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nd Variable du matériau liée à la taille des nodules αI
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Alphabet grec
Symbole Signification

α Coefficient de dilatation thermique

αI Phase alpha primaire

αII Phase alpha secondaire

β Phase bêta

βHT Phase bêta à haute température

βt Notation bêta transformée

γ̇p Vitesse de déformation plastique de cisaillement

δ Exposant lié à la restauration statique des dislocations mobiles

ε Déformation

εe Déformation élastique

εp Déformation plastique

εt Déformation totale

ε̇ Vitesse de déformation

ε̇p Vitesse de déformation plastique

θ Température

θ̇ Vitesse de refroidissement

κ Exposant de déformation plastique cumulée associé à la variation de la
fraction des dislocations mobiles

λ Paramètre de la fraction des dislocations mobiles associé à la vitesse de
plastique cumulée

µ Paramètre lié à la restauration statique des dislocations mobiles

ν Coefficient de Poisson

% Masse volumique

ρ0 Densité des dislocations initiales

ρm Densité des dislocations mobiles

ρt Densité totale des dislocations

σ Contrainte

σ0 Limite élastique

σ1% Contrainte à 1% de déformation totale avant relaxation
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σcal Contrainte calculée par le modèle

σeq Contrainte équivalente de von Mises

σexp Contrainte expérimentale

σi Contrainte interne

σp 0,02% Limite élastique conventionnelle

σr Contrainte du réseau cristallin

σv Contrainte visqueuse
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τc Contrainte de cission critique

φ Phase φ

ψ Potentiel d’énergie libre
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Ωr Potentiel de restauration

Notations
Symbole Signification

x Scalaire (ordre 0)

x Tenseur d’ordre 2

x Tenseur d’ordre 4

xφ Paramètre associé à la phase φ

ẋ Dérivée temporelle de x
(

= dx

dt

)
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Contexte industriel
Le contexte économique mondial actuel, ainsi que les besoins environnementaux et

de diminution énergétique, requièrent des entreprises aéronautiques de réduire la masse
des avions (cellules et moteurs), afin de rester compétitives. L’arrivée sur le marché de
nouveaux producteurs "low cost", notamment dans les pays émergents, incite les acteurs
de l’industrie aéronautique et aérospatiale à innover pour réduire les problèmes de fabri-
cation et les coûts de production ; pérenniser l’emploi et le savoir-faire. L’émergence des
avions commerciaux de dernière génération a permis l’avènement des pièces en composite.
Celles-ci nécessitent un recours, de plus en plus important, à des alliages de titane comme
pièces de structure et de liaison entre les différents ensembles composites. De plus, le rem-
placement de certaines pièces en acier, par un alliage de titane, favorise l’allègement local
de la structure de l’avion et diminue ainsi, l’empreinte écologique sur l’environnement.

Une filière titane au niveau régional et/ou national est primordiale et apportera une
valeur ajoutée aux entreprises actrices de l’industrie aéronautique. Un regroupement de
partenaires académiques (Institut Clément Ader, Institut de Mécanique et d’Ingénierie de
Bordeaux, Laboratoire de Génie de Production de Tarbes) et industriels (Airbus, Aubert
& Duval, Aurock, EADS IW, Figeac Aéro, Impetus AFEA) suit cette orientation. Ce
consortium est regroupé au sein de l’Aerospace Valley [Aerospace Valley 2005] dans le
cadre du projet FUI TiMaS (Titanium Machining and Simulation) [Gaudillère 2011, Les
pôles de compétitivité 2016]. Il permettra à moyen terme d’avoir un niveau d’expertise
élevé dans l’élaboration, l’usinage, le comportement et la simulation thermomécanique de
l’alliage Ti-6Al-4V (aussi connu sous le nom de TA6V) [Duvelleroy 2011].

Le principal objectif du projet est la mise en place d’un outil permettant l’analyse
et l’optimisation du procédé global de production et visant à maîtriser et à prédire la
création des contraintes résiduelles pour les pièces de structure en alliage de titane. L’his-
toire thermomécanique complète de l’alliage sera aussi mieux contrôlée entrainant une
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amélioration continue des procédés. Beaucoup d’études menées jusqu’à présent se sont fo-
calisées uniquement sur un seul procédé de la chaîne de fabrication et non sur l’influence
du séquencement des procédés dans la chaîne de production (mise en forme, usinage et
détensionnement).

Dans des matériaux polycristallins et polyphasés, les phases sont généralement de com-
positions différentes. Les phases de l’alliage Ti-6Al-4V ont chacune des caractéristiques
thermomécaniques qui leur sont propres. Cela conduit à des hétérogénéités, des incompati-
bilités de déformations d’où naissent les contraintes résiduelles [Lodini 2000, Lu 2002]. La
création des contraintes résiduelles nécessite une intervention extérieure qui peut-être de
nature mécanique, thermique ou encore structurale (issue de la transformation de phases
et des interactions entre les grains voisins) [Withers 2001].

Dans le cadre du projet TiMaS, les contraintes résiduelles apparaissent durant la
trempe qui suit les étapes de mise en forme de la pièce (forgeage et matriçage). Lors de
l’usinage, les déformations élastiques, présentes dans la pièce et à l’origine des contraintes
résiduelles, sont relâchées sous l’effet de l’enlèvement de matière. Cela a pour effet une
distorsion importante de la pièce (jusqu’à 8 mm de flèche) qu’il est nécessaire de corriger
par un traitement thermique de détensionnement à basse température très long et cou-
teux [Gaudillère 2011]. La compréhension des mécanismes physiques influençant le niveau
de contraintes résiduelles est nécessaire afin d’optimiser les procédés de mise en forme
et les opérations d’usinage. Cela permettra aussi de diminuer l’impact néfaste que les
contraintes résiduelles peuvent induire sur la pièce usinée.

Aujourd’hui, l’optimisation et l’amélioration des processus de production de l’alliage
Ti-6Al-4V passent par une meilleure compréhension de l’influence des contraintes rési-
duelles sur le comportement mécanique des pièces. Ainsi plusieurs études ont été lancées
au sein du projet TiMaS [Gaudillère 2011] afin de mieux anticiper et prendre en compte
les contraintes résiduelles. Il s’agit de :

1. l’étude du comportement thermomécanique et de l’évolution microstruc-
turale de l’alliage Ti-6Al-4V lors du refroidissement à l’issue du procédé
de mise en forme ;

2. la simulation du procédé de trempe et de la validation industrielle ;
3. la définition des paramètres de coupe, des stratégies d’usinage et de bridage opti-

maux ;
4. l’étude du comportement sous chargement dynamique pour modéliser et simuler le

procédé d’enlèvement de matière ;
5. l’intégration de l’ensemble des résultats sous la forme d’une solution d’optimisation

globale en vue de prendre en compte les contraintes résiduelles lors d’applications
industrielles.

Ces travaux de thèse correspondent à la première étude du projet TiMaS.
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Problématique et objectifs
À l’issue d’une étape de mise en forme, le refroidissement de l’alliage Ti-6Al-4V de-

puis de hautes températures entraine une évolution des fractions de phases et de leurs
morphologies. Les pièces mises en forme étant souvent massives, les gradients thermiques
alors générés lors d’un refroidissement peuvent également influencer la morphologie des
phases en présence. Ainsi, l’étude de la transformation microstructurale lors du
refroidissement, sous différentes conditions thermiques, constitue le premier
enjeu de cette étude. Pour cela des observations par microscopie électronique à balayage
sont menées afin de déterminer l’état microstructural de l’alliage à différents instants du
refroidissement. La détermination des fractions de phases et des dimensions caractéris-
tiques de leurs morphologies par analyse d’images permet de quantifier cette évolution
microstructurale.

Le comportement mécanique évolue également sous l’effet de la température et de la
transformation de phases. D’un comportement très visqueux à haute température permet-
tant la mise en forme, la réponse mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V durant le refroidisse-
ment évolue vers un comportement plastique avec écrouissage. Ce changement progressif
des mécanismes de déformation mis en œuvre lors du refroidissement participe égale-
ment à la création de contraintes résiduelles. La compréhension de ces mécanismes est
primordiale pour ensuite prédire les contraintes résiduelles. Le second enjeu est donc
la détermination du comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V lors du
refroidissement. Pour cela des essais mécaniques en températures sont réalisés dans
des conditions similaires au refroidissement clôturant l’étape de mise en forme afin de
caractériser les différents mécanismes activés au cours de la trempe.

La simulation numérique du formage est une étape essentielle pour prédire la forma-
tion et l’évolution de champs de contraintes résiduelles dans une pièce industrielle. Ces
simulations du procédé de mise en forme sont réalisées par Aubert & Duval, partenaire
du projet TiMaS. La simulation numérique nécessite la détermination et l’identification
d’un modèle de comportement fiable, adapté à l’alliage étudié, et permettant de prédire le
comportement mécanique sur une gamme de sollicitations thermiques et mécaniques équi-
valentes au refroidissement d’une pièce. La transformation de phase étant un paramètre
important dans la création de contraintes résiduelles, le modèle de comportement
mécanique proposé doit prendre en compte l’évolution microstructurale. Ceci
constitue le dernier enjeu de ces travaux.
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Organisation du manuscrit
Afin de répondre aux objectifs décrits précédemment, ce manuscrit s’articule autour

de quatre chapitres.

Le chapitre I présente une synthèse de l’état de l’art sur la métallurgie des alliages
de titane et leurs transformations microstructurales. Il permet également de discuter des
différents mécanismes à l’origine du comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V. Ce
chapitre se poursuit ensuite avec une synthèse des modèles et paramètres permettant de
prédire la réponse mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V.

Ensuite, le chapitre II est consacré à la présentation du matériau étudié et aux diffé-
rents moyens expérimentaux et d’analyses mis en place durant ces travaux afin de satisfaire
les objectifs scientifiques évoqués.

Puis, le chapitre III s’attache à analyser les résultats des essais mécaniques afin de
déterminer les différentes conditions thermiques et mécaniques influençant la réponse
thermomécanique de l’alliage durant le refroidissement. Les évolutions microstructurales
induites par le refroidissement sont également étudiées et quantifiées. L’influence des mor-
phologies de phase sur le comportement mécanique est ensuite discutée.

Dans le chapitre IV, deux modèles de comportement mécanique sont proposés. Dans un
premier temps, une approche unifiée prenant en compte des paramètres microstructuraux
est suggérée afin de décrire la réponse mécanique macroscopique globale de l’alliage Ti-
6Al-4V. Dans un second temps, une approche non-unifiée permettant de définir plusieurs
mécanismes de déformations en lien avec les évolutions microstructurales est proposée
dans le but de prédire plus fidèlement le comportement mécanique du matériau.

Enfin, une conclusion générale résumant les faits majeurs de ces travaux clôture le
manuscrit. Des perspectives scientifiques et industrielles sont également dégagées.
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CHAPITRE I. ÉTAT DE L’ART

L’analyse du comportement thermomécanique d’un alliage de titane et des évolutions
microstructurales associées est complexe. Elle nécessite une bonne connaissance du tra-
jet de chargement thermique et mécanique. Beaucoup d’études s’attachent notamment à
relier le procédé d’élaboration du matériau avec la microstructure [Bieler 2002, Semia-
tin 2003, Deleuze 2011, Swarnakar 2011, Vrancken 2012, Zhu 2012, Roy 2013]. D’autres
s’intéressent aux relations entre la microstructure/métallurgie et les propriétés méca-
niques [Paton 1979, Cope 1986, Semiatin 1999, Seshacharyulu 2000, Majorell 2002, Do-
raiswamy 2003, Jia 2011]. Leur finalité vise à obtenir le meilleur compromis procédé/mi-
crostructure/propriétés [Lütjering 1998, Prasad 1998, Weiss 1999, Sauer 2001, Chuma-
chenko 2005, Duan 2007]. Il est également intéressant de prédire le comportement du ma-
tériau au cours du procédé [Cheong 2001, Nemat-Nasser 2001, Chandra 2002, Picu 2002,
Chumachenko 2005, Lin 2005, Kar 2006, Li 2009, Fan 2011, Qu 2012, Zhang 2012]. Tous
ces sujets permettent une meilleure appréhension de la présente étude.

Cette synthèse bibliographique est donc essentiellement axée sur l’évolution micro-
structurale et le comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V en lien avec le traite-
ment thermomécanique en vue de sa modélisation. Dans un premier temps, un état de
l’art sur la métallurgie du titane, de ses alliages et de l’alliage Ti-6Al-4V est présenté.
Les évolutions microstructurales de l’alliage Ti-6Al-4V sont ensuite exposées en fonction
du trajet de chargement thermomécanique considéré. Puis le comportement mécanique
en température, tel qu’il est décrit dans la littérature, est présenté. Enfin la modélisation
du comportement thermomécanique des alliages de titane et des matériaux métalliques,
en lien avec l’évolution microstructurale, est discuté.
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I.1 Métallurgie du titane et de ses alliages

I.1 Métallurgie du titane et de ses alliages
Dans cette section, la métallurgie du titane, des alliages de titane et plus particulière-

ment celle de l’alliage Ti-6Al-4V est présentée.

I.1.1 Le titane
I.1.1.1 Généralités

L’élément titane (Ti) a été découvert en 1791, c’est le quatrième élément métallique le
plus abondant de la croute terrestre [Lütjering 2007]. Il est utilisé depuis 1940 grâce aux
progrès réalisés dans les domaines de l’extraction et de l’élaboration du titane [Boyer 2007].
Il a été développé dans un premier temps pour les industries aéronautique et aérospa-
tiale en raison d’un bon rapport résistance/masse volumique, de bonnes résistances en
fatigue, en fluage et à l’oxydation ainsi que d’une grande facilité de mise en forme [Moi-
seyev 2005, Campbell 2006, Banerjee 2013]. La grande résistance à la corrosion est un
atout pour son utilisation dans les industries chimiques ainsi que pour la marine [Jo-
shi 2006, Polmear 2006]. Enfin, la biocompatibilité du titane avec le corps humain en fait
un élément largement utilisé par exemple pour les implants dentaires, les prothèses ou
encore les instruments de chirurgie, etc. [Donachie 2000, Veiga 2012].

I.1.1.2 Cristallographie du titane

Le titane pur est constitué d’une phase solide, nommée α, de structure Hexagonale
Pseudo-Compacte (HPC). Elle est présente aux températures inférieures à la température
dite de transus bêta Tβ (Fig. I.1). Au-dessus de ce transus, le titane est composé exclusi-
vement d’une phase solide β de structure cristalline Cubique Centrée (CC). Le titane pur
est donc le siège d’une transformation allotropique solide/solide α�β à une température
Tβ = 882̊ C.

θ

Tβ −

α

HPC

β

CC

0

Fig. I.1 – Structures cristallines du titane : hexagonale pseudo-compacte (HPC) pour la phase
α et cubique centrée (CC) pour la phase β. (Code source LaTeX/TikZ modifié de Vallverdu
[Vallverdu 2016])
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Cette modification de structure cristallographique provient, selon le mécanisme pro-
posé par Burgers [Burgers 1934], d’un déplacement d’atomes inférieur à une distance
interatomique [Combres 1991, Bieler 2002] provoqué par un mécanisme de cisaillement
avec germination athermique [Deleuze 2010, Surand 2013]. Ce mécanisme de transition
entre le réseau cubique centré et le réseau hexagonal est présenté sur la figure I.2.

Fig. I.2 – Mécanisme de transition entre la maille cubique centrée (CC) et la maille hexagonale
pseudo-compacte (HPC), d’après Burgers [Burgers 1934]

I.1.2 Les alliages de titane
Le titane pur est généralement associé à des éléments d’alliage pour améliorer ses pro-

priétés. Chaque élément apporte certaines caractéristiques conditionnant les applications
pour lesquelles l’alliage, ainsi formé, peut être utilisé. En particulier, les éléments d’alliage
peuvent stabiliser soit la phase α soit la phase β. Les différents alliages peuvent alors être
classés en plusieurs catégories.

I.1.2.1 Éléments d’alliage

Les éléments d’alliage de titane peuvent être regroupés en trois catégories différentes
[Banerjee 2007, Combres 2012] :

— les éléments α-gènes (ou α-stabilisant) qui favorisent l’apparition de la phase α,
tel que l’aluminium (Al), l’azote (N), le carbone (C) et l’oxygène (O) ;

— les éléments β-gènes (ou β-stabilisant) qui favorisent la présence de la phase β,
comme le chrome (Cr), le fer (Fe), le molybdène (Mo), le silicium (Si) et le vanadium
(V) ;

— les éléments neutres qui n’ont pas d’influence sur la création et la stabilisation de
phases, tel que l’étain (Sn), le zirconium (Zr) et l’hafnium (Hf).

Les éléments d’alliage utilisés peuvent être d’insertion ou de substitution. Les éléments
d’insertion sont localisés au cœur de la maille cristalline tandis que les éléments de sub-
stitution remplacent un élément de la maille.
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Dans l’alliage Ti-6Al-4V étudié, l’aluminium (Al) et le vanadium (V) nous intéressent
plus particulièrement. Ce sont des éléments de substitution. L’aluminium durcit la phase
α, augmente la résistance mécanique ainsi que la tenue au fluage et diminue la ductilité.
Il est limité à une teneur de 7% en masse afin d’éviter la précipitation du composé in-
termétallique fragilisant Ti3Al. Le vanadium favorise la ductilité et diminue la tenue à
l’oxydation. Son utilisation en présence d’aluminium permet de réduire la tendance à la
fragilisation de l’alliage.

Les éléments d’insertion (azote, carbone, oxygène et hydrogène) sont généralement à
proscrire car ils entrainent une baisse de la ductilité des alliages de titane [Baur 1980,
Donachie 2000, Robert 2007, Surand 2013].

I.1.2.2 Classification des alliages de titane

Les alliages de titane sont classés en différentes catégories en fonction de la quantité de
phase α (HPC) et de phase β (CC) à température ambiante [Donachie 2000]. La figure I.3
est un diagramme pseudo-binaire représentant les quatre classes d’alliages en fonction de
la concentration en éléments β-gènes dans le matériau. Les propriétés thermomécaniques
de chaque type d’alliage sont différentes et un compromis est à trouver en fonction de
l’utilisation [Combres 1991]. Ceux-ci sont décrits dans cette sous-section.

[50–55] and ion implantation [47,56–58]. The main aim of
some of these treatments is to change the microstructure of
the surface layers of the materials (without changing the
chemistry) via extraordinary high heating and cooling rates
or the effect of the melting of the surface by laser techniques
[59]. Most of these technologies are thermochemical surface
treatments and they will be discussed in the following
sections of the paper. Various types of bulk heat treatments,
such as single, duplex, beta and recrystallization annealing,
solution treating and aging treatments, are used to achieve
selected mechanical properties [60]. The response of

titanium and titanium alloys to heat treatment depends on
the composition of the metal. As the bulk heat treatment
discussed in this paragraph do not significantly improve the
surface properties, the other alternatives need to be
considered.

3.2. Coatings

Different types of coatings can be applied to titanium and
titanium alloys. They can be classified as chemical
conversion coatings, plating, physical vapour deposition

Fig. 2. Compositions of U.S. technical alloys mapped onto a pseudobinary h-isomorphous phase diagram [18].

Table 4

Tensile properties of several commercial titanium alloys: typical room temperature values [37]

Alloy composition Condition Ultimate strength Yield strength Elongation (%)

108 N/m2 108 N/m2

Ti–8Al–1Mo–1V Annealed (8 h/788 8C) 10.0 9.3 12

Ti–6Al–4V Annealed (2 h/700–870 8C)
aged

9.6 9.0 17

Ti–6Al–2Sn–4Zr–2Mo Annealed (2 h/700–840 8C) 10.0 9.3 15

Ti–10V–2Fe–3Al Annealed (1 h/760 8C) aged 9.7 9.0 9

Ti–15V–3Cr–3Sn–3Al Annealed (0.25 h/790 8C) aged 7.9 7.7 20–25

A. Zhecheva et al. / Surface & Coatings Technology 200 (2005) 2192–2207 2195

Fig. I.3 – Classement des alliages de titane en fonction de leur concentration en éléments β-gènes,
d’après Zhecheva et al. [Zhecheva 2005]

Alliages α et quasi-α : Ils sont constitués en majorité de phase α, les éléments β-
stabilisant (Mo, Si, V ...) sont présents en faible quantité (% β-gènes ≤ 2%). Généralement
utilisés à l’état de recuit, ils sont soudables et ont de bonnes caractéristiques mécaniques
depuis les températures cryogéniques jusqu’à 500̊ C. Ils ont également une résistance ex-
ceptionnelle à la corrosion et une bonne tenue au fluage. Ils sont néanmoins difficiles
à former à froid. Le titane pur et les alliages Ti-6Al-2Sn-4Zr-2Mo, Ti-5Al-2Sn sont des
exemples d’alliages α et quasi-α.

9



CHAPITRE I. ÉTAT DE L’ART

Alliages α+β : Ce sont les alliages qui présentent souvent le meilleur compromis entre
les différentes caractéristiques mécaniques. Ils sont composés entre 4% et 6% d’éléments
β-gènes et possèdent entre 5% et 20% de phase β à température ambiante. Ils répondent
bien aux traitements thermiques et sont faciles à former. Cependant, ils ont une résistance
au fluage limitée et sont souvent difficiles à usiner et à souder. Les alliages Ti-6Al-4V,
Ti-6Al-6V-2Sn, Ti-6Al-2Sn-4Zr-6Mo sont des exemples d’alliages α+β.

Alliages β-métastable : Ils sont généralement composés entre 10% et 15% d’éléments
β-stabilisants et possèdent entre 20% et 35% de phase β à température ambiante. Ils sont
utilisés à l’état recuit ou traité et il est possible de souder ces alliages quand ils sont à
l’état trempé. Les alliages Ti-5Al-2Sn-2Zr-4Mo-4Cr, Ti-5Al-5V-5Mo-3Cr, Ti-10V-2Fe-3Al,
Ti-15V-3Cr-3Al-3Sn sont des exemples d’alliages β-métastable.

Alliages β : Ils sont constitués en majorité de phase β. Ils sont généralement résistant
à la corrosion. Les alliages Ti-35V-15Cr, Ti-40Mo, Ti-30Mo sont des exemples d’alliages
β.

I.1.3 L’alliage Ti-6Al-4V
L’alliage Ti-6Al-4V (ou TA6V) a été développé à la fin des années 1940. C’est l’al-

liage de titane le plus utilisé actuellement en raison de la polyvalence de ses propriétés
[Leyens 2003]. De plus, sa faible masse volumique (4420 kg/m3 à 20̊ C) et sa grande ré-
sistance mécanique offrent un bon compromis en comparaison des aciers et des alliages
d’aluminium [Boyer 2007]. Sa composition chimique est normalisée [AFNOR 2013]. Elle
est présentée dans le tableau I.1.

Ti Al V 0+2N N H Fe C Y
Autres

Chaque Total

Base 5,5–6,75 3,5–4,5 <0,25 <0,03 <0,008 <0,3 <0,8 <0,005 <0,10 <0,40

Tab. I.1 – Composition chimique admissible en pourcentage massique de l’alliage Ti-6Al-4V
[AFNOR 2013]

I.1.3.1 Phases en présence

Plusieurs types de phases peuvent apparaître et coexister dans l’alliage Ti-6Al-4V
[Combres 1991, Robert 2007, Deleuze 2010] :

— la phase α de morphologie nodulaire et/ou lamellaire,
— la phase β,
— la phase martensitique sous forme d’aiguilles (α′ et α′′),

10
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Ces phases vont être décrites plus en détail. Soulignons l’existence de la notation bêta
transformée βt, généralement utilisée pour désigner un structure α+β lamellaire.

Phase alpha primaire αI (HPC) : Elle est présente en dessous du transus β avant ou
après un traitement thermique et/ou thermomécanique dans le domaine bi-phasé (α+β).
Elle est de morphologie nodulaire.

Phase alpha secondaire αII (HPC) : Elle est généralement de morphologie lamel-
laire. Elle se forme lors du refroidissement dans les grains β après un traitement thermique
et/ou thermomécanique proche du transus β dans le domaine de transformation α+β. On
utilise la notation "αII" pour différencier cette nouvelle phase α de la phase α déjà pré-
sente avant le traitement (αI). Notons que les proportions des éléments d’alliage sont
légèrement différentes entre αI et αII [Jaffee 1958, Malinov 2002, Sha 2009].

Phase bêta β (CC) : Elle est présente pour des températures supérieures à la tem-
pérature de transus β ainsi qu’aux températures inférieures quand les éléments d’alliage
le permettent (Fig. I.3). C’est le cas de l’alliage Ti-6Al-4V qui est composé de 18% de
phase β à l’équilibre à température ambiante.

Phase (martensitique) alpha prime α
′ (HPC) : Elle est formée hors équilibre

thermodynamique et sans diffusion (mouvement displacif) à partir de la température
MS (Fig. I.3), lors du refroidissement de la phase β depuis des températures proches
ou au delà du transus β. Elle est de structure hexagonale comme les phases α mais
elle conserve néanmoins la composition chimique de la phase β dont elle provient car
il n’y a pas eu de diffusion. Elle se constitue en colonies d’aiguilles parallèles. Certains
auteurs [Pederson 2002, Polmear 2006] parlent également d’une phase α′′ de structure
orthorhombique qui apparaît à plus basse température que la phase α′ , dans une phase β
plus riche en éléments β-gènes.

Bêta transformé βt (HPC & CC) : Structure bi-phasée, elle est issue de la trans-
formation de la phase β à haute température (HT) lors de refroidissement lent. Elle est
composée des phases αII et β tel que : βHT → βt = αII + β.

I.1.3.2 Microstructures et morphologies associées

Les phases décrites précédemment peuvent apparaître sous différentes formes (équiaxe,
lamellaire, duplex) en fonction de l’histoire thermique et/ou mécanique subie. Elles vont
être décrites dans les paragraphes suivants.
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Morphologie lamellaire : La morphologie complètement lamellaire est composée d’une
phase α et d’une phase β (Fig. I.4 – (a)). Elle est issue d’un refroidissement à une allure
moyenne depuis une température supérieure au transus β. Les grains β, seuls présents
au-dessus du transus, sont ensuite transformés par germination et croissance de lamelles
α durant le passage par le domaine de transformation β→α. La colonisation d’un grain
β par la phase α s’effectue depuis les frontières du grain β vers le centre [Katzarov 2002].
La vitesse du refroidissement pilote la taille et le nombre des lamelles α [Gil 2001]. Un
refroidissement rapide fera germer et croître une grande quantité de fines lamelles alors
qu’un refroidissement lent produira des lamelles plus épaisses et en plus petit nombre.

3566 SEMIATIN and BIELER: PLASTIC FLOW DURING HOT WORKING OF Ti–6Al–4V

have sought to establish some of the phenomenologi-
cal basis for such an understanding for Ti–6Al–4V.
This work has focussed on establishing the effect of
prior-beta grain size on the flow behavior and
dynamic spheroidization kinetics for a colony micro-
structure and the influence of the nature of the trans-
formed microstructure on such kinetics. Very
recently, Semiatin and Bieler [7] made an initial
attempt to elucidate the relation between crystallo-
graphic texture and the slip processes, constitutive
behavior, and dynamic spheroidization mechanism
that pertain to the hot working temperatures of Ti–
6Al–4V with a colony microstructure.
The present work is a continuation of the research

described in Ref. [7]. Its objective was to establish
the effect of alpha lath/platelet thickness in the trans-
formed microstructure on flow behavior and the
micromechanisms that might control such behavior.
Hence, experiments were designed and conducted to
directly quantify the Hall–Petch-like strengthening
associated with alpha–beta interfaces in such micro-
structures and the persistence or loss of such strength-
ening at large deformations during hot working. To
this end, isothermal, hot compression tests were con-
ducted under both constant-strain-rate and strain-rate-
jump conditions on samples that had previously been
processed to yield different alpha lath/platelet thick-
nesses. Special care was taken to ensure that all
samples had almost identical prior-beta grain size and
crystallographic texture. Although prior-beta grain
size has been shown previously to have minimal
effect on plastic flow [5], texture has a significant
influence [7], and thus its control in a study such as
the present one was considered critical.

2. MATERIALS AND PROCEDURES

2.1. Materials

The material for the present work was the same as
used in a previous investigation of the hot-working
behavior of Ti–6Al–4V [7]. It was received as 30-mm
thick hot-rolled plate whose measured composition in
weight percent was 6.09 aluminum, 3.95 vanadium,
0.18 iron, 0.19 oxygen, 0.02 carbon, 0.01 nitrogen,
and 0.010 hydrogen, with the balance being titanium.
The microstructure of the as-received plate was bimo-
dal, i.e. equiaxed alpha in a matrix of transformed
beta. The beta-transus temperature was determined to
be 995°C via a technique involving heat treatment
followed by optical metallography. The beta approach
curve was also measured via a series of heat treat-
ments. From this evaluation, the volume fraction of
the alpha phase was determined to be 0.83, 0.50, and
0.20 at temperatures of 815, 900, and 955°C, respect-
ively.
Sections of the hot-rolled plate were subjected to

various thermomechanical processes to obtain a var-
iety of equiaxed alpha or transformed beta micro-
structures. Although the detailed processes for only

the latter (transformed) microstructures are of interest
and thus are reported here, all sequences involved an
initial beta anneal at 1040°C followed by a water
quench. Samples were then rolled (in multiple passes)
at 870°C to a 60% thickness reduction and given one
of three final heat treatments to obtain the transfor-
med microstructures. The first of these comprised
1040°C/1 h + water quench to obtain a martensitic
alpha structure at room temperature (Fig. 1a); here-
after this structure is referred to as microstructure A.
Microstructure B was a colony microstructure
obtained via a post-rolling heat treatment of
1065°C/15 min + 940°C/5 min + 815°C/15 min + air
cool (Fig. 1b). Microstructure C, also of the colony

Fig. 1. Optical micrographs of room-temperature transformed
Ti–6Al–4V microstructures: (a) A, (b) B, and (c) C.
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facilitate its continuous tempering (aging). In the future
it is planned to study the kinetics of phase transforma-
tions taking place during heating from the as-quenched
condition in order to draw a CHT (Continuous Heating
Transformation) diagram which will additionally assist
in alloy processing to the required microstructure and
properties, as experienced with ferrous alloys [11].

2. Experimental procedure

The Ti6Al4V alloy used in this investigation was
delivered in the form of ø35 mm ⇥ 250 mm bar in
as-annealed condition. The heat treatment consisted of
heating to 750�C, holding for 2 hours at 750�C, furnace
cooling to 600�C, holding for 2 hours at 600�C and fi-
nally cooling to room temperature in air.

Its chemical composition is given in Table 1.

TABLE 1
Chemical composition of the Ti6Al4V alloy

Chemical composition, wt.%

Al V Fe C O2 N2 H2 Ti

6.5 4.4 0.15 0.023 0.130 0.017 0.0024 bal.

Cylindrical samples ø4 mm ⇥ 25 mm were cut out
from the longitudinal section of the bar and applied
for phase transformation studies using an optical LS4
dilatometer. As a result the CCT diagram was drawn
for cooling from 1020�C, i.e. 50�C above the �-transus
temperature. The temperature selection was verified by
both microstructural analysis of samples heated to vari-
ous temperatures between 700 and 1250�C, held for 60
minutes and water quenched, as well as by dilatometry.

To study the kinetics of phase transformations dur-
ing continuous cooling, the samples were heated at
3�C/min. to 1020�C, held for 20 minutes, and cooled
to room temperature at rates ranging from 23.1 to
0.012�C/s. Variations in the sample length (�L) with
temperature were recorded and analysed in order to es-
timate the start and finish temperatures of phase trans-
formations. The whole set of cooling curves was used
to draw the CCT diagrams.

Samples representing all cooling rates were subse-
quently mounted in duracryl, ground on a wheel grinder
and then on water-lubricated abrasive papers of gradually
decreasing SiC grit size, and polished using an alumina
suspension. The cross sections were pre-etched in 6% HF
and finally etched in a solution: 2 ml HF + 2 ml HNO3 +
96 ml H2O. Thus prepared metallographic samples were
tested for hardness and subjected to microstructural ob-
servations by an optical ZEISS AXIOVERT 200 MAT
microscope.

The hardness tests were carried out by means of a
HPO250 type Vickers apparatus under a load of 98 N.
The Vickers hardness numbers are included in the CCT
diagram.

3. Results and discussion

As shown in Figure 1, the microstructure of the
Ti6Al4V alloy heated to 970�C and water quenched con-
sists of oriented, acicular precipitates of ↵’ phase which
have been formed as a result of a diffusionless transfor-
mation. The bright grains of ↵ phase are not seen which
indicates that ↵ is absent after 1-hour hold at 970�C.
The as-quenched hardness is 385 HV.

Fig. 1. Microstructure of the Ti6Al4V alloy annealed for 60 minutes
at 970�C and water quenched

Figure 2 shows dilatometric curves of samples
cooled from 1020oC to room temperature at various
rates.

At low cooling rates (67.3�C/s) the diffusional
� ! ↵ transformation start (Ts

�!↵) and finish (T f

�!↵)
temperatures manifest themselves as a marked de-
crease and increase of the sample length, respectively
(Figs. 2a-2c) and the decreased solubility of alloying el-
ements in � induces precipitation of ↵. By increasing the
cooling rate to 23.1�C/s it is possible to record dilato-
metric effects from the martensite reaction (Fig. 2d) and
observe acicular ↵’ precipitates in the alloy microstruc-
ture.

In order to plot the CCT diagram presented in Fig-
ure 3 eight various cooling rates, from 23.1�C/s (corre-
sponding to quenching in icy water) to 0.012�C/s, were
applied. The diffusionless � ! ↵’ transformation oc-
curred during cooling at 23.1�C/s although the complete
transformation of � into ↵’ had been reported to take
place in the Ti6Al3Mo, Ti6Al3Mo1V and Ti6Al2Mo2Cr
alloys after cooling at minimum 40�C/s [1, 3, 7, 8]. For
alloy containing 5.8% Al, 4.19% V, 0.03% C, 0.033% N,
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(a) (b)

Fig. I.4 – Micrographies optiques de l’alliage Ti-6Al-4V : (a) morphologie complètement lamel-
laire, d’après Semiatin et al [Semiatin 2001] ; (b) aiguilles de martensite α′ , d’après Da̧browski
[Da̧browski 2011b]

La morphologie complètement lamellaire (appelée aussi Widmanstätten) peut égale-
ment être obtenue par trempe rapide. Des aiguilles de martensite α′ (Fig. I.4 – (b))
apparaissent à partir de la température de début de transformation martensitique MS

comme illustré sur la figure I.3. Les vitesses de refroidissement élevées empêchent la ger-
mination et la croissance à l’équilibre de la phase α. Ces aiguilles de martensite α′ sont
formées sans diffusion dans la matrice β. Le passage de la température MF signifie que la
transformation martensitique est complète. Si celle-ci n’est pas atteinte, la transformation
est partielle.

Morphologie équiaxe : La morphologie équiaxe est généralement obtenue après un re-
froidissement lent depuis les domaines α+β ou β ou par corroyage (Fig. I.5). Un corroyage
dans le domaine α+β fragmente la structure lamellaire et la transforme en nodules par
restauration et/ou recristallisation. Le temps long passé aux hautes températures, lors
du refroidissement, permet de préserver la phase α présente à haute température sous
forme de nodules équiaxes et de faire germer et grossir de nouveaux nodules α et ceci au
détriment de la phase β dont les grains se retrouvent aux joints des nodules de phase α.
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Fig. 2. Optical micrographs of as-received (a) Ti–6.85Al–1.6V and (b)
Ti–6Al–4V program alloys.

oped by Peters [19] was utilized. Specifically, the plate was
homogenized at 1040 ◦C for 1 h, water quenched, and then
cross-rolled at 800 ◦C. The resultingmicrostructure was fully
equiaxed (Fig. 2b).
To compare the deformation behavior of the two differ-

ent materials, the microstructure of each alloy was carefully
controlled to ensure identical grain sizes at the hot-working
temperatures used experimentally (650–900 ◦C). For this pur-
pose, the Ti–6Al–4V alloy was subjected to a series of static-
coarsening heat treatments at 900 ◦C for 20, 40, or 60 h to
obtain alpha particle sizes almost identical to the alpha grain
size in Ti–6.85Al–1.6V at 750, 815, and 900 ◦C, respectively.
The efficacy of this approach is demonstrated in Fig. 3, which
illustrates themicrostructures developed in eachmaterial wa-
ter quenched following preheating at various test tempera-
tures. The variation of grain size and phase volume fraction
with temperature is also summarized in Table 1. These results
revealed that the alpha grain sizes of both alloys at a given
temperature were very similar to each other but the phase vol-
ume fractions were not. The volume fraction of beta-phase

Table 1
Temperature dependence of the grain size and volume fraction of the alpha-
phase in Ti–6.85Al–1.6V and Ti–6Al–4V

Temperature (◦C) !-Phase grain size
("m)

!-Phase volume
fraction (%)

Ti–6.85Al
–1.6V

Ti–6Al
–4V

Ti–6.85Al
–1.6V

Ti–6Al
–4V

650 15.1 15.2 97 75
700 15.2 14.8 96 74
750 15.2 14.5 96 71
815 15.6 14.1 96 63
900 15.8 13.5 93 45

in Ti–6.85Al–1.6V was very low and did not change signif-
icantly with an increase in temperature. On the other hand,
that of Ti–6Al–4V varied substantially.
The crystallographic textures of the two alloys were estab-

lished using an X-ray technique to determine partial (0 0 0 2)
and (1 0 1̄ 0) pole-figures for the alpha-phase. The pole-figure
were measured on cross-sections of test specimens, and then
evaluated using the preferred-orientation program (popLA)
developed by the Los Alamos National Laboratory. The
strength of the alpha-phase textures of both Ti–6.85Al–1.6V
and Ti–6Al–4V was found to be relatively moderate (∼3×
random).

