor le plus bas pos&hléaces noires) alors que les sous-grains
d’orientation <111> possedent un facteur de Ta§levé (surfaces blanches).

La figure 94 montre la microstructure restauréecadeux fibres d’orientation claires
<100> et <111>.

Fig. 94. IPF de I'échantillon déformé a &= 0,92 et 0,52 Tt montrant la microstructure
restaurée [Primig, 2011]

On observe que ces travaux sur échantillon de Melybdprésentent beaucoup de
similitudes avec ceux obtenus pour le Ti-17. Cet $ons deux des cubiques centrés et on
observe que leur mode de recristallisation ettiexture sont trés proches.
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Distribution des angles de désorientation de I'allige Ti-17

La cartographie ci-dessous (Fig. 95) donne unensgouction des joints et des sous-
joints. Elle nous informe sur la distribution spégi des parois de faibles désorientations
inférieures a 5, 10 et 15° (sous-joints) et desipate fortes désorientations supérieures a 15°
(joints).

=500 um‘l 5:10:15]; Step=1.5 pm; Grid1 D34x30 =
Fig. 95. Cartographie EBSD représentant les joints et sous-joints pour différentes
désorientationsaT=885°C, ¢ =0,1s ete=1

Sur la figure 95, les grains initiaux en se défamin se "fragmentent"”, se subdivisent
en sous-grains grace a la formation de nouvellesigpdes sous-joints. C’est un cas typique
du début de recristallisation dynamique continue.

Les courbes de désorientation donnent la distdbutrelative des angles de
désorientation des parois constituant un grain osaws-grain. La figure 96 montre dans le
méme cas typique cette distribution.

25 4

20 1

LAB : 67 %

[
(&

HAB : 33 %

fréquence (%)

=
o
L

] L T T T T T T T T T T T T T |
(0] 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70
angle de désorientation (9

Fig. 96. Courbe représentant la distribution corrélée entre points voisins des angles de
désorientation 2885 °C, £=0,01s" et e =1
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La courbe (Fig. 96) présente un maximum pourdésds désorientations (sous-joints)
et un maximum entre 45 et 50° probablement assaciéinterfaces entre grains d’axes de
compression <100> et <111> majoritaires dans latexde déformation. Ce maximum parait
peu prononceé a cause de l'effet d’échelle.

La distribution des désorientations peut étreéée ou non corrélée. La distribution
non corrélée contient des informations concernanddsorientation entre points placés de
maniere aléatoire. La distribution corrélée estplas souvent utilisée. Les angles de
désorientation sont mesurés entre points voisiths.peérmet de déterminer les proportions de
parois de fortes (% HAB) et de faibles (% LAB) désotations et de déterminer I'angle de
désorientation moye#y, entre deux interfaces.

La notion de grain selon la définition conventield, c’est-a-dire entierement
délimité par un joint de forte désorientation, b’'&onc pas un moyen suffisant pour
caractériser ces structures. En effet, la prisec@npte de tous les joints, qu’ils soient
«ouverts » ou « fermés », est importante car deatribution aux propriétés mécaniques ne
doit sans doute pas étre négligée. Le dernier tlkeapiaitant de modélisation, approfondit
cette question et sépare les différents cas desfigur

Fig. 97. Cartographie EBSD représentant les joints (en noir) et sous-joints (en rouge) a
T=915°C, £ =0,01s" ete=1

Sur la cartographie (Fig. 97) sont représentéesroeiye les parois de faibles
désorientations, comprises entre 2 et 15°, c'eltedles sous-joints (LAB). Les parois de
fortes désorientations sont représentées en noaretspondant aux joints (HAB), c'est-a-dire
pour tous les angles supérieurs a 15°. Le pourgerda LAB est de 69 % et celui des HAB
est de 31 %.
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Tab. 17. Tableau regroupant les différents parameétres @&sdcphr le logiciel hkl pour
différentes températureséx 0,01 §

Type d’essai Pourcentage LAB Pourcentage HAB
885°C/0.013 67 33
900 °C/0.013 75 25
915°C/0.013 69 31
930°C/0.01% 70 30
945°C/0.013 71 29

Les valeurs des pourcentages de sous-jointsjetrde sont présentées dans le tableau
17. La proportion est d’environ 2/3 — 1/3.

Les composantes de textures majoritaires sonéscelttendues pour une structure
cubique centrée c’est-a-dire une forte présenceaxles cristallographiques <100> et <111>
et trés peu de <110>.

4.4.Conclusion

Les alliages de titane et plus particulieremenlidge Ti-17 sont des matériaux a forte
énergie de faute d’empilement et sont régis pamiésanismes de recristallisation dynamique
continue. Les mécanismes élémentaires controlamedestallisation dynamique continue
sont I'écrouissage, la restauration dynamique etitaation des joints.

Des essais de compression ont été réalisés a dasndéons de l'ordre de=1
(déformations faibles) et une étude rhéologiquetéacdnduite pour observer notamment
I'évolution de la contrainte en fonction de la défation. Les résultats sont conformes a ceux
attendus pour des alliages de titane. Les micrdsies obtenues pour la gamme de
température de 885 °C & 945 °C et pour la gammétesse de déformation de 0,01&1 &
sont en accord avec les observations habituelles lpadéformation a chaud et pour ce type
d’alliage : la taille des cristallites augmenteat conséquent, la contrainte diminue lorsque la
température augmente et lorsque la vitesse dimaeugui est conforme avec ce qui est
attendu.

Des essais de torsion ont également été réalisies aéformations atteignaat20
(déformations élevées). Les microstructures obtemomt un ensemble de cristallites ayant
atteint une taille moyenne stationnaire. La micttuee observée représente la fibre D2,
typique des alliages cubiques centrés.
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Une étude post-dynamique a été réalisée pourreiiffé temps de maintien. Elle
montre une recristallisation métadynamique rapidpartir de seulement 2 min de maintien,
le taux de recristallisation est de 30 %. A pat&r3 min de maintien, la recristallisation post-
dynamique a quasiment "effacé" la structure irgtigdu profit de nouveaux grains
recristallisés. Les résultats obtenus vont danmmdene sens que ceux obtenus par Chaussy
[1996.

Une étude microtexturale a été réalisée pour Iesiesle compression. Cette derniere
a montré deux fibres de texture prédominantes palliilage Ti-17, les fibres <100> et
<111>, toutes deux paralléles a la direction depression. La fibre d’orientation <100> est
connue pour étre tres stable et facilement défoleraisause de son facteur de Schmid éleve.
Les sous-grains orientés <100> semblent consomesesdus-grains orientés <111>. Ces
mémes phénomenes ont été étudiés dans les travalxirdey [201]] dans le cas du
molybdene et Girinon1999 dans le cas du Ti-10V-2Fe-3Al dans le domdine
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Modélisation de la déformation a chaud
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5. Modélisation de la déformation a chaud

La simulation numérique présentée dans ce chapipeend en grande partie le
modeéle de recristallisation dynamique continue deur@et-Montheillet décrit dans le
chapitre 2.

Mais notre modélisation, transposée au cas déatel Ti-17 et dans le but de
satisfaire les attentes de l'industriel, s’est weulplus large en décrivant les différents
mécanismes se produisant au cours de la déformamtibaud.

I a donc fallu différencier plusieurs cas de figu basés sur la quantité de
déformation. En effet, trois cas se présenterd fdiles déformationg<€1), les déformations
modérées (1sx5), et les fortes déformations>6) comme le montre I'étude de Montheillet et
al [2013.

Pour les faibles déformations<(l) et dans le cas d'essais de compression urgaxial
les grains initiaux sont aplatis et s’allongent peediculairement & la direction de
compression. En se déformant, les joints de gramtkilent et forment des serrations ce qui
est caractéristique de la recristallisation dynammigéométrique (cf. ch.2, § 2.5.2). Les grains
s’orientent de maniere préférentielle (texturejn@tanément, la structure interne des grains
évolue, les sous-joints se désorientent progressng on dit que le grain se "fragmente".
Certains sous-joints atteindront une désorientatidfisante pour devenir des joints de grains.
C’est la définition de la recristallisation dynamégcontinue (RDC).

A ce stade de la déformation la RDC n’est que cengante et n’a pas encore de role
prépondérant. Les mécanismes principaux sont lastatisation dynamique géométrique
(RDG) et la convection de la matiere qui laisseroge I'entiere place aux joints initiaux qui
se déplacent, d’une part par convection de la meqtét d’autre part en migrant par rapport a
celle-ci.

Pour les déformations modéréesgds), les deux mécanismes principaux, c’est-a-dire
la RDC et la RDG sont complémentaires et jouentilaimportant.

Pour les fortes déformations>g), la RDC est le mécanisme principal. Le régime
stationnaire au niveau de la taille de cristalléss quasiment atteint. Le régime stationnaire
en contrainte est atteint quant a lui, pour deerdéditions avoisinar=20.

La modélisation présentée ci-dessous traite demmwmes de déformation a chaud
dans les trois cas de figure. Le coeur du model&alardet-Montheillet a été conservé et
ajusté au cas du titane, certaines lignes de cgdet @&té ajoutées de fagcon a obtenir les
données de sorties souhaitées. Deux modules orgja@i&s de fagon a traiter d'une part
I'évolution des grains initiaux, et d’autre pa\Jolution d’'une fraction recristallisée, définie
plus loin dans I'exposé.
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5.1.Modélisation des mécanismes de déformation a chaud

5.1.1.Présentation des modeles

Trois modéles sont présentés dans cette sectian.dl@bord, nous avons un modéle
de recristallisation dynamique continue basé swévolution des parois de faible
désorientation, un modéle d’évolution des joints gtains initiaux et enfin un modele
d’évolution de fraction recristallisée.