3.2. Experimental procedures

Load-relaxation tests were carried out to establish the
flow stress of the two materials as a function of strain rate
and thus to obtain constitutive data for the internal-state
variable model. Specifically, such tests were conducted at
various temperatures (750–930 ◦C) using round specimens
with a gauge diameter of 6.4mm and a gauge length of
27mm. To minimize oxidation, the gauge section of each
specimen was slurry-coated with glass before being heated
to the test temperature. During testing, a strain of 3 pct.
was applied prior to load relaxation. Microstructure stability
during load-relaxation testing was confirmed by optical
microscopy after each experiment. Load–time (P–t) curves
from the load-relaxation tests were converted to stress versus
strain rate (σ–ε̇) curves following the method proposed by
Hart [18]. The curves were then fit to the relations from
the inelastic-deformation model to determine the pertinent
deformation mechanisms. In the present work, theMicroSoft
ExcelTM “Solver” tool was used in the fitting calculations
and non-linear regression routines.
To provide further insight into deformation behavior, se-

lected tension tests were also conducted using flat specimens
with gauge dimensions of 5-mm length, 5-mm width, and 3-
mm thickness. These experiments were conducted in an au-
tomated static-test machine (Instron Model 1361) equipped
with a three-zone furnace. These tests were performed at
various temperatures between 650 and 900 ◦C at constant
crosshead speeds corresponding to nominal (initial) strain
rates of 10−4 or 5× 10−3 s−1.

Fig. I.5 – Micrographie optique de la morphologie équiaxe de l’alliage Ti-6Al-4V, d’après Kim
et al. [Kim 2005]

Morphologie duplex : La morphologie de type duplex est une combinaison des deux
morphologies précédentes (lamellaire et équiaxe). Elle est issue d’un refroidissement à
allure moyenne depuis le domaine α+β. Avant refroidissement, l’alliage est composé d’une
microstructure bi-phasée comportant des nodules αI et des grains β. Le temps passé à
hautes températures, dans le domaine de transformation β→α, durant le refroidissement
permet de faire germer et croître des lamelles αII dans la matrice β (Fig. I.6). La structure
formée est appelée bêta transformée βt.

Y. Zhang et al. / Materials Science and Engineering A  485 (2008) 448–455 451

Fig. 5. (a) Schematic illustration of regions observed by SEM in the 400 rpm weld. The cross-section was classified into three regions: SZ, HAZ and BM; (b) SEM
images from locations corresponding to the five closed squares in (a).

assumed to be lower than the !-transus temperature according to
observation of the "/! ratio [29], and the cooling cycle from this
peak temperature would result in the formation of the lamellar
" + ! plates within the prior ! grains.

The formation sequence of the bimodal microstructure in the
HAZ can be described as follows. During the heating stage,

Fig. 6. SEM images of the HAZ in the 400 rpm weld.

the " phase in the deformed " + ! lamellae transforms into the
! phase because the ! phase is more stable than the " phase
at higher temperatures [29]. Since the peak temperature would
be lower than the !-transus temperature in this region, a small
amount of " grains remains around the peak temperature. To
reduce the surface energy of the " grains, the remaining "
phase would become equiaxed (with a diameter roughly the
same as the width of the " plate). This phenomenon is well
known as " globularization in " + ! Ti alloys [30]. During
the cooling stage, the equiaxed " grains would grow slightly,
and the equiaxed ! grains should transform into lamellar "/!
plates within the prior ! grains. This would constitute a possible
microstructural evolution of the bimodal microstructure consist-
ing of equiaxed primary " and "/! lamellae within prior ! grains
in the HAZ.

A sharp boundary (SB) found between the SZ and HAZ, as
shown by the dashed line in Fig. 7, means that no TMAZ is
observed in the weld. This result is in good agreement with the
results of a previously reported Ti weld [25]. The weld should
contain the TMAZ, but the deformation characteristics of the
TMAZ may be masked by the subsequent phase transformation
due to exposure to the thermal cycle during FSW.

Fig. I.6 – Micrographie MEB de la morphologie duplex de l’alliage Ti-6Al-4V, d’après Zhang
et al. [Zhang 2008b]

Chaque type de microstructure apparaît donc dans des conditions thermiques et sui-
vant des cinétiques de transformation de phases bien particulières qui vont être étudiées
dans la section qui suit.
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I.1.4 Évolutions microstructurales de l’alliage Ti-6Al-4V lors du
traitement thermique

Les propriétés mécaniques des alliages de titane, et plus particulièrement les alliages
α+β et β-métastable, sont fortement liées à la microstructure et aux différents traitements
thermiques et mécaniques [Lütjering 1998]. La présence, la distribution et la proportion
des différentes phases avant, pendant et après traitement sont des paramètres décisifs
pour l’obtention des propriétés mécaniques voulues [Sauer 2001]. Les transformations mi-
crostructurales peuvent être initiées par un maintien en température dans un domaine de
transformation donné, par une trempe contrôlée ainsi que par une déformation mécanique.
Le suivi de l’histoire thermique et mécanique subie par le matériau est donc primordial
afin d’analyser son impact sur la microstructure et donc sur le comportement thermo-
mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V. L’évolution microstructurale induite par sollicitation
mécanique du matériau (forgeage et matriçage) ne fait pas partie des points abordés dans
notre étude. Cette partie de la synthèse bibliographique sera donc centrée seulement sur
les effets des traitements thermiques sur la microstructure.

I.1.4.1 Transformations avec et sans diffusion

Les transformations de phases proviennent d’un mouvement d’atomes et de lacunes.
Ce déplacement peut être initié avec ou sans diffusion [Banerjee 2007].

Transformations avec diffusion : L’évolution microstructurale par diffusion est un
phénomène thermiquement activé. Cela signifie qu’une certaine température associée à
un temps d’exposition à cette température sont nécessaires pour initier la transformation
et permettre son développement. C’est un phénomène lent induisant des déplacements
d’atomes supérieurs à la distance interatomique [Philibert 2002]. Deux mécanismes mi-
croscopiques résultent alors de cette diffusion d’éléments : ce sont la germination et la
croissance de nouvelles phases dont la morphologie va dépendre de la température et du
temps.

Transformations sans diffusion : La transformation sans diffusion est généralement
issue d’une trempe rapide. La structure cristalline qui est dans un état d’équilibre ther-
modynamique à haute température, lors d’un traitement thermique par exemple, doit
rapidement changer d’état en raison d’une évolution brutale de la température. Ce chan-
gement est réalisé par un déplacement de plusieurs atomes d’une distance inférieure à la
distance interatomique [Philibert 2002]. La composition chimique de la phase fille formée
est celle de la phase mère à haute température. Il n’y a pas eu de diffusion d’éléments
chimiques. Ces phases filles, hors équilibre thermodynamique, martensitiques (ou méta-
stables), ont généralement une structure cristalline différente de celle de la phase mère.
La phase mère β cubique centrée peut se transformer en une structure hexagonale avec α′

ou une structure orthorhombique avec α′′ [Polmear 2006, Banerjee 2007]. En raison de la
rapidité de la transformation sans diffusion, les morphologies des phases créées sont fines.
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I.1.4.2 Transformations lors du chauffage

À température ambiante, l’alliage Ti-6Al-4V a souvent une structure biphasée α+β
qui peut être lamellaire, équiaxe ou duplex (sous-section I.1.3.2). La phase α est alors pré-
dominante. Au cours d’un chauffage sous la température de transus β, la microstructure
va évoluer vers une structure composée de grains β et α. Au-dessus de cette température,
une structure équiaxe monophasée β est obtenue. Le temps passé à chaud avant refroidis-
sement doit être suffisamment long pour atteindre les taux de phases d’équilibre et une
composition chimique homogène.

I.1.4.3 Transformations lors du refroidissement

Lors du refroidissement, la microstructure va évoluer en suivant des cinétiques de
transformation de phases. Celles-ci relient généralement une taille de grain/lamelle/préci-
pité ou une fraction de phase avec le temps et la température [Sandström 1974, Lin 1999,
Cheong 2001, Gil 2001, Katzarov 2002, Semiatin 2003, Fan 2011, Teixeira 2016]. Pour
prédire et anticiper les transformations microstructurales lors d’un refroidissement, deux
diagrammes sont généralement utilisés [Desalos 2012] :

— une approche isotherme où le temps et la température permettent un changement
de phase après trempe. C’est le diagramme temps – température – taux de trans-
formation (TTT),

— une approche anisotherme où la microtructure évolue durant le refroidissement.
C’est le diagramme transformations en refroidissement continu TRC.

Diagramme Temps – Température – Taux de transformation (TTT) : Le dia-
gramme TTT permet de représenter l’état d’avancement d’une transformation de phase
isotherme suite à un refroidissement après mise en solution, en fonction du temps et de la
température. On obtient généralement des courbes en "C" qui reflètent l’évolution inverse
en fonction de la température, de la force motrice de transformation et des coefficients de
diffusion. Murgau et al. [Murgau 2012] montrent que, pour l’alliage Ti-6Al-4V après une
mise en solution β, les diagrammes TTT issus de la littérature peuvent différer fortement
(Fig. I.7). Ces différences de taux de transformation peuvent provenir de la composi-
tion chimique de l’alliage [Sha 2009] ou de la taille des grains β avant refroidissement
[Katzarov 2002].

La composition chimique précise de l’alliage Ti-6Al-4V considéré détermine la position
des domaines de transformation dans le diagramme TTT. Malinov et al. [Malinov 2000]
montrent qu’une évolution de la composition chimique en aluminium ou en vanadium
crée un décalage des courbes en "C" (Fig. I.8). L’aluminium étant un élément α-gène, il
favorise la phase α. Celle-ci se forme alors à une température plus élevée et sur des temps
plus courts. De plus, le temps nécessaire pour atteindre un même taux de transformation
diminue avec l’augmentation de la teneur en aluminium. Les mêmes auteurs ont examiné
l’effet de l’oxygène (α-gène), qui se manifeste pour de très faibles teneurs. Le vanadium
étant β-gène, il aura l’effet inverse de l’aluminium et de l’oxygène.
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Modelling Simul. Mater. Sci. Eng. 20 (2012) 055006 C Charles Murgau et al
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Figure 4. TTT-diagram data for Ti–6Al–4V collected from the literature [28, 48, 51, 52, 57, 58].

and Ziegler [38], Crespo et al [30] used 650 ◦C, and Castro and Seraphin [48] evaluated the
martensite start to be around 625 ◦C. A sensitivity analysis has been performed for the different
reported values in order to investigate the impact of Tms. It showed only small variations in
the calculated martensite fractions, so a Tms value of 575 ◦C [15] is chosen in the model.

The JMAK coefficients k andN have been evaluated from differential scanning calorimetry
(DSC) study and resistivity measurements by Malinov et al [51, 52]. They can also be extracted
from the existing TTT-diagram data by inverse calculation with the JMAK model. We used the
latter approach in our work. The parameters k and N are calculated using the times of beginning
and completion of the transformation obtained from the TTT-diagram. Figure 4 shows several
of the published TTT-curves that can be found in the literature, and large variations of the TTT-
data are observed between the diverse sources. Calculated JMatPro curves from Kelly [28]
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Fig. I.7 – Diagramme TTT de l’alliage Ti-6Al-4V, d’après Murgau et al. [Murgau 2012]

La figure I.8 montre également l’effet des éléments d’alliage sur la température de début
de transformation martensitique MS. On peut observer que l’élément β-gène vanadium
est défavorable à la formation de martensite. L’élément α-gène aluminium ne semble
cependant pas avoir d’effet clairement défini sur la création de martensite.S. Malino! et al. / Materials Science and Engineering A283 (2000) 1–10 5

Fig. 6. Calculated TTT diagrams for Ti–Al–V alloy assuming different aluminium and vanadium contents.

3. Results and discussion (application of the model)

3.1. Calculation results and comparison to experiments

On the basis of the trained neural networks the
model for simulation of TTT diagrams for titanium
alloys was created. This model can be used to predict
diagrams with sufficient accuracy within the range of
the used data set (see Table 1 and Fig. 2). It should be
mentioned here that the designed models are ‘statistical’
models. They are not based on any physical theory.
Therefore some explanation of the results from the
metallurgical point of view should be given. In the

following, some TTT diagrams for different Ti alloys
are predicted by this model and thereafter analyzed (see
Figs. 6–8).

The influence of aluminium (Fig. 6a) and vanadium
(Fig. 6b) on the decomposition of the !-phase for one
of the most popular titanium systems (Ti–Al–V) was
modeled. TTT diagrams were computed assuming in-
creased and decreased content of aluminium and vana-
dium from Ti–6Al–4V. From the result it can be
concluded that with the increasing of the aluminium
content the ‘C-curve’, indicating the start of the ! !
"+! transformation, is shifted to the higher tempera-
ture and shorter time (see Fig. 6a). The influence of
vanadium is in the opposite sense; increasing the vana-
dium content shifts the ‘C-curve’ to lower temperatures
and longer time. The predicted dependence of the tem-
perature is in accordance with the well established
influence of the above elements over ! transus tempera-
ture. From the metallurgical point of view, it is also not

Fig. 7. Calculated TTT diagrams for Ti–6Al–4V alloy with different
oxygen levels: !, 0.05; ", 0.10; × , 0.20 wt.% O; – , experimental
result see [9].

Fig. 8. Calculated TTT diagrams for start of ! !"+! transforma-
tion in Ti–5Al–4Cr–xMo–2Sn–2Zr alloy assuming different molyb-
denum content.

Fig. I.8 – Effet des éléments d’alliage Al et V sur le diagramme TTT, d’après Malinov et al.
[Malinov 2000]

L’histoire thermique et la composition chimique ont donc des effets non négligeables
sur la forme du diagramme TTT. Chaque étude propose des diagrammes avec des petites
différences [Castro 1966, Hocheid 1970, Vander Voort 1991, Charles 2008, Sha 2009, Bru-
shi 2015]. Ces diagrammes servent donc de guide pour anticiper les cinétiques et les
produits de la transformation de phases mais ils ne dispensent pas d’une analyse des
microstructures obtenues pour différentes conditions thermiques.
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Diagramme Transformations en Refroidissement Continu (TRC) : Les dia-
grammes transformation en refroidissement continu permettent de prédire la microstruc-
ture obtenue pour différentes vitesses de refroidissement. De nombreuses études reportent
des diagrammes TRC pour l’alliage Ti-6Al-4V issus d’un refroidissement super-transus β
[Le Maitre 1970, Sha 2009, Da̧browski 2011b, Combres 2012, Sieniawski 2013] mais assez
peu sub-transus β comme c’est le cas dans notre étude. Deux exemples de diagramme
TRC super-transus sont présentés sur les figures I.9 – (a & b).

705

0.20% O and 0.08% Fe the M
s

and M
f

temperatures
are 915 and 690�C, respectively [8], whereas the critical

cooling rate from 1025�C has been estimated at ⇠9.5�C/s
(dashed line in the CCT diagram).

Fig. 2. Dilatometric curves of the Ti6Al4V alloy cooled from 1020�C at: 0.012�C/s (a), 0.030�C/s (b), 7.3�C/s (c) and 23.1�C/s (d)

Fig. 3. The CCT diagram for the experimental Ti6Al4V alloy
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Fig. I.9 – Diagrammes TRC super-transus
de l’alliage Ti-6Al-4V : (a) d’après Da̧browski
[Da̧browski 2011b], (b) d’après Sha et Malinov
[Sha 2009]

(b)

Sha et Malinov [Sha 2009] déterminent, pour des vitesses de refroidissement comprises
entre 10 à 50̊ C/min , une zone de transformation β→α dont le début est situé vers 950̊ C
et la fin vers 850̊ C. Ce ne sont pas les mêmes résultats pour Da̧browski [Da̧browski 2011b]
dont la transformation commence vers 1000̊ C et se termine à 650̊ C pour les mêmes vi-
tesses de refroidissement (10 à 50̊ C/min soit 0,16 et 0,83̊ C/s). Ces écarts proviennent pro-
bablement des techniques différentes utilisées pour suivre les transformations de phases,
respectivement la calorimétrie différentielle à balayage et la dilatométrie. Comme pour les
diagrammes TTT, les diagrammes TRC constituent une aide pour comprendre l’évolution
microstruturale et analyser plus facilement les micrographies de l’alliage Ti-6Al-4V.
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Da̧browski montre également que la vitesse de refroidissement nécessaire à la création
de martensite doit être supérieure à 9,5̊ C/s (courbe rouge) soit 570̊ C/min. Ce qui va
bien au delà des vitesses de refroidissement considérées dans notre étude qui est bornée
à 200̊ C/min. Il ne devrait donc pas y avoir de martensite observée dans cette étude lors
des refroidissements contrôlés.

Un diagramme TRC sub-transus de l’alliage Ti-6Al-4V est présenté sur la figure I.10.
Le domaine de transformation β→α est compris entre 950̊ C et 500̊ C, soit un domaine
différent du diagramme TRC super-transus proposé par le même auteur (Fig. I.9 – (a)).

219

Fig. 2. Dilatometric curves of the Ti6Al4V alloy cooled from 950�C to room temperature at: 0.011�C/s (Fig. a), 0.23�C/s (Fig. b) and 7.1�C/s
(Fig. c)

Ts

�!↵ manifests itself in the dilatometric curves as
an accelerated shrinkage of the specimen, while T f

�!↵ is
seen as decelerated shrinkage or swelling.

Lowering the solubility of alloy elements in � phase
causes the ↵ phase precipitation. For example the � ! ↵
transformation start and finish temperatures for cooling
at 0.011�C/s from 950�C are Ts

�!↵= 930�C and T f

�!↵=
510�C, respectively, as indicated in Fig. 2a.

A thorough analysis of the whole set of six cool-
ing curves permitted drawing a CCT diagram for the
Ti6Al4V alloy, which is shown in Figure 3.

The available in literature CCT diagrams for diphase
titanium alloys are usually drawn for cooling from the �

range [8] and very little, if any, data exists on cooling
from the diphase ↵ + � range. The analysis of phase
transformation kinetics on cooling from 950�C seems
to be justified, because the diphase martensitic titanium
alloys are quenched from the ↵+� field [1, 4, 8], wherein
the undissolved ↵ phase grains prevent grain growth.

As can be seen in Figure 3, a diffusional transfor-
mation occurs within the whole range of cooling rates
applied, from 7.1�C/s (air cooling) down to 0.011�C/s,
between the Ts

�!↵ and T f

�!↵ lines. ↵
u

denotes equiaxed
↵ phase grains which remain undissolved in � at 950�C.
The increase in the cooling rate from 0.011 to 7.1�C/s
narrows the transformation range and slightly increases
the alloy’s hardness, from 283 to 306 HV.

Fig. 3. CCT diagram of the Ti6Al4V alloy
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Fig. I.10 – Diagramme TRC sub-transus de l’alliage Ti-6Al-4V, d’après Da̧browski
[Da̧browski 2011a]

Comme cela vient d’être montré, la microstructure obtenue est fortement dépendante
des conditions de temps/température subies par l’alliage Ti-6Al-4V. Il est donc néces-
saire d’étudier les transformations microstructurales que peut subir le matériau lors du
refroidissement en fin du traitement thermique.
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I.2 Comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V
et modélisation

Dans cette section, le comportement mécanique monotone de l’alliage Ti-6Al-4V issu
de la littérature est exposé. Ces observations servent de base pour la modélisation du
comportement mécanique.

I.2.1 Comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V
La déformation plastique, est un processus qui traduit à l’échelle macroscopique des

mécanismes à l’œuvre à l’échelle atomique (mouvement des dislocations, diffusion des
atomes ...) [Frost 1982] et à l’échelle microscopique (morphologies des phases en présence
et leurs dimensions caractéristiques). Ces travaux de thèse sont basés essentiellement
sur une approche macroscopique de l’étude du comportement mécanique. Cependant, la
compréhension de l’origine physique entrainant les réponses mécaniques obtenues est né-
cessaire en particulier dans la mise en place d’une loi de comportement. Cette section
est donc principalement axée sur les relations entre les échelles microscopique et macro-
scopique. Des liens avec les échelles plus petites sont utilisés pour expliquer certains des
phénomènes observés.

I.2.1.1 Mécanismes de déformation

Il est communément admis que la température, la contrainte et la vitesse de déforma-
tion ont un effet sur le comportement des matériaux métalliques et sur les mécanismes
qui y sont associés. C’est ce qui a amené Ashby et Frost [Ashby 1972, Frost 1982] à carto-
graphier, au travers de ces trois paramètres, les mécanismes de déformation des métaux
purs, comme le titane [Okazaki 1977, Sargent 1982]. Ces travaux ont été poursuivis par
Janghorban et Esmaeili [Janghorban 1991] pour un alliage Ti-6Al. Les cartographies des
mécanismes de déformation du titane pur et de l’alliage Ti-6Al, pour une taille de grains
de 100 µm, sont présentées sur les figures I.11 – (a & b).

Cartographies des mécanismes de déformation : Ces cartographies donnent les
domaines d’existence des différents mécanismes contrôlant la plasticité. Ces domaines
sont définis par la température, la contrainte et la vitesse de déformation. À température
ambiante et à basses températures, les mécanismes de déformation du titane pur sont le
glissement des dislocations et le maclage ("Obstacle Controlled Plasticity") [Meyers 2001,
Balcaen 2013]. Le maclage n’a pas été observé dans cette étude, il ne sera donc pas
évoqué par la suite. Aux hautes températures, le mouvement des dislocations est favorisé.
Les mécanismes principaux de déformation sont le glissement, la montée et la restauration
des dislocations [Conrad 1981, Frost 1982]. La diffusion des atomes ("Diffusional Flow") est
également un mécanisme participant à la déformation du matériau à hautes températures
[Philibert 2002].
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Il y a donc deux domaines (basses et hautes températures) avec des mécanismes de dé-
formation particuliers. Ces mécanismes, et plus spécifiquement ceux issus du mouvement
des dislocations, sont à l’origine de la forte sensibilité à la vitesse de déformation du ti-
tane et de ses alliages au-dessus de 500̊ C environ [Lecomte 2000, Robert 2007, Tao 2015].
Au-dessous de cette température, la viscosité de l’alliage diminue considérablement. Cette
sensibilité est représentée par le terme "Power Law Creep", signifiant que pour modéliser
le comportement mécanique du matériau, des lois de viscosité de type puissance peuvent
être utilisées à toutes les températures.

Ces cartographies sont données pour une taille de grains de 100 µm. Okazaki et al.
[Okazaki 1977] montrent un décalage des domaines dans lesquels les mécanismes de dé-
formation ont lieu quand la taille de grain est différente. Par exemple, à température
ambiante, il faut une contrainte 10 fois plus grande pour déformer un titane pur ayant
une taille de grains de 2 µm qu’un titane pur avec une taille de grains de 50 µm. C’est ce
qui est communément appelé l’effet Hall et Petch [Hall 1951, Petch 1953] où les joints de
grains forment des obstacles au mouvement des dislocations.

 -273  -78 20 120   310    500    700    890   1090  1280  1480 1670°C

Tβ

(a) (b)

Fig. I.11 – Cartographie des mécanismes de déformation en fonction de contraintes et de tem-
pératures normalisées pour une taille de grains de 100 µm : (a) titane pur d’après Sargent et
Ashby [Sargent 1982], (b) alliage Ti-6Al d’après Janghorban et Esmaeili [Janghorban 1991]

Similarité avec la trempe d’un lopin : Dans le cadre de ces travaux de thèse,
le comportement mécanique lors de la trempe d’un lopin est étudié. À partir de ces
cartographies nous avons des informations sur les mécanismes pouvant être mis en œuvre
lors de l’étape de refroidissement du lopin. Pour cela, il faut déterminer le domaine de ce
refroidissement. La vitesse de déformation moyenne du lopin entre 950̊ C et 20̊ C (bornes
du traitement thermique étudié) lors de la trempe, est fournie par Aubert & Duval. Elle
est obtenue à l’aide d’une simulation par éléments finis sous le logiciel Forge R©, elle s’élève à
10−5 s−1. Lors de la trempe, cette vitesse de déformation globale du lopin peut se traduire
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localement par une vitesse de déformation plus rapide en peau et plus lente à cœur. Une
gamme de vitesses comprises entre 10−7 et 10−2 s−1 est donc analysée entre 950̊ C et 20̊ C
afin de prendre en compte tous les phénomènes de déformation de l’alliage. Cette zone
d’étude est reportée en vert sur les figures I.11 – (a & b).

Le comportement mécanique pour cette zone d’étude est donc exposé plus en détail
dans les sous-sections qui suivent. Cette discussion sera conduite au travers de deux do-
maines déterminés précédemment, les basses et les hautes températures.

I.2.1.2 Comportement mécanique de l’ambiante à 500̊ C

Le comportement mécanique à basses températures est présenté dans les sous-sections
qui suivent. L’effet de la métallurgie sur le comportement mécanique est également discuté.

Effet de la métallurgie : Le mécanisme de déformation principal de l’alliage Ti-
6Al-4V à basses températures, déduit des figures I.11 – (a & b), est le glissement des
dislocations. Celui-ci est plus ou moins facilité suivant la phase dans laquelle il a lieu et
selon l’arrangement de ces phases (joints de grains, interfaces).

Plasticité de la phase β : Il est souvent admis que la phase β est plus résistante
que la phase α. Ankem et Margolin [Ankem 1986] par exemple, obtiennent, pour un
alliage Ti-Mn, une limite d’élasticité de l’ordre de 400 MPa quand l’alliage est monophasé
α et 1000 MPa quand il est monophasé β. Certains auteurs [Ambard 2001, Savage 2004,
Escalé 2012] observent une faible déformation plastique de la phase β au regard de la phase
α. La forte présence de la phase α (sous-sections I.1.3, I.1.4), à température ambiante,
oriente souvent l’étude de la déformation aux interfaces entre α/β [Bhattacharyya 2003,
Stanford 2004, Bhattacharyya 2007, Castany 2007].

Plasticité de la phase α : La plasticité de la phase α des alliages de titane est très
largement étudiée [Imam 1979, Ankem 1986, Bourgeois 1997, Lecomte 2000, Yamada 2004,
Gollapudi 2007, Vanderhasten 2007, Balcaen 2013, Surand 2013] car c’est la phase la plus
ductile de l’alliage Ti-6Al-4V. La phase α est présente sous forme de nodules et de lamelles
dans l’alliage étudié.

Dans les nodules αI , les sites privilégiés pour l’émission des dislocations sont le centre
des nodules ainsi que les interfaces αI/β [Castany 2007]. Les interfaces αI/β et αI/αI sont
des freins importants à la transmission des dislocations lorsque les deux grains/nodules
sont fortement désorientés [Bhattacharyya 2003, Stanford 2004, Bhattacharyya 2007, Cas-
tany 2007].

Dans les lamelles αII , les interfaces αII/β sont les sites privilégiés d’émission de dis-
locations. Ces interfaces sont également des freins à la transmission des dislocations.
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Comportement mécanique en traction : Tous ces paramètres métallurgiques se
traduisent macroscopiquement par des comportements mécaniques différents.

Effet de la microstructure : Comme cela vient d’être exposé, la phase α participe
à la plasticité de l’alliage Ti-6Al-4V par l’intermédiaire des nodules et/ou des lamelles.
De nombreux auteurs relient les tailles des nodules et des lamelles avec le comportement
mécanique [Imam 1979, Gil 2001, Perdrix 2001, Salishchev 2001, Ramesh 2002, Dorais-
wamy 2003, Aiyangar 2005, Kar 2006, Sui 2011, Vrancken 2012, Sieniawski 2013]. Une
augmentation de la taille de nodules ou de lamelles entrainera une chute de la contrainte
d’écoulement et une baisse de la résistance de l’alliage à basses températures (Fig. I.12).
C’est la relation d’Hall-Petch [Hall 1951, Petch 1953].

!"#

$%&'()*+,-.+/&'0&1&,0&,2&'34'15*.6+2+67'2%*)*26&)+.6+2.'+.'.%38,'+,'9+(:';:'$%&'636*5'0&43)<*6+3,'=&43)&'4)*26>)&'*,0

6%*6'532*5+/&0'+,'6%&',&2?'*)&'.&&,'63'=&'8&*?57'0&1&,0&,6'3,'6%&'()*+,'.+/&'@9+(.:';!'*,0'"A:'B6'*11&*).'1&)6+,&,6'63'.1&*?'34

*'.5+(%6'6&,0&,27'43)'*'0&2)&*.&'+,'6%&'636*5'15*.6+2+67'*.'6%&'*C&)*(&'2)7.6*55+6&'.+/&'+.')&4+,&0:'$%&'<*(,+6>0&'34'6%&'>,+43)<

0&43)<*6+3,D' 3,' 6%&' 23,6)*)7D' +.' %+(%57' .&,.+6+C&' 63' 6%&' ()*+,' .+/&D' .%38+,(' *' 4*+)57' ,3,<3,363,+2' 0&1&,0&,2&' @9+(:' ;#A:

E1&2+<&,.'8+6%'*,'*C&)*(&'()*+,' .+/&' 34'!' FG'"<'&H1&)+&,2&0' 6%&'<3.6' >,+43)<'0&43)<*6+3,:'$%&' 5&,(6%'34' 6%&' >,+43)<

0&43)<*6+3,'.6*(&'0&2)&*.&0'*.'6%&'()*+,'.+/&'8*.'2%*,(&0:'I36&'6%*6'0&43)<*6+3,'C*,+.%&0'43)'$%!'G:;'"<D'8%&)&'6%&'JK0&).

15*6&*>' 6)*,.43)<&0' 0+)&2657' 63' 6%&' ,&2?' @9+(:' FAD' *,0' 6%>.' 6%&' .1&2+<&,' 8*.' 15*.6+2*557' 0&43)<&0' +,' *' ,3,-.6&*07-.6*6&

4*.%+3,:

!"#$%##"&'

B6'435538.'4)3<'3>)')&.>56.'6%*6'6%&'<&2%*,+2*5'=&%*C+3)'34'6+6*,+><D'+,')&5*6+3,'63'()*+,')&4+,+,(D'+.'2%*)*26&)+/&0'=7

6%&'435538+,('4&*6>)&.L

@FA'*'.6&*07'+<1)3C&<&,6'+,'.6)&,(6%'2%*)*26&)+.6+2.'*,0'*'0&2)&*.&'+,'6%&'83)?-%*)0&,+,('23&44+2+&,6M

!!""#$%% &%%

"!!"'()

%

*

+%

+*

,%
!

!!""#+ ,

#!!"-

%

,

.

/

"

9+(:' N:'O44&26' 34' ()*+,' .+/&' +,' 6%&' &*)57' .6*(&'34' 15*.6+2' 4538' 34' 23<<&)2+*557' 1>)&

6+6*,+><L'*'7+&50'6336%'@!A'*,0'*'JK0&).'15*6&*>'@#A:

! !"#$ %& %$ '& '$

"#

!"#

&

'&&

(&&

)&&

9+(:'F:'$71+2*5'6&,.+5&'.6)&..-.6)*+,'0+*()*<.'34'23<<&)2+*557'1>)&'6+6*,+><'.1&2+<&,.'8+6%

0+44&)+,('()*+,'.+/&D'$D'"<L'!'G:;'+,'6%&'*.-43)(&0'.6*6&'@!AD'!'G:;'+,'6%&'*,,&*5&0'.6*6&'@!AD

!'G:!'@"AD'!'G:P'@!AD'!'N:!'@#AD'!'Q'@$AD'!'F;'@$AD'!'Q!'@%AD'!'Q"'@ AD'*,0'!'!;'@ A:

!"#

$%&'()*+,-.+/&'0&1&,0&,2&'34'15*.6+2+67'2%*)*26&)+.6+2.'+.'.%38,'+,'9+(:';:'$%&'636*5'0&43)<*6+3,'=&43)&'4)*26>)&'*,0

6%*6'532*5+/&0'+,'6%&',&2?'*)&'.&&,'63'=&'8&*?57'0&1&,0&,6'3,'6%&'()*+,'.+/&'@9+(.:';!'*,0'"A:'B6'*11&*).'1&)6+,&,6'63'.1&*?'34

*'.5+(%6'6&,0&,27'43)'*'0&2)&*.&'+,'6%&'636*5'15*.6+2+67'*.'6%&'*C&)*(&'2)7.6*55+6&'.+/&'+.')&4+,&0:'$%&'<*(,+6>0&'34'6%&'>,+43)<

0&43)<*6+3,D' 3,' 6%&' 23,6)*)7D' +.' %+(%57' .&,.+6+C&' 63' 6%&' ()*+,' .+/&D' .%38+,(' *' 4*+)57' ,3,<3,363,+2' 0&1&,0&,2&' @9+(:' ;#A:

E1&2+<&,.'8+6%'*,'*C&)*(&'()*+,' .+/&' 34'!' FG'"<'&H1&)+&,2&0' 6%&'<3.6' >,+43)<'0&43)<*6+3,:'$%&' 5&,(6%'34' 6%&' >,+43)<

0&43)<*6+3,'.6*(&'0&2)&*.&0'*.'6%&'()*+,'.+/&'8*.'2%*,(&0:'I36&'6%*6'0&43)<*6+3,'C*,+.%&0'43)'$%!'G:;'"<D'8%&)&'6%&'JK0&).

15*6&*>' 6)*,.43)<&0' 0+)&2657' 63' 6%&' ,&2?' @9+(:' FAD' *,0' 6%>.' 6%&' .1&2+<&,' 8*.' 15*.6+2*557' 0&43)<&0' +,' *' ,3,-.6&*07-.6*6&

4*.%+3,:

!"#$%##"&'

B6'435538.'4)3<'3>)')&.>56.'6%*6'6%&'<&2%*,+2*5'=&%*C+3)'34'6+6*,+><D'+,')&5*6+3,'63'()*+,')&4+,+,(D'+.'2%*)*26&)+/&0'=7

6%&'435538+,('4&*6>)&.L

@FA'*'.6&*07'+<1)3C&<&,6'+,'.6)&,(6%'2%*)*26&)+.6+2.'*,0'*'0&2)&*.&'+,'6%&'83)?-%*)0&,+,('23&44+2+&,6M

!!""#$%% &%%

"!!"'()

%

*

+%

+*

,%
!

!!""#+ ,

#!!"-

%

,

.

/

"

9+(:' N:'O44&26' 34' ()*+,' .+/&' +,' 6%&' &*)57' .6*(&'34' 15*.6+2' 4538' 34' 23<<&)2+*557' 1>)&

6+6*,+><L'*'7+&50'6336%'@!A'*,0'*'JK0&).'15*6&*>'@#A:

! !"#$ %& %$ '& '$

"#

!"#

&

'&&

(&&

)&&

9+(:'F:'$71+2*5'6&,.+5&'.6)&..-.6)*+,'0+*()*<.'34'23<<&)2+*557'1>)&'6+6*,+><'.1&2+<&,.'8+6%

0+44&)+,('()*+,'.+/&D'$D'"<L'!'G:;'+,'6%&'*.-43)(&0'.6*6&'@!AD'!'G:;'+,'6%&'*,,&*5&0'.6*6&'@!AD

!'G:!'@"AD'!'G:P'@!AD'!'N:!'@#AD'!'Q'@$AD'!'F;'@$AD'!'Q!'@%AD'!'Q"'@ AD'*,0'!'!;'@ A:

!"#

$%&'()*+,-.+/&'0&1&,0&,2&'34'15*.6+2+67'2%*)*26&)+.6+2.'+.'.%38,'+,'9+(:';:'$%&'636*5'0&43)<*6+3,'=&43)&'4)*26>)&'*,0

6%*6'532*5+/&0'+,'6%&',&2?'*)&'.&&,'63'=&'8&*?57'0&1&,0&,6'3,'6%&'()*+,'.+/&'@9+(.:';!'*,0'"A:'B6'*11&*).'1&)6+,&,6'63'.1&*?'34

*'.5+(%6'6&,0&,27'43)'*'0&2)&*.&'+,'6%&'636*5'15*.6+2+67'*.'6%&'*C&)*(&'2)7.6*55+6&'.+/&'+.')&4+,&0:'$%&'<*(,+6>0&'34'6%&'>,+43)<

0&43)<*6+3,D' 3,' 6%&' 23,6)*)7D' +.' %+(%57' .&,.+6+C&' 63' 6%&' ()*+,' .+/&D' .%38+,(' *' 4*+)57' ,3,<3,363,+2' 0&1&,0&,2&' @9+(:' ;#A:

E1&2+<&,.'8+6%'*,'*C&)*(&'()*+,' .+/&' 34'!' FG'"<'&H1&)+&,2&0' 6%&'<3.6' >,+43)<'0&43)<*6+3,:'$%&' 5&,(6%'34' 6%&' >,+43)<

0&43)<*6+3,'.6*(&'0&2)&*.&0'*.'6%&'()*+,'.+/&'8*.'2%*,(&0:'I36&'6%*6'0&43)<*6+3,'C*,+.%&0'43)'$%!'G:;'"<D'8%&)&'6%&'JK0&).

15*6&*>' 6)*,.43)<&0' 0+)&2657' 63' 6%&' ,&2?' @9+(:' FAD' *,0' 6%>.' 6%&' .1&2+<&,' 8*.' 15*.6+2*557' 0&43)<&0' +,' *' ,3,-.6&*07-.6*6&

4*.%+3,:

!"#$%##"&'

B6'435538.'4)3<'3>)')&.>56.'6%*6'6%&'<&2%*,+2*5'=&%*C+3)'34'6+6*,+><D'+,')&5*6+3,'63'()*+,')&4+,+,(D'+.'2%*)*26&)+/&0'=7

6%&'435538+,('4&*6>)&.L

@FA'*'.6&*07'+<1)3C&<&,6'+,'.6)&,(6%'2%*)*26&)+.6+2.'*,0'*'0&2)&*.&'+,'6%&'83)?-%*)0&,+,('23&44+2+&,6M

!!""#$%% &%%

"!!"'()

%

*

+%

+*

,%
!

!!""#+ ,

#!!"-

%

,

.

/

"

9+(:' N:'O44&26' 34' ()*+,' .+/&' +,' 6%&' &*)57' .6*(&'34' 15*.6+2' 4538' 34' 23<<&)2+*557' 1>)&

6+6*,+><L'*'7+&50'6336%'@!A'*,0'*'JK0&).'15*6&*>'@#A:

! !"#$ %& %$ '& '$

"#

!"#

&

'&&

(&&

)&&

9+(:'F:'$71+2*5'6&,.+5&'.6)&..-.6)*+,'0+*()*<.'34'23<<&)2+*557'1>)&'6+6*,+><'.1&2+<&,.'8+6%

0+44&)+,('()*+,'.+/&D'$D'"<L'!'G:;'+,'6%&'*.-43)(&0'.6*6&'@!AD'!'G:;'+,'6%&'*,,&*5&0'.6*6&'@!AD

!'G:!'@"AD'!'G:P'@!AD'!'N:!'@#AD'!'Q'@$AD'!'F;'@$AD'!'Q!'@%AD'!'Q"'@ AD'*,0'!'!;'@ A:

d ì

Fig. I.12 – Effet de la taille de grains sur la réponse mécanique σ–ε d’un titane pur équiaxe,
d’après Salishchev et Mironov [Salishchev 2001]

Effet de la température : La hausse de la température favorise le mouvement des
dislocations entrainant ainsi une baisse de la résistance de l’alliage Ti-6Al-4V [Nemat-
Nasser 1999, Khan 2007, Hull 2011] (Fig. I.13). De plus, il est généralement observé une
diminution de la limite d’élasticité et de la contrainte à rupture avec l’augmentation de la
température [Lecomte 2000, Picu 2002]. Enfin, on peut observer une baisse de l’écrouissage
entre -40̊ C (233 K) et 482̊ C (755 K).

For alloy 2 experiments were performed at strain rates ranging from 10!6 to 2926 s!1

and are shown in Fig. 5. Quasi-static experiments at different temperatures were performed
at 233, 422, 588 and 755 K (Fig. 6). All of these experiments were executed well below beta
transus temperature ("1270 K) to ensure that the material did not change phase during
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Fig. I.13 – Réponse mécanique σ–ε d’un alliage Ti-6Al-4V duplex entre -40̊ C et 482̊ C pour
une vitesse de déformation de 10−3 s−1, d’après Khan et al. [Khan 2007]
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I.2 Comportement mécanique du Ti-6Al-4V et modélisation

Effet de la vitesse de déformation : La sensibilité à la vitesse de déformation
des alliages de titane à basses températures est faible mais non négligeable. Tao et al.
[Tao 2015] montrent que, pour une même température, la vitesse de déformation a peu
d’effet sur la contrainte d’écoulement obtenue en traction (Fig. I.14). Cela se traduit,
pour une même température, par une superposition des courbes de traction issues de
vitesses de sollicitations imposées différentes. Ceci est valable à 21̊ C (298 K), 200̊ C (473
K) et 400̊ C (673 K) mais pas à 600̊ C (873 K). L’effet de la vitesse de déformation sur le
comportement mécanique au-dessus de 500̊ C est discuté dans les paragraphes suivants.

298 K to 673 K, the strain rate sensitivity is very little and
almost 0. At 873 K and m is almost 0.02, which means a better
deformation ability.

3.2. Morphology of fracture

In the tube bending process, fracture is the main weakness that
needs to be prevented. Thus it is important to observe and
study fractures seriously. By analyzing the morphology of the
fracture, the issues that can be studied include fracture cause,
fracture properties, fracture method, fracture mechanism, frac-
ture toughness and stress of fracture process, etc. Fracture anal-
ysis has become an effective and important means for the
failure analysis of metal components. Macroscopic and micro-
scopic fractography of fracture is in fact the experimental foun-

dation of fracture analysis. SUPRA55 FSEM was used to
observe the microscopic morphology of fracture.

3.2.1. Macroscopic fractography

The specimens for fracture analysis were arc cut from
deformed tensile specimens, as shown in Fig. 9. In parallel with
the temperature increasing, the necking phenomenon became
clear. Fig. 10 shows the fracture width and thickness under dif-
ferent conditions, after measuring the fracture analysis speci-
mens. The fracture width and thickness tend to decrease with
the temperature increasing. When temperature ranges from
523 K to 673 K, both of them have an increasing–decreas
ing–increasing tendency. Fig. 11 presents the macroscopic
structure evolution of the TC4 tube fractures from 298 K to
873 K. This evolution is consistent with the change of fracture
elongation. The better ductility results in larger fracture elon-
gation, which means that fracture width and thickness
decreases more. This behavior proves that at higher tempera-
tures, the ductility and the mechanical properties of TC4 have
been improved significantly, which is good for the NC tube
bending process.

3.2.2. Microscopic fractography

Fig. 12 shows the microscopic structure evolution of the TC4
tube fracture following the temperature rising. All of the frac-
ture is ductile fracture and the morphology has a significant
relationship with temperature being elevated. In this figure,
the change of dimples can be observed at different tempera-
tures. At the temperature of 298 K, the density of dimples is
large and the dimples are equiaxial and shallow. With the
increase of temperature, a number of dimples decrease and
they change to flat and deep. Besides the effect of temperature,
the structure, the impurities, and the second phase all have

Fig. 8 Variation of strain rate sensitivity exponent at different
temperatures.

Fig. 9 Fractured specimens of LDTW TC4 tube at various temperatures and strain.

Fig. 10 Effects of temperature and strain rate on fracture width and thickness.

Quasi-static tensile behavior of large-diameter thin-walled Ti–6Al–4V tubes at elevated temperature 547

Fig. I.14 – Contrainte d’écoulement obtenue sous différentes vitesses de déformation et à diffé-
rentes températures pour un alliage Ti-6Al-4V lamellaire, d’après Tao et al. [Tao 2015]

I.2.1.3 Comportement mécanique aux températures supérieures à 500̊ C

À hautes températures, les mécanismes de déformation principaux de l’alliage Ti-6Al-
4V déterminés précédemment sont le mouvement des dislocations qui est facilité (glisse-
ment, montée et restauration) ainsi que la diffusion des atomes [Conrad 1981].

Effet de la métallurgie : Pour les très hautes températures, la proximité du transus
β fait que la phase α n’est plus prédominante. Par exemple à 950̊ C, pour l’alliage Ti-6Al-
4V, certains auteurs [Cope 1986, Elmer 2005, Lonardelli 2007] obtiennent une fraction
de phase α de 24% environ. La contribution de la phase β, alors présente à 76%, sur le
comportement mécanique ne peut plus être ignorée quand la température est proche du
transus β. Des mécanismes particuliers en lien avec la plasticité de la phase β, sont alors
activés à hautes températures. La réponse mécanique obtenue est présentée en sous-section
suivante.
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CHAPITRE I. ÉTAT DE L’ART

Comportement mécanique en traction : Le comportement mécanique des alliages
de titane a été largement étudié par de nombreux auteurs notamment en ce qui concerne
la mise en forme à chaud [Weiss 1999, Semiatin 2001, Li 2002, Majorell 2002, Seshacha-
ryulu 2002, Chumachenko 2005, Duan 2007, Li 2007, Odenberger 2008, Li 2009, Fan 2011,
Jia 2011, Qu 2012, Zhang 2012, Banerjee 2013, Roy 2013]. Les déformations alors obte-
nues sont largement supérieures à celles de cette étude qui sont de l’ordre du pourcent
(dilatation thermique moyenne de la pièce lors du traitement thermique).

Effet de la microstructure : La microstructure, à hautes températures, a éga-
lement une influence sur le comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V avec des
mécanismes différents de ceux à basses températures. Une augmentation de la taille des
nodules α à basses températures entraine une chute de la résistance de l’alliage. Aux hautes
températures, c’est l’inverse. En effet, des nodules plus fins favorisent les mouvements de
dislocations et la diffusion aux joints de grains/nodules. La plasticité est alors facilitée par
les mécanismes de diffusion d’atomes proposés par Nabarro et Herring et de glissement
des grains aux joints de grains proposés par Coble [Hertzberg 1996, Meyers 2009].

En revanche, la présence de lamelles fait intervenir un autre mécanisme que celui
présenté pour les nodules. Précédemment (sous-section I.1.3.2), le lien entre l’épaisseur
moyenne des lamelles α et leur nombre a été discuté. Il apparaît que plus elles sont
fines et donc en grand nombre, plus il y a d’interfaces qui s’opposent au mouvement des
dislocations renforçant ainsi l’alliage [Perdrix 1999, Gil 2001, Semiatin 2001, Kar 2006,
Sui 2011, Sieniawski 2013]. La contrainte nécessaire pour atteindre une même déformation
est alors plus grande quand les lamelles α sont fines (Fig. I.15).

3570 SEMIATIN and BIELER: PLASTIC FLOW DURING HOT WORKING OF Ti–6Al–4V

0.004 s!1) and low strains, the B and C microstruc-
tures also exhibited m values typical of dislocation
glide/climb (m!0.20–0.25). However, the A micro-
structure had somewhat higher values ("0.30) sug-
gesting a competing mode of deformation such as a
diffusional creep. In addition, at higher strains (i.e.
#̄!0.7–1.0) in this strain-rate range, the m values for
all three microstructures increased to approximately
0.45, 0.39, and 0.32 for the A, B, and C microstruc-
tures, respectively. Such increases are probably also
due to dynamic spheroidization, whose kinetics
increase as the alpha lath/platelet thickness decreases
[5], and to the occurrence of grain-boundary sliding
to some degree.
The effects of strain-rate range, strain level, and

alpha lath/platelet thickness on the strain-rate sensi-
tivity at 900°C (Fig. 7b) and 955°C (Fig. 7c) were
similar to those found at 815°C. From these measure-
ments, it may be concluded that a comparison of the
effect of alpha lath/platelet thickness on plastic flow
is most readily interpreted at low strains and for strain
rates equal to or greater than approximately 0.1 s!1

at which the deformation of all three microstructures
appears to be dominated by dislocation glide/climb
processes. By contrast, a quantitative comparison and
interpretation at low strain rates (of the order of
0.001 s!1) and low strains is difficult because of the
possible variations in deformation mode among the
three microstructures.

3.3. Hall–Petch behavior

Because of the limited number of independent slip
modes, the hexagonal crystal structure of titanium
exhibits a very strong grain-boundary, or Hall–Petch
strengthening at room temperature [14]. Texture cal-
culations suggest that the number of slip modes is
limited and thus grain-boundary strengthening is
strong at hot-working temperatures as well [7, 15].
Hence, it may be hypothesized that a similar Hall–
Petch behavior may be observed in the two-phase
alpha–beta titanium alloys with Widmanstatten or
colony alpha microstructures. Because the strength of
the alpha phase is much greater than that of the beta
phase at hot-working temperatures [16, 17], the Hall–
Petch effect may be conjectured to be controlled by
the properties and thickness of alpha laths/platelets.
Furthermore, recovery and the formation of subgrains
characterize the deformation of the beta phase at hot
working temperatures [17]; thus, the dislocation
pileup/slip transmission processes that characterize
Hall–Petch phenomena are likely to occur in the alpha
phase, but not the beta phase. Hence, it may be hypo-
thesized that the alpha–beta interfaces (and the soft
beta layers themselves) are analogous to grain bound-
aries in single-phase materials.
Measurements of the peak stress s̄p from the

present work were interpreted in terms of the
expression for flow stress s̄ from Ref. [14]. Taking
s̄ = s̄p, the following relation is obtained:

s̄p $ M(to % ks!!1/2), (2)

in which M denotes the Taylor factor for the specific
texture, to is the friction (lattice) stress, ks is the Hall–
Petch constant (“reduced” by a factor equal to M),
and ! is the factor quantifying the microstructural
scale. In the present work, to can be considered to be
a rule-of-mixtures-type of average of the flow stresses
of the alpha and beta phases when they are of infi-
nite size.
To assess the magnitude of the Hall–Petch effect

for Ti–6Al–4V with the various transformed micro-
structures, therefore, the values of the peak stress
s̄p from the various flow curves were plotted versus
!!1/2, or the inverse square root of the alpha
lath/platelet thickness (Table 1). Attention was
focussed on the data at 815 and 900°C, or tempera-
tures at which the volume fraction of alpha is equal
to or greater than 0.50. The results are shown in Fig.
8. The results at the two lowest strain rates (0.001
and 0.01 s!1) do not exhibit a distinct Hall–Petch
behavior at either temperature, presumably due to dif-
ferences in deformation mechanism among the three
microstructures. By contrast, very noticeable Hall–

Fig. 8. Peak flow stress (s̄p) versus the inverse square root of
the alpha lath/platelet thickness (!!1/2) for Ti–6Al–4V at vari-
ous strain rates and test temperatures of (a) 815°C or (b) 900°C.

Épaisseurs :
� 0,4 µm
N 1 µm
• 8,3 µm

Fig. I.15 – Effet de l’épaisseur des lamelles sur la contrainte d’écoulement de l’alliage Ti-6Al-4V
de microstructure complètement lamellaire à 900̊ C, d’après Semiatin et Bieler [Semiatin 2001]
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Effet de la température : L’augmentation de la température entraine une dimi-
nution de la contrainte (Fig. I.16). Ceci est attribué à un mouvement facilité des disloca-
tions (glissement et montée), à des phénomènes de diffusion et à des mécanismes de type
Nabarro-Herring et Coble facilités.

misorientation distribution confirms that the deformed specimens
of the two alloys predominantly contain low angle boundaries
(misorientation angle h > 15!) which are mostly present inside
the elongated a colonies. The proportion of high angle boundaries
(h < 15!) is relatively larger in Ti64 + B alloy as compared to the
Ti64 alloy.

At high deformation temperature (Ti64 deformed at T = 1000 !C,
_e ¼ 10"2 s"1 and Ti64 + B deformed at T = 1000 !C, _e ¼ 1s"1), the de-
formed microstructures of the two alloys mostly show equiaxed a
grains in the IPF maps with distinct size variations (Fig. 7a and b).
In addition, the microstructures also contain a grains with acicular
morphology for both the alloys. The misorientation distributions

Fig. 1. Flow curves (true stress vs. true strain) for Ti64 alloy at various temperatures for strain rates of (a) 10"3, (b) 10"2, (c) 10"1, (d) 1 and (e) 10 s"1.

S. Roy, S. Suwas / Journal of Alloys and Compounds 548 (2013) 110–125 113

Fig. I.16 – Réponse mécanique σ–ε en compression de l’alliage Ti-6Al-4V de morphologie lamel-
laire entre 750̊ C et 1000̊ C pour une vitesse de déformation de 10−3 s−1, d’après Roy et Suwas
[Roy 2013]

Effet de la vitesse de déformation : Une sensibilité à la vitesse de déformation
importante est observée par Zhang et al. [Zhang 2012] pour l’alliage Ti-6Al-4V à 700̊ C,
entrainant une augmentation de la contrainte avec la vitesse de déformation (Fig. I.17
– (a)). Cependant, même si la vitesse de déformation a un effet important sur le com-
portement mécanique, son importance tend à diminuer pour une température proche du
transus β [Majorell 2002, Picu 2002, Semiatin 2002, Li 2007, Fan 2011] (Fig. I.17 – (b)).

ZHANG Chao, et al/Trans. Nonferrous Met. Soc. China 22(2012) s457−s464 s458 
 

To make the developed constitutive model more 
accuracy and reliable, the compensation of the strain for 
material constants of Arrhenius model was taken into 
account and the Norton-Hoff model was reasonably 
modified and improved. Finally, the validity of the 
developed constitutive models was examined over the 
entire experimental ranges by the comparison of the 
experimental and predicted results. Meanwhile, the 
comparison on fitting accuracy and applicability between 
Arrhenius and Norton–Hoff models was researched. 
 
2 Experimental 
 
2.1 Test material 

The chemical composition of Ti−6Al−4V alloy is 
listed in Table 1. The as-received alloy was annealed 
after hot and cold rolling into sheet of 1.5 mm thickness. 
The specimen was fabricated at rolling direction, keeping 
consistent with the longitude direction. Flat samples with 
a gauge length of 35 mm and width of 12.5 mm were cut 
by laser cutting. 
 
Table 1 Chemical composition of as-received Ti−6Al−4V alloy 
(mass fraction, %) 

Main component  Impurity 
Al V Ti  Fe C H O 

6.02 3.78 Bal.  0.08 0.007 0.0082 0.074

 
2.2 Testing equipment and procedure 

The tensile tests were performed on Zwick/Roell 
Z100 electric universal test machine equipped with a 
furnace with three independent heating zones. This 
furnace had a constant temperature zone of 30 cm and 
offered the possibility to control the atmosphere 
temperature with ±3 K precision. Then, the isothermal 
tensile tests were carried out in the strain rate range of 
0.0005–0.05 s–1 and temperature range of 923–1023 K. 
Prior to the hot uniaxial tensile test, the specimens were 
heated to the deformation temperature for 5 min to 
ensure a homogenous temperature distribution through 
the specimens. The tensile machine was programmed to 
operate at a constant strain rate. The experimental setup 
utilized an extensometer to measure the amount of 
specimen deformation in length via two long cylindrical 
contacts. The sample deformation was determined from 
the mobile extensometer displacement due to the friction 
between two cylindrical contacts. After each test, the 
engineering curves obtained from the uniaxial tensile 
tests were converted into true stress—true strain curves. 
The oxidation was avoided by the introduction of a 
nitrogen gas flow, which prevented the formation of 
oxygen enriched alloy layer (alpha case) on the specimen 
surface [15−17]. 

2.3 Results of tensile test 
The Ti−6Al−4V alloy shows excellent plasticity at 

high temperature [13]. The elongation of tensile 
specimens can exceed 100% and the necking does not 
occur when the experimental temperature is higher than 
923 K [13]. In this work, the elongation ranged from 0 to 
25% because of the measuring range of the extensometer. 
Considering the excellent testing equipment and 
procedure, it can be concluded that the deformation of 
the specimens is homogeneous under experimental 
conditions and the true stress—strain data are accurate. 

The true stress—strain curves resulting from the 
uniaxial tensile tests at temperatures of 923, 973 and 
1023 K and strain rates of 0.0005, 0.001, 0.005, 0.01 and 
0.05 s−1 are presented in Fig. 1. It is found that the  
 

 

Fig. 1 True stress—true strain curves of Ti−6Al−4V alloy 
under different experimental conditions: (a) 923 K; (b) 973 K; 
(c) 1023 K 

ga ¼ ga
0 þ ga

HP ð41aÞ
gb ¼ gb

0 þ gb
forest ð41bÞ

The model is fitted to the experimental results by Vo et al. (2007, 2008). The IMI834 alloy employed in their work has a com-
position of Ti–5.5Al–4Sn–4Zr–1Nb–0.3Mo–0.5Si–0.06C (in wt%) and a b transus of 1318 K. The initial microstructure consists
of approximately 20% equiaxed primary a phase within transformed b matrix.

The variation of phase fraction with temperature is given in Table 2. The contents of Al is determined to be 6.2 wt% in a
phase while other elements are assumed to partition equally to both phases (Vo et al., 2007). Microstructure prior to defor-
mation is dependent on temperature. In b phase field, the b grain size is about 350 lm. In upper a + b phase field (above
1273 K), the microstructure consists of primary equiaxed a grains with in b matrix. The size of primary equiaxed a grains
and b grains are about 20 lm and 50 lm. In lower a + b phase field (below 1273 K), some lamellar a retains besides equiaxed
a and b matrix. It is difficult to analyze b recrystallization experimentally at the existence of lamellar a. In the current study,
the difference between lamellar a and equiaxed a is not considered. The shear modulus is given by Eq. (40). The critical strain
for b recrystallization is expressed as a function of temperature and strain rate in the b phase field:

Fig. 2. Comparison of predicted flow stress of the Ti–6Al–4V alloy at different hot working conditions and measurements from literatures (Majorell et al.,
2002; Semiatin et al., 2002).

Fig. 3. Comparison of the predicted and experimental strain rate sensitivity exponent of the Ti–6Al–4V alloy at different temperatures. The measurements
are from the work of Majorell et al. (2002).

1842 X.G. Fan, H. Yang / International Journal of Plasticity 27 (2011) 1833–1852

(a) (b)

Fig. I.17 – Effet de la vitesse de déformation sur (a) la réponse mécanique à 700̊ C de l’alliage
Ti-6Al-4V lamellaire, d’après Zhang et al. [Zhang 2012] ; (b) la contrainte d’écoulement proche
du transus β de l’alliage Ti-6Al-4V duplex, d’après Fan et Yang [Fan 2011]
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Phénomène particulier issu de la plasticité de la phase β : Un phénomène
nommé "yield point" apparaît à hautes températures sur certains alliages de titane pour des
fractions importantes de phase β [Li 2002, Seshacharyulu 2002, Khelifa 2003, Duan 2007,
Li 2007, Zhang 2008a, Li 2009, Wang 2009a, Wang 2009b, Jia 2011, Qu 2012, Roy 2013,
Sheikhali 2013, Teixeira 2014, Momeni 2015, Teixeira 2016]. Il se distingue par un crochet
de traction ou un pic en début de déformation plastique (Fig. I.18). Physiquement, celui-
ci est lié à un "ancrage/désancrage" des dislocations dans une atmosphère de Cottrell
[Cottrell 1948, Hahn 1962]. Il est observé sur les matériaux métalliques cubiques centrés
(CC) [Hull 2011, Smallman 2014] comme c’est le cas de la phase β pour le titane et
ses alliages. Il est alors possible de l’observer à hautes températures sur l’alliage Ti-6Al-
4V quand la phase β est prédominante (Fig. I.16). Il est favorisé par certains éléments
d’alliage notamment les métaux CC des colonnes V et VI de la classification périodique
des éléments (V , Cr, Nb, Mo, Ta, W ) [Hall 1970]. Il dépend également de la vitesse de
déformation en étant présent seulement aux hautes vitesses de déformation (0, 1 et 1 s−1)
comme illustré sur la figure I.18.

The hot rolled material was reheated to 770 °C for 30min and
then quenched in water to avoid formation of α phase before
starting the thermomechanical schedule. The cylindrical speci-
mens with 8mm diameter and 12mm height were machined
from the hot rolled strip according to ASTM E209 standard. The
hot compression tests were carried out on an Instron 8502

servohydrolic universal testingmachineat temperaturesof 680 °C,
730 °C, 780 °C, 830 °C and 880 °C and strain rates of 0.001 s! 1,
0.01 s! 1, 0.1 s! 1, and 1 s! 1.

To minimize friction and therefore samples barreling, graphite
was applied as a lubricant on the contacting surfaces of the sam-
ples and anvils. The specimenswere compressed to 50%reduction
in height (ε¼0.7) and the load–stroke data were recorded. After
each test, deformed specimen was water-quenched within 1–3 s,
sectioned parallel to the compression axis and prepared by the
standard metallographic techniques (ASTM E3-11). After etching
by a reagent composed of 5%HF, 10%HNO3 and 85%ml H2O,
microstructures were examined by optical microscopy.

Table1
Chemical composition of the Ti alloy used in this investigation.

Element V Fe Al Si Mo Ti
Content (wt%) 5.62 4.60 3.07 0.18 4.01 Bal.

Fig. 1. True stress–strain curves of the studied alloy hot compressed at temperatures of (a) 680 °C, (b) 730 °C, (c) 780 °C, and (d) 830 °C, and (e) 880 °C.

S.M. Abbasi et al. / Materials Science & Engineering A 639 (2015) 21–2822

Fig. I.18 – Phénomène de yield point en fonction de la vitesse de déformation pour un alliage
Ti-6V-6Mo-6Fe-3Al à 780̊ C, d’après Abbasi et al. [Abbasi 2015]

Le comportement mécanique des alliages de titane, tel qu’il vient d’être décrit, peut
être influencée par la température et la vitesse de déformation. L’étude de la microstruc-
ture permet de comprendre les écarts de réponse mécanique pour un même alliage ayant
subi des refroidissements différents. Cela est également important lors de la trempe d’un
lopin où le refroidissement, non homogène, crée un gradient de microstructure.
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I.2.2 Modélisation de la réponse mécanique en traction de l’al-
liage Ti-6Al-4V

La modélisation met en œuvre des équations mathématiques qui traduisent le com-
portement mécanique du matériau. Cela permet de relier la contrainte et la déformation
avec différents paramètres physiques et/ou empiriques.

La section précédente a montré que la majorité des mécanismes de déformation des
alliages de titane trouvent leurs origines dans le mouvement des dislocations ainsi que
dans la diffusion des atomes. Cependant, pour les vitesses de déformation (entre 10−7 et
10−2 s−1) considérées dans cette étude (sous-section I.2.1.1), le mécanisme principal de
déformation est le mouvement des dislocations. C’est sur cette base que sont construites
les lois de comportement qui vont être utilisées par la suite.

I.2.2.1 Mouvement des dislocations

Les dislocations sont des défauts ou des imperfections dans l’organisation de la struc-
ture cristalline des matériaux. C’est grâce à elles que la déformation plastique est possible.
La modélisation du mouvement des dislocations est importante car elle sert de base à la
formulation de lois de viscosité traduisant le comportement macroscopique du matériau.
L’étude du mouvement des dislocations permet également de modéliser des mécanismes
tel que les écrouissages isotrope et cinématique ou encore les phénomènes de type yield
point.

À l’échelle du monocristal : La modélisation du comportement mécanique néces-
site des équations d’évolution de la densité de dislocations. Elle doit être associée aux
différentes interactions bloquant ou facilitant le mouvement de ces dislocations [Sand-
feld 2011].

Ainsi, Orowan [Orowan 1948] relie la vitesse de déformation plastique de cisaillement
avec la densité de dislocations mobiles et la vitesse de propagation de ces dislocations.
Cette vitesse de propagation est fonction de la contrainte appliquée et de la résistance
du réseau cristallin [Johnston 1959]. Johnston et Gilman montrent également que cette
vitesse évolue sous la forme d’une loi puissance. Le domaine d’étude du comportement
mécanique identifié précédemment et reporté en vert sur les figures I.11 –(a & b) montre
bien qu’une loi de viscosité de type puissance ("Power Law") permet de traduire la réponse
mécanique du titane et de ses alliages.

Les formulations se sont par la suite complexifiées avec l’ajout de variables internes
pour tenir compte de différents phénomènes physiques intervenant à l’échelle des dislo-
cations [Christian 1964, Zeyfang 1971, Lagneborg 1973, Okazaki 1973, Sandström 1974,
Conrad 1981, Chandra 2002].
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À l’échelle du polycristal : Une approche différente, suggérée par Taylor [Taylor 1938]
propose de relier la contrainte de cisaillement critique, permettant le mouvement des dis-
locations, avec la contrainte macroscopique par un facteur M , appelé par la suite facteur
de Taylor. Il devient alors possible avec la vitesse et la densité des dislocations de prédire
le comportement macroscopique des polycristaux [Lagneborg 1968, Zeyfang 1971, La-
gneborg 1973, Sandström 1974, Conrad 1981, David 1997, Nemat-Nasser 2001, Chan-
dra 2002, Picu 2002, Kim 2003, Aiyangar 2005, Kim 2005, Lin 2005, Fan 2011].

Kocks, Mecking et Estrin [Kocks 1975, Kocks 1976, Mecking 1981a, Mecking 1981b, Es-
trin 1984, Mecking 1986, Estrin 1996] ont ensuite proposé des modèles permettant de
prendre en compte l’écrouissage de l’alliage notamment le stockage et l’annihilation des
dislocations sous l’effet de la déformation et de la température. D’autres auteurs [Chan-
dra 2002, Picu 2002, Seshacharyulu 2002, Lin 2005, Bouaziz 2012, Galindo-Nava 2012,
Rivera-Díaz del Castillo 2012] ont utilisé ces travaux pour modéliser l’évolution de la den-
sité de dislocations à l’origine du comportement mécanique macroscopique des métaux.

Sur ces bases, des lois phénoménologiques ont été développées pour modéliser le com-
portement mécanique des matériaux en s’affranchissant des paramètres liés aux disloca-
tions dont les effets peuvent être difficiles à quantifier.

I.2.2.2 Description phénoménologique du comportement mécanique

Les lois phénoménologiques permettent de décrire macroscopiquement le comporte-
ment mécanique d’un matériau sans nécessairement avoir besoin d’étudier le matériau à
différentes échelles (mésoscopique et microscopique). Ainsi dans des conditions bien spé-
cifiques, il est possible de prédire le comportement du matériau sans avoir recours à des
paramètres physiques. Dans ce cas, la détermination des paramètres du modèle se fait
simplement par minimisation de l’écart entre la contrainte (ou la déformation) calculée
et celle fournie par les essais mécaniques. Cependant, quand ces conditions évoluent, cela
amène généralement à un comportement mécanique plus complexe qui ne peut s’expli-
quer que par des évolutions microstructurales. Il est alors plus judicieux d’utiliser un ou
plusieurs paramètres métallurgiques pour modéliser cette différence de comportement du
matériau.

Lois rhéologiques : L’étude de la réponse mécanique à l’échelle macroscopique permet
de classer les matériaux en plusieurs catégories [Lemaitre 2009] :

— les solides rigides qui sont considérés comme indéformables,
— les solides élastiques dont la déformation est réversible,
— les solides plastiques qui présentent, après sollicitation, des déformations perma-

nentes,
— les solides "visqueux" dont le comportement dépend du temps.

À partir de ses quatre catégories il est possible de décrire, avec des lois bien spécifiques,
le comportement du matériau.
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L’alliage Ti-6Al-4V, comme cela a été évoqué dans les sections précédentes possède
un comportement qui s’inscrit dans trois de ces catégories puisqu’il a une réponse élasto-
visco-plastique. C’est à dire qu’il a un comportement réversible (élastique) jusqu’à une
certaine contrainte suivi d’un comportement plastique dépendant du temps (anélastique).
La limite entre les domaines élastique et anélastique est appelée surface de charge. La
contribution élastique au comportement mécanique du matériau diminue avec l’augmen-
tation de la température. La contribution anélastique à la réponse mécanique de l’alliage
peut être décomposée en une part liée à la viscosité et une part liée à l’écrouissage. Comme
évoqué précédemment, la viscosité de l’alliage Ti-6Al-4V est plus importante dès 500̊ C
et augmente avec l’élévation de la température. En revanche, l’écrouissage tend à dimi-
nuer avec l’augmentation de la température. Les lois de viscosité et les lois d’évolution de
l’écrouissage sont présentées dans les paragraphes suivants.

Lois de viscosité : Ces lois font intervenir une relation entre la contrainte et la vitesse
de déformation, permettant de décrire la viscosité de l’alliage. Elles sont utilisées pour
décrire le comportement mécanique en température issu de phénomènes thermiquement
activés. Dans le cas des alliages de titane, ce type de loi est largement utilisé pour décrire la
réponse visco-plastique du matériau sous différentes conditions thermiques et mécaniques
[Cheong 2001, Semiatin 2002, Wang 2009a, Wang 2009b, Fan 2011, Teixeira 2014, Mo-
meni 2015, Teixeira 2016].

Écrouissage : Lors de la déformation plastique, des défauts apparaissent dans le ma-
tériau, des dislocations sont bloquées et/ou enchevêtrées [Philibert 2002]. Ce phénomène
favorise l’apparition de contraintes internes dans le matériau et influence son comporte-
ment visco-plastique. Selon le trajet de chargement mécanique (monotone ou cyclique),
la réponse du matériau se traduit par différents types d’écrouissage entrainant une dilata-
tion (écrouissage isotrope pour un chargement monotone) ou une translation (écrouissage
cinématique pour un chargement cyclique) de la surface de charge [Lemaitre 2009]. Les
campagnes d’essais de traction monotone, définies avec les industriels du projet TiMaS et
menées durant ces travaux de thèse, ne permettent pas d’évaluer l’écrouissage cinématique
de l’alliage Ti-6Al-4V. Seul l’écrouissage isotrope sera donc considéré par la suite.

Écrouissage isotrope : Il permet de prendre en compte l’histoire de la déformation
plastique dans la modélisation du comportement du matériau. Pour cela, des paramètres
décrivant cet écrouissage peuvent être ajoutés à la loi de viscosité. Ils sont liés à la dé-
formation plastique du matériau [Besson 2001]. Ainsi il est possible de mieux prédire le
durcissement des alliages de titane [Lin 1999, Yoshida 2000, Lin 2005, Yoshida 2008, Le-
maitre 2009, Wang 2009a, Wang 2009b, Teixeira 2014, Teixeira 2016] décrit précédemment
(sous-sections I.2.1.2, I.2.1.3).

29



CHAPITRE I. ÉTAT DE L’ART

Restauration : Lors d’essais à hautes températures, le mouvement des dislocations
est favorisé. Celles-ci ont alors la possibilité de se réarranger en un état plus stable dimi-
nuant ainsi les contraintes internes [Fabrègue 2000, Murry 2000, Philibert 2002]. C’est ce
que l’on a appelé précédemment la restauration (sous-sections I.2.1.1, I.2.1.3). L’écrouis-
sage isotrope, qui permet de décrire de manière phénoménologique le mouvements des dis-
locations, voit alors son influence diminuer quand il y a une restauration. Cette restaura-
tion peut-être statique c’est à dire qu’elle dépend seulement de la température et du temps
[Lagneborg 1968, Sandström 1974, Picu 2002, Lin 2005, Montheillet 2009, Wang 2009a]
ou dynamique sous l’effet d’un chargement mécanique cumulé à la température et au
temps [Hahn 1962, Hall 1970, Montheillet 2009]. Le terme d’écrouissage isotrope est alors
modifié pour prendre en compte la restauration statique [Lemaitre 2009]. En revanche,
pour la restauration dynamique, c’est généralement les lois de viscosité et d’écrouissage
cinématique qui sont modifiées [Lemaitre 2009, Montheillet 2009].

I.2.2.3 Approche non-unifiée de la modélisation du comportement mécanique

Le comportement mécanique est influencé par la microstructure au travers des phases
en présence et de leurs morphologies (sous-sections I.2.1.2, I.2.1.3). Pour le cas étudié,
nous cherchons à modéliser le comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V lors de la
trempe d’un lopin. Un lopin est une pièce massive dont les conditions de déformation et
de température au cours du temps sont différentes en chaque point du matériau lors de
la trempe. Cela crée des gradients de contraintes et de microstructures dans la pièce. Ces
gradients sont issus de différents mécanismes de déformation, présentés en sous-section
I.2.1, qui sont associés aux phases α ou β. Pour modéliser au mieux le comportement
mécanique et l’évolution microstructurale, une approche non-unifiée, prenant en compte
l’apport de chaque phase sur la réponse mécanique de l’alliage, peut-être proposée.

Mécanismes associés à différentes phases : Il est commun d’associer les mécanismes
à l’origine des phénomènes observés avec la ou les phases auxquelles ils sont associés [Ro-
ters 2010, Montheillet 2012]. Pour la phase α, le mouvement des dislocations est bloqué
par les interfaces α/α et α/β (sous-section I.2.1.2). Un mécanisme de durcissement par
joints de grains est généralement proposé pour modéliser ce mécanisme. Pour la phase β,
le phénomène de yield point, observé aux hautes températures, provient d’un ancrage/dé-
sancrage de dislocations (sous-section I.2.1.3). Un mécanisme en lien avec les dislocations
peut alors être proposé.

Durcissement par les joints de grains : Comme cela a été montré précédem-
ment (sous-section I.2.1.2), les interfaces des nodules et des lamelles α peuvent rendre
le matériau plus résistant grâce notamment à leurs interfaces avec d’autres nodules,
lamelles et/ou grains qui freinent le mouvement des dislocations. Ainsi, Hall et Petch
[Hall 1951, Petch 1953] ont proposé une loi reliant la taille des grains avec la contrainte
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d’écoulement du matériau. Par la suite cette loi a été reprise et introduite dans les lois de
viscosité sous forme d’une variable interne afin de modéliser le comportement du titane
et de ses alliages [Okazaki 1973, Perdrix 1999, Nemat-Nasser 2001, Perdrix 2001, Semia-
tin 2001, Aiyangar 2005, Elwazri 2005, Oberson 2009, Fan 2011, Sui 2011]. Cette loi a
également été généralisée pour prendre en compte le durcissement du matériau provoqué
par des lamelles [Hertzberg 1996, Taleff 1996, Perdrix 1999, Perdrix 2001, Ishii 2003, El-
wazri 2005].

Évolution de la densité de dislocations mobiles : Dans les alliages de ti-
tane, un phénomène de yield point peut apparaître aux hautes températures proches du
transus β. Lors de l’adoucissement suivant le pic, la baisse de contrainte observée pro-
vient d’une augmentation de la densité de dislocations sous chargement mécanique. Sur
la base des travaux de modélisation de l’évolution de la densité des dislocations mo-
biles à l’échelle d’un monocristal proposées par Hahn [Hahn 1962], Estrin et Mecking
[Estrin 1984], Laasraoui et Jonas [Laasraoui 1991] ou encore Sandström et Lagneborg
[Sandström 1974], certains auteurs ont élargis le phénomène à l’échelle d’un polycristal.
Ainsi, à l’aide du facteur de Taylor, l’évolution de la densité de dislocations a été ajoutée
dans la loi de viscosité permettant de modéliser le pic et l’adoucissement provoqués par
le phénomène de yield point [Yoshida 2000, Yoshida 2008, Wang 2009a, Wang 2009b, Yo-
shida 2012, Teixeira 2014, Teixeira 2016].

Lois d’évolutions microstructurales associées aux mécanismes de déformation :
Il a été vu précédemment que la microstructure (morphologies de phases et tailles de
celles-ci) influence le comportement mécanique. Lors de l’identification des coefficients
d’un modèle de comportement non-unifié, le matériau est sollicité sous différentes condi-
tions d’essais thermiques et mécaniques bien définies. L’objectif est de dissocier l’ap-
port de chacun des mécanismes de déformation sur le comportement mécanique de l’al-
liage. Pour cela, il convient d’étudier le comportement mécanique d’un matériau pour
des microstructures diverses et de proposer des lois d’évolution de la taille de nodules ou
de l’épaisseur de lamelles en fonction d’une ou plusieurs conditions d’essais pertinentes
[Sandström 1974, Lin 1999, Cheong 2001, Gil 2001, Katzarov 2002, Semiatin 2003, Ro-
ters 2010, Fan 2011, Teixeira 2014, Teixeira 2016]. Cela permet d’obtenir un modèle plus
robuste, capable de prédire le comportement sur une gamme de conditions de temps/tem-
pérature et temps/déformation plus importante.

Loi des mélanges de phases : Dans un matériau multiphasé, chaque phase pos-
sède un comportement mécanique particulier (sous-sections I.2.1.2, I.2.1.3). Ainsi, en
général, on considère que les tenseurs des contraintes et/ou des vitesses de déforma-
tion sont différents pour chaque phase [Montheillet 2012]. Une loi de viscosité peut
être établie pour chaque phase avec éventuellement des mécanismes de déformation et
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d’écrouissage différents [Molinari 1997, Semiatin 2001, Picu 2002, Semiatin 2002, Semia-
tin 2003, Teixeira 2014, Teixeira 2016]. Dans le cas des alliages de titane par exemple,
Teixeira et al. considèrent une loi d’écoulement visco-plastique associée à un critère de
charge propre à chaque phase [Teixeira 2014, Teixeira 2016]. Les fractions de phases sont
généralement utilisées pour pondérer la contribution sur le comportement mécanique du
matériau des mécanismes associés à chacune des phases [Montheillet 2012]. Ainsi, une
loi des mélanges peut-être proposée pour déterminer la contrainte ou la vitesse de dé-
formation globale de l’alliage à l’aide des valeurs des contraintes/vitesses de déformation
calculées pour chaque phase et dont la participation à la réponse mécanique de l’alliage
est pondérée par les fractions de phases.