5.1.1.1.Modéele de recristallisation dynamique continue

Le modele proposé permet de combiner les mécaniséiémentaires de la
recristallisation dynamique continue tels que ljpeut les concevoir a partir des données
expérimentales, a savoir la formation des soudgairtrés faible désorientation, la croissance
de la désorientation par absorption de dislocatiengansformation en joints lorsque I'angle
critigue de 15° est atteint et la migration lenés garois (de I'ordre de 1 a gtn/s). Il a pour
objectif de simuler I'évolution de la microstructuftaille et désorientation des cristaux,
densité de dislocations) en prenant comme valeelesc mesurées expérimentalement
(parametres d’écrouissage et de restauration dyjuenvitesse de migration des joints, taille
de grain initiale).

Il permet donc de vérifier si ces mécanismes aiaies permettent effectivement de
reproduire, au moins qualitativement, les principathangements microstructuraux se
produisant pendant la déformation, caractéristigieels recristallisation dynamique continue.

On rappelle que la structure considérée est unndrieede parois constitué de sous-
joints et de joints. Les dislocations sont classresleux catégories : les dislocations libres a
l'intérieur des cristaux et les dislocations org&eis en sous-joints (Fig. 13). L’évolution de
cette structure avec la déformatioast caractérisée par les parametres suivants :

- la densité de dislocations a I'intérieur destetxp, (€)
- la surface totale de parois par unité de vol@ge).
- la distribution des angles de désorientatiales sous-joints définie par la fonction

0(0,€) :
0(0,£)30 = 35(8, £) / S(g) (21)
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Joint de grain (HAB) Sous joint (LAB

Fig. 98. Représentation des différents ééments microstructuraux pris en compte dans le
modéle [Gourdet et Montheillet, 2003]

La structure initiale est composée exclusivemergrdas et donc de joints.
5.1.1.2.Modele d’évolution des joints de grains initiaux

Comme il a été montré dans la section precédentapdéle RDC décrit la structure
en terme de cristallites, et ce, dés le début ddéfarmation. Il ne tient pas compte de
I'évolution des grains initiaux. Or, aux faiblesfaldnations, les grains initiaux sont encore
trés présents et s'aplatissent avec la déformagtemdant qu’'a l'intérieur de ceux-ci, les
dislocations commencent seulement a se réarrartgér fermer des sous-joints qui se
désorientent progressivement.

Il est intéressant de connaitre I'état des micuotires déformées a ces faibles
déformations, en particulier pour Snecma. Il a dfaltu coupler le modéle RDC a un
"module" donnant I'évolution des joints de graingiaux. Les hypothéses et les résultats sont

discutés au § 5.2.8.
5.1.1.3.Modéle d’évolution de la fraction recristallisée

La fraction recristallisée est une notion qui iese beaucoup les industriels car elle
donne une valeur du taux de recristallisation cpti&ti Il est beaucoup moins aisé d’en donner
une définition en recristallisation dynamique cangant la déformation, les cristallites sont
continuellement en train d'étre écrouies et reallistes. Une partie des cristallites nait et
entame une phase de grossissement alors qu’ureepautire entame une phase de diminution
de taille et disparait. Statistiguement, la tatdle la microstructure a atteint son régime
stationnaire et donc une taille moyenne mais larestcucture comporte un gradient
d’écrouissage en dynamique, et il est donc difficie parler du taux de recristallisation a un
instant t.

Pourtant, dans le cas particulier des faibles d#&tons, donc loin du régime
stationnaire, une définition de fraction recriss#le a pu étre proposée. Celle-ci est
développée avec ses résultats au § 5.2.7.
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5.1.2.Parametres d’entrée et de sortie des modeles

Les parametres d’entrée des modeles ne peuvent ébas tous mesurés
expérimentalement. Ils sont listés dans le Tab. @8jtains ont donc d( étre ajustés.

Tab. 18. Paramétres d’ entrée du modéle compl et

r (s.u) Paramétre de restauration Rapport h/r mesuré
h (um™) Parametre caractérisant I'écrouissage Rapport h/r mesuré
Do (um) Taille de grain initiale Mesurée
Vm (um/s) | Vitesse de migration des joints Mesurée
o (s.u) Fraction de dislocations pour les sous-joints Ajustable
c. (MPa) Limite d’élasticité Ajustable
Ta(°C) Auto-échauffement Ajustable

Les parametres de sortie des modeéles, listésldanasb (19) ont quasiment tous été
mesurés, a part la densité de dislocation totale wblume balayé par les joints mobiles. Les
mesures des autres paramétres ont permis de eslerddéles sur des valeurs propres au Ti-
17.

Tab. 19. Paramétres principaux de sortie du modéle complet pour chaque déformation

¢ (MPa) Contrainte d’écoulement Mesurée
D (um) Taille de cristallite Mesuré
I1, I (um) | Intercept moyen en z et x des grains initiaux Mesurés
p (um? Densité de dislocations totale Non mesuré
Frex Fraction recristallisée dynamique Mesurée
X Volume balayé par les joints mobiles Inconnu
Om (°) Désorientation moyenne des sous-joints Mesuree

140



CHAPITREV MODELISATION DE LA DEFORMATION A CHAUD

5.1.3.Détermination des parametres h et r

La contrainte d’écoulement peut étre évaluée, em@re approximation, a partir de
la relation de Laasraoui-Jond®9p] :

dp = (h-rp)de
Donc lorsque =p, =dp =0
=h-rp=0
o N
r
Comme
o=0,+ aub\/B
ona

o,=0,+ aub\/p_m

o, constante voisine de I'unité, on en déduit :

0, =0, +aub\/$
\ﬁ _0,-0,
r pb

En prenanta =1,o0n a:

Dans le cas de l'alliage Ti-17,

b = 2,8.10"° m [Frost & Ashby 1982
n=2,2115.18 - 0,5386.10 T(K) Pa [Frost & Ashby1987
soitub = 4,40 Pa.m (& T = 915 °C = 1188 °K)

La détermination des paramétres h et r peut se far I'intermédiaire de I'essai de
torsion (cf. § 4.2.1). En effet, la valeur de lattainte maximalednmay approche la valeur de
contrainte stationnaires{) sans I'effet de recristallisation dynamique. Guipainsi déduire la
valeur du rapport h/r en négligeant I'adoucissenpamtrecristallisation. Ensuite, en ajustant
par itération les valeurs de taille de cristallgégtionnaire et de contrainte stationnaire dans le
modeéle, on peut déterminer r, et donc h, car o h/r reste constant pour chaque
condition d’essair et hsont donnés par les relations suivantes :

L CAm
r:ro{%J exp(—_FTTQj h = ho[%j exp(r;—_?)

m et Q sont choisis en prenant les valeurs expétares de Moy et Qnoy(cf § 4.1.1.3).
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Dans le tableau 20 sont donnés les rappurtdéterminés comme point de départ aux
calculs en prenant les valeurs des contraintesodlément maximales expérimentales
(relation de Laasraoui-Jonas). Les valeurs ingialece sont déterminées par les premiers
ajustements de la contrainte (cf. § 5.1.5).

Tab. 20. Valeurs expérimentales de h/r et valeurs déduites de o

¢ hr (m/nt) o, (MPa)
0,01 60.1& 11
0,1 192.1¢ 25

1 70716 41

Les premieres estimations dent été choisies en s’inspirant des valeurs tresig&ans
la bibliographie. Ensuite les valeurs et h ont été choisies au mieux pour caler les courbes
contrainte-déformation théoriques sur I'expérierices valeurs dépendent de la température
T. Elles sont par conséquent affectées par 'aohaéffement et évoluent donc au cours de la
déformation.

5.1.4.Etude paramétrique des principales variables du moele

Il est intéressant d’observer comment évolue tarpatres,, avec r et pour différentes
valeurs de¢, a et Vimig. Les résultats sont donnés par les figures 99@al915 °C.
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Fig. 99. Courbes paramétrées représentant la contrainte stationnaire en fonction der a 915 °C
(Lorsqu’ un paramétre varie, les 2 autres sont fixésa: £=0,1s7, Vmig= 2 pm/set a = 0,1)
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La contrainte stationnaire augmente avec la \gteks déformation (a) alors qu’elle
diminue quand la vitesse de migration des jointsrearge (b). Enfin, le paramétrea peu
d’effet sur la contrainte stationnaire.

Le parameétre de restauratiorjoue un role minime sur la contrainte stationnaire
Quand r augmente, la contrainte stationnaire autgmiégerement. Les variations les plus
importantes sont observees pour des vitesses dardgion, des vitesses de migration et des
valeurs dex élevées.

Il est aussi intéressant d’observer comment éviglymrametre D en fonction de r et
pour différentes valeurs dé,a et Vpig. Les résultats sont donnés respectivement par les
figures 100.a, b, c.

——00ts1 200 ——
e mig=20 umis

1s1

250

150

D (um)

= 100

50

0 10 20 30 40 50

——alpha=0,01
—4—alpha=0,05
alpha=0,08

150 A

50 4

r

Fig. 100. Courbes paramétrées représentant la taille de cristallites au régime stationnaire en
fonction de r & 915 °C (Lorsqu'un paramétre varie, les 2 autres sont fixés a: £= 0,1 s™,

Le paramétre de restauratiojoue un réle plus important sur la taille de @iigies
stationnaire. Quand augmente, la taille de cristallites au régimei@taiaire D diminue
significativement. Les variations les plus impotéansont observées pour des vitesses de
déformations faibles, des vitesses de migrationvégle et des valeurs de basses.