Une approche macroscopique purement phénoménologique est généralement la plus
simple à mettre en œuvre. Elle facilite l’identification des paramètres du modèle et assure
des temps de calculs raisonnables à l’échelle d’une pièce industrielle. Cependant, dans
certains cas, l’introduction de paramètres microstructuraux est nécessaire pour modéliser
plus fidèlement le comportement mécanique. Ces paramètres peuvent être issus d’obser-
vations et d’analyses justifiant ce choix.
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I.3 Conclusions partielles
Cet état de l’art a permis d’étudier l’alliage Ti-6Al-4V au travers des relations entre sa

microstructure et ses propriétés mécaniques. Cette recherche donne la possibilité, par la
suite, d’exposer les principaux aspects utiles à la modélisation du comportement thermo-
mécanique de cet alliage lors de la trempe en étudiant plusieurs vitesses de refroidissement.

Métallurgie de l’alliage Ti-6Al-4V

Comme évoqué précédemment, l’alliage Ti-6Al-4V peut présenter deux structures cris-
tallographiques : la phase α qui est hexagonale pseudo-compacte et la phase β qui est
cubique centrée. Lors d’un traitement thermique ces phases peuvent apparaître sous dif-
férentes morphologies tels que des grains, des nodules, des lamelles et des aiguilles. Les
structures alors formées peuvent être lamellaire, équiaxe ou duplex.

La présence de ces morphologies et leurs dimensions dépendent beaucoup des ciné-
tiques de transformation lors de la trempe. Ainsi, une trempe rapide ne permettra pas la
diffusion des atomes nécessaire pour la transformation diffusive β→α. On obtiendra alors
de la martensite (métastable) formée par cisaillement et beaucoup plus fine.

Les diagrammes TTT et TRC sont d’une grande utilité pour anticiper les taux de
transformation de phases en fonction de la température et du temps lors d’une trempe.
Cependant, ces diagrammes sont différents suivant les auteurs. Il est donc nécessaire,
dans le cas d’une étude microstructurale approfondie, de réaliser des observations par
microscopie pour quantifier les fractions de phases et pour analyser leurs morphologies.

Comportement mécanique en traction de l’alliage Ti-6Al-4V

L’étude des origines du comportement mécanique permet de déterminer deux domaines
de températures où les mécanismes de déformation sont différents. Pour les températures
inférieures à 500̊ C, le mécanisme principal est le glissement des dislocations. Aux tem-
pératures supérieures à 500̊ C, c’est le mouvement (glissement, montée, restauration) des
dislocations et la diffusion des atomes qui sont les mécanismes de déformation prédomi-
nants.

D’un point de vue microstructural, la phase α est la phase ductile de l’alliage Ti-6Al-
4V. Les interfaces de cette phase avec elle-même ou avec une autre phase sont des freins
au mouvement des dislocations, ce qui augmente la résistance de l’alliage. Ainsi, plus il
y a d’interfaces, plus l’alliage est résistant. Il faut noter que le nombre de ces interfaces
provient du traitement thermique effectué. La phase β semble en revanche plus résistante
que la phase α. Aux hautes températures, celle-ci est le siège d’un ancrage/désancrage
des dislocations à l’origine du phénomène de yield point.
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Les effets de la température et de la vitesse de déformation sur le comportement mé-
canique ont également été exposés. Ainsi, une augmentation de la température entrainera
une baisse de la résistance mécanique de l’alliage. La vitesse de déformation a une influence
significative sur le comportement mécanique de l’alliage aux températures supérieures à
500̊ C.

Modélisation du comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V
Pour modéliser le comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V, une approche phy-

sique et une approche phénoménologique ont été présentées.

L’approche physique est basée sur le mouvement des dislocations qui est le mécanisme
principal de déformation de l’alliage Ti-6Al-4V. Ainsi, la résistance et la viscosité du
matériau peuvent être prédites. Il est également possible de modéliser des phénomènes tels
que le stockage et l’annihilation des dislocations associés respectivement à l’écrouissage
et à la restauration.

L’approche phénoménologique propose de décrire le comportement macroscopique de
l’alliage en s’affranchissant de paramètres métallurgiques. L’identification des paramètres
est facilitée. Ce type d’approche permet d’intégrer des paramètres physiques dans la loi
de comportement. L’intérêt étant alors de relier le comportement mécanique avec des pa-
ramètres physiques observés ou issus de littérature (fraction de phases, taille de grains,
densité de dislocations...). Le modèle peut alors être plus à même de prendre en compte
des trajets de chargements thermomécaniques complexes. Cela nécessite souvent des es-
sais supplémentaires pour que le modèle soit valide sur des gammes de températures, de
vitesses de déformation et de refroidissement importantes.

L’approche non-unifiée offre la possibilité d’associer chaque mécanisme de déforma-
tion ou chaque phénomène observé avec des paramètres physiques et microstructuraux
pertinents. Des lois d’évolutions sont généralement proposées pour relier ces paramètres
avec des conditions thermiques et mécaniques appropriées permettant ainsi une meilleure
reproduction de la réponse mécanique du matériau. Ces lois d’évolution sont ensuite sou-
vent ajoutées aux lois de viscosité des phases dont les phénomènes modélisés sont issus.
Une loi de mélange est alors proposée pour pondérer la contribution au comportement
mécanique de chacune des phases présentes.
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Ce chapitre présente le matériau de l’étude ainsi que le procédé industriel considéré.
L’état de l’art (chapitre I) a montré des évolutions de la morphologie des phases α et
β et du comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V lors d’un refroidissement depuis
les hautes températures. Pour étudier et quantifier ces évolutions, des essais mécaniques
représentatifs du procédé industriel ont été développés et des techniques de préparation,
d’observations et d’analyses de la microstructure ont été utilisées. Ils sont exposés dans
ce chapitre.
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II.1 Matériau de l’étude
Le matériau étudié provient d’un lopin forgé de l’alliage Ti-6Al-4V de dimensions

φ240×240 mm dans lequel ont été prélevées des éprouvettes de caractérisation méca-
nique. La température de transus β de l’alliage est de 1000̊ C [Aubert & Duval 2012]. Sa
composition chimique, mesurée par spectroscopie d’émission optique à source étincelle,
est donnée dans le tableau II.1. La mesure est effectuée sous vide partiel, ce qui ne permet
pas de déterminer la quantité d’oxygène présente dans l’alliage [Meilland 2005].

Ti Al V Fe Nb Si Cr Cu Ni Pd Mo Co C B
% % % % ppm ppm ppm ppm ppm ppm ppm ppm ppm ppm

88,98 6,395 4,282 0,156 410 280 180 180 130 120 110 110 72 29

Tab. II.1 – Composition chimique de l’alliage Ti-6Al-4V mesurée par spectroscopie d’émission
optique à source étincelle

Le traitement thermomécanique subi par l’alliage Ti-6Al-4V lors du procédé industriel
va être présenté dans cette section. De plus, une étude sur l’homogénéité du lopin reçu
sera présentée.

II.1.1 Traitements thermomécaniques et microstructures asso-
ciées

Les traitements thermiques et mécaniques, appliqués à l’alliage Ti-6Al-4V, permettent
l’obtention d’un produit semi-fini ainsi que le contrôle de sa microstructure en terme de
morphologie de phases (sous-section I.1.3.2).

II.1.1.1 Procédé industriel

Le procédé industriel, réalisé par Aubert & Duval se décompose en trois étapes (Fig.
II.1) :

— le forgeage,
— le matriçage,
— le revenu de détensionnement.

t

θ

Tβ −

Forgeage

940̊ C

Matriçage

950̊ C, 2 h

Revenu

730̊ C

θ̇

Fig. II.1 – Traitement thermomécanique industriel
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Forgeage : Le matériau est mis en forme dans le domaine α+β. La haute température
de traitement permet de déformer plus facilement la matière afin d’obtenir un lopin. La
microstructure après refroidissement est de morphologie équiaxe. Les mesures de fraction
de phases effectuées montrent que la microstructure est composée de 82% de phase α et
de 18% de phase β (Fig. II.2 – (a)). Le lopin fourni par Aubert & Duval est issu de cette
première étape.

Matriçage : Le lopin est mis en forme dans le domaine α+β pendant 2 heures. Cela
permet d’obtenir un produit semi-fini. Dans le cas étudié, la nervure 3 du mât moteur
de l’Airbus A320 est considérée. Le traitement est effectué à 950̊ C afin d’obtenir la mi-
crostructure souhaitée. Il s’agit d’une microstructure équiaxe, composée de nodules α et
d’un liseré de phase β. Lors du refroidissement, des lamelles αII vont germer et croître. La
microstructure obtenue en fin de refroidissement est de morphologie duplex. Les mesures
effectuées par analyse d’images donnent une composition de phases de 18% pour la phase
β et de 82% pour la phase α (Fig. II.2 – (b)).

20̊ C 60̊ C/min ‖ 20̊ C

(a) (b)

Fig. II.2 – Microstructures de l’alliage Ti-6Al-4V : (a) après forgeage, (b) après traitement
thermique équivalent en temps et en température au matriçage et refroidissement à 60̊ C/min
[attaque Kroll | MEB | × 2000]

Revenu : Cette étape permet un détentionnement par restauration statique du maté-
riau. Elle a pour objectif de baisser les contraintes résiduelles.

II.1.1.2 Évolution microstructurale lors du traitement thermique étudié

Dans le cadre du projet FUI TiMaS, il a été décidé d’étudier particulièrement l’étape
de refroidissement à l’issue de l’opération de matriçage. En effet, c’est au cours de cette
étape du procédé que les contraintes résiduelles apparaissent en raison de forts gradients
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thermiques générés dans la pièce pouvant influencer la morphologie des phases en pré-
sence. L’influence du gradient thermique a fait l’objet d’une étude sur des éprouvettes
technologiques et d’une modélisation par éléments finis menées par des partenaires du
projet [Abrivard 2015, Forestier 2016]. Cette partie ne sera donc pas développée ici.

L’évolution microsctruturale provoquée par l’étape de matriçage est présentée sur la
figure II.3. La microstructure initiale issue de l’étape de forgeage est équiaxe 1©, composée
de nodules α et d’un liseré de phase β tel que cela est présenté sur la figure II.2 – (a).
Durant le chauffage, les grains β grossissent au détriment des nodules α 2©. Le maintien
à 950̊ C pendant 2 heures permet de faire croître les grains β. La microstructure avant
refroidissement est équiaxe 3©. Elle est composée d’une phase α et d’une phase β à
haute température (βHT ). Lors du refroidissement, cette phase βHT va se transformer en
une structure dite βt qui est composée des phases α et β. La phase α germe et croît
sous la forme de lamelles nommées αII dans la phase β tel que : βHT → βt = β + αII .
Les nodules α présents avant refroidissement sont alors nommés nodules αI pour les
différencier des lamelles αII . La vitesse de refroidissement pilote l’épaisseur des lamelles.
Un refroidissement rapide créera des lamelles αII plus fines 4.1©. Un refroidissement lent
créera des lamelles plus épaisses et moins nombreuses 4.2©.

I.1. Métallurgie et traitements thermomécaniques

t

✓

950˚C, 2h

✓̇
✓

FIG I.3 – Traitement thermomécanique

"
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FIG I.4 – Traitement thermomécanique
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Fig. II.3 – Évolution de la microstructure lors du traitement thermique de l’étape de matriçage

II.1.2 Anisotropie du lopin
Le lopin est une pièce massive. Le refroidissement après l’étape de forgeage entraine

une évolution de la température différente en chaque point du lopin. Cela peut induire des
évolutions microstructurales différentes qui peuvent influencer significativement le com-
portement mécanique local du matériau. L’état microstructural (phases et morphologies)
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et la réponse mécanique du lopin forgé ont alors été analysés. Des éprouvettes ont été
prélevées dans le lopin forgé en amont de l’étape de matriçage.

II.1.2.1 Hétérogénéité microstructurale

Pour étudier l’hétérogénéité microstructurale du lopin, deux zones, deux directions
de prélèvement et deux grossissements sont considérés. Les échantillons observés ont été
prélevés sur le disque supérieur N du lopin, au centre et sur le pourtour tel que cela
est présenté sur la figure II.4 – (a). Au centre, la microstructure a été observée dans la
direction longitudinale (D5) et dans la direction transverse (E5). Sur le pourtour, elle a
été étudiée dans la direction transverse (E1). Les images obtenues par microscopie optique
et par microscopie électronique à balayage (MEB) sont présentées sur les figures II.4 et
II.5.

y	

x	z	

D5	 E5	

E1	

E1	

D5	 E5	

DL	
DT	

∅240	×	240	mm	
(a) (b)

(c) (d)

Fig. II.4 – Étude de l’hétérogénéité microstructurale du lopin : (a) Échantillons prélevés dans
le disque supérieur N dans les directions (b & d) transverse (E1, E5) et (c) longitudinale (D5)
[attaque Kroll | Microscope Optique | × 100]
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Avec les observations au microscope optique à faible grossissement (Fig. II.4), on
peut observer du fibrage au centre du lopin. Dans la direction d’observation longitudinale
(D5) les nodules sont allongés dans la direction préférentielle DL formant des colonies de
nodules plus ou moins déformées. Dans la direction transverse (E5), des amas de nodules
sont observés. Ils correspondent sûrement au fibrage observé dans la direction y. Sur le
pourtour du lopin (E1), les nodules sont allongés sans direction préférentielle.

Les observations au MEB (Fig. II.5) montrent une légère différence dans l’arrangement
des nodules suivant une direction préférentielle entre D5 et E5. Les nodules sur le pourtour
du lopin (E1) semblent cependant plus déformés qu’au centre (E5) où l’écoulement de
la matière, lors du forgeage, est généralement plus faible. Il est cependant difficile de
quantifier clairement l’hétérogénéité microstructurale à cette échelle.

E1	y	

x	z	

D5	 E5	

E1	

E1	

D5	 E5	
D5	 E5	

DL	
DT	

∅240	×	240	mm	
(a) (b)

(c) (d)

Fig. II.5 – Étude de l’hétérogénéité microstructurale du lopin : (a) Échantillons prélevés dans
le disque supérieur N dans les directions (b & d) transverse (E1, E5) et (c) longitudinale (D5)
[attaque Kroll | MEB | × 1000]
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II.1.2.2 Hétérogénéité de la réponse mécanique

Pour étudier l’impact de l’étape de forgeage sur la réponse mécanique, le module
d’élasticité est mesuré sous chargement imposé (dans le domaine élastique) sur chaque
éprouvette prélevée dans la direction longitudinale avant de réaliser le traitement ther-
mique précédant l’essai de caractérisation mécanique (voir plus en détail la sous-section
II.2.2). Les résultats sont présentés sur la figure II.6 en fonction des positions de chaque
éprouvette prélevée dans la partie centrale C1 du lopin (Fig. II.7).

La majorité des résultats obtenus donne un module d’élasticité compris entre 110 GPa
et 120 GPa à température ambiante. Soit une différence de 10%, ce qui est plus faible
que l’erreur communément admise de 15% sur la mesure du module d’Young lors d’un
essai de traction. Ainsi, il semblerait que l’hétérogénéité microstructurale n’affecte pas le
comportement élastique macroscopique du matériau lors d’une sollicitation longitudinale
à température ambiante.

Fig. II.6 – Module d’élasticité à température ambiante après forgeage pour chaque éprouvette
prélevée dans la partie centrale du lopin

De plus, les essais réalisés sur l’alliage traité thermiquement aux mêmes conditions
que le matriçage (950̊ C / 2h) ont montré une bonne répétabilité et n’ont pas fait ap-
paraître d’anisotropie du comportement mécanique. Les deux heures de traitement ther-
mique doivent certainement uniformiser la microstructure et les caractéristiques méca-
niques pour chaque essai. Nous considèrerons donc par la suite, que la microstructure à
l’état de réception du lopin n’a pas d’influence, après traitement thermique, sur le com-
portement mécanique et sur l’évolution microstructurale.

42



II.2 Prélèvement des éprouvettes et essais mécaniques

II.2 Prélèvement des éprouvettes et essais mécaniques
Dans cette section, le prélèvement des éprouvettes et les essais mécaniques dévelop-

pés permettant de caractériser le comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V sous
différentes conditions thermiques et mécaniques sont présentés.

II.2.1 Prélèvement des éprouvettes de caractérisation du com-
portement mécanique

La forme des éprouvettes et leur prélèvement dans le lopin sont exposés dans cette
sous-section.

II.2.1.1 Localisation et marquage des éprouvettes prélevées dans le lopin

Les éprouvettes ont été prélevées selon les directions longitudinale et transverse du
lopin. Toutefois, afin d’éviter d’éventuels effets d’hétérogénéité microstructurale qui pour-
raient influencer le comportement mécanique, seules les éprouvettes prélevées dans la
direction longitudinale ont été utilisées dans cette étude.

Le prélèvement est effectué en trois étapes (Fig. II.7). Tout d’abord, deux disques,
supérieur (N) et inférieur (S) sont découpés. Ils ont servi à l’analyse de l’hétérogénéité
microstructurale du lopin présenté précédemment (sous-section II.1.2.1). Ensuite, les cy-
lindres C1 et C2 sont séparés. Pour finir, les éprouvettes sont prélevées dans la direction
longitudinale (C1) et transverse (C2).

Fig. II.7 – Localisation, marquage et prélèvement des éprouvettes dans le lopin
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Chaque éprouvette est numérotée en fonction de sa localisation et de sa direction de
prélèvement dans le lopin. Par exemple, pour l’éprouvette marquée d’une croix sur la
figure II.7, sa direction de prélèvement est C1 (direction longitudinale). Sa localisation
(colonne et ligne du quadrillage) est E4. Ainsi l’échantillon pris pour exemple se nomme
C1E4. Enfin, l’orientation de prélèvement ("Nord-Sud") est notée sur les parties supérieure
et inférieure de l’éprouvette, respectivement N et S.

II.2.1.2 Éprouvettes utilisées

La géométrie de l’éprouvette cylindrique utilisée est présentée sur la figure II.8. Elle
est utilisée pour caractériser le comportement mécanique en température de l’alliage Ti-
6Al-4V. Des échantillons sont ensuite prélevés post-mortem et observés suivant une coupe
longitudinale pour analyser la microstructure.

Fig. II.8 – Géométrie d’éprouvette de traction/relaxation/traction en température
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La zone utile est assez grande pour assurer un faible gradient thermique lors du chauf-
fage par induction et pour mesurer la déformation avec un extensomètre. Les têtes d’éprou-
vettes sont filetées pour l’amarrage dans les mors de la machine d’essais mécaniques.

II.2.2 Essais mécaniques en température

L’étude bibliographique (chapitre I) a montré que le comportement mécanique et l’évo-
lution microstructurale de l’alliage Ti-6Al-4V, durant un refroidissement, dépendent prin-
cipalement de trois paramètres :

— la vitesse de refroidissement,
— la température,
— la vitesse de déformation.

Une matrice d’essais a été proposée et des essais ont été développés afin de dissocier l’effet
de chaque paramètre sur le comportement mécanique et l’évolution microstructurale. Une
représentation schématique de ces trois paramètres est proposée sur la figure II.9. Elle
sera utilisée sur les figures suivantes afin de bien identifier le paramètre étudié.

ε

tθ

Température Vitesse de déformation

Vitesse de refroidissement

Fig. II.9 – Représentation des conditions de temps/Température et temps/Déformation étudiés
lors du refroidissement suivant le matriçage

II.2.2.1 Matrice d’essais

L’étude du comportement mécanique et de l’évolution microstructurale durant le re-
froidissement nécessite d’étudier chaque paramètre indépendamment. Ainsi, trois vitesses
de refroidissement ont été étudiées :

— 5̊ C/min pour connaître le comportement mécanique et la microstructure proche
de l’équilibre thermodynamique,

— 60̊ C/min qui est la vitesse de refroidissement moyenne mesurée sur les pièces
matricées par Aubert & Duval,

— 200̊ C/min pour avoir une vitesse de refroidissement similaire à celle observée à la
surface du lopin.

Neuf températures ont été considérées entre 950̊ C (température de traitement thermique)
et 20̊ C pour la vitesse de refroidissement médiane (60̊ C/min). Pour les vitesses de re-
froidissement de 5 et 200̊ C/min, des essais aux températures de 900, 700, 500, 300 et
20̊ C ont été réalisés. Trois vitesses de déformation ont été analysées 10−4, 10−3, 10−2 s−1,
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notamment au-dessus de 500̊ C où le comportement viscoplastique est très important
(sous-section I.2.1.1). La matrice d’essais réalisée en fonction de ces trois paramètres est
présentée dans le tableau II.2. Chaque essai est associé à une éprouvette différente dont
la désignation a été présentée sur la figure II.7.

θ̇ (̊ C/min) θ (̊ C)
ε̇ (s−1)

10−2 10−3 10−4

N/a1 950 C1F10 C1E7 C1E8
5

900
C1H4

60 C1G5 C1G6 C1G9
200 C1H5
60 800 C1F1 C1G2 C1F3
5

700
C1B4

60 C1E5 C1E3, C1E9, C1E10 C1E4
200 C1B3
60 600 C1F4 C1F5 C1F6
5

500
C1A6

60 C1F7
200 C1A5
60 400 C1H9 C1F8
5

300
C1I4

60 C1E6
200 C1I5
5

20
C1B7

60 C1B8 C1D2
200 C1B5

Tab. II.2 – Récapitulatif des essais de traction/relaxation/traction réalisés

ε

tθ

Trois essais de répétabilité ont été effectués à 700̊ C à une vitesse de déformation
imposée de 10−3 s−1 sur des éprouvettes ayant subi un traitement thermique in-situ (950̊ C
/ 2h) suivi d’un refroidissement à la vitesse de 60̊ C/min. Le faible écart de contrainte
entre chaque essai (< 5 MPa) a permis de valider l’essai mécanique développé pour cette
étude.

II.2.2.2 Essais mécaniques avec traitement thermique in-situ

Pour caractériser le comportement mécanique lors du refroidissement à l’issue d’un
traitement thermique donné, il faut être capable de réaliser le traitement thermique sur

1. Non applicable : aucun refroidissement n’a été réalisé.
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la machine d’essais. La vitesse de refroidissement doit être finement pilotée afin d’être
représentative du traitement thermique industriel. De plus, l’essai doit être semblable
aux conditions de temps/température et temps/déformation subies lors du traitement
thermique. Enfin, l’étude de l’évolution microstructurale lors du refroidissement nécessite
de pouvoir caractériser les fractions des phases α et β ainsi que leurs morphologies à la
température étudiée.

Les figures II.10 – (a & b) présentent le traitement thermique et le type d’essais mis
en œuvre. Avant de réaliser le traitement thermique, une mesure du module d’élasticité
est réalisée à température ambiante afin de caractériser l’hétérogénéité du lopin tel que
cela a été décrit précédemment (sous-section II.1.2.2). Ensuite, l’éprouvette est chauffée
à la vitesse de 100̊ C/min jusqu’à 950̊ C puis maintenue à cette température pendant 2
heures. Le traitement thermique est équivalent à l’étape de matriçage en terme de temps
et de température de traitement. Le refroidissement est ensuite contrôlé avec précision
(5, 60 ou 200̊ C/min) jusqu’à la température d’essai désirée. La température est alors
maintenue pendant la réalisation de l’essai mécanique. À l’issue de l’essai, l’éprouvette
subit une trempe forcée pour limiter l’évolution microstructurale jusqu’à la température
ambiante. Le traitement thermique, le refroidissement jusqu’à la température d’essai et la
trempe forcée sont réalisés sur la machine d’essai mécanique sous chargement nul. Dans
la suite du manuscrit une distinction sera faite entre le refroidissement contrôlé (jusqu’à
la température d’essai) et la trempe forcée (jusqu’à température ambiante et permettant
de limiter l’évolution microstructurale).

t

θ

950˚C, 2h

θ̇

θ

Trem
peÉquivalent t-θ au

TTh du matriçage

t

εt (%)

0

1

2

10 min

Retour à 0 kN

ε̇

ε̇

×

×

(a) (b)

Fig. II.10 – Essai global, (a) traitement thermique in-situ et (b) essai méca-
nique à l’isotherme

ε

tθ

Les simulations par éléments finis réalisées avec le logiciel Forge R© par Aubert & Du-
val et les mesures de dilatométrie effectuées dans cette étude fournissent une dilatation
thermique de l’alliage Ti-6Al-4V de l’ordre de 1% entre 950̊ C et 20̊ C. Les essais réali-
sés, pour être représentatifs du traitement thermique en terme de niveau de déformation,
commencent donc par une sollicitation en traction, pilotée en déformation à la vitesse
de déformation choisie, jusqu’à 1% de déformation totale. Ensuite, la déformation est
maintenue à 1% pendant 10 minutes. Cette étape permet une relaxation des contraintes
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visqueuses du matériau [François 2015] jusqu’à l’obtention des contraintes internes (non
visqueuses). La relaxation permet également de caractériser le comportement du matériau
pour de très faibles vitesses de déformation. En effet, il est possible d’atteindre des vi-
tesses de déformation jusqu’à 10−7 s−1 lors du maintien en déformation. La dernière étape
consiste en un nouveau chargement en traction à la même vitesse de déformation impo-
sée que précédemment jusqu’à 2% de déformation totale. Celui-ci permet d’étudier une
éventuelle évolution de l’écrouissage lors de la relaxation et dont l’effet serait visible lors
de ce second chargement mécanique. De plus, l’éprouvette est faiblement déformée ce qui
permet d’étudier par la suite la microstructure à la température d’essai. Enfin, un retour
à zéro force est imposé avant la trempe forcée afin de ne pas contraindre l’éprouvette.

Pour pouvoir comparer les essais entre-eux, une remise à zéro de la base de mesure
de l’extensomètre est réalisée juste avant de lancer l’essai à la température souhaitée. La
dilatation thermique induite lors du traitement thermique, alors mesurée par extensomé-
trie, est donc remise à zéro avant essai. Cela a pour effet de commencer tous les essais
avec une déformation nulle. La dépendance de la base de mesure de l’extensomètre avec
la dilatation thermique ne modifie que très légèrement les valeurs du module d’Young et
de la déformation mesurées lors de l’essai. Par commodité, cette dépendance est négligée
dans la suite du manuscrit.

II.2.2.3 Moyens d’essais utilisés et mis en place

Les moyens d’essais développés permettent de réaliser le traitement thermique in-
situ, les essais de traction/relaxation/traction ainsi que la trempe pour limiter l’évolution
microstructurale du matériau. Ils sont présentés sur les figures II.11 – (a & b).

Les essais de traction/relaxation/traction on été réalisés avec une machine hydraulique
Schenck Hydroplus PSB de 250 kN 1©. Le traitement thermique est réalisé par induction
sur la machine d’essais mécaniques en raison de vitesses de refroidissement trop rapides
qui interdisent l’utilisation d’un four. Le chauffage de la zone utile est donc obtenu par
induction grâce à un générateur d’une puissance de 2 KW 2© et d’un régulateur 3©, tout
deux du fabricant CELES. La spire d’induction 6© permet un chauffage uniforme de la
zone utile de l’éprouvette. Elle est composée de 5 boucles. La mesure de la température
de l’éprouvette est effectuée par un thermocouple de type K 7© soudé au centre de la
zone utile. Les mors à serrage hydraulique 5©, permettant l’amarrage de l’éprouvette,
sont refroidis par un circuit d’eau. Le pilotage de l’essai mécanique est effectué par un
extensomètre haute température à tiges réfractaires en alumine ayant une base de mesure
de 10 mm 8©. L’ensemble de ce dispositif est relié à un ordinateur et un boîtier d’ac-
quisition TestStarTM IIs 4© qui pilotent le traitement thermique et l’essai mécanique et
enregistrent les données obtenues. Les programmes d’essais sont développés à l’aide du lo-
giciel MTS MultiPurpose TestWare R©. Pour terminer l’essai, une spire avec des buses d’air
9© à ouverture manuelle permet la trempe forcée dont l’objectif est de "figer" l’évolution

microstructurale provoquée par la chute de la température.
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Avant le traitement thermique, un vernis céramique au nitrure de bore est pulvérisé sur
l’éprouvette. Celui-ci permet de limiter l’oxydation de l’éprouvette au cours des différentes
étapes de l’essai in-situ. De plus, sa très bonne conductivité thermique [Greim 2012]
permet d’homogénéiser la température en surface de l’éprouvette et ainsi de diminuer le
gradient thermique de la zone utile de l’éprouvette.

1

3

4

2

(a)

5	
  

5	
  

6	
  

7	
  

8	
  

9	
  

Fig. II.11 – Dispositif expérimental de l’es-
sai de traction/relaxation en température. (a)
Vue globale : 1©machine hydraulique, 2© gé-
nérateur et 3© régulateur de chauffage par in-
duction, 4© PC d’acquisition de données. (b)
Vue rapprochée : 5©mors hydrauliques refroi-
dis, 6© spire de chauffage par induction, 7©
thermocouple, 8© extensomètre haute tempé-
rature, 9© spire de refroidissement forcé

ε

tθ

(b)
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II.3 Analyses microstructurales
La préparation, l’observation et l’analyse des phases en présence et de leurs morpho-

logies sont exposées dans cette section.

II.3.1 Préparation métallographique et observations
À l’issue de la trempe forcée finalisant l’essai de traction/relaxation/traction présenté

précédemment (sous-section II.2.2.2), une partie du centre de la zone utile est prélevée par
tronçonnage afin d’étudier la microstructure dans la direction longitudinale de l’éprou-
vette. L’échantillon est ensuite enrobé à chaud dans une résine phénolique avant polissage.

La préparation des échantillons avant observation est réalisée suivant ces quatre étapes :
— pré-polissage à l’aide d’un disque Cameo R© Silver et d’un liquide abrasif de 6 µm,
— polissage avec un disque feutre de 9 µm et un liquide abrasif de 6 µm,
— polissage final avec un feutre de finition et une solution liquide composée de silice

coloïdale (90%) et d’eau oxygénée H2O2 (10%),
— attaque chimique de type Kroll pendant 30 secondes pour révéler la microstructure.

Le réactif est composé de : 2 mL d’acide fluorhydrique (HF), 6 mL d’acide nitrique
(HNO3), 100 mL d’eau.

Les observations en microscopie optique de la microstructure sont réalisées sur un mi-
croscope inversé Leica Reichert MEF4 M. Il a été essentiellement utilisé pour caractériser
l’homogénéité du lopin.

Le microscope électronique à balayage (MEB) FEI Nova NanoSEM 450 est utilisé
pour étudier l’évolution microstructurale lors du refroidissement. Les clichés réalisés sont
employés pour quantifier les phases en présence et les dimensions caractéristiques de leurs
morphologies. Le détecteur ETD (Everhart Thornley Detector), sous haute tension (15
kV), est utilisé pour capter les électrons secondaires permettant d’obtenir un contraste
topographique. En effet, le réactif Kroll attaque préférentiellement la phase α. La phase
β se retrouve alors en sur-épaisseur sous forme de lamelles assez fines qui réfléchissent
plus d’électrons. La phase β apparaît alors plus claire sur l’image obtenue créant ainsi le
contraste topographique.

Pour évaluer les phases en présence et leurs évolutions tout au long du refroidisse-
ment, des images sont prises au MEB pour chaque température et chaque vitesse de
refroidissement étudiées. Trois grossissements (× 500, × 1000, × 2000) et cinq images
par grossissement sont considérés afin de réaliser une étude statistique fiable. Les grossis-
sements différents permettent de ne pas favoriser la fraction d’une phase par rapport à
une autre. Par exemple pour un grossissement faible × 500, la phase β est souvent mal
détectée par le logiciel d’analyse d’images qui aura tendance à sur-estimer la proportion
de celle-ci au détriment de la proportion des lamelles αII .
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II.3.2 Analyse d’images
La quantification des phases en présence et des dimensions caractéristiques de leurs

morphologies est réalisée par analyse d’images. L’étude bibliographique (sous-section
I.1.4) a montré que, lors d’un refroidissement depuis le domaine de transformation β→α,
les proportions de phases et leurs morphologies évoluent. La microstructure pouvant avoir
un effet sur le comportement mécanique, son étude est nécessaire pour pouvoir, par la
suite, décrire et modéliser au mieux la réponse mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V.

II.3.2.1 Quantification des phases

La quantification des différentes phases est réalisée via une analyse d’images avec le
logiciel Aphelion. Des scripts spécifiques ont été développés afin de détecter les textures
(échelle de gris pour le contraste topographique), les formes (nodules, lamelles) et leurs
dimensions [Souchier 1991, Dubus 1998]. Cela permet de discrétiser chaque phase. Les
figures II.12 – (a, b & c) présentent un exemple de détection des phases en présence.

60̊ C/min ‖ 500̊ C ‖ 10−2 s−1

Fig. II.12 – Détermination de la proportion
de phases présentes à la tempérture d’essai et
à la vitesse de refroidissement choisies : (a)
image initiale ; détection de (b) la phase α de
morphologie nodulaire, (c) la phase β [attaque
Kroll | MEB | × 2000]

(a)

(b) (c)
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La figure II.12 – (a), par exemple, est l’image brute obtenue au MEB faisant l’objet
de l’analyse. La figure II.12 – (b) présente la détection de la phase α de morphologie
nodulaire αI (contour jaune). La fraction de phase est obtenue en réglant une gamme de
niveaux de gris bien spécifique pour ne pas détecter la phase β plus claire et en précisant
la dimension et la forme pour ne pas détecter la phase α de morphologie lamellaire αII .
En modifiant les paramètres précédents il est possible de détecter la phase β (Fig. II.12
– (c)). Enfin la proportion de lamelles αII est déduite des fractions de αI et de β.

II.3.2.2 Mesure de dimensions caractéristiques des phases

Lors d’un refroidissement, l’épaisseur des lamelles αII est généralement reliée à la
vitesse de refroidissement car elle est fonction de la température et du temps passé aux
hautes températures dans le domaine de transformation β→α. Pour notre étude, trois
vitesses de refroidissement et neuf températures d’essais ont été définies. L’épaisseur des
lamelles doit donc être mesurée pour chaque condition de refroidissement. Il peut être
également intéressant de mesurer la taille des nodules αI qui sont responsables d’une
partie de la plasticité de l’alliage Ti-6Al-4V (sous-section I.2.1).

Les mesures d’épaisseurs de lamelles αII et de tailles de nodules αI sont effectuées par
analyse d’images avec le logiciel Olympus analySIS docu. Celui-ci permet de mesurer la
distance entre deux points sélectionnés manuellement sur l’image et d’en déterminer la
longueur réelle grâce à la connaissance du grossissement et de la résolution de l’image.
Les mesures des épaisseurs de lamelles αII sont réalisées sur 12 grains βt environ avec un
nombre de lamelles par grains compris entre 7 et 30. L’objectif ici est obtenir un résultat
statistiquement plus fiable. La taille des nodules αI est mesurée sur une quarantaine de
nodules minimum. 8 mesures de diamètre sont effectuées par nodule pour des résultats
plus fiables.

II.3.3 Influence d’une analyse post-mortem de la microstructure
sur les résultats obtenus

Les échantillons sont observés post-mortem à température ambiante. Outre les chan-
gements de phases et de tailles de grains/nodules/lamelles, issus du traitement thermique
et du refroidissement contrôlé (sous-section I.1.4), le temps de maintien en température
pour réaliser l’essai ainsi que la trempe forcée post-essai peuvent influencer la microstruc-
ture observée au MEB. Il est donc nécessaire de tenir compte de ces éventuelles évolutions
afin d’évaluer au mieux la microstructure au moment de l’essai.

Nous faisons l’hypothèse qu’il n’y a pas de recristallisation dynamique induite par le
chargement mécanique. En effet, la sollicitation mécanique jusqu’à 2% de déformation
n’est certainement pas suffisante pour faire évoluer les différentes morphologies de phases.
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II.3.3.1 Influence de la trempe forcée sur les observations post-mortem

La trempe forcée a été mise en place afin de limiter l’évolution microstructurale éven-
tuelle qu’aurait favorisé un refroidissement lent. Cependant, les morphologies de phases et
leurs dimensions peuvent quand même évoluer lors de la trempe forcée, en particulier si la
trempe forcée a lieu dans le domaine de transformation β→α (au delà de 800̊ C environ,
d’après Elmer [Elmer 2005]). Il est alors opportun de se demander si cette transforma-
tion favorise une phase plutôt qu’une autre et si les observations effectuées à température
ambiante ne sont pas impactées par cette trempe rapide.

La vitesse moyenne de la trempe forcée est de l’ordre de 24̊ C/s, soit 1460̊ C/min.
Précédemment, à l’aide d’un diagramme TRC proposé par Da̧browski [Da̧browski 2011b]
(Fig. I.9 – (a)), nous avons remarqué qu’au delà d’une vitesse de trempe de 9,5 C̊/s pour
des refroidissements depuis les températures supérieures à 800̊ C il y a germination et
croissance d’aiguilles d’une phase martensitique α’. Qu’en est-il des observations effectuées
à froid ?

Pour étudier cela, il est plus simple de considérer dans un premier temps la micro-
structure d’un essai à 950̊ C qui n’a subi aucun refroidissement préalable. La littérature
nous apprend qu’à cette température, la microstructure est bi-phasée (α +β), avec des
nodules αI et des grains β de morphologie équiaxe. Lors d’un refroidissement classique,
la phase β évolue en une structure bi-phasée βt (=αII+β). Lors d’une trempe forcée, la
microstructure obtenue est présentée sur la figure II.13 — (a). En plus de la présence des
nodules αI , l’alliage répond, à cette trempe rapide, par la germination d’une phase de
morphologie lamellaire. Il est possible que ce soit de la martensite α’ ou une structure bi-
phasée βt avec des lamelles αII fines. Cependant une analyse par diffraction des rayons X
n’a pas permis de confirmer ou d’infirmer une de ces hypothèses. La trempe forcée a donc
un effet sur l’évolution microstructurale à 950̊ C. La structure βt observée à température
ambiante correspond à la phase β présente à 950̊ C avant la trempe.

950̊ C ‖ 10−4 s−1 60̊ C/min ‖ 700̊ C ‖ 10−4 s−1

(a) (b)

Fig. II.13 – Effet de la trempe rapide sur la microstructure : (a) 950̊ C, (b) 700̊ C [attaque Kroll
| MEB | × 2000]

53



CHAPITRE II. MATÉRIAU, EXPÉRIMENTATIONS ET MÉTHODES D’ANALYSES

Cette observation est à confronter à un essai ayant subi un refroidissement préalable
comme par exemple un refroidissement à 60̊ C/min suivi d’un essai mécanique à 700̊ C
(Fig. II.13 – (b)). Les lamelles résultantes du refroidissement contrôlé sont plus épaisses
(780 nm contre 379 nm pour l’essai à 950̊ C) en raison d’un temps long nécessaire pour
atteindre 700̊ C à la vitesse de 60̊ C/min (4 min contre 0,17 min pour l’essai précédent).
La trempe rapide administrée au matériau, ne semble pas créer de nouvelles lamelles. La
transformation de phase, initiée par le refroidissement contrôlé, était déjà terminée avant
la trempe rapide. En effet, à 700̊ C l’éprouvette se trouve hors du domaine de transfor-
mation β→α. Il n’y a donc pas de germination et de croissance de phases provoquées par
la trempe rapide à 700̊ C.

En résumé, la trempe forcée depuis une température se trouvant dans le domaine de
transformation β→α, comme 950̊ C par exemple, peut faire apparaître des lamelles qui ne
sont pas forcément présentes à la température d’essai. Pour les températures inférieures
au domaine de transformation β→α (exemple : 700̊ C), la transformation de phases est
considérée comme terminée avant la trempe forcée. La trempe forcée ne fait donc pas
apparaître de nouvelles lamelles.

II.3.3.2 Effet du temps de maintien en température sur la microstruture
observée

La transformation microstructurale, étudiée lors du refroidissement contrôlé, est un
phénomène de diffusion thermiquement activé dépendant du temps. Le domaine de trans-
formation β→α, déterminé dans le chapitre précédent, se situe entre 950̊ C et 820̊ C
environ [Katzarov 2002, Sha 2009]. Cependant lors d’un maintien en température dans le
domaine de transformation, pour effectuer un essai par exemple, la microstructure évolue.

Pour étudier ce phénomène, les microstructures de deux essais refroidis à 60̊ C/min
jusqu’à 900̊ C sont maintenues à cette température durant des temps différents. Le premier
essai, sollicité à la vitesse de déformation de 10−2 s−1, est arrêté à 1% de déformation
totale, avant relaxation. Il passe alors 8 secondes à 900̊ C, comprenant la stabilisation en
température (' 3 s), l’essai à 10−2 s−1 (1 s) et le retour à une force nulle (' 4 s). La
microstructure obtenue est présentée sur la figure II.14 – (a). Le second essai est réalisé
à la vitesse de 10−2 s−1 et il est arrêté à 2% de déformation totale, soit une durée de
609 secondes environ (stabilisation : ' 3 s → chargement : 1 s → relaxation : 600 s →
rechargement : 1 s → zéro force : ' 4 s). Sa microstructure est illustrée sur la figure
II.14 — (b). Il est alors observé que l’épaisseur des lamelles αII est plus grande dans le
cas où l’éprouvette passe plus de temps à 900̊ C. On s’affranchit, dans un premier temps,
de la sollicitation mécanique qui peut parfois influencer les sites de germination et la
croissance de lamelles αII . Les déformations imposées étant faibles (2% au maximum), on
peut donc faire l’hypothèse que la microstructure n’évolue pas sous l’effet d’un chargement
mécanique.
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Le refroidissement à 60̊ C/min, entre 950 et 900̊ C permet la germination et le début
de la croissance des lamelles αII . Pour l’éprouvette exposée à la température de 900̊ C
durant 8 secondes, les lamelles sont présentes et sont très fines. Pour l’éprouvette qui
a passé 609 secondes à 900̊ C, le temps de maintien à cette température a permis aux
lamelles αII de croître. Cette évolution est en adéquation avec une augmentation du taux
de transformation de phase β→α évoquée précédemment avec les diagrammes TTT (sous-
section I.1.4.3). Il y a donc une évolution de la microstructure induite par le temps d’essai,
qu’il est nécessaire de considérer pour l’analyse des fractions surfaciques des phases en
présence à 900̊ C. La trempe forcée suivant l’essai stoppe la croissance des lamelles αII ,
mais elle peut créer des aiguilles de martensite ou des lamelles αII très fines sur des
sites de germination de lamelles αII non utilisés. Ainsi, même en s’affranchissant de la
sollicitation mécanique, il est difficile de conclure sur les phases observées post-mortem
issues d’un essai à 900̊ C.

60̊ C/min ‖ 900̊ C ‖ 10−2 s−1 ‖ 8 s 60̊ C/min ‖ 900̊ C ‖ 10−2 s−1 ‖ 609 s

(a) (b)

Fig. II.14 – Effet du temps de maintien sur l’évolution microstructurale à
900̊ C : (a) 8 s, (b) 609 s [attaque Kroll | MEB | × 2000]

ε

tθ

Aux autres températures, cette évolution de phases durant l’essai n’est pas significa-
tive. En effet, pour les essais réalisés aux autres températures et ayant subi un refroidisse-
ment contrôlé avant l’essai (θ ≤800̊ C ), la proportion et les dimensions des morphologies
de phases n’évoluent plus durant l’essai car l’éprouvette est hors du domaine de transfor-
mation β→α.

En résumé, ces deux effets (trempe et temps de maintien en température), inhérents
à l’essai in-situ développé, ont un impact sur les observations microstructurales post-
mortem réalisées pour les essais menés dans le domaine de transformation β→α. Pour les
essais réalisés à 950̊ C, il convient de ne pas tenir compte des lamelles observées car elles
sont apparues durant la trempe forcée. Pour les essais réalisés à 900̊ C, il est difficile de
déterminer les proportions et les dimensions des morphologies de phases présentes à cette
température.
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II.4 Dilatation thermique
La dilatation thermique d’un matériau solide se caractérise par une augmentation de

son volume à pression constante provoquée par une augmentation de sa température.
Dans notre étude, le matériau se dilate durant le chauffage et se rétracte durant le refroi-
dissement. La dilatation thermique de l’alliage Ti-6Al-4V a été mesurée, dans la direction
longitudinale de prélèvement dans le lopin, par deux méthodes : la dilatométrie et l’ex-
tensométrie.

II.4.1 Dilatométrie
Le coefficient de dilatation thermique a été mesuré grâce à un dilatomètre horizontal

à poussoir Netzsch DIL 402 C. Des échantillons cylindriques de diamètre 6 mm et de
longueur 25 mm sont utilisés pour cette campagne d’essais. Ils sont prélevés selon la
direction longitudinale du lopin. Cette campagne comprend 7 essais avec des vitesses de
chauffage et de refroidissement de 5, 10, 15 et 20̊ C/min.

La vitesse de refroidissement étant limitée par le four du dilatomètre à 20̊ C/min, des
mesures de dilatation thermique ont également été effectuées par extensométrie.

II.4.2 Extensométrie
Les mesures par extensométrie ont permis de déterminer le coefficient de dilatation

thermique de l’alliage Ti-6Al-4V à des vitesses de refroidissement jusqu’à 200̊ C/min
(borne haute de notre étude). Une quarantaine de mesures a été réalisée.

Le système de chauffage par induction et la mesure de la déformation par extensomètre,
employés pour les essais mécaniques (Fig. II.11), sont utilisés pour déterminer la dila-
tation thermique de l’alliage. En effet, chaque éprouvette subit un traitement thermique
et un refroidissement in-situ sur la machine hydraulique de caractérisation mécanique
avant un essai de traction/relaxation/traction. L’extensomètre est plaqué sur l’éprou-
vette avant le chauffage et le système d’acquisition enregistre les mesures de dilatation
thermique données par l’extensomètre durant toutes les étapes du traitement thermique
et notamment durant le refroidissement. Ce qui permet de déterminer un coefficient de
dilatation thermique pour chaque essai réalisé.

56



II.5 Conclusions partielles

II.5 Conclusions partielles
Dans ce chapitre, le matériau de l’étude a été présenté. Les essais de caractérisation

mécanique développés et utilisés pour déterminer la réponse mécanique de l’alliage Ti-6Al-
4V ont été exposés. Enfin, un protocole de préparation et d’analyse de la microstructure
a été développé.

Matériau de l’étude
Le matériau de l’étude a été présenté au travers de son procédé industriel, de son état

métallurgique et de sa réponse mécanique élastique.

Le procédé industriel est composé de trois étapes : forgeage, matriçage et revenu. Le
matériau, à l’état de réception est un lopin forgé dont la microstructure est de morphologie
équiaxe composée principalement de la phase α et de 18% de la phase β. Les étapes du
procédé industriel sont réalisées sub-transus β. La microstructure obtenue après l’étape
de matriçage est de type duplex, composée essentiellement de la phase α présente sous
forme de nodules et de lamelles.

La microstructure du lopin est anisotrope. Les observations microstructurales au centre
de celui-ci montrent que les nodules α sont allongés dans la direction longitudinale (fi-
brage) et sont regroupés sous forme d’amas de nodules dans la direction transverse. Cette
anisotropie microstructurale ne semble pas impacter les propriétés élastiques de l’alliage
Ti-6Al-4V où les valeurs de module d’Young mesurées pour chaque éprouvette sont sem-
blables.

Essais mécaniques en température avec traitement thermique in-
situ

L’étude du comportement mécanique et de l’évolution microstructurale porte sur le
traitement thermique associé à l’étape de matriçage. Des éprouvettes cylindriques ont alors
été prélevées dans le lopin issu de l’étape de forgeage. Chaque éprouvette est désignée en
fonction de sa position et de sa direction de prélèvement dans le lopin.

Une matrice d’essais composée de trois vitesses de refroidissement (5, 60 et 200̊ C/min),
neuf températures d’essais (950̊ C à 20̊ C) et trois vitesses de sollicitation (10−4, 10−3, 10−2

s−1) a été proposée. L’objectif est de caractériser le comportement mécanique et l’évolution
microstructurale pour les différentes conditions thermiques et mécaniques que peut subir
une pièce industrielle lors du traitement thermique.

Une machine d’essais mécaniques a été développée dans cette optique. Elle permet
de réaliser le traitement thermique et le refroidissement in-situ grâce à un système de
chauffage par induction et de mesure de la température par thermocouples. Les essais
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de traction/relaxation/traction sont pilotés en déformation à l’aide d’un extensomètre
jusqu’à une déformation totale de 2%. L’éprouvette est ensuite trempée rapidement à
l’aide de buses d’air afin de figer la microstructure, facilitant l’observation et l’analyse de
la microstructure des éprouvettes post-mortem.

Analyses microstructurales
Ces analyses ont pour objectif de déterminer l’état métallurgique de l’alliage Ti-6Al-4V

à différentes instants du refroidissement contrôlé suivant le traitement thermique.

La préparation des échantillons avant l’étude de la microstructure a été présentée.
Elle commence par une étape de prélèvement d’un échantillon sur l’éprouvette d’essai
mécanique par tronçonnage. L’échantillon est ensuite enrobé, poli et attaqué avant une
observation au microscope optique ou au MEB.

Des clichés à différents grossissements sont réalisés au MEB afin de faire une étude
de la microstructure. L’analyse d’images a été utilisée afin de quantifier les proportions
de chacune des phases présentes pour les différentes conditions de temps/température et
temps/déformation étudiées. Cette technique a également permis de mesurer la taille des
nodules αI et l’épaisseur des lamelles αII .

Les effets de la trempe forcée et du maintien en température sur l’évolution micro-
structurale ont également été discutés. Des lamelles, non présentes à 950̊ C, apparaissent
lors de la trempe forcée. Il convient de les négliger lors des analyses car elles sont seule-
ment provoquées par la trempe. Pour les essais réalisés dans le domaine de transformation
β→α, la microstructure évolue durant l’essai.

Dilatation thermique
Des mesures de dilatation thermique ont été réalisées lors du refroidissement. La dila-

tométrie et l’extensométrie sont les deux méthodes de mesure qui ont été employées.

La dilatométrie a permis de réaliser des mesures pour des vitesses de refroidissement
de 5 à 20̊ C/min. L’extensométrie a été utilisée pour déterminer la dilatation thermique
de l’alliage Ti-6Al-4V sur une quarantaine d’éprouvettes aux vitesses de refroidissement
de 5, 60 et 200̊ C/min.
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Chapitre III

Comportement thermomécanique et
métallurgie de l’alliage Ti-6Al-4V
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Le comportement thermomécanique et métallurgique de l’alliage Ti-6Al-4V est pré-
senté dans ce chapitre. L’étude bibliographique (chapitre I) a mis en évidence trois pa-
ramètres pouvant influencer le comportement mécanique et l’évolution microstructurale
durant la phase de refroidissement :

— la vitesse de refroidissement,
— la température,
— la vitesse de déformation.

Les effets de chacun de ces paramètres sont présentés et discutés en s’appuyant plus
particulièrement sur les relations entre la microstructure et le comportement mécanique
sous chargement monotone. Les analyses métallographiques présentées utilisent certaines
données issues des travaux de stage de Pham [Pham 2014].
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III.1 Propriétés élastiques
Les dépendances du module d’Young et du coefficient de dilatation thermique de

l’alliage Ti-6Al-4V avec la température sont exposées dans cette section. Les résultats
présentés sont issus de l’étape de refroidissement contrôlé. Pour respecter cette évolution
thermique, ils seront donc décrits depuis les hautes vers les basses températures.

III.1.1 Module d’Young

La dépendance du module d’Young avec la température lors du refroidissement est
présentée sur la figure III.1 – (a). Les valeurs présentées sont moyennées sur plusieurs
essais (sous-section II.2.2.1). Une hausse rapide du module d’élasticité est observée entre
950̊ C et 500̊ C. Elle est suivie ensuite d’un palier entre 500̊ C et 300̊ C puis augmente
entre 300̊ C et 20̊ C. La détermination du module d’élasticité à l’aide d’un essai mécanique
est délicate au delà de 700̊ C en raison d’une faible limite d’écoulement. La zone élastique
est alors très petite et il n’est pas simple de la dissocier de la partie plastique. Ceci en
dépit d’un échantillonnage plus important de la mesure durant l’essai.
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Fig. III.1 – Évolution du module d’élasticité avec la température : (a) essais
mécaniques réalisés, (b) données issues de la littérature obtenues mécanique-
ment et par ultrason (US)
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Cette évolution singulière de la valeur du module d’élasticité entre 500̊ C et 300̊ C a
également été observée par Veiga et al. [Veiga 2012] (Fig. III.1 – (b)). Ils n’en déter-
minent cependant pas la cause. Noroy-Nadal [Noroy-Nadal 2002] montre qu’il n’y a pas
de différence de module d’Young entre un alliage Ti-6Al-4V traité thermiquement dans le
domaine α+β et un autre traité dans le domaine β. En effet, le module d’élasticité est une
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propriété physique. La température de traitement thermique n’a donc pas d’influence sur
la valeur du module d’élasticité. Ceci est vrai dans la mesure où la cinétique d’évolution de
la microstructure correspond aux mêmes domaines de transformations microstructurales
du diagramme TRC pour les deux traitements thermiques (Fig. I.10). En conséquence,
le module d’élasticité n’est pas dépendant des vitesses de refroidissement étudiées (même
domaine de transformation). [Collings 2007]

Le module d’élasticité a également été déterminé durant le chauffage. Les résultats
montrent une diminution quasi linéaire du module d’élasticité avec l’augmentation de
la température entre 20̊ C et 450̊ C (Fig. III.1 – (a)). Ainsi, il est difficile de conclure
sur cette évolution de module entre 500̊ C et 300̊ C durant le refroidissement. Il est peu
probable que cela provienne d’un effet d’anisotropie du lopin forgé car les localisations
de prélèvement des éprouvettes, utilisées pour ces températures, sont différentes (sous-
section II.2.1.1). De plus, dans le chapitre précédent l’anisotropie du lopin forgé, d’un
point de vue mécanique et microstructural, a été discutée. Les conclusions étaient que,
avant traitement thermique, même si une hétérogénéité microstructurale est observée,
celle-ci n’a aucune incidence sur le comportement mécanique avant et après le traitement
thermique (lors du refroidissement). Enfin, il ne semble pas que cela provienne non plus
d’une limite des moyens expérimentaux utilisés et développés car les valeurs du module
d’élasticité seraient également impactées aux autres températures.

III.1.2 Dilatation thermique
La dilatation thermique durant le refroidissement a été obtenue par dilatométrie et par

extensométrie (essais mécaniques). Les éprouvettes cylindriques ont été prélevées, parallè-
lement à l’axe de révolution du lopin, dans sa direction longitudinale. Une première étude
composée de 7 échantillons, menée avec un dilatomètre, a permis d’étudier la dilatation
thermique de l’alliage Ti-6Al-4V durant le refroidissement pour les vitesses de 5, 10, 15 et
20̊ C/min. La courbe moyenne de tous ces essais est représentée sur la figure III.2. Le co-
efficient de dilatation thermique moyen obtenu avec le dilatomètre lors du refroidissement
est de 1,11.10−5 C̊−1.

Les essais mécaniques ont permis de réaliser des mesures de dilatation thermique par
extensomètre sous chargement nul (σ = 0) sur plus de quarante éprouvettes. Le coefficient
de dilatation thermique moyen ainsi obtenu entre 950̊ C et 20̊ C est de 1,17.10−5 C̊−1

(Fig. III.2). Le faible écart de résultats (environ 5%) entre les deux techniques permet
de valider la mesure de dilatation thermique par extensométrie.

62



III.1 Propriétés élastiques

θ (◦C)
20 200 400 600 800 950

ε
(×

1
0−

3
)

-11

-9

-7

-5

-3

-1

0
5, 10, 15, 20, 60, 200◦C/min

 Dilatomètre 

 Extensomètre 

α
ext

 = 1,17 . 10
-5

 
°
C

-1

α
dil

 = 1,11 . 10
-5

 
°
C

-1

Fig. III.2 – Dilatation thermique durant le refroidissement de l’alliage Ti-6Al-
4V mesurée par dilatométrie et extensométrie

ε

tθ

Ces résultats sont en accord avec la littérature qui rapporte des coefficients de dilata-
tion, obtenus par dilatométrie, compris entre 8, 8.10−6 C̊−1 et 1, 28.10−5 C̊−1

[Malinov 2002, Elmer 2005, Robert 2007, Swarnakar 2011]. Les propriétés physiques de
l’alliage Ti-6Al-4V pour différentes gammes de températures sont résumées en annexe
dans le tableau A.1.
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III.2 Impact de la vitesse de refroidissement

Dans cette section, les relations entre les propriétés mécaniques et la microstructure
induite par le refroidissement contrôlé, réalisé avant l’essai mécanique, sont étudiées et
analysées.

III.2.1 Comportement mécanique induit par le refroidissement

Comme décrit précédemment (sous-section II.2.2.1), trois vitesses de refroidissement
ont été étudiées : 5, 60 et 200̊ C/min. Cinq températures sont analysées (900, 700, 500,
300, 20̊ C) pour une vitesse de déformation de 10−2 s−1. Trois domaines de températures,
avec des réponses mécaniques différentes, ont été déterminés :

— autour de 900̊ C,
— autour de 700̊ C,
— de 500̊ C à 20̊ C.

Les résultats de ces essais ainsi que les valeurs de contraintes internes en fin de relaxation
sont présentés sur la figure III.3.

III.2.1.1 Autour de 900̊ C

À 900̊ C, une variation de la vitesse de refroidissement modifie le comportement du
matériau. Lors de la première étape de l’essai thermomécanique (chargement mécanique),
un durcissement du matériau est observé pour des vitesses de refroidissement faibles (Fig.
III.3 – (a)). La contrainte à 1% de déformation totale est alors plus grande pour le refroi-
dissement à 5̊ C/min.

Le temps de maintien en température à déformation imposée entraine une relaxation
des contraintes. L’histoire thermomécanique (refroidissement et chargement mécanique) a
une influence sur la valeur de la contrainte interne en fin de relaxation. Il est important de
noter qu’à cette température, le niveau de contrainte interne est identique quelle que soit
la vitesse de refroidissement (Fig. III.3 – (f)). Ceci pourrait être lié à un phénomène de
restauration statique (phénomène thermiquement activé) pendant la relaxation qui sera
développé dans la sous-section III.3.3.

Enfin, le temps de maintien de dix minutes (relaxation de contraintes) semble modifier
le comportement mécanique lors du rechargement. L’alliage Ti-6Al-4V devient alors plus
résistant pour les vitesses de 60̊ C/min et 200̊ C/min. Ceci peut-être attribué à une évolu-
tion de microstructure initiée par le refroidissement et se développant durant l’essai. Cette
évolution est exposée sur la figure II.14 et sa relation avec le comportement mécanique
sera discutée en section III.2.3.
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III.2.1.2 Autour de 700̊ C

À 700̊ C, contrairement à 900̊ C durant la première étape de chargement, la résistance
de l’alliage est plus grande pour des vitesses de refroidissement rapides (Fig. III.3 — (b)).
La contrainte avant le début de la phase de relaxation est donc plus importante quand le
matériau est rapidement refroidi.

De plus, une contrainte interne identique pour les trois essais ayant subi différentes
vitesses de refroidissement laisse supposer que la restauration statique peut également
agir (Fig. III.3 – (f)).

Cependant, il est important de noter que le maintien en température n’a pas d’effet
sur le comportement mécanique lors de l’étape de rechargement. À cette température,
nous supposerons que l’évolution des phases et de leurs morphologies durant la relaxation
est très peu notable (sous-section III.3.2).

III.2.1.3 500 – 20̊ C

Aux températures de 500̊ C, 300̊ C et 20̊ C, la vitesse de refroidissement influence éga-
lement le comportement mécanique (Fig. III.3 – (c, d, e)). Notons que même si l’amplitude
de contraintes relaxées (∆σ = σ1% − σi) est identique à 500̊ C et 300̊ C, la contrainte in-
terne obtenue pour une température donnée est différente d’une vitesse de refroidissement
à l’autre (Fig. A.1 – (e)) contrairement aux températures de 900̊ C et 700̊ C. Comme nous
le verrons par la suite (section III.2.2), le refroidissement contrôlé à différentes vitesses
entraine l’obtention de microstructures différentes pouvant provoquer des écarts entre les
valeurs de contraintes internes. De plus, l’intervalle de temps de 10 minutes (relaxation)
ne permet pas une restauration statique comme cela a été observé à 900̊ C ou 700̊ C, en
raison d’une diminution de l’énergie nécessaire à la restauration provoquée par la baisse
de température.

À 500̊ C et 300̊ C, une réponse mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V en dents de scie est
observée. Ceci peut être attribué à un phénomène dit de Portevin-Le Chatelier (PLC)
provenant d’un ancrage/désancrage des dislocations qui se produit dans une certaine
gamme de températures [Polmear 2006, Jousset 2008]. Celui-ci sera discuté plus en détail
dans la sous-section III.3.3.1.

À 20̊ C, l’amplitude de contrainte relaxée est différente pour la vitesse de 5̊ C/min. La
limite d’élasticité n’est pas le seul paramètre qui intervient dans la valeur de la contrainte
interne (Fig. A.1 – (e)). Le fluage de l’alliage Ti-6Al-4V à température ambiante pourrait
en être la cause. Cet aspect en lien avec la microstructure est discuté plus en détails dans
la sous-section III.2.3.

Enfin, il n’y a pas d’effet du temps de maintien sur le comportement mécanique du-
rant le rechargement. Les valeurs des différentes contraintes caractéristiques à différentes
températures et issues de refroidissements distincts, sont listées dans le tableau A.2 et
présentées sur la figure A.1.
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La procédure expérimentale a permis de caractériser le comportement mécanique de
l’alliage Ti-6Al-4V pour différentes températures d’essais et conditions de traitement ther-
mique. Les niveaux de contraintes obtenus lors de l’essai de traction sont significativement
influencés par la vitesse de refroidissement considérée. Cet effet est observé quelle que soit
la température d’essai. Par ailleurs, les contraintes internes induites dans l’alliage en fin de
relaxation présentent des niveaux différents à basses températures et identiques à hautes
températures. Afin de comprendre les origines de ces phénomènes, la partie suivante s’in-
téresse à l’étude microstructurale de l’alliage Ti-6Al-4V pour les conditions de chargement
précédentes.

III.2.2 Évolution microstructurale provoquée par le refroidisse-
ment

Les échantillons sont observés post-mortem à température ambiante comme décrit
précédemment par la figure II.10. L’essai est arrêté à 2% de déformation totale, ceci afin de
ne pas détériorer la microstructure et pouvoir ainsi confronter des résultats comparables.
L’effet de la trempe forcée sur la microstructure observée à température ambiante a été
discuté en sous-section II.3.3. Il a été montré que la phase β présente à 950̊ C avant
la trempe forcée correspond à la structure bi-phasé βt observée à température ambiante
(β950̊ C

= βt 20̊ C
). Le comportement mécanique à la température d’essai peut être influencé

par deux paramètres microstructuraux :
— les fractions volumiques de phases ,
— les dimensions caractéristiques de la microstructure (nodules αI , lamelles αII et

phase β).
Compte-tenu des vitesses de refroidissement étudiées et en accord avec la bibliographie
[Katzarov 2002, Semiatin 2003] (sous-section I.1.4), nous supposons que l’évolution des
fractions de phases dépend seulement de la température. Seules les dimensions caracté-
ristiques de la microstructure seront discutées.

L’influence de la vitesse de refroidissement (5, 60 et 200̊ C/min) sur l’évolution micro-
structurale est étudiée par le biais d’essais de traction/relaxation/traction à une vitesse
de déformation de 10−2 s−1. Cinq températures (900, 700, 500, 300, 20̊ C) sont alors
considérées parmi lesquelles deux domaines de températures se dégagent :

— autour de 900̊ C, où la transformation β→α est non négligeable,
— en dessous de 800̊ C, où la transformation est terminée. La microstructure observée

à l’ambiante est représentative de la microstructure à la température d’essai.

III.2.2.1 Épaisseur des lamelles

La vitesse de refroidissement a un effet sur la quantité et l’épaisseur des lamelles
αII . La section II.3.3 a montré qu’à 900̊ C cette phase αII semble peu développée. La
germination et la croissance de celle-ci sont favorisées durant tout le refroidissement entre
950̊ C et 800̊ C (Fig. I.10). Katzarov et al. [Katzarov 2002] montrent que, pour l’alliage
Ti-6Al-4V, la vitesse de germination des lamelles αII diminue à partir de 850̊ C et que
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l’énergie nécessaire à la germination diminue de manière exponentielle entre 1000̊ C et
750̊ C. Il y a donc l’effet du temps passé à chaud dans le domaine β→α qui permet la
transformation par diffusion ainsi que l’effet de la température qui donne l’énergie à cette
transformation. Les lamelles αII ont donc germé à 900̊ C mais leur croissance est mineure
et nécessite plus de temps pour se développer.

Pour les températures comprises entre 800̊ C et 20̊ C, aucune évolution microstructu-
rale majeure n’est observée (en terme de transformation de phases). En effet, pour chacune
des vitesses de refroidissement contrôlées prises séparément, les microstructures obtenues
à différentes températures semblent très proches. Les images MEB des essais à 20̊ C sont
présentées sur la figure III.4 après trois refroidissements différents. Les micrographies à dif-
férentes vitesses de refroidissement et à toutes les températures sont reportées en annexe
B.1.

5̊ C/min ‖ 20̊ C ‖ 10−2 s−1 60̊ C/min ‖ 20̊ C ‖ 10−2 s−1

(a) (b)

200̊ C/min ‖ 20̊ C ‖ 10−2 s−1

Fig. III.4 – Évolution de la microstruture avec
la vitesse de refroidissement : (a) 5̊ C/min,
(b) 60̊ C/min, (c) 200̊ C/min [attaque Kroll |
MEB | × 2000]

ε

tθ

(c)

À 5̊ C/min, le matériau est proche d’un état d’équilibre thermodynamique. Lors de
ce refroidissement très lent, il y a germination et forte croissance des lamelles αII (Fig.
III.4 – (a)) en raison du temps conséquent passé à hautes températures. La croissance de
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ces lamelles est suffisamment importante pour que celles-ci coalescent. Elles forment ainsi
une morphologie difficilement dissociable des nodules αI , en raison de leurs similarités de
forme et de dimension. Nous considérons par la suite, pour cette vitesse de refroidissement,
qu’il s’agit d’une seule et même phase α. La phase β est localisée aux joints de nodules α.
Par conséquent, la microstructure obtenue est très proche de celle du brut de forge (Fig.
II.2).

À 60̊ C/min et 200̊ C/min, les lamelles αII sont présentes dans les grains βt. L’aug-
mentation de la vitesse de refroidissement entraine la germination de lamelles plus fines
et plus nombreuses. Il est possible de vérifier que la vitesse de refroidissement a un effet
sur la cinétique de germination et de croissance des lamelles αII et donc sur leur nombre
et leurs dimensions. Afin d’étudier l’influence des évolutions microstructurales sur le com-
portement mécanique, il est nécessaire de quantifier ces transformations.

L’épaisseur (L) des lamelles αII (60, 200̊ C/min) et la taille des nodules α (5̊ C/min)
ont été obtenues par analyse d’images des clichés pris au MEB. Les mesures d’épaisseurs
ont été réalisées sur douze grains βt par température et par vitesse de refroidissement,
avec des nombres de lamelles par mesure variant de 7 à 30 comme décrit en sous-section
II.3.2. Les résultats obtenus sont présentés sur la figure III.5.

Il est important de constater la dispersion de ces mesures. En effet, outre les erreurs in-
hérentes à l’utilisation de l’analyse d’images, l’étude de la microstructure par des mesures
surfaciques impacte également les résultats. L’angle entre le plan de découpe/polissage de
l’échantillon et un plan de symétrie d’une lamelle influence le résultat. De nombreuses me-
sures ont alors été effectuées afin d’obtenir des valeurs d’épaisseurs de lamelles moyennes
statistiquement plus fiables et acceptables. Il faut noter que l’échelle semi-logarithmique
utilisée sur la figure III.5 tend à minimiser l’écart type des données à 5̊ C/min.
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Pour chaque vitesse de refroidissement, un ordre de grandeur de l’épaisseur caracté-
ristique des lamelles αII semble se dégager (Fig. III.5). Trois épaisseurs de lamelles sont
alors obtenues : 15 000, 780 et 440 nm correspondant respectivement aux vitesses de re-
froidissement de 5, 60 et 200̊ C/min. Semiatin et al. [Semiatin 2003] montrent que, quelle
que soit la vitesse de refroidissement, la germination et la croissance des lamelles αII
se produisent toujours entre 950̊ C et 820̊ C. Chacune de ces vitesses de refroidissement
créent donc, entre 950̊ C et 800̊ C, des lamelles aux dimensions distinctes. La diminution
de la vitesse de refroidissement crée des lamelles αII plus épaisses car le temps passé
à hautes températures est plus important favorisant ainsi leur croissance. Leur nombre,
mesuré par unité de surface, est alors plus faible par rapport aux refroidissements rapides.

Un refroidissement plus lent permet donc de passer plus de temps à haute température
dans le domaine de transformation de phase favorisant ainsi la croissance des lamelles. Ce
phénomène dépendant de la température et du temps peut donc être relié à la vitesse de
refroidissement. Il sera discuté en sous-section III.2.3.

III.2.2.2 Taille des nodules αI

On suppose qu’il n’y a pas d’évolution de la taille des nodules αI avec les vitesses
de refroidissement contrôlées étudiées. En effet, ces nodules sont déjà formés avant le
début du refroidissement contrôlé. Ceci est en adéquation avec l’étude bibliographique
(sous-sections I.1.3, I.1.4).

III.2.3 Discussions

La vitesse de refroidissement a une influence sur le comportement mécanique au travers
de la résistance mécanique et de la contrainte interne (sous-section III.2.1). La microstruc-
ture et plus spécifiquement l’évolution des lamelles αII sont impactées par la vitesse de
refroidissement (sous-section III.2.2). Cette partie tente de faire le lien entre la micro-
structure et le comportement mécanique. Pour cela, le lien entre l’épaisseur des lamelles
et la résistance mécanique sera discuté. Cette relation permet ensuite de discuter de la
résistance mécanique de l’alliage à 900̊ C. Les différents niveaux de relaxation obtenus
aux basses températures seront également développés dans cette sous-section.

III.2.3.1 Influence de l’épaisseur des lamelles αII sur le comportement méca-
nique

La déformation plastique des métaux est généralement reliée aux mouvements des
dislocations. Le mouvement des dislocations peut-être ralenti ou bloqué par un enchevê-
trement de dislocations ainsi que par des interfaces intra-granulaires (précipités, lamelles,
aiguilles ...) et inter-granulaires (joint de grains notamment)... [Dieter 1986, Hull 2011].
Plus le nombre de ces obstacles est grand, plus le matériau sera résistant.

Le lien entre la résistance mécanique et le nombre d’interfaces a largement été étudié
avec les aciers perlitiques (perlite = ferrite + cémentite) [Bramfitt 1998, Elwazri 2005, Ya-
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hyaoui 2014]. La déformation plastique d’un acier perlitique est régie par la phase "ductile"
(ferrite dans ce cas). Celle-ci est bloquée par les carbures de cémentite qui, durant le re-
froidissement, se sont développés sous forme lamellaire. La résistance mécanique dépend
alors de la distance interlamellaire autorisant la déformation [Langford 1977, Ray 1991].
La contrainte d’écoulement σ0, de manière analogue à la loi d’Hall et Petch, a donc été
reliée à la distance inter-lamellaire [Modi 2001, Ishii 2003] par la loi :

σ0 = σr +KS S
−m
i [MPa] . (III.1)

σr est la contrainte du réseau cristallin s’opposant au mouvement des dislocations et S
est la distance inter-lamellaire. KS et m sont des constantes matériau.

Les alliages de titane, comme les aciers, sont d’autant plus résistants que le nombre
d’interfaces est élevé. Pour l’alliage Ti-6Al-4V dont la phase α est majoritaire en dessous
du transus β, la déformation plastique s’effectue préférentiellement dans le phase α [Se-
miatin 1999]. La résistance de l’alliage Ti-6Al-4V peut donc être associée aux mécanismes
de plasticité des nodules αI et des lamelles αII dans le cas d’une microstructure duplex.
L’épaisseur des lamelles, reliée à la vitesse de refroidissement, peut être associée à la li-
mite d’élasticité de l’alliage [Gil 2001, Kar 2006, Sui 2011]. Ce paramètre est également
utilisé pour décrire la résistance mécanique à la rupture, la dureté ou encore la ductilité
du matériau [Perdrix 1999, Gil 2001, Sieniawski 2013]. De manière analogue aux aciers,
l’épaisseur des lamelles L de l’alliage Ti-6Al-4V peut être reliée à la résistance mécanique
par l’équation suivante :

σ0 = σr +K L−nL [MPa] . (III.2)

La corrélation entre les épaisseurs caractéristiques des lamelles αII et les vitesses de
refroidissement étudiées est exposée sur la figure III.6. Elle peut être modélisée par une
loi puissance du type :

L = B × θ̇−nR [mm] . (III.3)
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Les paramètres matériaux B et nR permettent de relier l’épaisseur des lamelles avec
la vitesse de refroidissement tel que :

L = 66, 7.10−3 × θ̇−1 [mm] . (III.4)

Les équations (III.2) et (III.4) décrivent donc bien qu’une épaisseur de lamelles αII
petite entrainera une résistance accrue du matériau. L’épaisseur L est donnée ici en mil-
limètres afin d’obtenir une contrainte en méga-pascals.

Des données issues de la littérature [Gil 2001], donnant l’épaisseur des lamelles en
fonction de la vitesse de refroidissement, sont présentées sur la figure III.7 – (a). Elles
dépendent de la température de traitement thermique θTTh. Ces données sont issues d’un
traitement thermique super-transus β (θ> 1000̊ C environ). De ces données, sont détermi-
nés, pour la gamme de vitesses de refroidissement étudiée (θ̇ ≤ 200̊ C/min), les paramètres
B et nR pour chaque température de traitement thermique. Les coefficients obtenus sont
présentés en figure III.7 – (b & c).
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Le type de traitement thermique (sub-transus ou super-transus), influence les ciné-
tiques de transformation entrainant des microstructures distinctes et donc des paramètres
B et nR différents. Gil et al. [Gil 2001] montrent que, plus le temps passé à chaud est im-
portant (température de traitement thermique élevée et vitesse de refroidissement faible),
plus l’épaisseur de lamelles en fin de refroidissement sera grande (Fig. III.7 – (a)). De
plus, ils montrent que de gros grains β (haute température de traitement thermique) fa-
cilitent la croissance de lamelles αII plus larges. À 5̊ C/min, l’alliage est proche d’un état
d’équilibre thermodynamique, l’épaisseur des lamelles αII est globalement identique quel
que soit le type de traitement thermique. Cette épaisseur diminue drastiquement entre
5̊ C/min et 80̊ C/min. Ensuite, elle semble se stabiliser.

Le paramètre nR est lié à la vitesse de refroidissement (Eq. (III.3)) et donc par exten-
sion au temps de refroidissement au-dessous du transus β (création de lamelles). Pour les
mêmes vitesses de refroidissement, à différentes températures de traitement thermique,
Gil et al. considèrent les mêmes temps de refroidissement associés entre le transus β et la
température ambiante. C’est la raison pour laquelle le paramètre nR semble constant. Par
hypothèse, il est alors possible de déduire qu’au-dessous du transus β, le paramètre nR
augmente avec la diminution de la température. Ceci serait valable jusqu’à la température
de 800̊ C qui marque la fin de la transformation β → βt (= αII + β).

Le paramètre B traduit l’évolution plus ou moins rapide de l’épaisseur des lamelles.
Il est grand pour le traitement thermique étudié en raison d’une importante évolution de
cette épaisseur entre 5̊ C/min et 60̊ C/min. Gil et al. [Gil 2001] obtiennent deux niveaux
de valeurs pour B. Cela provient certainement d’une différence dans les épaisseurs des
lamelles qu’ils obtiennent pour une vitesse de refroidissement de 5̊ C/min. L’étude d’un
refroidissement plus lent aurait induit une évolution de l’épaisseur des lamelles plus im-
portante entrainant une valeur de B globalement identique pour les quatre températures
de traitement thermique.