L’augmentation du parametre permet d'affiner significativement la taille de
cristallite.
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5.1.5.Ajustement de la contrainte d’écoulement

Les trois courbes de la figure 101 représententoligion de la contrainte
d’écoulement en fonction de la déformation. La beurgrise modélise la contrainte
d’écoulement sans limite d’élasticité et avec ur-@dhauffement nul. Cette courbe présente
trées peu d’adoucissement, elle est donc asseznélide la courbe expérimentale pour les
déformations faibles et modérées. Par contre, pkeséde un régime stationnaire qui est
ajusté a celui de la courbe expérimentale.

100

— Autoéchauffement linéaire
— Expérience
— Sans autoéchauffement

80 A

T

40 A

20 A

Contrainte d'écoulement (MPa)

0 5 10 15 20
Déformation

Fig. 101. Courbes contrainte-déformation modélisées

La courbe noire modélise également la contrairgéealilement mais il est adjoint une
limite d’élasticité de 25 MPa et un auto-échauffatriméaire. Cette courbe représente mieux
la réalité que la courbe grise mais n’'est pas fagente car elle est assez éloignée de la
courbe réelle pour les déformations modérées. Lidme inconvénient est qu’il n'y a pas
de régime stationnaire car on a un auto-échauffeliméaire et croissant.

Ce phénoméne d’adoucissement du matériau peuta@ittbué en grande partie a
'auto-échauffement. L’'auto-échauffement adiabatigsiedéfini par la relation suivante :

%Ié

pC

avec W : chaleur dégagée par la déformation pig da volume (J/r)
p : masse volumique (kgfn
C : chaleur spécifique (J/kg/K)
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L’échauffement est considéré adiabatique seulement les faibles déformations.

Au-dela, I'essai n’est ni adiabatique, ni isothermais suit un chemin thermique plus
complexe.

En effet, l'auto-échauffement est important en talédbut de déformation, la
température augmente. La machine de compressio®guder cette hausse brutale de la
température mais de facon tres douce. Dans la isatiéh, ce phénomene est pris en compte
par l'utilisation d’une fonction exponentielle dégsante. La décroissance est monotone et la
fonction possede une asymptote horizontale, cgeumnet d’avoir un palier de température.

L’inconvénient est qu'a la fin de I'essai, la maneh est supposée avoir régulé la
température sur la valeur initiale, ce qui n'ed patre cas.

Nous proposons donc de modéliser cet auto-échmeaffe en le faisant évoluer de
maniere exponentiellement décroissante avec larmdéton tel que lillustre la relation ci-
dessous et la figure 102, et en adjoignant unedidiglasticitéoe.

OT =T, exp(-€/¢ )d¢c avece, =K,&
k: : temps de relaxation

g . parametre caractérisant la décroissance de |'exyimtle
Ta: constante d'auto-échauffement (explicitée abl.8.5.1)
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5.1.5.1.Prise en compte d’'un auto-échauffement

1200

1100 -

1000 -

Température (C)

900

—1s-1
—0,1s-1
—0,01s-1

800

0 5 10 15 20
Déformation

Fig. 102. Chemin de température modélisé

L’auto-échauffement proposé (Fig. 102) reste ngdatent raisonnable pour les faibles
vitesses de déformation et les faibles déformatidms courbe de température pour™ s
semble donner des valeurs tres élevées.

Des informations complémentaires concernant laladign du four sont nécessaires.
En effet, pour des essais réalisés a de faiblessat de déformation, le four doit réguler sa
température interne, mais de facon tres progressozise de I'inertie thermique.

Par contre, aux vitesses plus élevées, le foupasale temps de réguler sa température
interne et il est attendu que I'auto-échauffemplus important a ces vitesses de déformation,
contribue a augmenter significativement la tempgeatde [I'éprouvette pendant la
déformation.

Il serait donc intéressant de pouvoir quantifigge@imentalement I'auto-échauffement
réel ainsi que le temps de régulation du four elisatique.

La constante d'auto-échauffement varie en fonction de la contrainte stationnaire
multipliée par la vitesse de déformation selon lonaffine telle que :

T,=a(T)o &+ b(T)

Le coefficient d’auto-échauffement varie en foostide la puissance plastiques,
convertie ici intégralement en chaleur (Fig. 103).
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60

+885C
= 915C
Jla9s5C

y =0,2773x + 31,807

a
o

y=0,3433x + 22,724

y =0,3869x + 15,725

Constante d'auto-échauffement
3 8 8

=
o
L

ot
Fig. 103. Variation de la constante d' auto-échauffement T,

> Calcul de 'auto-échauffement adiabatique & 915¢°€0,1 §' ete=1:

_ 0,0 _ 84000000 :_

JAS) = =
pC  4507x 522.¢

36 °C

> Calcul de l'auto-échauffement modélisé & 915 °€=0,1 §" ete=1 :
dT =23 °C
Les deux valeurs obtenues sont en cohérence. &igjteentation de température (non
régulée) reste raisonnable.
5.1.5.2.Prise en compte d’'une limite d’élasticité
Une limite d’élasticités, a été prise en compte dans la modélisation paustes]j la
courbe contrainte-déformation expérimentale. Ell@ste physiquement mais reste tres

difficile & déterminer.
La limite d’élasticité modélisée varie selon Umigouissance telle que :

o, = k(%)'em

avecm, coefficient de sensibilité a la vitesse de défatran.
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Fig. 104. Variation de lalimite d' élasticité a trois températures

Sur la figure 104g, augmente avec la vitesse de déformation et dimgqusand la
température augmente.

1,8 1

1,6 4

1,4 4

1,2 4

Logarithme de la limite d'élasticité

1 T T
0,00081 0,00083 0,00085 0,00087

1/T (K™Y

Fig. 105. Variation de lafonction k(1/T)

Le logarithme de la limite d’élasticité varie laigement avec linverse de la
température (Fig. 105)
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5.1.6.Migration des joints de grains
5.1.6.1.Théorie

Les joints de grains sont définis dans un matécidstallin comme des interfaces
homophases, c’est-a-dire situées entre deux cristxméme structure et de méme
composition. Pendant la déformation, ces joints aomgnés a migrer.

Un joint de grains peut se déplacer par rapporersémble formé par les deux
cristaux qu'il sépare. Cette migration impliquel,éghelle atomique, qu'un certain nombre
d'atomes dont l'arrangement correspondait au rédealun des cristaux vont se trouver
disposés suivant le réseau de l'autre cristaly larpas, généralement, de transport de matiere
a grande distance, mais seulement une réorganisatiale des atomes. Pour que la migration
se produise spontanément, il faut qu'il existe doee motrice, c'est-a-dire que le
déplacement du joint se traduise par une rédudtienl'énergie libre du métal. Il faut
également que la mobilité des joints M, donc lapérature, soit suffisamment élevée pour
gue le phénoméne ait lieu dans des durées acasssththématiquement, on pourra poser
entre la vitesse de migration,\ét la force motrice F une relation du type :

V. =MF
:>Vm :M(El_Ez) :M(plT—pzl)

= Vm =M T(pl - pz)
Avec
p longueur de dislocation par unité de volume{um? ou m/n?)
© = ub? énergie de ligne d’une dislocation (eV/A ou JimMPa/pn)
Mt (um?/s)

La mobilité influe sur la vitesse de migration d&pend de la température, de la
structure du joint et méme éventuellement de legfonotrice.

Cette derniere peut étre vue comme une analoge & pression d’air sur une
membrane. La zone ou les dislocations sont les miusbreuses "attire” le joint. On peut
donc dire que le joint se déplace vers la zonealehsité de dislocatiopsest la plus élevée,
comme le montre la figure 106.

Cette force motrice a une influence fondamentatdasvitesse de migration des joints
de grains : celle-ci est d’autant plus rapide quéftce motrice est plus grande. Le terme de
force motrice demande d’ailleurs a étre précisélaaque plusieurs de ces forces agissent
simultanément, certaines peuvent s’exercer en sppese de la force motrice principale,
comme le montre la figure 107.

Si un modéle simple permet de prévoir une reladi®mproportionnalité entre les deux
grandeurs, I'expérience révéle de nombreux casrgan est pas ainsi.
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On peut remarquer également que I'orientationtiveales cristaux en présence ainsi
gue l'orientation du plan de joint jouent un rétepiortant sur la migration de celui-ci, mais
egalement, la présence d’éléments étrangers, ldssgont en solution solide ou lorsqu’ils
forment des précipités (Zener pinning), qui prov@aun ralentissement considérable de la
migration des joints.

Direction de migration
du joint

Fig. 106.Direction de migration d’un joint en fonction dy

Comme tout phénoméne activé thermiquement, quanterhpérature s’éléve, la
diffusion est plus rapide et la mobilité du jointglains augmente.

Quand la température augmente, la restauratioandigue est elle aussi plus active,
les dislocations s’éliminent plus facilement et d@Reyen diminue ainsi que\p = p; - p2.

Pourtant, quand la température s’éleve, la vitelsenigration des joints de grains
augmente : c’est parce que la mobilité 'emportelauforce motriceAp (Fig. 107). Il faut
noter quet diminue également quand la température augmente.

Fig. 107. Forces agissant sur un joint qui migre alavitesse VV [Dimitrov, 1975]
FM = forces motrices. F= forces retardatrices
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Dans la suite de I'étude, les joints ont une gigede migration Y¥, et sont considérés
uniquement comme des puits pour les dislocationse$t considéré comme une variable
simple du modele. Ni la mobilité ni la force mog&ine sont prises en compte car ce sont des
parametres difficilement mesurables expérimentahtme

Les sous-joints sont définis par leur angle dedéstation minimald et leur fraction
respectivebd(0)dd comprise entré et6+do.

La figure 108 montre schématiquement un grain maati par la compression. En
appliguant I'approximation classique de Taylor @@éfation uniforme), on a :

H, =H,exp(-¢)

ou Hs et Hy désignent respectivement I'épaisseur du grairoensade déformation et celle du
grain initial.