III.2.3.2 Résistance mécanique à 900̊ C

Deux phénomènes liés, observés à 900̊ C, vont être discutés :
— la résistance plus importante du matériau après un refroidissement lent. Ce qui

peut sembler peu intuitif au vu du lien entre vitesse de refroidissement rapide et
augmentation de la résistance de l’alliage qui vient d’être proposé ;

— l’augmentation de la résistance mécanique observée après un temps de maintien en
déformation imposée de dix minutes sur les essais préalablement refroidis à 60 et
200̊ C/min.

Comme cela a été évoqué (sous-section I.1.4) notamment grâce au diagramme TRC
(Fig. I.10), les lamelles αII germent et grossissent entre 950̊ C et 900̊ C. Cette croissance
sera d’autant plus importante que la vitesse de refroidissement sera lente. Ce qui signifie
qu’en début d’essai les lamelles αII issues du refroidissement à 5̊ C/min seront plus épaisses
qu’aux autres vitesses de refroidissement. Les lamelles ont besoin de temps pour germer
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et croître. Le temps de refroidissement entre 950̊ C et 900̊ C, correspond respectivement
pour les vitesses de refroidissement de 5, 60 et 200̊ C/min, à 600, 50 et 15 secondes. Il
est donc possible qu’un refroidissement à 5̊ C/min permette une germination complète
et une croissance des lamelles αII assez importante pour que celles-ci influent sur le
comportement mécanique. En revanche, les lamelles αII issues des refroidissements à 60
et 200̊ C/min sont plus nombreuses mais ne sont peut être pas assez développées pour avoir
un impact important sur le comportement (blocage des dislocations). Ceci peut expliquer
la résistance mécanique plus importante de l’alliage Ti-6Al-4V refroidi à 5̊ C/min durant
le premier chargement à 900̊ C.

La sous-section II.3.3 a montré que la microstructure évolue à 900̊ C durant le main-
tien en déformation. Les lamelles αII croissent durant cette période. Celles provenant
des refroidissements à 60 et 200̊ C/min ont donc 600 secondes de plus pour se dévelop-
per. La réponse mécanique de l’alliage à cette évolution microstructurale est donc une
augmentation de sa résistance mécanique lors du second chargement.

III.2.3.3 Relaxation aux basses températures

Ankem et al. [Ankem 2006] ont fait un état de l’art sur le fluage à basse température
sur les alliages de titane bi-phasés. De nombreux auteurs font également état d’un régime
de fluage primaire important, à température ambiante et aux basses températures, du
titane pur [Adenstedt 1949, Zeyfang 1971, Zhang 2008a, Matsunaga 2009], des alliages de
titane [Ankem 1986, Chu 1997, Neeraj 2000, Neeraj 2001, Oberson 2009] et notamment
de l’alliage Ti-6Al-4V [Odegard 1974, Imam 1979, Yamada 2004]. Ce fluage primaire peut
entrainer une relaxation des contraintes importante [Barkia 2015] comme observé sur les
essais présentés.

Certains auteurs font état d’un effet de la microstructure sur le fluage des alliages
de titane. Ils ont montré, qu’une taille de grains plus grande entraine une résistance
au fluage plus importante [Imam 1979, Ramesh 2002, Doraiswamy 2003, Aiyangar 2005].
Cela limite la relaxation des contraintes lors des temps de maintien à déformation imposée.
Cependant, Imam et al. [Imam 1979] puis Suri et al. [Suri 1997, Suri 1999] montrent que la
présence de colonies de lamelles s’opposent au mouvement des dislocations durant le fluage
à basses températures. Ce qui ralentit la vitesse de fluage secondaire et donc, entraine une
relaxation des contraintes plus faible qu’en présence de gros grains. Les essais considérant
des vitesses de refroidissement rapides (60 et 200̊ C/min) font apparaître une relaxation
moins importante que ceux considérant un refroidissement de 5̊ C/min. Ce phénomène
est observé pour des températures de 500̊ C, 300̊ C et 20̊ C (Fig. III.3 – (f)).

Au vu des résultats obtenus et des discussions menées, la vitesse de refroidissement a
une incidence sur l’évolution de la microstructure et sur le comportement mécanique. Ces
transformations microstructurales sont thermiquement activées. Elles dépendent donc de
la température et du temps. Ces phénomènes vont être analysés dans la section qui suit.
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III.3 Effet de la température et du temps
Cette section présente l’effet de la température et du temps de maintien sur la réponse

mécanique et la transformation microstructurale de l’alliage Ti-6Al-4V.

III.3.1 Comportement mécanique monotone à différentes tem-
pératures

Pour analyser l’influence de la température, les essais présentés ont tous une vitesse de
refroidissement de 60 C̊/min, donnée par Aubert & Duval, et une vitesse de déformation
de 10−2 s−1. Les résultats des essais mécaniques en température, présentés sur la figure
III.8, montrent que le comportement mécanique peut être décomposé en trois domaines
d’études distincts :

— de 950̊ C à 900̊ C,
— de 800̊ C à 500̊ C,
— de 400̊ C à 20̊ C.

III.3.1.1 950̊ C – 900̊ C

Aux hautes températures, l’alliage Ti-6Al-4V présente un comportement visco-plastique
et un écrouissage négligeable. Cependant, à 950̊ C, durant les phases de chargement (0%
à 1% de déformation totale) et de rechargement (1% à 2% de déformation totale), le
matériau subit un durcissement suivi d’un adoucissement continu (Fig. III.8 – (a)). Ce
phénomène, connu sous le nom de yield point [Hahn 1962], apparaît lorsque la phase β
est prédominante dans un alliage de titane [Khelifa 2003, Wang 2009a, Teixeira 2014].
Une oscillation répétée de la contrainte (formation de petites "vaguelettes") est observée
à 950̊ C et 900̊ C. Elle proviendrait d’un phénomène du type bandes de Lüders défini par
une déformation hétérogène de la matière [Hertzberg 1996]. Le phénomène de yield point
et les bandes de Lüders seront discutés plus en détail en sous-section III.4.2.

À 900̊ C, le phénomène de durcissement semble avoir disparu. L’adoucissement est
encore présent mais il s’est estompé avec la diminution de la température. Les dix minutes
de temps de maintien (relaxation) rendent le matériau plus résistant. Ce phénomène
thermiquement activé, en lien avec la cinétique de transformation de phase, a été développé
dans la partie discussion sur la vitesse de refroidissement (sous-section III.2.3). Il intervient
seulement à 900̊ C. De plus, la contrainte interne, mesurée en fin de relaxation, est nulle
pour les deux températures (Fig. III.8 – (a)).

III.3.1.2 800̊ C – 500̊ C

Entre 800̊ C et 500̊ C, la température a également un effet important sur la réponse
mécanique de l’alliage (Fig. III.8 – (b)). Le matériau présente une augmentation de sa ré-
sistance quand la température diminue. En effet, le mouvement des dislocations est moins
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favorisé avec la diminution de la température. De plus, dans cette gamme de tempéra-
tures, le niveau de contraintes non relaxées augmente durant la phase de refroidissement
passant de quelques MPa à 800̊ C, à 270 MPa à 500̊ C (Fig. A.1 – (e)). Il semblerait alors
que la restauration statique soit moins influente. Cela provient certainement de la part
de plus en plus importante de l’écrouissage du matériau avec l’abaissement de la tempé-
rature et dont l’effet est visible à partir de 800̊ C. Cet écrouissage augmente la densité de
dislocations. De plus, la diminution de la température ne favorise pas le mouvement des
dislocations. Elles ne peuvent alors pas être totalement restaurées. Ce point est discuté
plus en détail par la suite (sous-section III.3.3.2).

Il n’y a pas d’effet du temps de maintien en déformation imposée sur la réponse méca-
nique de l’alliage. Il revient progressivement au taux d’écrouissage qu’il aurait atteint s’il
n’y avait pas eu l’étape de relaxation. Cela est observé jusqu’à la température ambiante.

À 600̊ C et 500̊ C, le phénomène de Portevin-Le Chatelier (réponse mécanique en dents
de scie) est observé. Il est présent également à 400̊ C et 300̊ C. Son origine est discutée
en sous-section III.3.3.1.
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III.3.1.3 400̊ C – 20̊ C

Entre 400̊ C et 20̊ C, des augmentations de la résistance mécanique et du niveau de
contraintes internes durant le refroidissement sont également observées (Fig. III.8 – (c)).
L’amplitude de relaxation de contrainte est moins importante qu’aux températures su-
périeures ou égales à 500̊ C. Cela signifie que la restauration statique (thermiquement
activée) n’a plus d’effet sur la relaxation. La viscosité à ces températures influe peu sur le
comportement mécanique de l’alliage. Ce n’est donc pas elle seule qui permet la relaxa-
tion. Il semblerait que le fluage de l’alliage Ti-6Al-4V aux basses températures en soit la
cause. Ce point a été discuté dans la sous-section III.2.3.3.

III.3.2 Évolution microstructurale avec la température
La température a un effet prédominant sur la microstructure. Neuf températures ont

été étudiées après une vitesse de refroidissement identique de 60̊ C/min. Deux domaines
de températures ont pu être identifiés :

— de 950̊ C à 800 C̊,
— de 800̊ C à 20̊ C.

Cette analyse révèle une évolution de la fraction des phases et montre également que
la taille des nodules αI ne change pas. Les micrographies à toutes les températures sont
présentées en annexe B.2.

III.3.2.1 Fraction de phases

Entre 950̊ C et 800̊ C, les lamelles αII germent et croissent (sous-section I.1.4 et
III.2.2). La figure III.9 – (a, b, c) montre cette évolution. La transformation de la phase
β en βt (= β + αII) évolue de manière drastique entre ces températures (Fig. III.10 –
(a)). Il est important de noter que les lamelles observées sur la micrographie de l’essai
effectué à 950̊ C proviennent de la trempe rapide comme cela a été discuté précédemment
(sous-section II.3.3). Elles ne sont pas présentes à 950̊ C et ne seront donc pas prises en
compte par la suite (en effet βt(20̊ C) = βHT ).

En revanche, entre 800̊ C et 20̊ C, les images MEB ne laissent pas transparaître de
grande évolution de la microstructure (Fig. III.9 – (c et d)). Ceci est corroboré par la figure
III.10 – (a) qui montre une stabilisation de la phase β pour ce domaine de températures
autour d’une valeur de fraction surfacique de 18%.

Aux hautes températures, la proximité du transus (Tβ = 1000̊ C) durant le traitement
thermique à 950̊ C entraine une augmentation de la proportion de phase β. Durant le
refroidissement les lamelles αII se développent. À partir de 800̊ C, on s’éloigne des tempé-
ratures de transformation de phase (thermodynamique) où la germination et la croissance
sont favorisées.
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950̊ C ‖ 10−2 s−1 60̊ C/min ‖ 900̊ C ‖ 10−2 s−1

(a) (b)

60̊ C/min ‖ 800̊ C ‖ 10−2 s−1 60̊ C/min ‖ 20̊ C ‖ 10−2 s−1

(c) (d)

Fig. III.9 – Évolution de la microstructure avec la température : (a) 950̊ C,
(b) 900̊ C, (c) 800̊ C, (d) 20̊ C [attaque Kroll | MEB | × 2000]
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Cette évolution de phase est approximée par une loi de type exponentielle [Bein 1996]
qui a été développée pour la phase α à l’équilibre :

Zeq
α = Z20̊ C

α × [1− exp(−A× (Tβ − θ))] . (III.5)

La fraction de la phase α à l’équilibre Zeq
α dépend alors de quatre paramètres :

— la fraction de phase α à 20̊ C : Z20̊ C
α ,

— la valeur du transus β : Tβ,
— la température : θ,
— le coefficient affecté à la pente entre le transus β et la stabilisation de la fraction

de phase α : A.
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then applied to all of the X-ray diffraction patterns obtained
during heating cycle to determine the amount of ! as a func-
tion of temperature. The fraction of " was then determined
for each measurement by subtracting the measured ! frac-
tion from unity, since only these two phases are present in
the microstructure.

3. Results and discussion

3.1. The " → ! phase transformation during heating

Since equilibrium is rarely attained duringwelding or heat
treating of alloys, the microstructures that form can be con-
siderably different than those expected from the equilibrium
phase diagram, such as the one shown inFig. 2 forTi–6Al–4V.
Therefore, it is generally not possible to predict microstruc-
tural evolution from the phase diagram without knowing
additional information about the kinetics of the phase
transformations taking place. Thermal cycling adds another
level of complexity in predicting microstructural evolution,
since the microstructures that form during heating are subse-
quently altered by the transformations that take place during
cooling. It is thus useful to be able to follow the sequence of
events that lead up to the final microstructure using in situ
experiments.
To better understand the evolution of microstructures dur-

ing heating, in situ X-ray diffraction techniques were used
to directly observe changes in the crystal structure of this
Ti–6Al–4V alloy and to measure the relative amounts of the
" and ! phases under controlled heating conditions. Fig. 5
shows the results from nine different samples heated at rates
of approximately 30 ◦C/s to peak temperatures between 600
and 1000 ◦C. The amount of ! phase increased with increas-
ing peak temperature and each sample followed the same
trend during the initial stages of heating. This trend is com-
pared to the thermodynamic predictions, which are repre-

Fig. 5. TRXRD measured bcc phase fraction in the HAZ of the Ti–6Al–4V
during continuous heating (symbols), and thermodynamic prediction
(dashed line).

Fig. 6. Calculated vanadium content of the " and ! phases as a function
of temperature, showing the strong partitioning of vanadium to ! as the
temperature decreases. The dashed lines indicate the measured vanadium
content of the ! phase in the starting microstructure, and its corresponding
equilibrium temperature.

sented by the dashed line on the plot. These predictions show
the equilibrium condition for this alloy.
Significant differences exist between the measured and

calculated amounts of ! as a function of temperature. First,
the ! content of the starting base metal is 12.1% instead of
about 4% predicted from equilibrium thermodynamics. This
difference occurs during manufacturing of the Ti–6Al–4V
bar, which was mill annealed at 705 ◦C then rapidly cooled
to room temperature. Since the" → !phase transformation is
controlled by diffusion, only a small fraction of the ! formed
at high temperatures will transform to " during the rapid air
cooling of the initial Ti–6Al–4V ingot [11], resulting in a
higher initial volume fraction ! at room temperature than
predicted by thermodynamics.
In addition to the different amount of! phase at room tem-

perature, its composition will be different than that predicted
by thermodynamics. For example, a lowerV content than that
predicted by equilibrium thermodynamics will be present in
the ! phase of the sample, since the V would not be able to
completely diffuse during the initial cooling of the ingot. The
calculated amount of V in the ! phase is shown as the solid
line in Fig. 6. This prediction is compared to the measured
value of V in ! at room temperature (dashed line). At low
temperatures, the calculated V content of the ! phase should
be in excess of 50% [4]. However, the V content measured in
the base metal is only 15.4± 0.86wt% (13.6± 0.76mol%),
which would correspond to an equilibrium V concentration
in this alloy at a temperature of approximately 750 ◦C. This
temperature closely corresponds with the original mill an-
nealing temperature of this alloy, suggesting that very little
diffusion occurred during cooling. Furthermore, this temper-
ature should correspond to the temperature where the " → !
transformation should occur during heating. The exact tem-
perature will depend on the heating rate.(a) (b)

Fig. III.10 – Évolution de la fraction de phase β avec la température :
(a) mesures surfaciques réalisées, (b) données d’Elmer et al. [Elmer 2005]
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Cette équation (Eq. (III.5)) est valable seulement pour des conditions d’équilibre. El-
mer et al. [Elmer 2005] montrent que la fraction de phase diffère entre un état à l’équilibre
et un état hors équilibre (Fig. III.10 – (b)). Il y a un décalage entre ces deux courbes en
raison de la cinétique de transformation de phase et/ou d’une répartition des éléments
d’alliage différente.

III.3.2.2 Taille des nodules αI

L’évolution de la taille de nodules αI au cours d’un refroidissement de 60̊ C/min est
présentée sur la figure III.11.
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Fig. III.11 – Taille des nodules αI sous l’effet de la température durant le
refroidissement
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Les erreurs de mesures, causées par l’analyse d’images, ne permettent pas de qualifier
avec justesse une éventuelle évolution de la croissance de ces nodules. Des mesures à 20̊ C
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montrent qu’il ne semble pas y avoir d’évolution entre 950̊ C et 20̊ C. La taille des nodules
αI est de l’ordre de 15 µm.

III.3.3 Discussions
Deux phénomènes observés vont être discutés. Il s’agit du phénomène Portevin-Le

Chatelier et de la restauration statique.

III.3.3.1 Phénomène Portevin-Le Chatelier

La plage de température de 600̊ C à 300̊ C peut se distinguer par la présence d’un phé-
nomène Portevin-Le Chatelier (PLC). Il dépend essentiellement de la vitesse des disloca-
tions ainsi que de la concentration et de la mobilité des atomes en soluté [Meyers 2009]. Il
est généralement associé à un ancrage/désancrage successif et périodique des dislocations
sur les atmosphères de soluté [Polmear 2006, Banerjee 2007].

La déformation plastique, liée à ce phénomène, serait localisée dans des bandes de
déformation qui se propagent le long de l’éprouvette [Lemaitre 2009]. Ce phénomène est
connu pour apparaître sur une gamme de températures et de vitesses de déformation bien
particulière [Jousset 2008]. Pour cet alliage, le phénomène PLC apparaît seulement pour
une vitesse de déformation de 10−2 s−1 entre 600̊ C et 300̊ C. Aux vitesses de sollicitation
de 10−3 s−1 et 10−4 s−1, le phénomène a disparu (Fig. III.12 – (e) et Fig. III.13 – (b)).
Les éléments d’alliage ont également un effet sur la présence du phénomène PLC [Small-
man 2014]. C’est certainement une des raisons pour laquelle Jousset [Jousset 2008], pour
un alliage Ti-6Al-2Sn-4Zr-2Mo, observe un phénomène PLC lors d’un essai de traction à
la vitesse de déformation de 10−4 s−1. Ce qui n’est pas le cas dans cette étude.

III.3.3.2 Restauration statique

La restauration statique est un phénomène thermiquement activé dépendant du temps,
généralement observable à hautes températures (θ ≥ 0, 3 Tf ). Elle intervient après une
déformation plastique du matériau lorsqu’il n’est plus sollicité mécaniquement [Mon-
theillet 2009] comme c’est le cas durant la relaxation.

Lors d’un essai de traction, la puissance plastique peut être décomposée en une part
dissipée en chaleur et une part stockée dans le matériau provenant de l’écrouissage (dis-
locations) [Lemaitre 2009]. Cette énergie stockée est relâchée, durant la relaxation. Un
réarrangement avec annihilation des dislocations enchevêtrées sans création de nouveaux
grains se produit alors [Fabrègue 2000, Murry 2000]. Cela entraine une diminution par-
tielle de la densité de dislocations [Kerisit 2012] abaissant les contraintes internes dans le
matériau [Hull 2011].

Les effets de la température et du temps de maintien sur le comportement mécanique
ainsi que sur l’évolution microstructurale ont été établis. Il reste maintenant à analyser
l’influence de la vitesse de déformation sur le comportement mécanique.
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III.4 Influence de la vitesse de déformation
Le dernier paramètre à étudier, influençant le comportement mécanique du matériau,

est la vitesse de déformation. La déformation totale induite lors de l’essai mécanique ne
dépassant pas 2%, il n’y a pas de modifications remarquables d’évolutions microstructu-
rales provoquées par la vitesse de déformation. Cette section s’attachera donc à présenter
l’influence de la vitesse de déformation sur le comportement mécanique.

III.4.1 Réponse mécanique sous différentes vitesses de sollicita-
tion

Cette partie vise à déterminer, par l’intermédiaire de la vitesse de déformation, l’in-
fluence de la viscosité sur le comportement de l’alliage Ti-6Al-4V. Les éprouvettes ont
toutes été refroidies à 60̊ C/min. Les essais qui ont suivi, ont été pilotés à des vitesses de
déformation de 10−4, 10−3 ou 10−2 s−1. L’effet de la vitesse de déformation à différentes
températures est présenté sur les figures III.12 et III.13.

L’état de l’art (section I.2.1) et les résultats présentés permettent d’identifier deux
domaines avec des mécanismes de déformation différents :

— températures supérieures à 500̊ C,
— températures inférieures ou égales à 500̊ C.

III.4.1.1 θ > 500̊ C

Pour les températures comprises entre 950̊ C et 600̊ C, l’alliage Ti-6Al-4V a un compor-
tement élasto-visco-plastique. Cela se traduit mécaniquement par une réponse du matériau
différente suivant la vitesse de sollicitation. Une vitesse de déformation rapide entraine
une résistance accrue de l’alliage (Fig. III.12).

La courbe contrainte/déformation des essais à 950̊ C montre bien le phénomène de yield
point (Fig. III.12 – (a)) qui sera discuté en sous-section III.4.2. Un durcissement suivi
d’un adoucissement est observable pour les essais ayant subi une vitesse de déformation de
10−3 et 10−2 s−1. L’essai réalisé à 10−4 s−1 ne présente pas ce phénomène. La contrainte
interne en fin de relaxation est nulle pour les trois essais. Il est important de noter qu’après
relaxation, même s’il s’est estompé, le phénomène de yield point est encore présent. Il y
a donc certainement un réarrangement des dislocations dans la phase β durant le temps
de maintien en déformation.

Concernant les essais à 900̊ C, le phénomène de yield point est encore présent pour
l’essai réalisé à 10−2 s−1 (Fig. III.12 – (b)). Il n’y a plus de contrainte interne à l’issue
de la relaxation. Le temps de maintien en température, provenant de la relaxation, rend
le matériau plus résistant en raison d’une évolution de l’épaisseur des lamelles αII (sous-
section III.2.3.2).
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Fig. III.12 – Influence de la vitesse de défor-
mation sur le comportement mécanique pour
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La comparaison des essais à 700̊ C avec ceux à 600̊ C montre que l’effet de la viscosité
est grandement réduit à 600̊ C (Fig. III.12 – (d & e)). L’influence de l’écrouissage isotrope
augmente au fur et à mesure que la température diminue. La contrainte interne, pour une
température donnée, est identique quelle que soit la vitesse de déformation. À 600̊ C,
un début de phénomène Portevin-Le Chatelier (PLC), décrit en section III.3.1, peut-être
observé seulement pour l’essai soumis à une vitesse de sollicitation de 10−2 s−1.

III.4.1.2 θ ≤ 500̊ C

Les résultats relatifs aux essais compris entre 500̊ C et 20̊ C sont présentés sur la figure
III.13.
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Il n’y a pas d’effet de la viscosité sur l’étape de chargement, les courbes des essais me-
nés à différentes vitesses de déformation se superposent (à 400̊ C et à 20̊ C). Ceci est en
accord avec les conclusions issues de la littérature [Lecomte 2000, Robert 2007, Tao 2015]
discutées précédemment (sous-section I.2.1). La contrainte en fin de relaxation est iden-
tique, ce qui signifie que, pour l’ensemble des températures, la vitesse de déformation n’a
pas d’influence sur la valeur de la contrainte interne.

À 400̊ C, pour une vitesse de 10−2 s−1, un phénomène PLC apparaît durant l’étape de
rechargement (Fig. III.13 – (b)). Il s’en suit alors un décalage, pour une même déformation
totale, de la réponse mécanique des deux essais.

À 20 C̊, durant le rechargement, un écart de 20 MPa est observé. La viscosité est
encore présente malgré la prédominance de l’écrouissage (Fig. III.13 – (d)).

III.4.2 Discussions

Deux phénomènes couplés et particuliers que sont le phénomène de yield point et
les bandes de Lüders nécessitent des précisions. Ils peuvent apparaître dans les métaux
polycristallins ayant une structure cubique centrée (CC) [Hull 2011, Smallman 2014]. En
effet, à 950̊ C et 900̊ C la proportion de phase β (CC) est importante (Fig. III.10 – (a)).
Ces phénomènes de durcissement puis d’adoucissement proviennent de l’élasticité et de la
plasticité de la phase β.

III.4.2.1 Phénomène de yield point

Les essais à 950̊ C et 900̊ C, présentant un phénomène de yield point, sont montrés
en figure III.12 – (a & b). Ce type de phénomène représente en général un "ancrage/-
désancrage" de dislocations dans une atmosphère de Cottrell [Cottrell 1948, Hahn 1962].
L’alliage, au départ, est dans une configuration stable avec très peu de dislocations. La
température est suffisamment haute pour piéger les dislocations mobiles jusqu’à une cer-
taine contrainte seuil (pointe du pic). L’énergie, fournie par la déformation plastique, est
alors suffisamment forte pour qu’un désancrage de ces dislocations soit possible entrainant
un adoucissement de l’alliage jusqu’à un plateau non atteint avec les essais réalisés.

À 950̊ C, le même type de comportement est de nouveau observé après 10 minutes de
temps de maintien, mais cependant avec une intensité moins marquée. En effet, l’agitation
thermique, durant le temps de maintien, permettrait aux dislocations de reprendre une
configuration stable (restauration statique) et de recréer l’atmosphère de Cottrell. Ainsi,
les dislocations mobiles (probablement une partie) sont de nouveau ancrées et lors du
second chargement mécanique, le pic du phénomène de yield point réapparait. Smallman
et al. [Smallman 2014] expliquent qu’une décharge élastique jusqu’à contrainte nulle suivie
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immédiatement d’une recharge élastique n’entrainera pas de nouveau pic. En revanche,
un temps de maintien en température provoquera selon eux un durcissement du matériau
(acier dans leur cas) et un nouveau pic plus important. Dans le cas présenté ici, le pic
obtenu après le temps de maintien est plus petit mais il est bien présent.

À 900̊ C, la microstructure a évolué durant le temps de maintien en déformation (sous-
section II.3.3). La phase β n’est alors plus prédominante lors de l’étape de rechargement,
ce qui explique la disparition du pic.

III.4.2.2 Phénomène de bandes de Lüders

Les "vaguelettes" observées après le pic sur les essais à 950̊ C et 900̊ C (Fig. III.12 –
(a & b)) décrivent une déformation hétérogène de la matière [Hertzberg 1996]. Du point
de vue métallurgique, ces "vaguelettes" proviennent d’ancrages/désancrage successifs des
dislocations créant des montées et des baisses de charge régulières
[Subramanian 2000].

Du point de vue macroscopique, il est parfois possible d’observer des fronts de défor-
mation plastique qui se déplacent dans le matériau sous la forme de bandes [Fisher 1956]
appelées bandes de Lüders. Ces auteurs montent également que la vitesse de ces fronts dé-
pend de la contrainte appliquée ainsi que de la température. Ce phénomène apparaît lors
du passage du pic (yield point) au plateau qui suit le pic. Ceci jusqu’à ce que les bandes
de Lüders se soient propagées dans tout le matériau et que la déformation plastique soit
à nouveau homogène [Hull 2011].

Les bandes de Lüders ressemblent beaucoup au phénomène Portevin-Le Chatelier.
Wijler et al. [Wijler 1971] précisent que la variation de contrainte répétée ("vaguelettes")
est très faible dans le cas des bandes de Lüders (± 1,3 MPa environ). En revanche, les
variations issues du phénomène PLC sont beaucoup plus importantes (de 20 à 40 MPa
suivant les températures).

Coër et al. [Coër 2013] ont réalisé des essais de cisaillement instrumentés par corréla-
tion d’images afin d’étudier les évolutions des bandes de Lüders et du phénomène PLC
sur un alliage Al-Mg. Ils ont observé que les bandes de Lüders sont des phénomènes tran-
sitoires provenant d’une déformation plastique hétérogène de la matière et dont la finalité
est de tendre vers une déformation plastique homogène du matériau. Au contraire, le phé-
nomène PLC n’a pas pour issue une homogénéisation de la déformation plastique. Enfin,
ils montrent que l’amplitude des bandes de Lüders diminue avec la diminution de la vi-
tesse de déformation. C’est la raison pour laquelle aucune bande de Lüders n’est observée
sur les courbes de traction à 10−4 s−1 (Fig. III.12 – (a & b)).
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III.5 Conclusions partielles
Le comportement mécanique monotone quasi-statique et l’évolution microstructurale

en lien avec le traitement thermique ont été étudiés. Les effets de la vitesse de refroidis-
sement, de la température et de la vitesse de déformation ont été présentés et discutés.
Les propriétés élastiques de l’alliage ont également été exposées.

Propriétés élastiques
Les valeurs du module d’Young ont été déterminées pour une gamme de température

de 950̊ C à 20̊ C.

La dilatation thermique de l’alliage Ti-6Al-4V durant le refroidissement a été obtenue
par extensométrie. Ces résultats ont été validés par dilatométrie.

Impact de la vitesse de refroidissement
Des essais de traction/relaxation/traction ont été menés à 900̊ C, 700̊ C, 500̊ C, 300̊ C

et 20̊ C afin de caractériser le comportement mécanique ainsi que la transformation mi-
crostructurale induite par la vitesse de refroidissement.

L’influence de la vitesse de refroidissement sur l’évolution microstructurale a été étu-
diée et quantifiée. Une loi d’évolution de l’épaisseur des lamelles αII en fonction de la
vitesse de refroidissement a alors été proposée.

L’alliage Ti-6Al-4V montre une résistance accrue quand le refroidissement est rapide
dans le domaine de températures 800̊ C – 20̊ C. Il a été montré que ce durcissement du
matériau est dû à une faible épaisseur des lamelles αII . En effet, plus elles sont nom-
breuses, plus il y a d’interfaces qui bloquent le mouvement des dislocations entrainant un
durcissement du matériau.

Effet de la température et du temps
Des essais ont été menés sur neuf températures entre 950̊ C et 20̊ C. La réponse mé-

canique et la transformation microstructurale ont été analysées.

Le comportement mécanique est régi par deux mécanismes de déformation. Le maté-
riau est visqueux au-dessus de 500̊ C. L’écrouissage apparaît en dessous de 800̊ C pour
augmenter progressivement jusqu’à 20̊ C.

Les essais aux températures supérieures à 500̊ C révèlent, durant la relaxation, une
baisse accrue de la contrainte interne. Ceci a été associé à un phénomène de restauration
statique.
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Il n’y a aucune évolution observée de la taille de nodules αI avec la température. La
fraction surfacique de la phase β durant le refroidissement a été présentée. Deux domaines
de températures ont été identifiés. Entre 950̊ C et 800̊ C, les fractions surfaciques de phases
évoluent de manière drastique aidées par des énergies de germination et de grossissement
des lamelles αII importantes. Au-dessous de 800̊ C, l’alliage n’est plus dans le domaine
de transformation, l’évolution microstructurale est alors terminée.

Influence de la vitesse de déformation
Une campagne d’essais visant à étudier l’influence de la vitesse de déformation sur le

comportement mécanique monotone de l’alliage Ti-6Al-4V a été accomplie. Trois vitesses
ont alors été étudiées : 10−4, 10−3 et 10−2 s−1.

Aux températures supérieures à 500̊ C, le matériau présente une sensibilité importante
à la vitesse de déformation le rendant plus résistant quand il est sollicité rapidement. Aux
températures inférieures ou égales à 500̊ C, la vitesse de déformation a très peu d’effet sur
la réponse mécanique du matériau car l’action de la viscosité est limitée.

Deux singularités liées entre elles sont observées à 950̊ C et 900̊ C : le phénomène de
yield point est issu d’un ancrage/désancrage des dislocations dans la phase β et les bandes
de Lüders sont la manifestation d’une déformation plastique hétérogène du matériau.

La déformation totale appliquée au matériau est trop faible (2%) pour qu’une recris-
tallisation intervienne. L’évolution de la microstructure n’est donc pas influencée par la
vitesse de sollicitation.

L’ensemble des données et conclusions sont utilisées dans le chapitre IV afin de modé-
liser le comportement thermomécanique en considérant les évolutions microstructurales.
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Chapitre IV

Modélisation du comportement
thermomécanique avec l’aide de la
microstructure
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Le chapitre III a montré que le comportement de l’alliage Ti-6Al-4V est influencé par
son histoire thermomécanique au travers de trois paramètres, à savoir :

— la température,
— la vitesse de refroidissement,
— la vitesse de déformation.

Afin de prédire le comportement thermomécanique d’une pièce lors de la trempe, il
est nécessaire de définir un modèle de comportement approprié pour tenir compte des
variations de températures, de vitesses de déformation ainsi que des évolutions micro-
structurales initiées durant le refroidissement. Ce modèle pourra ensuite permettre la si-
mulation par éléments finis d’une pièce complète lors de l’opération de trempe. Le présent
chapitre s’intéresse à la définition et à l’identification de deux modèles de comportement
thermomécanique :

— un modèle macroscopique unifié élasto-visco-plastique incluant un écrouissage iso-
trope et prenant en compte la microstructure et l’adoucissement par restauration
statique du matériau,

— un modèle non-unifié basé sur une loi des mélanges de phases et faisant appel aux
analyses microstructurales post-mortem réalisées dans le chapitre III.

Les paramètres des modèles présentés ont été identifiés sous différentes conditions
thermiques et mécaniques proches de celles induites dans le procédé industriel. Ces condi-
tions ont largement été évoquées dans le chapitre III. Les résultats de ces modélisations
sont ensuite comparés avec les résultats des essais mécaniques. La validité de chacun des
modèles est ensuite discutée.
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IV.1 Approche unifiée
La formulation du modèle de comportement unifié, utilisé pour prédire le comporte-

ment thermomécanique de l’alliage Ti-6Al-4V, est présentée ci-après. Les paramètres du
modèle sont ensuite identifiés et leurs évolutions avec la température et la vitesse de refroi-
dissement sont discutées. Les simulations issues du modèle sont ensuite comparées avec
les résultats des essais de traction/relaxation/traction réalisés. Un critère d’erreur permet
d’analyser la qualité des prédictions obtenues. Enfin, les paramètres identifiés à différents
niveaux sont interpolés aux températures intermédiaires afin de vérifier la robustesse du
modèle.

IV.1.1 Formulation
Le modèle élasto-visco-plastique repose sur les hypothèses d’homogénéité et d’isotropie

de l’alliage Ti-6Al-4V. Par simplification et pour des questions de clarté, la dépendance de
certains coefficients du modèle avec la température n’est pas exprimée dans les équations.

IV.1.1.1 Partition de la déformation

L’hypothèse des petites perturbations permet de décomposer la déformation totale εt

en une composante élastique εe et une composante plastique εp :

εt = εe + εp . (IV.1)

La relation contrainte – déformation en régime élastique est donnée par la loi de
Hooke :

σ = C
(
εt − εp

)
, (IV.2)

avec C le tenseur d’élasticité dépendant des propriétés élastiques du matériau comme le
coefficient de Poisson ν et le module d’Young E.

IV.1.1.2 Seuil et critère de plasticité

La transition entre les domaines de comportement élastique et plastique est basée sur
le critère de von Mises :

f = σeq − σ0 = 0 , (IV.3)

avec σ0 la limite d’élasticité en traction et σeq la contrainte équivalente de von Mises. Cette
dernière s’exprime en fonction du second invariant du tenseur déviateur des contraintes
J2 = 1

2 S : S [Hill 1998] tel que :

σeq =
√

3 J2 =
√

3
2 S : S , (IV.4)

avec S = σ − 1
3 Tr (σ) I, le déviateur du tenseur des contraintes.
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IV.1.1.3 Écrouissage et loi d’évolution

Dans un matériau cristallin, la déformation plastique provient en général du mou-
vement des dislocations. La densité de ces dernières augmente en raison de la rencontre
avec des obstacles qui ralentissent ou bloquent leurs mouvements [Dieter 1986, Hull 2011].
Cela engendre un durcissement du matériau. Deux mécanismes peuvent alors être envisa-
gés : l’écrouissage isotrope et l’écrouissage cinématique [Rappaz 1998, Lemaitre 2009]. Ce
dernier est difficilement évaluable du fait de la base d’essais considérée comprenant exclu-
sivement des essais de traction monotone. Seul l’écrouissage isotrope sera donc considéré
dans cette étude. En outre, comme cela a été montré en section III.3, l’effet de l’écrouissage
isotrope est observé à partir de 800̊ C puis augmente avec la diminution de la température.

L’écrouissage isotrope R caractérise une dilatation de la surface de charge. Son évolu-
tion selon le critère de von Mises [Besson 2001] est donnée par :

f = σeq − (R + σ0) , (IV.5)

avec R, la variable d’écrouissage isotrope.

Cette approche s’inscrit dans le cadre de la thermodynamique des processus irréver-
sibles [Lemaitre 2009]. Les lois d’états peuvent s’exprimer à l’aide d’un potentiel énergie
libre ψ :

% ψ = % ψe + % ψin , (IV.6)

% étant la masse volumique du matériau et ψe, ψin étant respectivement les potentiels
élastique et inélastique. Ces potentiels sont donnés par :

% ψe = 1
2 C εe : εe , (IV.7)

% ψin = 1
2 b Q r2 , (IV.8)

b et Q étant les paramètres de l’écrouissage isotrope et r étant sa variable interne associée.

Les lois d’état sont alors déduites par dérivation du potentiel d’énergie libre :

σ = %
∂ψe

∂εe
= C εe , (IV.9)

R = %
∂ψin

∂r
= b Q r . (IV.10)

Il est important de noter que les lois d’état permettent notamment l’ajout de certaines
variables internes tels que des paramètres microstructuraux (taille de nodules, épaisseur
de lamelles ...) représentant l’état interne de la matière mais dont la mesure est difficile à
réaliser.
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IV.1.1.4 Loi d’écoulement additive

On admet l’existence d’un potentiel d’écoulement visco-plastique Ω à partir duquel
s’écrivent les équations d’évolutions des variables internes du modèle. Le potentiel d’écou-
lement s’exprime sous la forme :

Ω = Ωp + Ωr , (IV.11)

Il peut être décomposé en un potentiel d’écoulement avec écrouissage Ωp et un potentiel
de restauration Ωr [Lemaitre 2009] :

Ωp = K

n+ 1

〈
f

K

〉n+1

, (IV.12)

Ωr = a R 2

2 b Q . (IV.13)

K et n sont les paramètres de viscosité du matériau, c’est-à-dire de sa sensibilité à la
vitesse de déformation tel que cela a été observé au-dessus de 600̊ C (section III.4). a est
le paramètre de restauration statique.