Dans un méme temps, la migration apparente datsjga en sens Opposé avec une
vitesse V (Fig. 108).

MIGRATION

4+—T —>»

Fig. 108. Représentation schématique d’ un grain moyen [Gourdet & Montheillet, 2002]

La figure 108 montre que :

H=-Hg+2V

ou V désigne la vitesse de migration moyenne. Lempgr terme correspond au taux
d’aplatissement géométrigt, , tandis que le second est associé a la croisgEmeée par

le mouvement opposé des joints vers I'extérieugm@din [Chovet-Sauvag@000; Gourdet et
al.,1997.
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5.1.6.2.Données expérimentales

Le principe de détermination indirecte de la \@tesle migration des joints consiste
tout d’'abord a considérer qu'a partir d'une vitegdsedéformation suffisamment élevée, les
joints n'ont pas le temps de migrer et par consgglear vitesse est nulle. Ensuite, pour des
vitesses de déformation inférieures, la mesureisState des intercepts paralléles a la
direction de compression permet d’évaluer quelltadice ont parcouru les joints pendant
I'essai.

915C / 001s? 915C / 1s

Fig. 109. Détermination des intercepts moyens

La différence d’intercepts moyens | donne la distaparcourue par les joints mobiles
pendant 100 s (Fig. 109).

A 915 °C:
[, —h =105 —-55=5@am

Donc 4 0,017%:
Vapp= 0,50pm/s

Or d’aprés Gourdet & Montheille2P03 :

V_=2V__ (résultat approché)

m app

Par conséquent :

Vm= 1lpm/s
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Tab. 21. Récapitulatif des mesures d'intercept et des vitesses de migration déduites

Nombre de Intercept Intercept Vo (umS) | Vin (umis)
mesures | moyen(um) moyen (um) (optique) (EBSD)
(optique) (optique) (EBSD) PHq
885°C /0,018 30 92 47 0,8 0,46
885°C/0,1% 40 75 32 3,4 1,6
885°C /1% 30 50 24 / /
915°C /0,013 40 105 52 1,0 0,48
915°C/0,1% 50 82 38 4.6 2.0
915°C /1% 50 55 28 / /
945°C /0,018 40 119 56 1,3 0,52
945°C /0,18 60 85 43 5,8 2.6
945°C /1% 70 56 30 / /

Les valeurs d’intercepts obtenues avec le logicktl(Tab.21) sont plus faibles que
celles obtenues directement sur les micrograph@iues. Une premiere raison peut
expliquer cela par le fait que cette méthode deumeese différencie pas les grains initiaux
des nouveaux grains formés, ce qui a tendance arenites valeurs attendues. Un autre
critére qui rentre en ligne de compte est le mandpiageprésentativité des cartographies
EBSD. En effet, les zones observées sont beaucaugpretiuites que celles observées en
optique et donc le nombre de grains observableglast faible (une vingtaine de grains
environ). Dans I'ensemble, les valeurs d’intercej@duites avec hkl sont plutét minorées par
rapport a la vraie moyenne des intercepts n'impliglgue les grains initiaux et rassemblant
de nombreuses entités.

Au contraire, les valeurs obtenues en optique gbutbt majorées car l'attaque
chimique ne révélent pas tous les joints et a dendance a augmenter artificiellement la
valeur d’un intercept. Le fait que la microscoppigue ne distingue pas les joints des sous-
joints ne change pas beaucoup la tendance cadd’adilisé attaque préférentiellement les
parois a fortes désorientations.

Les vitesses de migration obtenues (Tab. 21) dom¢ contenues dans une fourchette
qui est raisonnable, ce qui va permettre d’ajusteraleurs du modéle.
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5.1.6.3.Modélisation

Les ajustements numériques ont donné une valelar\dtesse de migration des joints
pour chaque température et chaque vitesse de datform
La vitesse de migration des joints modélisée \&len une loi puissance telle que :

Vv, =k(T)¢&
Les régressions linéaires donnent une pente de0,65 (Fig. 110).

100
4945C

=915C
+ 885 C

pm/s)

10

Vitesse de migration des joints (
o
2
o
[

0,1
Vitesse de déformation (s-1)

Vitesse de déformatior(s?)
Fig. 110. Variation de la vitesse de migration des joints de grains a trois températures

Vm augmente avec la vitesse de déformation et aviecripérature.

Vitesse de migration des joints a 1 s-1

1155 1170 1185 1200 1215
Température (K)

Fig. 111. Variation de lafonction k(T)

La vitesse de migration des joints varie linéairetaec la température.
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5.2.Résultats

5.2.1.Courbes contrainte-déformation

Les courbes théoriques (en noir) reproduisent dgobent les courbes expérimentales
(en couleur) et leur fort adoucissement (Cf. Fig). Elles ont été ajustées de facon a ce que
les régimes stationnaires coincident (Fig. 112).

p— 160
s-1 —1s-1
o] o
160 1 885 °C —ois1 915 °C —o1s1
—0.01s-1 — 00151
120
< | <
Q 120 Z
= =
Q ) |
E = 80
3 80 @
5 5
© N O
40 1 40 *%
0 T T T T 0 T T T T T T T T T
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20
Déformation Déformation
160 —1s1
—0.1s-1
o
945 C —0.01s-1

120

Contrainte (MPa)
3

0 T T T T T T T T T
0 2 4 6 8 100 12 14 16 18 20

Déformation

Fig. 112. Courbes contrainte-déformation modélisées avec tous les parametres g ustés

Les courbes expérimentales possedent un treadoricissement, que ne reproduisent
pas les courbes théoriques. Seul I'auto-échauffepemhet de produire cet adoucissement
des courbes théoriques. Mais plus la vitesse dermétfion et la température augmentent,
moins la courbe modélisée prend en compte le pi@lirde contrainte. En fait, pour les
vitesses supérieures & 0,01 & une déformation comprise entre 0 et 0.5, ldsuvs de
contraintes modélisées sont plus faibles que lesik@de contraintes expérimentales.

Il est fort probable que d’autres effets entranjel et ne soient pas pris en compte par
le modéle, par exemple les effets de texture omai@hologie des grains.
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5.2.2.Evolution des populations de dislocations

100

—rhoj
—rhoi

80

60
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20

Densités de dislocations (  pm-2)

0 5 10 15 20
Déformation

Fig. 113. Evolution des densités de dislocations 2915 °C et £=0,1 s

Sur la figure 113, nous distinguons deux typesdd#ocations : les dislocations
contenues dans les paropg) et les dislocations librepiJ. La courbe représentamtpresente
un pic important que I'on retrouve dans la conteaidiécoulement. La courlgg présente un
plateau beaucoup plus rapidement et sans pic.

Ce sont essentiellement les dislocations librespgdicipent a la relation définissant
la contrainte d’écoulement. La relation de CaseoBndez 1989, obtenue pour l'alliage
Al-1Mg-1Mn, est telle que :

0= “b(Al\/Hi + A Pae)

Habituellement A= 0,9 et A= 0,1. Pour notre modéle de RDC, les valeurs @®is
sont A =0,95 et A=0,05.
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5.2.3.Evolution de taille des cristallites
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Fig. 114. Evolution de lataille des cristallites en fonction de la déformation a 915 °C (gauche)

Fig. 115. Evolution de lataille des cristallites a € = 1 en fonction de |la vitesse de déformation
a 915 °C (droite)

L’évolution de la taille des cristallites en foloet de la déformation (Fig. 114) et en
fonction de la vitesse de déformatior & 1 (Fig. 115) a été considérée compnritaire
pour le calage des parametres du modele. En eifete une gamme de données
expérimentales était a disposition, notamment $sgie de la présente étude dont les valeurs
sont représentées par des points rouges et cehdessy 1999 dont les valeurs sont
représentées par des carrés noirs (Fig. 114). Giesspexpérimentaux ont servi de base a
I'ajustement des paramétres d’entrée du modéle.

En effet, I'évolution de la taille des cristalbtest une prédiction du modele, et, par
ajustements successifs, elle a permis d’estimevdésirs dex et Vg, deux parametres tres
sensibles vis-a-vis de la taille des cristallitess points expérimentaux ont été portés sur le
graphe a titre de comparaison.

La figure 114 montre I'évolution de la taille deistallites stationnaires€l) en
fonction de la vitesse de déformation avec le nmdek points expérimentaux de cette étude
et ceux de Chaussyl99q pour l'alliage BetaCez, déformé quasiment dars f@mes
conditions (T=910 °C).

Les points sont bien groupés ce qui montre un@daohérence, d’'une part entre les
résultats sur les deux alliages voisins Ti-17 éaBez, et d’autre part entre I'expérience et la
modélisation.

157



CHAPITREV MODELISATION DE LA DEFORMATION A CHAUD

5.2.4.Diagramme de Derby

Le diagramme de Derby consiste a représenter getodples valeurs de contraintes
d’écoulement stationnaire en fonction de la taikecristallites stationnaire. Typiquement, les
points s’alignent selon une droite de pente negatweprise entre 0,5 et 0,8 [Derl1g97.

100
#3885 <C

=915<C
4945 <C

Contrainte d'écoulement stationnaire
(MPa)

10

1 10 100
Taille de cristallites stationnaire ( pm)

Fig. 116. Diagramme de Derby

La figure 116 montre que les points tirés de l&ngnce s’alignent relativement bien.
La pente de la droite moyenne est de 0,54.

Les pentes obtenues pour les vitesses de défomideéntiques sont plus faibles que
la pente moyenne. Elles sont respectivement de 0,39 et 0,28 pour I's0,1 §' et 0,01 &.
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5.2.5.Volume balayé par les joints mobiles

1

0,8

0,6

0,4 -
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Déformation

Fig. 117. Evolution du volume balayé par les joints mobiles 2915 °C

La figure 117 donne la fraction de volume balayén@oins une fois par les joints
mobiles a un niveau de déformation donné. En ¢aite fraction est calculée par intégration
de la partie de volume balayé dV pas encore ralirsgte (volume étendu) par les joints
mobile pendant un temps dt. Ces courbes sont gemgies du type Jonhson-Mehl-Avrami-
Kolmogorov (JMAK) et tendent vers 1 au régime siatiaire. Ce régime est atteint a des
déformations modérées. Par exemple, 72 % du votataka été balayé au moins une fois par
les joints mobiles pour I'essai & 915 °€50,1 §* & £=1.
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5.2.6.Désorientation des sous-joints

20

— Modéle
— Expérience

154
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Désorientation des sous-joints (9

Fig. 118. Evolution de la désorientation des sous-joints 2915 °C, £=0,1s" et £=1

Les courbes portées sur la figure 118 représelaatistribution de désorientation des
sous-joints. La courbe expérimentale, en rose,eptésune forte décroissance avec une
guantité importante de parois entre 2 et 4° et émsuie quantité moindre en progressant
jusqu'a 15°. La courbe modélisée est une courbg jpliate qui ne prend pas bien en compte
cette variation. La moyenne des angles de désatientdonne le méme ordre de grandeur
gue I'expérience (comprise entre 6 et 7°), maididribution reste différente. Ce sont les
limites actuelles du modele.

160000

= Surface totale
= Surface de sous-joint
= Surface de joint

120000 +

60000 | (\

40000 -

Surface de parois créées (m2 / m3)

0 ‘ ‘ ‘
0 5 10 15 20
Déformation

Fig. 119. Surface de parois créées 2915 °C et 0.01 s*

La figure 119 représente les surfaces de paréisesrpar la désorientation des sous-
joints pendant la déformation.
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5.2.7.Définition et évolution de la fraction recristalliste dynamique

5.2.7.1.Théorie

La fraction recristallisée est définie ici comme Yolume de cristallites formées
pendant la déformation et appartenant au "voluroestallisé".

Le grain initial type se "fragmente" pendant |dodénation et forme de nouvelles
entités appelées "cristallites" délimitées a |a foar des joints et des sous-joints. Cette zone
(Fig. 120en rougé contenant uniquement des cristallites repréderiteolume recristallisé”.

Fig. 120. Représentation théorique de la création de nouvelles cristallites

Des parois de faible désorientation sont égalermeiétes dans le volume non encore
recristallisé et constituent des frontieres quisnat pas encore « refermées ». Les nouvelles
parois issues de la fragmentation par CDRX se eliwidonc en deux familles (Fig. 120).

La fraction recristallisée définie ici est dondccdée en prenant en compte le fait que
toutes les parois formées ne contribuent pas artaation des cristallites [Gaudout et al.,
2008; Gaudout,2009. La fraction de parois participant a la formatides cristallites a un
instant t (Fig. 121) est prise en compte par urfficoent B (0 < < 1). Ce coefficient
représente la probabilité pour les nouvelles pad@sre impliguées dans la formation des
cristallites et donc d’appartenir au volume reatl&é. La valeur d¢ dépend du niveau de
déformation atteint puisque plus la déformationiegiortante, plus la densité de nouvelles
parois est importante et plus la probabilité dewenwdes parois isolées n'appartenant pas a
une zone recristallisée est faible. Comfire O lorsque la premiéere paroi est formés=&, et
quep doit tendre vers 1 quard— o, on suppose :
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B=1-expk[€-&)]

Cette relation empirique avec I'exposant 2 attribua déformation permet de mieux
ajuster I'expérience pour les faibles déformations.

Cette fonction est une sigmoide du type loi d’Anraks est ajusté par rapport aux
valeurs déterminées expérimentalement.

Le nombre de cristallites par unité de volume destné par le rapport du volume
recristallisé avec le volume d’une cristallite, uicie sphere :
V

rex

ED?
6

La surface créée par unité de volume est donnéa palation :
Vrex ﬁD? e BS
2d63D$
Un facteur 2 apparait au dénominateur car chagiséallite possede une paroi en

commun avec un voisin.
La fraction recristallisée est donc donnée par :

0,8

0,6

Probabilité

04

0,2 1

0 5 10 15 20
Déformation

Fig. 121. Fraction de parois contribuant & la formation de cristallites (915 °C et 0.01 5%
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5.2.7.2.Données expérimentales

e — 0018 B .

Reciystalized Fraction Titaniurn cubic [34.2%]

u u
Recrystalized Substructuredd Deformed

Recrystalized: 10.1%
I
OV ) . - ; -,
- Recmystallized Fraction Titanium cubic [96.7%]
- - ; T —
;\- ' Recrystalized Substructured Deformed
. " - " -
[~ R g (e — A ., Recrystalized: 1 48%

x o

- A Ty e
=500 um; Mapd: Slep=1.6 um; Gnd1031x382 |

Fig. 122. Fraction recristallisée & 915 °C et deux vitesses de déformation

La figure 122 montre en jaune les zones ayantsons-structure, en rouge, les grains
allongés et en bleu, les grains équiaxes et nauigrc’est-a-dire "recristallisés”.

La fraction recristallisée augmente sensiblemerdndula vitesse de déformation
diminue, elle est par contre peu sensible a la ézatpre.

Tab. 22. Valeurs en pourcentage de lafraction dite "recristallisée"

885 T 915 945 C mFO’;’é n‘;é
0,01s* 14 % 9 % 11,6 % 11,5+3 %
0,1s? 8 % 9,35 % 6,26 % 75+2%
1st 0.8% 1,48 % 2% 15+1%

La fraction recristallisée représente la moyenng wieurs aux trois températures
(Tab. 22). L’incertitude représente quant a eléedrt entre la moyenne et I'écart maximal
arrondie au pourcent prées. Quelques essais dedwggiiilité (non présentés ici) ont montré
gue les valeurs obtenues se situent toujours dafiosiichette déterminée.
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5.2.7.3.Modélisation

— 0,01 s-1
— 0,1s-1
— 1s-1

0,8

0,6

0,4+

Fraction recristallisée

0,24

Déformation

Fig. 123. Variation de la fraction recristallisée dynamique 4915 °C

Les courbes représentées sur la figure 123 sontsigesoides et I'on s’intéresse
seulement aux faibles déformations. Les points mx@iitaux ont servis d’ajustement des
courbes modéliséesea 1.

Un essai a été réalisé&d 3 eté = 1 s* pour vérifier la robustesse de la modélisation
de la fraction recristallisée. La valeur obtenupé&imentalement est de 15 %.

Les résultats expérimentaux sont compatibles aweaqannoncent les courbes
théoriques.
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5.2.8.Evolution des grains initiaux

Ce module est basé sur I'hypothése de Taylorveenkea considérer la déformation
d’ellipsoides de révolution. L’évolution des graimstiaux donne la taille selon les deux
directions perpendiculaires d’'un grain moyen, gaesdre en compte la migration des joints
(Fig. 124). On considére donc la déformation conumiéorme en ne prenant en compte que
le mouvement de convection de la matiére.

500

= Intercept perpendiculaire SC
—Intercept SC

400

300

200 ~

Intercept (um)

100

0 ‘ ‘ ‘ ‘
0 0,2 0.4 0,6 0,8 1
Déformation

Fig. 124. Evolution de taille des grains initiaux
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5.3.Application industrielle sur piece réelle

5.3.1.Type de piéce étudiée I

Fig. 125. Représentation schématique des deux zones étudiées d'un disque aubagé de
compresseur

La piece étudiée ici (Fig. 125) représente unuisaubagé monobloc de compresseur.

Cette piéce est composée d’aubes de taille moyenhgse situe au coeur du réacteur,
entre les disques de soufflantes (entrée du motulgs disques de turbines (sortie du
moteur). La piece représentée par la figure 12%ad&isée en plusieurs zones, liées a la
morphologie et aux domaines de déformation dedegiiPar la suite, nous nous intéresserons
particulierement a un nceud central de la zoneuh eiceud périphérique de la zone E1.

5.3.2.Les étapes de forge chez Snecma

Snecma exécute neuf étapes pour la mise en fornfergaage de cette piece :

Etape 1 : Préchauffe
Etape 2 : Transfert

Etape 3 : Chauffe

Etape 4 : Transfert

Etape 5 : Attente

Etape 6 : Forge

Etape 7 : Attente

Etape 8 : Transfert

Etape 9 : Refroidissement

Par la suite, seule I'étape 6 sera modéliséecapserne la partie dynamique de la
recristallisation se produisant pendant le traiteinieermomeécanique.
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L’étape 7 concerne la partie post-dynamique dedsstallisation avec grossissement
des grains, mais cette étape n'a pas été modélisée.

5.3.3.Modélisation de I'évolution d’un nceud sous Forge

Les cartes obtenues sous Forge présentent unurdseeeuds constituant le maillage.
Pour chaque nceud, des données locales en tempg¢raturdéformation, en vitesse de
déformation sont disponibles.

Toute une série de cartes est générée pour ciétape de forgeage.

1
Case 1 [etaped_forgeage_presse.don]

E—‘< Time: 16.72

TIME: 1672, H 5148 INC: 208

Fig. 126. Carte de déformation Forge

La figure 126 montre la carte de déformation Fodyee piece avant I'étape de
forgeage. On rappelle que les échantillons quiébatutilisés pour les essais laboratoire ont
été prélevés dans une tranche de matiére situégli@u de I'ébauche, zone ayant subi une
déformation équivalente comprise entre 0,3 et 0,4.
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View 1
Case 1 [etapeb_forgeage_presse.don]
Frin [20]

1

Time: O
TME: 0000 | H: 58000 NG O

La figure 127.a montre la carte de déformatiorgEate la piéce étudiée au tout début
de I'étape de forgeage. La déformation de la pgeéte initialisée a zéro.