La loi d’écoulement visco-plastique est donnée par dérivation de ce potentiel :

ε̇p = ∂Ω
∂σ

= ∂Ω
∂f

∂f

∂σ
= Ωp ′(f) ∂f

∂σ
. (IV.14)

La relation précédente fait intervenir la vitesse de déformation plastique cumulée ṗ tel
que :

ε̇p = 3
2

S

σeq

〈
f

K

〉n
= 3

2
S

σeq
ṗ , (IV.15)

avec ṗ =
√

2
3 ε̇p : ε̇p =

〈
f

K

〉n
. (IV.16)

La restauration statique est un phénomène généralement observable à hautes tempéra-
tures [Montheillet 2009]. Elle a pour origine un réarrangement des dislocations induit par
l’agitation thermique [Fabrègue 2000, Murry 2000]. Cela se traduit mécaniquement par
une diminution, voire une annulation, de l’écrouissage ainsi que d’une relaxation impor-
tante des contraintes internes [Philibert 2002]. Cette partie est développée plus en détail
dans la sous-section III.3.3.2 où l’effet de la restauration statique sur le comportement
mécanique est discuté. Le potentiel de restauration Ωr (Eq. (IV.13)) permet de prendre
en compte ce phénomène. Le paramètre d’état de l’écrouissage isotrope r est introduit
sous forme différentielle afin de satisfaire la loi de normalité :

ṙ = −∂Ω
∂R

= −∂Ωp

∂R
− ∂Ωr

∂R
. (IV.17)
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Le développement de cette équation donne [Wang 2009a] :

ṙ = ṗ (1− b r)− a r , (IV.18)

avec R = b Q r . (IV.19)

IV.1.1.5 Paramètre microstructural pertinent pour décrire le comportement
sous différentes vitesses de refroidissement

La vitesse de refroidissement peut influencer l’évolution de l’épaisseur des lamelles αII
(sous-sections I.1.4, III.2.2). Un refroidissement lent fera germer et grossir un nombre faible
de lamelles épaisses alors qu’un refroidissement rapide créera une population plus impor-
tante de lamelles fines [Katzarov 2002]. Les observations au MEB et l’analyse d’images
présentées en section III.2.2 ont permis d’élaborer une relation empirique pour décrire
l’épaisseur des lamelles L en fonction de la vitesse de refroidissement θ̇ :

L = 66, 7.10−3 θ̇−1 [mm] . (IV.20)

Lors de la déformation plastique du matériau, l’augmentation du nombre de lamelles
(épaisseur fine) entraine une augmentation des interfaces bloquant ainsi le mouvement
des dislocations. Il en résulte alors une augmentation de la résistance du matériau (sous-
section III.2.3). Celle-ci est parfois modélisée par un paramètre matériau, comme la taille
de grain par exemple, insérée sous forme multiplicative à la loi d’écoulement [Chan-
dra 2002, Dubiez-Le Goff 2003, Gollapudi 2007, Vanderhasten 2007]. Chandra a notam-
ment listé les différents modèles de fluage qui prennent en compte la taille de grain dans
la loi d’écoulement. La résistance du matériau peut dépendre alors du paramètre K ainsi
que des paramètres microstructuraux. De manière analogue, le paramètre K peut être
relié à l’épaisseur des lamelles αII (L) tel que :

K = K2 L
−nL , (IV.21)

avec K2 et nL des variables du matériau. La résistance mécanique de l’alliage dépend alors
de l’épaisseur des lamelles. Plus elles sont fines, plus l’alliage sera résistant.

IV.1.1.6 Formulation dans un cas uni-axial

L’identification des paramètres est réalisée sur des essais de traction monotone uni-
axiaux. Dans ces conditions, la contrainte équivalente de von Mises σeq est exprimée par
la contrainte de traction σ. Le critère de charge s’écrit alors :

f = |σ| −R− σ0 . (IV.22)

La loi de Hooke peut-être écrite par :

σ = E εe = E
(
εt − εp

)
. (IV.23)
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La loi d’écoulement (Eq. (IV.15)) est réduite à :

ε̇p = ṗ
σ

|σ|
= ṗ sign(σ) ⇒ ṗ = |ε̇p| , (IV.24)

avec ṗ =
〈
f

K

〉n
. (IV.25)

L’écrouissage isotrope étant une variable scalaire, son expression dans un espace tri-
dimensionnel (Eq. (IV.18) ) reste inchangée dans un espace uni-dimensionnel.

IV.1.1.7 Résumé

Les formulations multi-axiale et uni-axiale du modèle unifié sont résumées dans le
tableau IV.1.

Formulation multi-axiale Formulation uni-axiale

Critère de plasticité f = σeq −R− σ0 f = |σ| −R− σ0

Loi de Hooke σ = C
(
εt − εp

)
avec C = C(E, ν) σ = E εe = E

(
εt − εp

)
Loi d’écoulement

ε̇p = 3
2 ṗ

S

σeq
ε̇p = ṗ sign(σ)

avec ṗ =
〈
f

K

〉n
=
√

2
3 ε̇p : ε̇p avec ṗ =

〈
f

K

〉n
= |ε̇p|

Paramètre K = K2 L
−nL

microstructural avec L = 66, 7.10−3 θ̇−1

Écrouissage isotrope
ṙ = ṗ (1− b r)− a r

R = b Q r

Tab. IV.1 – Tableau récapitulatif de la formulation du modèle unifié

Dans le cas où le phénomène de restauration statique est négligé (a = 0) alors R
s’intègre analytiquement :

R = Q
(
1− e−bp

)
, (IV.26)

et la contrainte peut s’écrire :
σ = σv +R + σ0 , (IV.27)

avec σv = K |ε̇p|1/n la contrainte visqueuse. (IV.28)
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IV.1.2 Identification des paramètres
Pour modéliser le comportement thermomécanique de l’alliage Ti-6Al-4V grâce au

modèle unifié, quatre ensembles de paramètres sont nécessaires :
— les propriétés élastiques : E et σ0,
— les paramètres décrivant la viscosité : K et n,
— les paramètres de l’écrouissage isotrope : Q, b et a,
— les paramètres des variables internes en lien avec l’évolution de la microstructure

induite par les différentes vitesses de refroidissement : K2 et nL.

Tous ces paramètres, à l’exception deK2 et nL, ont été identifiés pour chaque tempéra-
ture d’essai afin de tenir compte de l’effet de la vitesse de déformation et de la température
sur le comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V.

L’impact de la vitesse de refroidissement est ensuite modélisé en se basant sur cette
première identification.

À l’issue de ces deux étapes, un processus d’optimisation automatique des paramètres
est mis en œuvre afin de minimiser l’écart entre la contrainte expérimentale et celle fournie
par le modèle de comportement.

IV.1.2.1 Méthodologie d’identification des paramètres

L’identification des paramètres du modèle se fait en plusieurs étapes. La température
prise pour exemple dans cette sous-section est 700̊ C. Les courbes illustrant ces étapes
sont présentées en annexe C.

Étape 1 (identification de E, K, n) : Elle consiste à estimer les valeurs du module
d’élasticité E et des paramètres K et n du modèle de comportement. Dans un premier
temps, les essais de relaxation sont utilisés pour décrire la sensibilité du matériau à la
vitesse de déformation. Ils permettent en effet de considérer des vitesses de déformation
comprises entre 5.10−6 s−1 et 10−2 s−1 représentatives des vitesses de déformation rencon-
trées pendant la trempe d’une pièce industrielle. Lors de l’essai de relaxation, l’équation
(IV.23) entraine que :

− σ̇

E
= ε̇p , (IV.29)

avec σv = σ − (R + σ0) = σ − σi , (IV.30)

σi étant la contrainte interne présente en fin de relaxation. Il est alors possible de tracer
l’évolution de la contrainte visqueuse σv en fonction de la vitesse de déformation plastique
ε̇p. La figure IV.1 illustre cette évolution à 700̊ C pour des éprouvettes ayant subi un
refroidissement de 60̊ C/min et des vitesses de déformation différentes. Cette courbe,
exprimée en échelle bi-logarithmique, permet une première estimation des paramètres K
et n.
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Fig. IV.1 – Identification des paramètres de viscosité à l’aide des courbes de
relaxation
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Étape 2 (identification de σ0, Q, b) : L’étape suivante consiste à introduire dans le
modèle l’effet de la contrainte non-visqueuse σi = σ0 + R. Ainsi, la limite d’élasticité σ0

est déterminée et l’écrouissage isotrope est ajouté au travers des paramètres Q et b.

À basses températures (θ < 500̊ C), le modèle décrit parfaitement la relaxation des
contraintes. Cependant, à hautes températures (θ ≥ 500̊ C), seule la première partie de la
relaxation est bien prédite. À cette étape de la modélisation, on considère que l’écrouissage
n’évolue pas durant la relaxation. Or il a été montré qu’à hautes températures (sous-
section III.3.3.2), un phénomène de restauration statique peut, grâce à l’énergie fournie
par la température, réarranger les dislocations [Fabrègue 2000, Murry 2000]. Cela entraine
une baisse de l’écrouissage [Kerisit 2012] et une chute de contrainte pendant la relaxation
[Hull 2011] dont le modèle ne peut tenir compte, surestimant la contrainte en fin de
relaxation.

Étape 3 (Identification de a) : Un paramètre de restauration statique a est donc
ajouté au modèle. Il permet une bonne prédiction de la chute de contrainte en fin de
relaxation pour les températures supérieures ou égale à 500̊ C . Les résultats de l’identifi-
cation des paramètres à 700̊ C pour l’alliage Ti-6Al-4V ayant subi un refroidissement de
60̊ C/min sont présentés sur la figure IV.2.

Le paramètre de restauration statique améliore également la prédiction de la courbe
de traction pour la vitesse de déformation la plus basse (10−4 s−1). En effet, lorsque la
vitesse de chargement est faible, les effets de restauration deviennent significatifs. Il y
alors une "accommodation" du matériau avec la température, entrainant une baisse de
la contrainte. Enfin le second chargement est bien reproduit car la contrainte en fin de
relaxation est assez bien prédite.
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Fig. IV.2 – Résultat de l’identification des paramètres du modèle unifié à
700̊ C pour une vitesse de refroidisssement de 60̊ C/min (étape 3) sur les essais
complets (gauche) et sur les relaxations seules (droite)

ε

tθ

Vérification de l’identification : Les différents paramètres du modèle unifié sont donc
identifiés. Le modèle simulé peut être comparé aux données de relaxation des contraintes
comme cela a été réalisé pour l’identification des paramètres de viscosité (Fig. IV.1). Le
résultat est présenté sur la figure IV.3.

ε̇p (s−1)
10

-6
10

-5
10

-4
10

-3
10

-2

σ
−
σ
i
(M

P
a
)

10
0

10
1

10
2

10
3

60◦C/min ‖ 700
◦
C ‖ 10−4, 10−3, 10−2 s−1

 Relaxation de l'essai à 10
-2

 s
-1

 

 Relaxation de l'essai à 10
-3

 s
-1

 

 Relaxation de l'essai à 10
-4

 s
-1

 

 Simulation modèle unifié
 
 

Fig. IV.3 – Simulation de la relaxation grâce au modèle unifié et comparaison
avec l’expérimental
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Le modèle prédit globalement bien le comportement. Il est cependant limité, dans le
cas présenté, quand les vitesses sont inférieures à 10−6 s−1. C’est la raison pour laquelle il
y a un faible décalage de contraintes internes entre celles prédites par le modèle et celles
obtenues grâce aux essais mécaniques.
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Un jeu de paramètres est alors identifié à 700̊ C et pour une vitesse de refroidissement
de 60̊ C/min. La formulation du modèle unifié permet de tenir compte de la viscosité et
de l’écrouissage incluant un terme de restauration statique activé à hautes températures.
Les coefficients du modèle unifié sont donnés dans le tableau A.3 en annexe. La dernière
étape s’intéresse à la prise en compte de l’influence de la vitesse de refroidissement sur le
comportement.

Étape 4 (identification de K2, L, nL) : Il a été montré précédemment (section III.2)
que la vitesse de refroidissement influence l’épaisseur des lamelles αII . Cela a pour effet une
résistance mécanique différente de l’alliage Ti-6Al-4V (sous-section III.2.3). L’évolution
de l’épaisseur des lamelles avec la vitesse de refroidissement est connue et décrite par
l’équation (IV.20). La relation entre le paramètre de résistanceK et l’épaisseur de lamelles
αII a été proposée avec l’équation (IV.21) (K = K2 L

−nL). Deux paramètres sont alors
à déterminer K2 et nL. Pour cela, les valeurs de K identifiées aux différentes vitesses
de refroidissement et à différentes températures sont reliées aux épaisseurs des lamelles
αII (Fig. IV.4). Une régression par la méthode des moindres carrés est alors effectuée à
chacune des températures étudiées afin de déterminer les valeurs de K2 et nL.

Comme cela sera présenté par la suite (Fig. IV.7 – (a)), le paramètre K évolue avec
la température. De ce fait, on peut supposer qu’il en est de même pour le paramètre K2.
En revanche, l’exposant nL est associé à une épaisseur de lamelles qui n’évolue plus en
dessous de 800̊ C (sous-section III.2.2). Il sera donc considéré comme constant.
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Fig. IV.4 – Variation du paramètre de résistance K en fonction de l’épaisseur
de lamelles L à différentes températures
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À 900̊ C, l’alliage se situe dans le domaine de germination et de croissance des lamelles
αII (voir diagramme TRC, Fig. I.10). À cette température, la microstructure évolue donc
durant l’essai (section III.2) ce qui rend difficile la détermination de l’épaisseur des lamelles
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(sous-section II.3.3). De plus, il semblerait que les lamelles ne soient pas assez développées
lors du premier chargement de l’essai de traction, ce qui à un effet sur la réponse mécanique
(sous-section III.2.3). L’alliage apparaît plus résistant lors d’un refroidissement lent, soit le
contraire des phénomènes observés aux températures inférieures à 800̊ C. En conséquence,
l’évolution du paramètre K avec la vitesse de refroidissement est inversée par rapport aux
autres températures. La loi K = f(L) (Eq. (IV.21)) avec un paramètre nL constant
à toutes les températures, ne permet pas de prédire l’évolution de K en fonction de
l’épaisseur des lamelles L à 900̊ C.

En revanche, pour les autres températures étudiées, la prise en compte de la micro-
structure permet de prédire correctement le comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-
4V ayant subi différents refroidissements. Pour exemple, le comportement à 700̊ C après
différents refroidissements est présenté sur la figure IV.5.
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Les évolutions de ces paramètres avec la température issues de cette méthodologie
d’identification sont présentées dans les sous-sections suivantes.

IV.1.2.2 Propriétés élastiques

Les valeurs du module d’Young sont obtenues par mesure directe sur les courbes des
essais de traction (sous-section III.1.1). Elles sont présentées en figure IV.6 – (a). La limite
d’élasticité est identifiée à différentes températures. Elle est faible au-dessus de 700̊ C et
augmente progressivement entre 600̊ C et 20̊ C (Fig. IV.6 – (b)).
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Fig. IV.6 – Évolution (a) du module d’Young et (b) de la limite d’élasticité
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IV.1.2.3 Paramètres de viscosité

Les paramètres K et n de la loi de viscosité sont utilisés pour décrire le comportement
visco-plastique de l’alliage Ti-6Al-4V. L’évolution du paramètre K avec la température a
été déterminée. Celui-ci agit d’une part sur l’augmentation des contraintes (écrouissage)
et d’autre part sur la diminution des contraintes (relaxation) dans le matériau. Comme
cela est présenté sur la figure IV.7 – (a), un parallèle peut être fait entre K et le niveau de
contraintes relaxées (σ1% − σi). Entre 950̊ C et 900̊ C, le comportement du matériau est
essentiellement visco-plastique. Comme il n’y a pas d’écrouissage qui intervient (section
III.3.1), seul le paramètre K agit sur la relaxation des contraintes du matériau. Par
hypothèse, les deux courbes sont ajustées pour être confondues à ces températures afin
de mettre en évidence la corrélation entre K et le niveau de contrainte relaxées.

Entre 800̊ C et 20̊ C, un décalage est observé entre les valeurs du paramètre K et le
niveau de relaxation des contraintes. Cela signifie que le paramètre K n’est plus suffi-
sant pour prédire la relaxation des contraintes dans le matériau. L’ajout d’un paramètre
de restauration statique a a permis d’améliorer les résultats fournis par le modèle. Son
évolution est présentée en sous-section suivante.

L’évolution du paramètre K avec la température présente un pic qui est semblable
à celui observé sur certains alliages métalliques [Lemaitre 2009]. Cependant, il n’est pas
courant de voir des valeurs de K plus basses à 400̊ C et 300̊ C qu’à 20̊ C. Cette évolution
à 400̊ C et 300̊ C est peut-être à mettre en lien avec l’évolution singulière du module
d’élasticité présentée en section III.1.1 et observée pour ces mêmes températures. En
effet, si le module est plus faible alors les contraintes atteintes dans le domaine plastique
pour une même déformation seront plus basses. Le paramètre K identifié sera alors plus
petit.
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L’évolution du paramètre n avec la température a également été déterminée (Fig.
IV.7 – (b)). La forme sigmoïdale de cette courbe traduit bien le fait qu’aux hautes tem-
pératures l’alliage a un comportement visqueux plus marqué et dépendant de la vitesse
de déformation alors qu’aux basses températures la viscosité diminue.

IV.1.2.4 Paramètres d’écrouissage isotrope

Les variations des paramètres Q et b, décrivant l’écrouissage isotrope, avec la tem-
pérature sont reportées sur les figures IV.8 – (a & b). Ces évolutions traduisent bien
l’augmentation progressive de l’écrouissage dont l’effet est visible dès 800̊ C.

Le paramètre a diminue lorsque la température baisse (Fig. IV.8 – (c)). Il permet
une meilleure description de la réponse mécanique aux basses vitesses de déformation
ainsi que des relaxations de contraintes pour les températures comprises entre 800̊ C et
500̊ C. La valeur de celui-ci à 400̊ C et 300̊ C ne semble pas suivre la tendance des autres
températures. La contrainte interne en fin de relaxation dépend du traitement thermique
et du refroidissement qui lui sont associés (sous-sections I.1.4, III.2). Au cours du processus
d’identification, la valeur de la contrainte interne obtenue est influencée par les paramètres
E, σ0, K, Q, b et a. Le module d’élasticité E et le paramètre de résistance K montrent
des évolutions singulières qui influencent la valeur du paramètre de restauration statique
a. En effet, des valeurs de E et de K plus petites entrainent l’obtention d’un niveau de
contraintes en fin de relaxation plus faible. L’effet du paramètre de restauration a doit alors
être moins important pour atteindre le niveau de contrainte interne expérimentalement
obtenu.
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IV.1.2.5 Paramètres microstructuraux en lien avec la vitesse de refroidisse-
ment

Comme évoqué précédemment, les trois vitesses de refroidissement (5, 60 et 200̊ C/min)
induisent des épaisseurs de lamelles L différentes. Le paramètre de résistance K est relié
à l’épaisseur de lamelles L via deux variables K2 et nL (Eq. (IV.21)). Ces coefficients ont
été identifiés en fonction de la température (Fig. IV.4). Le paramètre nL a été considéré
comme constant. L’évolution de K2 avec la température ainsi identifiée est donnée sur la
figure IV.9. Elle est analogue à celle du paramètre K identifié précédemment.

104



IV.1 Approche unifiée

θ (◦C)
20 200 400 600 800 950

K
2

75

150

225

300

375

450

Fig. IV.9 – Évolution du paramètre K2 en fonction de la température

ε

tθ

Les valeurs des différents coefficients du modèle unifié sont données en annexe A dans
les tableaux A.3 et A.4.

IV.1.3 Résultats issus de l’étape d’identification
Les simulations fournies par le modèle de comportement sont présentées température

par température et sont comparées avec les résultats expérimentaux. Dans un premier
temps, les résultats des essais mécaniques en considérant une vitesse de refroidissement
préalable de 60̊ C/min sont présentés. Ils sont suivis par les résultats issus de différentes
vitesses de refroidissement.

IV.1.3.1 Résultats pour une vitesse de refroidissement de 60̊ C/min

Les réponses contraintes – déformations expérimentales et simulées pour les essais
réalisés à différentes températures et différentes vitesses de déformation sont reportées
sur les figures IV.10, IV.11 et IV.12.

Les essais à 950̊ C et 900̊ C sont présentés sur les figures IV.10 – (a & b). L’alliage
présente un phénomène de yield point, généralement observé pour certains matériaux cu-
biques centrés [Hull 2011, Smallman 2014] comme c’est le cas de l’alliage Ti-6Al-4V dont
la phase β (CC) est prédominante à ces températures élevées. Comme évoqué précédem-
ment (sous-section III.4.2), ce phénomène représente en général un ancrage/désancrage
de dislocations dans une atmosphère de Cottrell [Cottrell 1948]. En effet, la température
est suffisamment haute pour piéger les dislocations jusqu’à une certaine contrainte seuil
[Johnston 1959] (sous-section III.4.2). Le modèle développé ne permet pas de décrire ce
type de phénomène. Dans la majorité des cas, le modèle permet cependant de prédire de
manière satisfaisante les niveaux de contrainte après le pic.
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À 900̊ C, le temps de maintien de 10 minutes favorise l’épaississement des lamelles αII ,
ce qui a pour effet une augmentation de la résistance de l’alliage. Cette évolution n’est
pas prise en compte dans le modèle de comportement.

Le modèle décrit bien le comportement du matériau pour les températures de 800̊ C,
700̊ C et 500̊ C. En revanche, le modèle reproduit moins bien le comportement à 600̊ C
(Fig. IV.11 – (b)). Sur le premier chargement, des écarts sont observés entre les réponses
σ – ε expérimentales et simulées. Le modèle, au travers du paramètre de viscosité n,
permet de prédire l’effet de la vitesse de déformation sur le comportement. Une vitesse de
déformation plus grande rendra le matériau plus résistant. À 900̊ C, 800̊ C et 700̊ C, cela
se traduit par un écart de contrainte plus important entre les essais conduits à 10−3 s−1 et
10−2 s−1 qu’entre les essais effectués à 10−4 s−1 et 10−3 s−1. À 600̊ C, l’écart de contrainte
observé est plus important entre les essais à 10−3 s−1 et 10−4 s−1, ce que le modèle ne peut
reproduire. Les mêmes écarts sont observés lors du second chargement ce que le modèle
ne peut également pas reproduire. La relaxation quant à elle est bien prédite. Le modèle
décrit de manière satisfaisante le comportement aux températures de 400̊ C, 300̊ C et
20̊ C (Fig. IV.12), le phénomène PLC n’étant pas modélisé.
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Fig. IV.10 – Comparaison des résultats du modèle unifié/essais mécaniques
à différentes vitesses de déformation, aux températures de : (a) 950̊ C, (b)
900̊ C, (c) 800̊ C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite)
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Fig. IV.11 – Comparaison des résultats du modèle unifié/essais mécaniques
à différentes vitesses de déformation, aux températures de : (a) 700̊ C, (b)
600̊ C, (c) 500̊ C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite)
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Fig. IV.12 – Comparaison des résultats du modèle unifié/essais mécaniques
à différentes vitesses de déformation, aux températures de : (a) 400̊ C, (b)
300̊ C, (c) 20̊ C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite)
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IV.1.3.2 Résultats à différentes vitesses de refroidissement

Cette partie présente la capacité du modèle proposé à tenir compte de l’influence de la
vitesse de refroidissement sur la réponse contrainte – déformation. Les réponses fournies
par le modèle de comportement sont comparées avec les résultats expérimentaux sur les
figures IV.13 et IV.14.

La prise en compte de l’évolution de l’épaisseur des lamelles dans le modèle (Fig.
IV.4) ne permet pas de bien décrire le comportement à 900̊ C durant le premier char-
gement (Fig. IV.13 – (a)) pour les raisons évoquées précédemment (sous-sections II.3.3,
III.2.2 et III.2.3). La relaxation de contraintes durant la phase de maintien en déforma-
tion est correctement reproduite. Durant le temps de maintien en déformation, les lamelles
αII grossissent entrainant une augmentation de la résistance de l’alliage lors du second
chargement (sous-section III.2.3) que le modèle ne peut prédire.

Le comportement à 700̊ C est globalement bien reproduit pour les trois vitesses de
refroidissement (Fig. IV.13 – (b)).

Pour les températures inférieures ou égales à 500̊ C, la première montée en charge est
bien décrite pour toutes les conditions examinées (Fig. IV.13 – (c)). La relaxation de
contraintes semble moins bien prédite par le modèle. L’écart de contrainte interne observé
en fin de relaxation pourrait être attribué à un fluage primaire du titane [Ankem 1986]
(sous-section III.2.3.3). Ce fluage a pour effet une relaxation des contraintes qui peut
dépendre de l’épaisseur des lamelles αII [Imam 1979, Suri 1997] et de la taille des nodules
αI [Ramesh 2002, Doraiswamy 2003, Aiyangar 2005] . Le modèle proposé ne peut prédire
ce phénomène.

Les réponses mécaniques du second chargement pour les essais à 300̊ C sont moins
bien décrites. Ceci en raison d’une mauvaise prédiction de la relaxation de contraintes
ainsi que d’une contrainte expérimentale supérieure au premier chargement provenant du
phénomène PLC.
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Fig. IV.13 – Comparaison des résultats du modèle unifié/essais mécaniques
à différentes vitesses de refroidissement, aux températures de : (a) 900̊ C, (b)
700̊ C, (c) 500̊ C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite)
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Fig. IV.14 – Comparaison des résultats du modèle unifié/essais mécaniques
à différentes vitesses de refroidissement, aux températures de : (a) 300̊ C, (b)
20̊ C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite)
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IV.1.4 Analyse du processus d’identification

L’analyse du processus d’identification des paramètres du modèle unifié est présentée
dans cette sous-section. Tout d’abord, les calculs des erreurs commises permettent de
montrer les limites du modèle unifié et de mettre en évidence des pistes d’améliorations
pour le modèle non-unifié. Par ailleurs, une interpolation des coefficients du modèle avec
la température permet de simuler l’essai de traction/relaxation/traction à des niveaux
de températures intermédiaires qui n’ont pas été considérés dans la procédure d’identifi-
cation. La comparaison des courbes obtenues avec celles utilisées pour la détermination
des coefficients permet de vérifier la cohérence de la réponse fournie par le modèle pour
différents niveaux de température.
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IV.1.4.1 Estimation des erreurs commises sur les identifications réalisées

Pour déterminer la validité et la pertinence du modèle il est intéressant de calculer
l’erreur commise par la simulation par rapport aux résultats des essais mécaniques. Le
critère suivant compare les contraintes expérimentales σexp et les contraintes calculées par
le modèle σcal tel que :

erreur = ‖ σcal − σexp ‖2

‖ σexp ‖2
× 100 , (IV.31)

avec ‖ x ‖2=
(

N∑
i=1
| xi |2

) 1
2

. (IV.32)

N est le nombre de points considérés dans le calcul. Les erreurs calculées sont reportées
dans le tableau IV.2. Elles sont données température par température à différentes vitesses
de déformation. Elles sont calculées pour les différentes étapes du chargement mécanique.

θ (̊ C)
10−2 s−1 10−3 s−1 10−4 s−1

C2 R2 Rc2 EC2 C R Rc EC C R Rc EC
950 21,1 55,7 22,9 29,7 10,7 37,1 7,3 10,8 14,8 18,5 12,9 14,8
900 4,6 19,5 15,6 20,2 5,2 21,2 18,7 15,3 10,4 16,7 14,5 13,5
800 5,2 15,9 6,7 15,7 9,1 19,1 8,3 10,2 12,1 10,8 7,9 9,9
700 1,3 7,3 4,6 5 7,3 9,2 7,4 9,4 8,5 4,1 6,1 6,6
600 5,1 4,8 2,6 9,5 3,4 4,6 8,3 5,5 9,7 4 10,4 8,8
500 1,4 6,8 2,4 6,6 – – – – – – – –
400 3,5 1,4 2,6 3,9 – – – – – – – –
300 3,1 2,5 2 3,6 – – – – – – – –
20 2,5 0,9 1,3 2,8 2,2 1,3 1,8 1,6 – – – –

Tab. IV.2 – Estimations des erreurs commises [%] par le modèle unifié pour
chaque température et chaque vitesse de déformation étudiées, obtenues par
le critère ‖ · ‖2

ε

tθ

Comme le modèle ne permet pas de décrire le phénomène de yield point, les erreurs
sont donc importantes à 950̊ C. L’erreur sur la relaxation est impactée par les écarts de
contraintes en début de maintien en déformation. Cet écart est grand sur l’essai mené
à 10−2 s−1. Il diminue pour les vitesses de déformations de 10−3 s−1 et 10−4 s−1. La
modélisation du phénomène de yield point devrait permettre une prédiction plus juste
du comportement mécanique. Aux hautes températures, les contraintes internes mesurées
sont très faibles. Un écart de quelques méga-pascals entre l’expérience et la simulation
entraine rapidement une augmentation du pourcentage d’erreur aux hautes températures.

2. C : Chargement (εt = 0 à 1%), R : Relaxation (maintien à εt = 1%), Rc : Rechargement (εt = 1
à 2%), EC : Essai complet (εt = 0 à 2%)
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Les effets de la température et de la vitesse de déformation sont globalement bien
prédits.

Les erreurs d’estimation de la simulation pour les essais issus de différentes vitesses de
refroidissement sont données dans le tableau IV.3.

θ (̊ C)
5̊ C/min 60̊ C/min 200̊ C/min

C3 R3 Rc3 EC3 C R Rc EC C R Rc EC
900 19,3 17 19,5 24,7 4,4 18,3 16 19,2 14,2 28,1 11,4 20,6
700 1,8 9,9 4,9 12,3 3,4 5 4,2 4,2 1,8 9,9 7,2 13,4
500 4,7 5,3 4,2 7,8 1,9 6 1,7 6,7 1,4 7,8 3,2 7,1
300 2,6 5,9 5,9 7,5 3,1 2,1 2,5 3,3 3,5 4,5 8,4 4,4
20 2,3 1,8 0,9 3,2 2,5 0,9 0,9 3 4,3 1,5 1,4 3,7

Tab. IV.3 – Estimations des erreurs commises [%] par le modèle unifié pour
chaque température et chaque vitesse de refroidissement étudiées, obtenues
par le critère ‖ · ‖2

ε

tθ

Les erreurs à 900̊ C pour les essais ayant subi un refroidissement de 5̊ C/min ou
200̊ C/min sont importantes car la loi d’évolution de l’épaisseur des lamelles avec la vi-
tesse de refroidissement n’est pas adaptée à cette température pour les raisons évoquées
précédemment (sous-sections III.2.2, III.2.3 et IV.1.2.1). Dans son état actuel, le modèle
ne peut pas correctement prédire les étapes de chargement et de rechargement à 900̊ C
pour ces deux vitesses de refroidissement. L’effet de la vitesse de refroidissement sur le
comportement mécanique est globalement bien reproduit aux autres températures.

IV.1.4.2 Validité d’une interpolation linéaire des coefficients

Lorsque l’on souhaite décrire un chargement anisotherme (ce qui est le cas dans le
procédé industriel), l’approche la plus simple est de considérer une interpolation linéaire
des paramètres du modèle entre deux niveaux de températures utilisés dans le processus
d’identification. Ainsi le comportement peut être prédit pour n’importe quelle tempéra-
ture. La figure IV.15 illustre les réponses contraintes – déformations et contraintes – temps
pour des essais de traction/relaxation/traction à une vitesse de sollicitation de 10−2 s−1.
On constate une bonne hiérarchie des courbes quelle que soit la température considérée.

Les tendances des résultats issus des interpolations linéaires vont dans le sens du
comportement du matériau tel qu’il a été analysé dans le chapitre III. L’écrouissage est

3. C : Chargement (εt = 0 à 1%), R : Relaxation (maintien à εt = 1%), Rc : Rechargement (εt = 1
à 2%), EC : Essai complet (εt = 0 à 2%)
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négligeable au-dessus de 900̊ C et augmente jusqu’à une certaine saturation aux basses
températures (Fig. IV.15 – (a)) tel que les évolutions des paramètres Q et b le suggèrent
(Fig. IV.8 – (a et b)).

La transition de températures de 500̊ C vers 400̊ C témoigne d’un chute de la viscosité
du matériau visible sur la relaxation (Fig. IV.15 – (b)). L’hypothèse ici est que la chute
de viscosité est linéaire entre 500̊ C et 400̊ C. Cela est assez proche de l’évolution du
paramètre de viscosité n identifié précédemment (Fig. IV.7 – (b)).
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Fig. IV.15 – Simulation du comportement pour des températures intermé-
diaires (tirets) fournies par interpolation linéaire des coefficients obtenus aux
températures d’identification (traits pleins). Réponses σ – ε (gauche) et σ – t
pour les relaxations (droite)
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IV.2 Approche non-unifiée
Les analyses du chapitre III ont permis de dégager trois contributions au comportement

mécanique liées aux deux phases (α et β) de l’alliage Ti-6Al-4V. La première est liée à
la phase β et les deux autres à la phase α au travers des nodules (αI) et des lamelles
(αII). Par soucis de clarté dans les discussions et pour simplifier l’écriture des équations
qui suivent, le terme phase sera employé pour parler de αI , αII , et β.

En s’appuyant sur le modèle précédent qui décrit le comportement global de l’alliage
(section IV.1), on s’intéresse dans cette partie à un modèle considérant plusieurs méca-
nismes de déformation, un par phase identifiée (αI , αII , et β). Il s’agit ici d’incorporer
des variables physiques dans le modèle permettant de prendre en compte la microstruc-
ture, les phases en présence et le mouvement des dislocations. En effet, la modélisation
du comportement mécanique local de l’alliage permet de mieux reproduire certains phé-
nomènes analysés dans le chapitre III (résistance mécanique accrue due aux lamelles αII ,
phénomène de yield point liée à la plasticité de la phase β ...).

Dans un premier temps, la formulation du modèle non-unifié est présentée. Les nou-
veaux paramètres identifiés sont ensuite présentés et les résultats issus de l’étape d’iden-
tification sont exposés et discutés. Enfin, une analyse du processus d’identification est
discutée.

IV.2.1 Formulation du modèle de comportement

Les hypothèses d’isotropie et d’homogénéité de l’alliage Ti-6Al-4V, faite pour le modèle
unifié (sous-section IV.1.1), sont préservées.

IV.2.1.1 Partition de la déformation

La déformation totale εt peut être décomposée en une composante élastique εe et
une composante plastique εp (Eq. (IV.1)). Nous supposons désormais que le matériau se
déforme homogènement dans chaque phase (αI , αII , β) [Teixeira 2014]. C’est une approche
de type Voigt [Voigt 1889]. Le tenseur des déformations peut donc s’écrire de la manière
suivante :

εt = εtαI = εtαII = εtβ , (IV.33)

avec εtφ = εeφ + εpφ , ∀φ = αI , αII , β . (IV.34)

La loi de Hooke donnant la relation contrainte – déformation en régime élastique pour
chaque phase est donnée par :

σφ = Cφ
(
εtφ − ε

p
φ

)
, ∀φ . (IV.35)
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IV.2 Approche non-unifiée

Les fractions de chaque phase Zφ permettent d’associer les phénomènes observés en
considérant les phases concernées :∑

φ

Zφ = 1 , ∀φ . (IV.36)

Les déformations élastique et plastique de l’alliage sont alors obtenues en pondérant l’ap-
port de chaque phase dans la déformation :

εe =
∑
φ

Zφ ε
e
φ , (IV.37)

εp =
∑
φ

Zφ ε
p
φ , ∀φ . (IV.38)

IV.2.1.2 Seuil et critère de plasticité

Le critère de plasticité de von Mises présenté en équation (IV.3) peut être affecté à
chaque phase tel que :

fφ = σeqφ − σ0
φ = 0 , ∀φ . (IV.39)

σeqφ et σ0
φ sont respectivement la contrainte équivalente, et la limite d’élasticité associées

à la phase φ.