View 1
Case 1 [etape6_forgeage_presse.don]
Frin [20]

3

o

[—* Time: 40.05

TIME: 40.05 | H: 1795 INC: 530

b.

La figure 127.b montre la carte de déformationgeode la piéce étudiée pendant
I'étape de forgeage. Chaque nceud suit un chemiardpérature et un chemin de vitesse de
déformation spécifiques.
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CHAPITREYV

Case 1 [etape6_forgeage_presse.don]

Frin [20]

View 1

3

27

24

18

o
ﬁ

o

[—’< Time: 55.8

(=)
B
o
o
=

Lo

TIME: &5 80

Fig. 127. Cartes de déformation Forge

iée juste apres

tud

7
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iece é

La figure 127.c montre la carte de déformatiorgEate la p

I'étape de Forge.

Case 1 [etape6_forgeage_presse.don]

View 1
Frin [3]

CELSIUS
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Fig. 128. Carte de température Forge

I'étape de
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forgeage. La modélisation va porter sur I'évolutaun nceud central 686 situé en zone 4 et

studiée jus

ee e

La figure 128 la carte de température Forge dad

E1 (cf. fig. 125).
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5.3.4.Données extraites du rapport de dissection Snecma

Tab. 23. Extrait de rapport de dissection Snecma

POPULATION MAJORITAIRE POPULATION MINORITAIRE 1 POP. NNORITAIRE 2
REPERE TAILLE TAILLE
% ASPECT | % ASPECT | % | TAILLE | AspecT
MM ASTM MM ASTM ASTM

MICROGRAPHIE SUR COUPE

E1 [70] 1 NI | 30] 7 E
4 80 3 N3 20 8 E
6 80 1 N3 20 8,5 E
ZONE REFERENTIEL
Proche | ¢ | 15 N1 30 0,8 N1 10 8,5 E
zone E1
Proche | o451 4 N1 10 9 E
zone 4

perpendiculaire

La population appelée "majoritaire” rassemblegiesgns déformés et non recristallisés
alors que la population dite "minoritaire 1" commeles grains recristallisés, souvent
équiaxes. La population minoritaire 2 comprend desins recristallisés de petite taille et
toujours équiaxes (9-10 ASTM). Cette codificatiat effectuée selon un référentiel interne
permettant de mesurer la taille et la proportios giains dits "majoritaire”.

ASPECT DES GRAINS CODIFICATION
Equiaxes E
Non Equiaxes avec L/l = 2.5 N1
Non Equiaxes avec 2.5 <L/l <5 N2
Non Equiaxes avec L/l > 5 N3

9 &

Grains béta équiaxes Grains béta non équiaxes Grains béta non équiaxes
E L/I=2,5=> N1 L/l =5 = Limite N2-N3

Fig. 129. Aspect des grains selon codification interne
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Le tableau 23 montre que la zone 4 contient 80 &ogrhins déformés et non
recristallisés. Ces grains ont une longueur de 3 ¢onire 1 mm de largeur dans le sens
d’observation perpendiculaire.

La population minoritaire 1, qui concerne les gsairecristallisés”, c’est-a-dire les
cristallites, est présente a 20 %. Dans la zone DidE cristallites sont équiaxes et ont une
taille de 8 ASTM, c’est-a-dire environ 20-g&. Dans le sens d’observation perpendiculaire,
la taille des cristallites est de 9 ASTM soit (. Cette différence peut étre prise comme
marge d’incertitude pour la taille de ces cristadi
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5.3.5.Résultats de modélisation associés au nceud centr8b66zone 4)

Le programme Fortran utilisé pour la modélisatites noeuds créés par Forge a été
adapté aux entrées du logiciel. Notamment les dmndé&ntrée en température et en vitesse
de déformation. La forge industrielle provoque ddssses de déformation variables ainsi
gu’une évolution en température prenant déja enpteiauto-échauffement. Celui calculé
initialement par le modéle pour I'essai de torsgodonc été supprimé pour cette application.

Nous disposons ainsi en paramétres d’entrée diamm de vitesse de déformation et
d’'un chemin de température donnés.

5.3.5.1.Chemin de température et de vitesse de déformation

La déformation au cceur de la piece produit un-éatmuffement d’environ 35 °C
pendant la déformation (Fig. 130.a). La forge ihdume augmentation de la vitesse de
déformation (Fig. 130. b).

950

0,1

940

0,08

0,06 //

0,04 1

930

020 /

910

Auto-échauffement Forge (C)

Vitesse de déformation (s %)

0,02

900 T T -

a 0 0,5 y . 1 15 b 0 0,5 1 15
. Déformation Déformation

Fig. 130. Chemin de température et de vitesse de déformation cal cul é sous Forge

Le modele RDC utilisé pour la torsion calcule unocaéchauffement de 30 °C pour la
méme température initiale et une vitesse constmfe01 €.

5.3.5.2.Contrainte d’écoulement

La figure 131 montre la contrainte d’écoulemerdabBé par le modéle RDC en
comparaison de celle établie sous Forge pour url roantral.

Les deux courbes ont une forme trés similaire ralés ne se superposent pas, celle
obtenue sous Forge donnant des contraintes plodegdenviron 20 MPa).
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100
—Forge
=—Modéle RDC

80 -

60 1 —

40 A

Contrainte (MPa)

20 4

0 05 1 15
Déformation

Fig. 131. Evolution de la contrainte d’ écoulement en fonction de la déformation

Le décalage entre les deux courbes est tout dlabéra la rhéologie de chaque
modele. Sous Forge, la rhéologie est basée swoldsaintes maximales, c’est-a-dire qu'il
n'y a pas d’adoucissement, le matériau est corésidassi dur qu’au pic de contrainte. Ce
modele surestime donc les contraintes. Le modele€C Ridsséde par contre un long
adoucissement apres la contrainte maximale.

De plus, le décalage peut étre lié aux valeurscdafraintes expérimentales utilisées
d’'une part pour I'ajustement des parametres du feoB®C, et d’autre part, du modéle
rhéologique implémenté dans Forge. Ce dernier se bar les contraintes maximales. Les
contraintes d’écoulement dans Forge apparaisseggrddment surestimées aux basses
températures et fortement surestimées aux grantksses de déformation en comparaison de
'ensemble des données rhéologiques expérimentadsentées dans le chapitre 4 (Tab. 14).

Par ailleurs, une explication du décalage résmfesdes limites du modele RDC lui-
méme pour les faibles déformations. Il a été vu ppier les vitesses supérieures a 0;0&ts
une déformation comprise entre 0 et 0.5, les valele contraintes modélisées sont plus
faibles que les valeurs de contraintes expérimesit@f. 8 5.2.1). Par exemple a 915 °C, la
différence entre les contraintes des deux courbiesee5 MPa pour 0,1'®t de 15 MPa pour
1sh

Tous ces phénomenes peuvent expliquer le faitlgsiecontraintes obtenues sous

Forge sont plutdt surestimées alors que les comdiidu modeéle RDC sont plutét sous-
estimées.
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5.3.5.3.Evolution de taille des cristallites (population noritaire)

200

160

=

N

o
L

o]
o

Taille des cristallites (um)

N
o
.

15um

0 0,5 1 15
Déformation

Fig. 132. Evolution de lataille de la population minoritaire

La taille stationnaire de cristallites modéliségufe 132 recoupe les valeurs
expérimentales fournies par Snecma. En effet,dpad de dissection (cf. Tab. 23) donne des
valeurs de taille comprises entre 8 et 9 ASTM, ded valeurs comprises entre 15 eng0

5.3.5.4.Evolution de taille des grains initiaux (populatiomajoritaire)

2.9mm
x
=}
8
=
£
1)
.% 27 —intercept perpendiculaire SC
=) —intercept SC
8T
o &
c
(7]
g
g
12}
Q
[)
o
£
= 320um
0 T
0 0,5 1 1,5

Déformation

Fig. 133. Evolution detaille d’un grain moyen initial pendant une déformation

Le modéele prend en compte la déformation d’urpsdiide de révolution. Le modéle
prévoit pour le grand axe un état final d’'une valdel 2,9 mm et pour le petit axe un état final
d’une valeur de 32(im.
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Tab. 24. Rappel des valeurs fournies par le rapport de dissection Snecma

Taille Aspect
(mm) (su)
Coupe 3 N3
Obs.
perpen- 1 N1
diculaire

Le tableau 24 donne les valeurs de taille de laulatipn majoritaire concernant la
zone 4. La valeur du grand axe correspond biervaléur donnée par le modéle, par contre la
valeur du petit axe est sous-estimée par notre ®o820um contre 1 mm pour la valeur

Snecma.

5.3.5.5.Evolution de la fraction recristallisée

20%

15%

10% -

Fraction recristallisée

5%

0%

Fig. 134. Evolution de lafraction recristallisée dynamique sur piece réelle

La fraction recristallisée donnée par Snecmaesuée entre 10 et 20 % (cf. Tab. 23).
La valeur de 15 % donnée par le modele RDC (R34) &st située dans la fourchette
d’incertitude de la mesure expérimentale. Elledesic cohérente avec la valeur fournie par le

rapport de dissection Snecma.

Déformation
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5.3.6.Résultats de modélisation associés au nceud centrdB6 (zone E1)

Fig. 135. Carteillustrant la position du nceud 1386 étudié

Le nceud étudié est celui numéroté 1386. Il edivalu nceud 1318 (cf. fig. 128). La
température en surface diminue beaucoup plus wvtgugcoeur de la piece. Les chemins de
température seront donc différents comme l'illuarégure 136.

950 0,3

930 1

L
N}

910

890
0,1 1

Vitesse de déformation (s )

870

850 ‘ : 0

a. Déformation b Déformation

Fig. 136. Chemin de température et de vitesse de déformation calculé sous Forge

La déformation en périphérie de la piece produitaumo-échauffement d’environ
40 °C jusqu'a ¢ = 1,5 et ensuite la température redescend et t@dnB80 °C a& = 3
(Fig. 136.a). Ce phénomeéne est normal car penear@nhips de forgeage, la piece refroidit
plus vite en surface qu’au coeur de la piece. Laréid 36.b donne I'évolution de la vitesse de
déformation au cours de la déformation. On peutmioéaucoup de bruit pour cette courbe et
un fort pic de vitesse qui se retrouve ensuite dléaslution de la contrainte (cf. Fig. 137).

176



CHAPITREV MODELISATION DE LA DEFORMATION A CHAUD

120 A
100 A
80
60

— Forge
40 A =—Modéle CDRX

20 +

Contrainte (MPa)

0 0,5 1 15 2 25 3
Déformation

Fig. 137. Evolution de la contrainte d’ écoulement en fonction de la déformation

La figure 137 montre la contrainte d’écoulemerdabBé par le modéle RDC en
comparaison de celle établie sous Forge pour urdm@niphérique proche de la surface.

Les variations de la contrainte d’écoulement itehiipar les changements de
température et de vitesse de déformation se retnbimen corrélées entre les deux calculs.

Les deux courbes ne se superposent toujours pagslifierence de 10 a 20 MPa existe
comme pour les courbes obtenues avec le noeud lo@fitrfg. 131). Forge exageére les pics
de contraintes, dus a une diminution de la tempggadt/ou une augmentation de la vitesse de
déformation (cf § 5.3.5.2). Néanmoins, le modeleCR@bnne une prévision de contraintes
qui suit tres raisonnablement les fluctuations pedvpar le code Forge, induites par
I'hétérogénéité du procédé lui-méme.

200

160

120

80

AN

0 ;I. ‘2 3 10 um

Déformation

Taille des cristallites (um)

Fig. 138. Evolution de lataille de la population minoritaire
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La taille de cristallites stationnaire modélisée Ifeum est inférieure aux valeurs
expérimentales fournies par Snecma pour ce nceupghpégue. En effet, le rapport de
dissection (cf. Tab. 23) donne des valeurs destatimprises entre 7 et 8,5 ASTM, soit des
valeurs comprises entre 15 et 3. Le fait que les valeurs fournies par Snecmansqkis
élevées vient probablement de la recristallisapost-dynamique. En effet, le temps de
transfert pour la trempe de la piece est ici d'vimgtaine de secondes. Or il a été dit dans le
chapitre 3 que la recristallisation post-dynamiquene cinétique rapide ce qui explique que
les cristallites ont le temps de grossir avantdenpe (d’autant plus qu’on est pres du cceur).

7
—intercept perpendiculaire SC !
—intercept SC 6 mm

x 6
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0 : : 70pm
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Fig. 139. Evolution detaille d’un grain moyen initial pendant la déformation

Le modéle d’évolution de taille d’'un grain moyaertial donne une longueur moyenne
de 6 mm et une largeur moyenne de (#@ alors que le rapport de dissection donne
respectivement les valeurs de 1,5 mm et 1 mm.

Il faut rappeler une différence entre le modéleCRE la modélisation sous Forge. En
effet, avec Forge, la déformation n’est pas deolapression uniaxiale. De plus, il est aussi
discutable de parler de population majoritaire mirg initiaux pour des taux de déformation
aussi importants.
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60%

509% *Wl 50 %

40% -

30%

20% -

10% //

0% ‘ ‘
0 1 2 3
Déformation

Fraction recristallisée

Fig. 140. Evolution de la fraction recristallisée dynamique sur piece réelle

La figure 140 montre que le taux de recristalisaest de 50 % environ. Le rapport
de dissection de la zone E1 donne une populatigoritagre comprise entre 60 et 70 % ce qui
donne une population minoritaire et donc une foactiecristallisée de I'ordre de 30 a 40 %.

Les résultats sont compatibles mais, pour les mémisons que celles données au
paragraphe précédent, ces valeurs calculées rapaseune limite, car au-dela, cette
définition de la "fraction recristallisée" perd ssens. En effet, la limite entre la population
initiale et la nouvelle population formée par rstallisation dynamique devient floue. En
dynamique, a partir d'un certain taux de déformaties cristallites nouvellement formées
sont continuellement redéformées, écrouies de rmauee cela tant que la déformation n’est
pas terminée.

* Discussion desrésultats de modélisation associés au noaud central 1386

Une des raisons qui expliquerait les différenaaseeles résultats du modéle et ceux
de Snecma, vient certainement de la localisatioladene E1. Les prélévements et analyses
de cette zone ont été faits dans un périmeétre réulans une zone de déformation moins
élevée qu’au niveau du point 1386 (Fig. 135). Hateén comparant avec la figure 127.c, on
peut voir que la fourchette de déformation de laezBfh n’est comprise qu’entre 1,8 et 2,4.

Elle n'atteint donc pas la déformation de 3. Rarséquent, les résultats obtenus figure
138 et figure 139 sont a revoir a la baisse auanivae la déformation.

Si I'on prend une déformation moyenne de 2, |l @i recristallisation chute a 20 %
et un grain moyen initial a une longueur moyenn&,éemm et une largeur moyenne de 200
um. Pour le haut de la fourchette, c'est-a-dire paue déformation de 2.4, le taux de
recristallisation est de 30 % et un grain moyetiaha une longueur moyenne de 4,5 mm et
une largeur moyenne de 146n.
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Ces valeurs sont plus cohérentes avec les vdleunsies dans le rapport de dissection
Snecma. Ce dernier fournit des valeurs de longdewgrain de 3 mm pour la zone 2 et pour
une fourchette de déformation comprise entre 1B4%tce qui montre que la valeur calculée
de 3,6 mm n’est pas aberrante.

La valeur de 20 % de fraction recristallisée egalément cohérente car elle se
retrouve dans la fourchette donnée dans le rapleadissection (15-30 %).

5.4.Conclusion

Au cours de notre étude, le modéle développé pardet et Montheillet [2003] pour
la recristallisation dynamique continue a été sg#ii. Le principe de ce modele est de décrire
I'évolution d’une structure polycristalline parrtermédiaire de la répartition de la densité de
dislocations au niveau des joints et sous-jointsaus de la déformation. Ce modéle permet
de combiner les mécanismes élémentaires de lastadsation dynamique continue tels que
l'on peut les observer expérimentalement: la fdioma des sous-joints de faible
désorientation, I'augmentation de la désorientattkn ces parois par accumulation de
dislocations, la transformation de sous-joints @nt$ quand une désorientation critique de
15° est atteinte et la migration des joints.

Ce modéle permet de reproduire qualitativemenglegutions de la microstructure.
La taille des cristallites augmente et par conséguk contrainte diminue lorsque la
température augmente et lorsque la vitesse dimagugui est conforme avec ce qui est
attendu. La comparaison des courbes contraintevdéfmn expérimentales et simulées
montre une bonne correspondance dans la gammangéregure de 885 °C a 945 °C, et la
gamme de vitesse de déformation de 0;D4 & §'.

Les influences du paramette de la vitesse de migration des joints et de daut
eéchauffement ont été étudiées. Ces parametremvavec la température et la vitesse de
déformation.

Deux modules indépendants ont été ajoutés au mnodiel recristallisation. Tout
d’abord, nous avons développé un modele simple2(bas I'hypothése de Taylor) calculant
I'évolution de I'épaisseur moyenne (intercept) demts initiaux. Nous avons également
deéfini et évalué I'évolution d’une fraction recafiisée.

Pour terminer, cette modélisation a été appliqu2eneeuds d’une piéce réelle Snecma et les
résultats sont conformes a ceux fournis par Snecma.

Cependant, ce modéle a des limites aux faiblegrahétions. La définition de
I'évolution de taille des cristallites reste floaax trés faibles déformations. Les grains sont
assimilés a des cristallites dés le début de larpftion alors qu’en fait ce sont des sous-
grains, d’ou la nécessité d'utiliser le modele pelédant de I'épaisseur moyenne des joints
initiaux. Par ailleurs, plus la déformation esbfaj plus les contraintes modélisées sont sous-
estimées.
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6. Conclusion générale

Les disques de compresseur en alliages de titamedss pieces critiques dans un
moteur d’avion : leur tenue mécanique doit étrdgi@ment contrélée, ce qui se traduit par
une maitrise des transformations métallurgiqguegsres jeu lors du forgeage de ces piéeces.

La maitrise scientifique de Snecma dans ce domsené&raduit notamment par la
modélisation du procédé de forgeage.

Dans ce contexte, I'objectif de la thése était deubout d’abord, il a fallu enrichir les
connaissances de Snecma sur les mécanismes mesl éorg du forgeage des disques en
alliages de titane Ti-17 dans le domafheotamment en ce qui concerne la recristallisation
du grain B et I'évolution de la texture. Ensuite, le but mié& a été de développer un
programme informatique permettant de modéliserésedutions. Ce programme doit étre, a
'avenir, couplé a la modélisation par élémentssfiuiu procédé de forgeage déja utilisé a la
Snecma.

Il est généralement admis, lors d’une déformati@haud, que les alliages de titane, a
haute énergie de faute d’empilement, donnent liex processus de recristallisation
dynamique continue (RDC) et de recristallisatiomaiyique géométrigue (RDG). Les
mécanismes élémentaires contrdlant la RDC sootdiéssage, la restauration dynamique et
la migration des joints de grains. Les vitessesléfermation visées n’étant pas trés élevees
(0,01 s' << 1 s, de méme que les déformatiors £ 1) et pour se rapprocher au mieux
des essais industriels, on a eu recours essentezitea I'essai de compression uniaxiale. Les
températures d’essai étaient comprises entre 8&% 985 °C.

Toutefois, des essais de torsion ont égalemergftgétués, de maniére a disposer de
deux chemins de déformation tres difféerents pcétudie et la modélisation des textures
cristallographiques. Ces essais ont permis égalemtaiier beaucoup plus loin dans la
déformation € =20). Les microstructures et les textures résultamiet été étudiees par
microscopie optique et par analyse EBSD, aprésideEsement rapide (injection d’argon).

En ce qui concerne les microtextures de compressivaxiale, on observe que
l'alliage Ti-17 produit des orientations typiquessdaliages cubiques centrés. Le mode de
recristallisation et la texture sont trés proches @sultats obtenus dans les aciers ferritiques.

La déformation de l'alliage induit deux textures fibres de texture prédominantes,
<100> et <111>, toutes deux paralleles a la divaatie compression. On observe que la fibre
<100> croit au détriment de la fibre <111> au calg$a déformation.
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Ces approches expérimentales ont été associéest@muail de modélisation : un
modele de recristallisation dynamique "continugagmentation progressive des grafhs
initiaux), développé auparavant pour les alliagaeduthinium, a été transposé au cas de la
phasep des alliages de titane.

Le principe de ce modéle est de décrire I'évolutiame structure polycristalline par
lintermédiaire de la répartition de la densitédiglocations au niveau des joints et des sous-
joints au cours de la déformation. Ce modele perehet combiner les mécanismes
élémentaires de la recristallisation dynamique iooet tels que l'on peut les observer
expérimentalement : la formation des sous-joints tdes faible désorientation (2°),
laugmentation de la désorientation des sous-jafuiisse transforment en joints de grains
guand une désorientation critique de 15° est aéteat la migration des joints de grains.

Ce modele a été appliqué a l'alliage Ti-17. La cosifion du matériau, la température
et la vitesse de déformation ont été prises en topar I'intermédiaire des variations des
parametres d’écrouissage (h) et de restauratioardigue (r) associés a la loi de Laasraoui et
Jonas, ainsi que de la vitesse de migration dedsjale grains Mg Pour cela, une étude
rhéologique a été effectuée afin de déterminepdgametres rhéologiques h et r en fonction
de la température et de la vitesse de déformation.

Le modéle a été calé sur 3 températures (885°CM1945°C) et 3 vitesses de
déformation (0,01°5; 0,1 §*; 1 s%). Une loi de Laasraoui-Jonas modifiée a été @slid es
deux variables principales du modele sont le pan@mefixant la fraction de dislocations
"restaurées” utilisées pour générer de nouveaux-jeous, et la vitesse de migration des
joints Vmig.

Le parametren, qui influe directement sur la taille de cristal§i et la fonction de
répartition de désorientations des sous-joints @miesdu modéle, n'a jamais été étudié
expérimentalement. En I'absence de données comcséatela valeur de ce parametre, il est
resté une valeur ajustée de facon a étre en a@@d les résultats expérimentaux. Pour
ameliorer le modele, nous avons tenté de fairewvasg parametre en fonction de la taille de la
structure (donc en fonction de la déformation) selme fonction sigmoide, comme le
proposait GourdetlP97. En effet, on peut imaginer que plus la taillegtains est grande,
moins il y a de dislocations absorbées par lesip@m@existantes, et donc, plasest grand.
Les résultats n’étant pas probants, cette idéé alindonnée au profit d’'un parametifexe.

La vitesse de migration des joints représente eanehe un parametre qui a pu étre
approché et quantifie dans cette these. Il inflgalément sur I'évolution de la taille des
cristallites mais aussi sur les valeurs de la eamiie d’écoulement.

Ce modele permet de reproduire correctement lesigmos de microstructure, mais la
confrontation des résultats expérimentaux et simidé apparaitre quelques limites. Dans le
modele, la déformation est supposée homogénelieliéade I'élément de matiere (hypothése
de Taylor), ce qui constitue une hypothese forteque I'on néglige les effets d’orientation

184



CHAPITRE VI CONCLUSION GENERALE

cristallographique ainsi que les effets morphologget topologiques. Ceci peut expliquer
certaines différences obtenues entre résultatsiexgdétaux et simulés.

Pour évaluer les effets lies a l'orientation @ailisigraphique, il serait intéressant
d’effectuer d’autres essais afin de déterminerlgaedont les orientations qui se fragmentent
le plus rapidement et celles qui se fragmenteplus lentement.

Pour terminer, ce modele a été testé sur deux sicdumhe piéce représentative
Snecma, un nceud situé au centre de la piéce etitte situé dans une zone périphérique.

Les résultats du modele sont dans I'ensemble esréd@vec les données fournies par
Snecma.

Il serait intéressant de continuer les simulatipmsr d’autres nceuds et d’observer si le
modele est cohérent pour d’autres taux de déefoomalli serait aussi intéressant pour Snecma
gue les différentes zones de dissection soientnmusbreuses de facon a étre plus précis sur
les données des taux de déformation et cellesraetsoins recristallisées.

Ce modele a cependant des limites aux faiblesrm@ftons. La définition de
I'évolution de taille des cristallites reste floaax trés faibles déformations. Les grains sont
assimilés a des cristallites dés le début de laroftion alors qu’en fait ce sont des sous-
grains, d’'ou la nécessité d'utiliser le modéle pelgdant de I'épaisseur moyenne des grains
initiaux. Par ailleurs, plus la déformation esbfaj plus les contraintes modélisées sont sous-
estimées. Ce modele est beaucoup plus robustéas puux fortes déformations.

Il serait intéressant d’approfondir le travail sur modéle complet traitant les faibles
déformations, les déformations intermédiaires £fdetes déformations.

Apres avoir traité la partie dynamique du modélserait intéressant d’ajouter a celle-
ci un module post-dynamique afin d’avoir un modeédenplet et ainsi simuler une passe de
forgeage et une interpasse avec maintien (ou motérepérature. GaudowrQ09g a décrit des
évolutions post-dynamiques par un modéle de cmoigsale grains considérant comme
conditions initiales, les sorties du modele déve®par Gourdet et Montheille2(03. Le
lien entre le modele de recristallisation dynamigquumtinue (RDC) et le modéle post-
dynamique se fait a travers une densité de germentmls mais également a travers la
densité de dislocations qui détermine la vitesserdissance des grains.
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Abstract:

Titanium alloys used for the manufacture of rotgtparts of aircraft engines undergo
complex thermomechanical processing schedules,|lvirnvg usually several forging
operations. The forging step in the sin@ehase domain plays an important role,
because it governs the phase transformation thatrgcduring cooling or subsequent
heat treatment in the two-phasetp range, and therefore the final mechanical
properties of the workpiece. Controlling the midrostural evolutions during
forging in thep-domain is of prime interest to optimize the entpecess of disks
manufacture. A full understanding of the (continsoand geometric) dynamic
recrystallization mechanisms occurring in this tygfenaterial is therefore required.
In this study, the effects of temperature, stramu &train rate were investigated by
hot uniaxial compression and torsion tests. Therostructures and textures were
characterized using backscattering electron diticac (EBSD). These experimental
approaches were associated with the developmeat miysical model. In the latter,
the mechanism of "continuous" dynamic recrystali@a (CDRX), consisting of a
progressive initial fragmentation of the grainsdewy to the formation of new grain
boundaries, was adapted from former studies. Thearpaters characterizing the
elementary mechanisms of CDRX (strain hardeningnadlyic recovery, grain
boundary migration) were determined by fitting #vgerimental data.

The final objective of this work is to develop a t@akurgical post-processor
dedicated to forging operations of titanium allagshe g-phase range.
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Résumé :

Au cours de leur mise en forme, les alliages dangt destinés a la fabrication de
pieces tournantes pour moteurs d'avions suivent schéma thermomécanique
complexe constitué généralement de plusieurs omdrmtde forgeage. L'étape de
forgeage dans le domaine monophfis@ue un rdéle important, car elle conditionne
la transformation de phases qui s'opere au coureffoidissement ou du traitement
thermique consécutif dans le domaine biphag¥ et donc les propriétés mécaniques
finales de la piéce. La maitrise de I'évolution ldemicrostructure et de la texture
cristallographigue au cours du forgeage dans le aoep est donc indispensable
pour optimiser I'ensemble du procédé de mise eméorPour cela, il est important de
bien comprendre les mécanismes de recristallisattymamique (continue et
géometrigue) se produisant dans ce type de matériau

Dans cette étude, les effets de la températurdadiformation et de la vitesse de
déformation ont été etudiés au moyen d'essais dgoession uniaxiale et de torsion
a chaud. Les microstructures et textures de déftomaont été caractérisées par
diffraction des électrons rétrodiffusés (EBSD). Cgsproches expérimentales sont
associées a un travail de modélisation, pour letpedchéma de recristallisation
dynamique "continue" (ou CDRX), consistant en unggmentation progressive des
grainsf initiaux par la formation de nouveaux joints daigis, a été adapté a partir
d'études antérieures. Les parametres caractérisamhécanismes élémentaires de la
CDRX (écrouissage, restauration dynamique, migratles joints) ont été déterminés
par ajustement sur les données expérimentales.

Ces travaux ont pour objectif I'élaboration d'urspprocesseur métallurgique dédié
au forgeage des alliages de titane en plfiase