IV.2.1.3 Écrouissage et loi d’évolution

L’évolution de la surface seuil de plasticité (Eq. IV.39) sous l’effet de l’écrouissage
isotrope de chaque phase Rφ est donnée par :

fφ = σeqφ −Rφ − σ0
φ , ∀φ . (IV.40)

Le formalisme thermodynamique permet de décomposer le potentiel d’énergie libre ψ
en des composantes élastique ψe et inélastique ψin (Eq. (IV.6)). Leurs formulations sont
données par :

% ψe = 1
2
∑
φ

Z 2
φ Cφ ε

e
φ : εeφ , (IV.41)

% ψin = 1
2
∑
φ

Z 2
φ bφ Qφ r

2
φ , ∀φ . (IV.42)

Les lois d’état sont définies à partir du potentiel d’énergie libre de la manière suivante :

σ = %
∂ψe

∂εe
=
∑
φ

Zφ σφ , (IV.43)

R = %
∂ψin

∂r
=
∑
φ

Zφ Rφ =
∑
φ

Zφ bφ Qφ rφ , ∀φ , (IV.44)

avec rφ la variable interne de la composante isotrope.
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IV.2.1.4 Lois d’écoulement additives

Le potentiel d’écoulement visco-plastique Ω permettant de décrire l’évolution des va-
riables internes se présente ainsi :

Ω =
∑
φ

Z 2
φ

(
Ωp
φ + Ωr

φ

)
, ∀φ . (IV.45)

Les potentiels d’écoulement avec écrouissage Ωp et de restauration Ωr sont déterminés
par les équations suivantes. Leurs expressions peuvent dépendre de la phase considérée :

Ωp
α = Kα

nα + 1

〈
fα
Kα

〉nα+1

, ∀α = αI , αII , (IV.46)

Ωr
φ =

aφ R
2
φ

2 bφ Qφ

, ∀φ . (IV.47)

Kα et nα sont les paramètres de viscosité de la phase α (= αI , αII). Qφ, bφ et aφ sont
les paramètres de l’écrouissage isotrope pour chaque phase (αI , αII , β). Le potentiel
d’écoulement avec écrouissage associé à la phase β est différent de celui associé à la phase
α (Eq. (IV.46)). Il permet de prendre en compte les mouvements de dislocations à l’origine
du phénomène de yield point :

Ωp
β = bρ ρm

M

D

nβ + 1

〈
fβ
D

〉nβ+1

, (IV.48)

avec D le paramètre de résistance, bρ le vecteur de Burgers, ρm la densité de disloca-
tions mobiles et M le facteur de Taylor. Le potentiel d’écoulement est alors dérivé par
rapport à la contrainte pour obtenir la vitesse de déformation plastique ε̇p = ∂Ω/∂σ. Le
développement de cette équation donne :

ε̇p =
∑
φ

Zφ
3
2
Sφ

σeqφ
ṗφ =

∑
φ

Zφ ε̇
p
φ , ∀φ . (IV.49)

La vitesse de déformation plastique de l’alliage dépend donc des vitesses de déformation
plastique des différentes phases présentes. Les vitesses de déformation plastique cumulée
des phases αI , αII et β sont alors obtenues :

ṗα = Ω ′

α (fα) =
〈
fα
Kα

〉nα
, ∀α = αI , αII , (IV.50)

ṗβ = Ω ′

β (fβ) = bρ ρm
M

〈
fβ
D

〉nβ
. (IV.51)

On retrouve alors la loi d’écoulement de la phase α telle qu’elle a été suggérée par Teixeira
et al. [Teixeira 2014, Teixeira 2016]. La loi d’écoulement de la phase β, proposée par Yo-
shida et al. [Yoshida 2000, Yoshida 2008], permet de prendre en compte le phénomène de
yield point. En effet, des paramètres issus des mécanismes de mouvement des dislocations
sont introduits pour reproduire ce phénomène. Comme cela a été montré précédemment
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(sous-section III.4.2), le pic apparaît préférentiellement dans les matériaux cubiques cen-
trés comme la phase β. Le pic résultant de ce phénomène a été relié à un ancrage des
dislocations mobiles jusqu’à une contrainte seuil suivi d’un désancrage de celles-ci. Dans
un monocristal, la vitesse de propagation des dislocations v dépend d’une contrainte seuil
que Johnston et Gilman [Johnston 1959] ont définie comme étant la contrainte de cission
critique τc telle que :

v =
〈
τ − τc
Dτ

〉nv
, (IV.52)

avec Dτ la contrainte du réseau cristallin et nv l’exposant de la vitesse des dislocations.
Orowan [Orowan 1948] montre que la vitesse de déformation plastique de cisaillement γ̇p

dépend de la vitesse des dislocations mobiles v :

γ̇p = bρ ρm

〈
τ − τc
Dτ

〉nv
. (IV.53)

Cette équation peut être transposée à un polycristal par l’intermédiaire du facteur de
Taylor M [Yoshida 2000, Yoshida 2008, Wang 2009a] pour retrouver l’équation (IV.51)
de la loi d’écoulement de la phase β.

Connaissant la vitesse de déformation plastique ε̇p , la vitesse de déformation élastique
ε̇e peut alors être déduite :

ε̇e = ε̇t − ε̇p =
∑
φ

Zφ ε̇
e
φ , ∀φ . (IV.54)

Les vitesses de déformation élastiques des différentes phases participent donc à la vitesse
de déformation élastique de l’alliage. C’est un modèle de type Taylor/Voigt car la condition
ε̇ = ε̇φ ,∀φ est respectée [Montheillet 2012].

De manière analogue au modèle unifié, la restauration statique de l’écrouissage est
prise en compte en dérivant le potentiel d’écoulement viscoplastique par l’écrouissage
isotrope : ṙ = −∂Ω/∂R, tel que :

ṙ = −
∑
φ

Z 2
φ

∂Ωp

∂R
−
∑
φ

Z 2
φ

∂Ωr

∂R
. (IV.55)

Le développement de cette équation donne :

ṙ =
∑
φ

Zφ ṙφ , (IV.56)

avec ṙφ = ṗφ (1− bφ rφ)− aφ rφ , ∀φ . (IV.57)
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IV.2.1.5 Paramètres microstructuraux et métallurgiques permettant de dé-
crire la plasticité des différentes phases

Avec le modèle unifié, des paramètres microstructuraux en lien avec l’épaisseur des
lamelles αII ont été utilisés (sous-section IV.1.1.5). Ils permettent de prendre en compte
la différence de résistance mécanique provoquée par les différents refroidissements (section
III.2).

Pour le modèle non-unifié, il convient de bien séparer l’effet de chaque phase (αI , αII ,
β) sur le comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V. L’hypothèse retenue dans le
chapitre III et appuyée par l’étude bibliographique (sous-section I.2.1.2) montre que la
déformation plastique de l’alliage Ti-6Al-4V s’effectue essentiellement dans la phase α.
Les lamelles αII et les nodules αI participent donc à la plasticité du matériau et sont
traités séparément. Aux hautes températures (950̊ C et 900̊ C), la phase β prédomine.
Le phénomène de yield point apparaît en raison de mécanismes liés à la mobilité des
dislocations [Hull 2011]. Cet effet est introduit dans la loi d’écoulement de la phase β.

Phase αI : La phase αI est présente sous forme de nodules (sous-sections I.1.3 et III.3.2),
ces nodules participant à la plasticité de l’alliage. Dans le modèle unifié, la résistance
mécanique proposée pour la phase αII fait intervenir l’épaisseur des lamelles au travers
du paramètre K (sous-section IV.1.1.5). De manière analogue, le paramètre KαI est relié à
la taille des nodules dαI selon une relation de type Hall et Petch [Chandra 2002, Dubiez-Le
Goff 2003, Gollapudi 2007, Vanderhasten 2007] tel que :

KαI = K1 d
−nd
αI

, (IV.58)

avec K1 un paramètre matériau évoluant avec la température et nd le coefficient de Hall
et Petch tel que nd = 1/2.

Phase αII : La loi K = K2 L
−nL (Eq. (IV.21)) proposée précédemment avec le modèle

unifié a un effet sur la prédiction du comportement global de l’alliage. Avec le modèle non-
unifié, chaque mécanisme de déformation est associé à la phase dont il est issu. L’épaisseur
des lamelles est donc associée à la phase αII seulement, tel que :

KαII = K2 L
−nL . (IV.59)

Les paramètres K2 et nL sont différents de ceux du modèle unifié. En effet, le mécanisme
de résistance issu des lamelles αII agit seulement sur une partie du comportement de
l’alliage (ZαII = 0,6 à 20̊ C). Les paramètres K2 et nL sont donc identifiés à nouveau pour
prendre en compte cette modification du comportement.
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Phase β : Les dislocations mobiles sont à l’origine du phénomène de yield point (sous-
section III.4.2.1). La densité de ces dislocations ρm représente une fraction fm de la densité
des dislocations totales ρt [Yoshida 2000], tel que :

ρm = fm ρt . (IV.60)

Cette fraction de la densité des dislocations mobiles évolue entre une valeur initiale fm0

présente avant l’essai et une valeur asymptotique fma [Yoshida 2012].

De manière empirique, Hahn [Hahn 1962] relie la densité totale de dislocations avec
la déformation plastique cumulée :

ρt = ρ0 + Cρ p
aρ
β . (IV.61)

Cρ et aρ sont des paramètres matériau.

La littérature [Orowan 1948, Johnston 1959] (sous-section III.4.2.1) montre que le
nombre de dislocations mobiles augmente durant la déformation plastique de la phase β,
ce qui est à l’origine du phénomène de yield point. Comme analysé précédemment (section
III.4), la vitesse de déformation imposée a un effet sur la hauteur du pic. L’évolution de la
fraction de densité de dislocations mobiles devrait donc dépendre du temps, de la vitesse
de déformation et des extrémums fixés (fm0 et fma). Elle est donnée par :

˙fm = −λ ṗβκ (fm − fma) , (IV.62)

avec fm (t = 0) = fm0 , (IV.63)

λ et κ étant des paramètres matériaux. L’expression (IV.62) est différente de celle proposée
par Yoshida [Yoshida 2000]. Le phénomène de yield point de l’alliage Ti-6Al-4V présente
une sensibilité à la vitesse de déformation plus importante que pour l’acier utilisé par
Yoshida et al. [Yoshida 2000, Yoshida 2008] ou pour les alliages de titane β-métastables
utilisés par Wang et al. [Wang 2009a, Wang 2009b] ou Teixeira et al. [Teixeira 2014,
Teixeira 2016]. L’expression proposée est présenté ici sous forme différentielle afin de tenir
compte de cette sensibilité à la vitesse de déformation accrue du phénomène de yield point
de l’alliage Ti-6Al-4V.

IV.2.1.6 Formulation dans un cas uni-axial

La formulation du modèle dans le cas uni-axial est présentée dans cette partie. Le
critère de charge proposé avec l’équation (IV.40) s’écrit alors :

fφ = |σφ| −Rφ − σ0
φ , ∀φ . (IV.64)
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La loi d’élasticité est donnée par :

σφ = Eφ
(
εtφ − ε

p
φ

)
, ∀φ , (IV.65)

avec Eφ le module d’élasticité associé à la phase φ.

Les lois d’écoulement s’écrivent alors :

ε̇p =
∑
φ

Zφ ṗφ
σφ
|σφ|

=
∑
φ

Zφ ṗφ sign(σφ) ⇒ |ε̇p| =
∑
φ

Zφ ṗφ , ∀φ , (IV.66)

avec ṗα =
〈
fα
Kα

〉nα
, ∀α = αI , αII , (IV.67)

et ṗβ = bρ ρm
M

〈
fβ
D

〉nβ
. (IV.68)

Les formulations de l’écrouissage isotrope et des évolutions des paramètres métallur-
giques et microstructuraux sont les mêmes que pour le modèle unifié.

IV.2.1.7 Résumé

Les formulations multi-axiale et uni-axiale du modèle non-unifié sont résumées dans
le tableau IV.1.

Formulation multi-axiale Formulation uni-axiale

Critère de plasticité fφ = σeq φ Rφ σ0
φ , ∀φ fφ = |σφ| Rφ σ0

φ , ∀φ

Loi de Hooke σφ = Cφ

(
εtφ εpφ

)
, ∀φ σφ = Eφ

(
εtφ εpφ

)
, ∀φ

ε̇p =
∑
φ Z

2
φ

3
2
Sφ

σeqφ
ṗφ , ∀φ ε̇p =

∑
φ Zφ ṗφ sign(σφ) , ∀φ

Lois d’écoulement avec ṗα =
〈
fα
Kα

〉nα
, ∀α = αI , αII avec ṗα =

〈
fα
Kα

〉nα
et ṗβ = bρ ρm

M

〈
fβ
D

〉nβ
et ṗβ = bρ ρm

M

〈
fβ
D

〉nβ
Paramètres KαI = K1 d

−nd
αI

microstructuraux KαII = K2 L
−nL avec L = 66, 7.10−3 θ̇−1

Paramètres ρm = fm ρt , ρt = ρ0 + Cρ p
aρ
β ,

métallurgiques ˙fm = λ ṗ κ
β (fm − fma) , fm (0) = fm0

Écrouissage isotrope ṙ = −
∑
φ Zφ ṙφ ,

avec ṙφ = ṗφ (1− bφ rφ) aφ rφ

et Rφ = bφ Qφ rφ , ∀φ

Tab. IV.4 – Tableau récapitulatif de la formulation du modèle non-unifié
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IV.2.2 Identification des paramètres
Les phases α et β ont des compositions chimiques différentes leur conférant des pro-

priétés différentes. Le modèle non-unifié, présenté dans la sous-section précédente (sous-
section IV.2.1), propose de dissocier la part de chaque phase dans le comportement de
l’alliage Ti-6Al-4V. Cela se traduit au travers des modules d’élasticité et des paramètres
de résistance et d’écrouissage qui seront présentés dans cette sous-section. L’évolution
de la fraction de dislocations mobiles, liée à la plasticité de la phase β et permettant la
prédiction du phénomène de yield point, sera également présentée.

IV.2.2.1 Modules d’élasticité

Les modules d’élasticité des phases α et β obtenus dans la littérature sont donnés sur
la figure IV.16 – (a). Ce sont des modules pour le titane pur [Joshi 2006, Brandes 2012,
Balcaen 2013] et pour des alliages de titane [Fréour 2006, Teixeira 2014]. Une valeur du
module d’Young de la phase β à 1030̊ C a également été déterminée durant ces travaux.

À température ambiante, les modules de la phase α sont plus grands que ceux de la
phase β. Ce qui n’est pas le cas à hautes températures où, par extrapolation linéaire, le
module de la phase α semble plus faible (θ = 950̊ C), leurs valeurs étant très proches à
900̊ C.
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Fig. IV.16 – Évolution des modules d’élasticité des phases α et β avec la
température : (a) données de la littérature, (b) modules utilisés
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Cette étude bibliographique a permis d’obtenir les valeurs des modules d’Young des
phases α et β (Fig. IV.16 – (b)) pour l’alliage Ti-6Al-4V étudié. Pour identifier les modules
d’élasticité des différentes phases on utilise le module d’élasticité du matériau obtenu avec
le modèle unifié tel que :

en régime élastique : E = (ZαI + ZαII ) Eα + Zβ Eβ . (IV.69)
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On fait alors l’hypothèse que le module d’élasticité de la phase α est valable pour les
morphologies αI et αII en raison de compositions chimiques très proches (sous-section
I.1.3.1) et d’une même structure cristallographique (sous-section I.1.1.2).

L’hypothèse choisie au départ pour l’identification est de prendre comme valeur du
module de la phase β à 950̊ C la même que celle obtenue à 1030̊ C où seule la phase β est
présente. Grâce à la loi (IV.69) il est possible d’obtenir le module de la phase α à 950̊ C.
Les modules aux différentes températures sont obtenus par la même loi. Les valeurs sont
en accord avec la littérature à température ambiante et très proches à la température de
800̊ C.

IV.2.2.2 Paramètres liés à la résistance mécanique

Les évolutions des paramètres de résistances K1 et K2 de la phase α et D de la phase
β sont présentées en figure IV.17. Pour identifier les paramètres K1 et K2, une condition
supplémentaire, issue du modèle unifié, est ajoutée aux lois d’écoulement additives des
phases α :

K = KαI = K1 d
−nd
αI

, (IV.70)

K = KαII = K2 L
−nL , (IV.71)

nd et nL sont supposés constants quelle que soit la température d’essai.
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Fig. IV.17 – Évolution des paramètres K1, K2 et D avec la température
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Le paramètre D est obtenu en posant Zβ = 1. La phase α n’a alors plus d’effet sur la
prédiction du comportement mécanique ce qui permet d’identifier D à partir des essais
ayant subi un refroidissement de 60̊ C/min. La loi des mélanges permet, par la suite de
pondérer l’apport de chaque phase dans le comportement mécanique et de prendre en
compte l’effet de la vitesse de refroidissement. Les évolutions des paramètres de résistance
K1, K2 et D alors obtenues sont les mêmes que celle de K.
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L’effet de la vitesse de déformation est modélisé grâce aux paramètres nφ qui sont
valables pour les différentes lois d’écoulement auxquelles ils sont associés. L’influence de
chaque phase sur la viscosité de l’alliage ne peut pas être obtenue avec les essais réalisés.
Les valeurs du coefficient n issues du modèle unifié sont donc utilisées pour chaque phase.

IV.2.2.3 Paramètres liés à la plasticité de la phase β

La loi d’écoulement de la phase β fait intervenir des paramètres de la loi de viscosité
ainsi que des variables métallurgiques relatives aux dislocations (Eq. (IV.51)) qui vont
être discutés ici.

Pour modéliser le pic du phénomène de yield point, des paramètres complémentaires
sont nécessaires pour déterminer la loi d’écoulement de la phase β. Les valeurs du vecteur
de Burgers bρ ainsi que du facteur de Taylor pour un matériau polycristallin M utilisés
sont issus des travaux de Wang et al. pour un alliage de titane [Wang 2009a]. De plus,
les paramètres liés aux densités de dislocations ρ0, Cρ et fm0 sont également issus de
données de la littérature [Wang 2009b]. Enfin, les paramètres aρ, λ et κ sont constants et
identifiés à 950̊ C et 900̊ C. L’exposant aρ est compris entre 0,7 et 1,5 d’après la littérature
[Hahn 1962, Yoshida 2000, Hull 2011]. Celui-ci ayant assez peu d’effet sur la modélisation
du pic, au regard de la formulation de la multiplication des dislocations avec la fraction
de densité de dislocations mobiles fm, il est considéré comme égal à 1. Les paramètres
λ et κ sont alors identifiés aux températures d’observation du phénomène de yield point,
soit 950̊ C et 900̊ C.

La fraction de densité de dislocations mobiles fm évolue entre une valeur initiale fm0

et une valeur asymptotique fma [Yoshida 2000, Yoshida 2012]. La valeur de fm0 est suppo-
sée constante à n’importe quelle température et n’évolue pas sous l’effet du chargement,
soit fm0 = 4.10−4. L’abaissement de la température fait qu’il y a moins de dislocations
susceptibles de se déplacer. La fraction asymptotique des dislocations mobiles fma doit
donc diminuer avec la baisse de température. Il y a également une température à partir
de laquelle la fraction des dislocations mobiles n’évolue plus. Nous faisons alors l’hypo-
thèse qu’à cette température fma = fm0. Cela permet de ne plus prendre en compte le
phénomène de yield point. L’évolution de la fraction fma est donnée en figure IV.18.
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Cette évolution montre que le phénomène de yield point n’est plus pris en compte par
le modèle à partir de 600̊ C lorsque la fraction fma n’évolue plus. En réalité, dès 800̊ C,
le phénomène n’est plus activé lors de la modélisation en raison d’une fraction de phase
β trop faible (Zβ = 0, 18). C’est alors principalement les mécanismes issus de la plasticité
de la phase α qui déterminent la prédiction du comportement thermomécanique.

IV.2.2.4 Paramètres d’écrouissage isotrope

Il est difficile de déterminer pour chaque phase (αI , αII , β) l’influence de l’écrouissage
isotrope sur le comportement mécanique global de l’alliage Ti-6Al-4V. Les paramètres Q,
b et a du modèle unifié ont donc été réutilisés pour les trois phases étudiées.

Les valeurs des différents coefficients du modèle non-unifié sont résumées dans le ta-
bleau A.5 en annexe.

IV.2.3 Résultats de la simulation
Comme pour le modèle unifié, les résultats de la simulation sont comparés température

par température avec les résultats issus des essais mécaniques. La prise en compte par
le modèle de l’effet de la température, de la vitesse de déformation et de la vitesse de
refroidissement est présentée et discutée.

126



IV.2 Approche non-unifiée

IV.2.3.1 Résultats pour une vitesse de refroidissement de 60̊ C/min

Les résultats des simulations pour une vitesse de refroidissement de 60̊ C/min sont
présentés sur les figures IV.19, IV.20 et IV.21.

Aux hautes températures, l’ajout de paramètres en lien avec les dislocations dans la
loi d’écoulement de la phase β permet de reproduire le phénomène de yield point observé
à 950̊ C et 900̊ C (sous-section III.4.2). Le premier chargement ainsi que la relaxation
sont alors mieux reproduits qu’avec le modèle unifié. Le second chargement en revanche
est mal reproduit. Une solution d’amélioration est proposée en sous-section IV.2.5 pour
prendre en compte l’évolution de la densité de dislocations sous l’effet de la température
et du temps lors du temps de maintien en déformation de 10 minutes (phénomène décrit
dans la sous-section III.4.2.1).

Aux autres températures, les résultats sont proches de ceux obtenus avec le modèle
unifié. Cela est dû à l’utilisation de certains paramètres du modèle unifié pour identifier
les paramètres du modèle non-unifié.

Le modèle non-unifié prédit correctement le comportement mécanique de l’alliage Ti-
6Al-4V après un refroidissement de 60̊ C/min.
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Fig. IV.19 – Comparaison des résultats du modèle non-unifié/essais méca-
niques à différentes vitesses de déformation, aux températures de : (a) 950̊ C,
(b) 900̊ C, (c) 800̊ C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite)
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Fig. IV.20 – Comparaison des résultats du modèle non-unifié/essais méca-
niques à différentes vitesses de déformation, aux températures de : (a) 700̊ C,
(b) 600̊ C, (c) 500̊ C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite)
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Fig. IV.21 – Comparaison des résultats du modèle non-unifié/essais méca-
niques à différentes vitesses de déformation, aux températures de : (a) 400̊ C,
(b) 300̊ C, (c) 20̊ C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite)
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IV.2.3.2 Résultats à différentes vitesses de refroidissement

Les simulations de l’effet de la vitesse de refroidissement sur le comportement méca-
nique de l’alliage Ti-6Al-4V sont présentées sur les figures IV.22 et IV.23.

À 900̊ C, comme pour le modèle unifié, le chargement est globalement moins bien
reproduit pour les essais à 5 et 200̊ C/min (Fig. IV.22 – (a)) car la loi d’évolution de
l’épaisseur des lamelles n’est pas adaptée aux phénomènes de croissance de lamelles induits
à cette température (sous-sections II.3.3 et III.2.3).

Le comportement mécanique est globalement bien prédit pour toutes les vitesses de
refroidissement à 700̊ C (Fig. IV.22 – (b)) .

À 500̊ C, 300̊ C et 20̊ C, le premier chargement est reproduit de manière satisfaisante
(Fig. IV.22 – (c), IV.23). Des écarts de réponses contraintes – temps sont observés durant
la relaxation. Ils proviendraient d’un mécanisme de fluage primaire du titane activé à
basses températures (sous-sections III.2.3.3 et IV.1.3.2) que le modèle ne peut reproduire.
Le second chargement est moins bien prédit en raison de la mauvaise reproduction de la
relaxation de contraintes et du phénomène PLC qui n’est pas pris en compte.
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Fig. IV.22 – Comparaison des résultats du modèle non-unifié/essais méca-
niques à différentes vitesses de refroidissement, aux températures de : (a)
900̊ C, (b) 700̊ C, (c) 500̊ C. Essais complets (gauche) et relaxations seules
(droite)
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Fig. IV.23 – Comparaison des résultats du modèle non-unifié/essais méca-
niques à différentes vitesses de refroidissement, aux températures de : (a)
300̊ C, (b) 20̊ C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite)
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IV.2.4 Analyse du processus d’identification

Les mêmes analyses que pour le modèle unifié sont présentées. Elles concernent la mise
en place d’un critère d’estimation de l’erreur sur la prédiction des essais par le modèle
non-unifié et la validité de sa réponse pour des températures intermédiaires en faisant
l’hypothèse d’une interpolation linéaire des coefficients avec la température.

IV.2.4.1 Estimation des erreurs commises sur les identifications

Les erreurs commises par le modèle non-unifié sur les essais à différentes vitesses de
déformation, issus d’un refroidissement de 60̊ C/min, sont présentées dans le tableau IV.5.
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La prédiction du premier chargement et de la relaxation est améliorée à 950̊ C et 900̊ C
du fait de la prise en compte du phénomène de yield point. Les erreurs sont faibles. Les
autres températures sont globalement bien reproduites.

θ (̊ C)
10−2 s−1 10−3 s−1 10−4 s−1

C4 R4 Rc4 EC4 C R Rc EC C R Rc EC
950 8,4 9,5 17 26,6 9,7 10,9 12,9 14,8 24,3 19 27 28,8
900 4,4 3,5 15,4 19,2 7,6 6,5 14,7 13,9 19,6 9,3 22,6 22,9
800 8,1 8,1 9,1 14,1 8,3 12,2 8,9 10,7 10,9 8,2 9,7 9,6
700 2,2 5,1 4,9 4,4 8,1 7,4 12,2 11,5 11,9 4,1 12,8 12,5
600 5,1 5,1 3,9 10,7 3,1 3,9 8 5 10,4 3,5 9,9 8,3
500 1,4 5,1 2,2 6,4 – – – – – – – –
400 2,3 1,4 2,4 3,9 – – – – – – – –
300 3,1 2,5 2 3,6 – – – – – – – –
20 2,1 0,8 2,1 3,7 2,6 1,9 1,8 2,3 – – – –

Tab. IV.5 – Estimations des erreurs commises [%] par le modèle non-unifié
pour chaque température et chaque vitesse de déformation, obtenues par
le critère ‖ · ‖2

ε

tθ

Les erreurs commises sur les essais issus de refroidissements différents sont données
dans le tableau IV.6.

θ (̊ C)
5̊ C/min 60̊ C/min 200̊ C/min

C4 R4 Rc4 EC4 C R Rc EC C R Rc EC
900 9,3 13,9 12,1 24,7 4,4 3,5 15,4 19,2 12,4 6,4 13,1 26,9
700 5 9 6,4 12,5 2,2 4,5 5 4,5 2,8 8,1 13,1 11
500 4 4,9 4,6 10,3 1,4 5,1 2,2 6,4 2,4 5,6 4,9 8
300 2,3 6,8 6,9 7,6 3,1 2,5 2 3,6 1,4 4 7,4 3,6
20 3 1,5 3,3 4,3 2,1 0,8 2,1 3,7 3,9 0,8 2,7 4,6

Tab. IV.6 – Estimations des erreurs commises [%] par le modèle non-unifié
pour chaque température et chaque vitesse de refroidissement, obtenues par
le critère ‖ · ‖2

ε

tθ

Pour les vitesses de refroidissement de 5̊ C/min et 200̊ C/min, une amélioration de la
prédiction du comportement mécanique à 900̊ C est observée sur le premier chargement en
raison de la modélisation du phénomène de yield point. Cependant, les erreurs à 5̊ C/min
et 200̊ C/min restent importantes car l’épaisseur de lamelles αII n’est pas correctement

4. C : Chargement (εt = 0 à 1%), R : Relaxation (maintien à εt = 1%), Rc : Rechargement (εt = 1
à 2%), EC : Essai complet (εt = 0 à 2%)
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prise en considération. Aux autres températures, le modèle reproduit correctement le
comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V.

IV.2.4.2 Validité d’une interpolation linéaire des coefficients

Les coefficients du modèle sont interpolés linéairement à des températures intermé-
diaires à celles utilisées pour l’identification afin de vérifier la robustesse du modèle pour
une utilisation dans un code de calculs par éléments finis.

De 950̊ C à 900̊ C le résultat de l’interpolation linéaire montre une diminution pro-
gressive du phénomène de yield point (Fig. IV.24).

Aux autres températures, les tendances des résultats de cette interpolation sont en
adéquation avec le comportement mécanique analysé dans le chapitre III.
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Fig. IV.24 – Simulation des températures intermédiaires par interpolation
linéaire des coefficients du modèle non-unifié . Essais complets (gauche) et
relaxations seules (droite)
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IV.2.5 Extension du modèle pour 950̊ C : effet du temps
Comme il a été discuté précédemment (sous-section IV.2.3.1), le pic issu du phénomène

de yield point lors du second chargement n’est pas prédit.

D’un point de vue physique, durant le temps de maintien (relaxation), le matériau
subit une restauration statique comme cela a été discuté dans le chapitre précédent (sous-
section III.3.3.2). Les dislocations se réarrangent sous l’effet du temps et de la température,
entrainant une baisse de la densité des dislocations [Hull 2011, Kerisit 2012]. Le matériau
se retrouve alors avec une densité de dislocations proche de celle présente juste avant
le début de l’essai [Smallman 2014], ce qui entraine l’apparition d’un nouveau pic de
contraintes lors du second chargement.

Dans le modèle non-unifié, la densité de dislocations mobiles ρm intervient dans la
loi d’écoulement de la phase β (Eq. (IV.51)). La fraction des dislocations mobiles fm,
associée à cette densité, évolue pendant le pic du phénomène de yield point. Certains
auteurs font état de la présence d’une restauration statique aux hautes températures
associée au mouvement des dislocations [Jaffee 1958, Lagneborg 1968, Lagneborg 1973,
Sandström 1974, McQueen 1984]. Cependant, dans l’état actuel du modèle, il n’y a pas de
restauration statique associée à la fraction des dislocations mobiles. De manière analogue
à l’écrouissage isotrope, la restauration statique est ajoutée à l’équation (IV.62) pour
prendre en compte l’évolution du nombre des dislocations mobiles durant le temps de
maintien en déformation, tel que :

˙fm = −λ ṗβκ (fm − fma)− µ f δ
m , (IV.72)

avec µ et δ des paramètres liés à la restauration statique et identifiés sur le second pic.
Le résultat de cette nouvelle formulation du modèle est présenté sur la figure IV.25 avec
les essais réalisés à 950̊ C.
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Fig. IV.25 – Prédiction du comportement à 950̊ C après ajout d’un terme de
restauration statique. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite)
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IV.3 Conclusions partielles
Dans ce chapitre, le comportement mécanique monotone quasi-statique de l’alliage

Ti-6Al-4V lors d’une trempe a été prédit par deux modèles de comportement différents :
— un modèle unifié qui permet une simulation du comportement de l’alliage dans son

ensemble,
— un modèle non-unifié qui utilise des paramètres microstructuraux afin de produire

des résultats de simulation plus fidèles à la réalité physique du comportement
thermomécanique du matériau.

Modèle unifié
Un modèle de comportement élasto-visco-plastique est proposé et ses paramètres sont

identifiés à différentes températures. Des conditions de temps/température et temps/dé-
formation (θ̇, θ et ε̇) ont été modélisées.

Le modèle décrit bien l’effet de la température et de la vitesse de déformation pour le
domaine de températures compris entre 800̊ C et 20̊ C.

L’ajout d’un paramètre de restauration statique dans le modèle permet de mieux dé-
crire le comportement à chaud du matériau notamment durant le maintien en déformation
et lors des essais sous sollicitation mécanique lente.

L’ajout de variables microstructurales décrivant l’évolution de l’épaisseur des lamelles
αII permet de prendre en compte l’effet de la vitesse de refroidissement sur la réponse
mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V.

Modèle non-unifié
Un modèle de comportement non-unifié, basé sur une loi des mélanges de phases (αI ,

αII , β) a été proposé et identifié pour différentes conditions thermiques et mécaniques (θ̇,
θ et ε̇).

Le modèle prédit bien le comportement du matériau sur toute la gamme de tem-
pératures et de vitesses de déformation. L’effet de la vitesse de refroidissement sur le
comportement mécanique est correctement reproduit à l’exception de l’adoucissement du
matériau (relaxation des contraintes) aux basses températures.

Une loi des mélanges a été proposée afin de décomposer plus fidèlement le comporte-
ment inélastique de chaque phase. La taille de nodules αI et l’épaisseur de lamelles αII
permettent de reproduire la résistance mécanique de l’alliage. Une loi d’évolution de la
densité de dislocations mobiles a été introduite dans la loi d’écoulement de la phase β
pour modéliser le phénomène de yield point. La formulation de cette loi a été modifiée afin
prendre en compte le phénomène de restauration statique ainsi que la grande sensibilité
à la vitesse de déformation du phénomène de yield point de l’alliage Ti-6Al-4V.
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Conclusion générale
Ces travaux ont été réalisés dans le cadre du FUI TiMaS (Titanium Machining and

Simulation). L’objectif de ce projet est de prédire et d’anticiper la création de contraintes
résiduelles au cours de l’ensemble du procédé d’obtention d’une pièce en alliage Ti-6Al-4V
(mise en forme, usinage et détensionnement). Ces travaux se sont focalisés sur l’étude du
refroidissement après matriçage (lors de la mise en forme).

Dans ce manuscrit, nous avons présenté une méthodologie de caractérisation et d’ana-
lyse de l’évolution microstructurale et du comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V
lors d’un refroidissement contrôlé depuis une température sub-transus β. Les conclusions
de ces résultats expérimentaux nous ont permis, par la suite, de proposer deux modèles
de comportement mécanique prenant en compte l’évolution de la microstructure afin de
prédire au mieux la réponse mécanique d’une pièce industrielle massive soumise à un
gradient de température durant le refroidissement.

Comportement mécanique et évolution microstructurale

Des essais de traction/relaxation/traction avec un traitement thermique in-situ ont
été mis en place afin de caractériser le comportement mécanique et l’évolution micro-
structurale en température de l’alliage Ti-6Al-4V lors du refroidissement. Une étude ex-
périmentale a été menée sous différentes conditions thermiques et mécaniques (vitesse
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de refroidissement, température et vitesse de déformation différentes). Une méthodologie
de préparation métallographique et d’analyse des phases et de leurs morphologies a été
proposée afin de quantifier l’évolution microstructurale de l’alliage Ti-6Al-4V durant le
refroidissement.

Dans un premier temps, les propriétés élastiques (module d’Young et dilatation ther-
mique) ont été exposées. Le comportement mécanique a ensuite montré deux mécanismes
de déformation principaux régissant la réponse mécanique de l’alliage en température.
En effet, le matériau présente un comportement visqueux au-dessus de 500̊ C (grande
sensibilité à la vitesse de déformation) et un comportement plastique avec écrouissage en
dessous de 800̊ C. L’effet de la restauration statique sur la réponse mécanique de l’alliage
Ti-6Al-4V a été déterminé. De plus, un phénomène de yield point a été observé à très
hautes températures et son origine physique a été discutée. Enfin, des écarts de résistance
mécanique ont été observés sur des essais menés à une même température et ayant subi un
refroidissement préalable à une vitesse différente. Cet écart de contrainte a été relié à des
épaisseurs de lamelles αII différentes dont la finesse et le nombre important provoquent
un blocage plus conséquent du mouvement des dislocations entrainant une résistance de
l’alliage plus importante.

Les épaisseurs des lamelles αII ont alors été mesurées par analyse d’images et une
loi d’évolution de celles-ci avec la vitesse de refroidissement a été proposée. La taille des
nodules αI a également été déterminée, celle-ci n’évolue pas au cours du refroidissement.
Les fractions de phases α (αI et αII) et β ont aussi été obtenues par analyse d’images.
Elles évoluent rapidement pendant le refroidissement dans le domaine de transformation
β→α, entre 950̊ C et 800̊ C, puis n’évoluent plus aux températures inférieures.

Modélisation du comportement mécanique
Durant ces travaux, deux approches de la modélisation du comportement mécanique

ont été proposées. Une approche unifiée a été mise en place afin de modéliser et prédire
le comportement mécanique global de l’alliage Ti-6Al-4V. Une approche non-unifiée a
également été mise en place afin de relier des mécanismes de déformation avec les phases
auxquelles ils sont associés et de pondérer, par une loi de mélanges, l’apport local de
chacun sur la prédiction de la réponse mécanique de l’alliage. Les hypothèses permettant
l’identification des paramètres des modèles ont été présentées. Les résultats des simulations
des modèles ont ensuite été comparés aux résultats expérimentaux pour les différentes
conditions d’essais menées et la validité des modèles a été discutée.

L’approche unifiée utilisée considère un modèle élasto-visco-plastique avec écrouissage
isotrope. Un paramètre de restauration statique a été ajouté à la loi d’écrouissage afin
de prendre en compte l’accommodation du matériau aux hautes températures se tra-
duisant généralement par une baisse du nombre de dislocations et donc une diminution
de l’écrouissage. La loi d’évolution reliant l’épaisseur des lamelles αII avec la vitesse de
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refroidissement a été intégrée à la loi d’écoulement additive proposée afin de prédire le
comportement mécanique de l’alliage lors de refroidissements à des vitesses différentes.
Le comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V est globalement bien décrit sur l’en-
semble des températures à l’exception des hautes températures où le phénomène de yield
point ne peut être reproduit avec le premier modèle proposé.

L’approche non-unifiée permet d’intégrer, dans le modèle de comportement, des pa-
ramètres microstructuraux (fractions de phase, épaisseur de lamelles, densité de disloca-
tions...) aux lois d’écoulement des phases auxquelles ils sont associés afin de prédire la
réponse mécanique de l’alliage de manière plus fidèle. La phase α et ses interfaces avec
les autres phases (ou avec elle même) sont généralement reliées à la plasticité des al-
liages de titane. Les paramètres microstructuraux de la phase α ont donc été associés aux
paramètres de résistance du matériau. Une loi d’évolution de la fraction de dislocations
mobiles a été intégrée dans la loi d’écoulement de la phase β permettant ainsi de modéli-
ser le phénomène de yield point. De plus, une piste d’amélioration de cette loi d’évolution
des dislocations mobiles a été proposée avec l’ajout de paramètres de restauration sta-
tique permettant de prédire le second pic du phénomène de yield point. Celui-ci apparaît
après un temps de maintien en température sans déformation importante (relaxation de
contraintes). Le comportement mécanique est globalement bien reproduit avec le modèle
non-unifié pour toutes les températures, vitesses de refroidissement et de déformations
étudiées.

Perspectives

Comportement mécanique et évolution microstructurale

Les travaux présentés proposent de relier le comportement mécanique avec les phases et
les morphologies présentes à la température d’essai. Cela permet notamment d’expliquer
et de modéliser certains mécanismes de déformation. Toutefois, l’évolution microstructu-
rale observée à 900̊ C, dans le domaine de transformation β→α, nécessiterait une étude
approfondie. En particulier, il serait intéressant de déterminer, en fonction du temps passé
à cette température d’essai, le taux de transformation et les dimensions des morphologies
des phases. Ainsi, il serait possible de modéliser de manière plus juste le comportement
mécanique à 900̊ C pour différentes vitesses de refroidissement durant tout l’essai de trac-
tion/relaxation/traction.

L’étude du comportement mécanique en traction et relaxation a été réalisée sur des
éprouvettes prélevées dans la direction longitudinale du lopin. Il serait intéressant d’étu-
dier l’effet d’anisotropie et de texture, induit par le procédé de forge, sur la réponse
mécanique en traction/relaxation de l’alliage Ti-6Al-4V.
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Lors d’un refroidissement depuis de hautes températures, différentes parties d’une
pièce industrielle peuvent être soumises alternativement à des contraintes de traction et
de compression sous l’effet du changement de température. Afin d’étudier cet aspect du
refroidissement, des essais cycliques de traction/compression, de compression/traction et
de traction/relaxation/compression en température devraient être entrepris. Cela permet-
trait d’étendre la gamme d’utilisation du modèle de comportement.

Modélisation et simulation du comportement mécanique
Une validation des modèles a été proposée au travers d’une estimation des erreurs

commises par le modèle et d’une interpolation linéaire des coefficients du modèle à des
températures intermédiaires non utilisées pour l’identification des paramètres. Pour s’as-
surer de la robustesse des modèles proposés pour la prédiction du comportement méca-
nique de l’alliage Ti-6Al-4V lors du refroidissement, il serait intéressant de confronter ces
résultats pour des conditions de chargements anisothermes.

Pour valider de manière expérimentale et industrielle la démarche de modélisation
proposée, une implantation des modèles dans un code de calcul par éléments finis serait
nécessaire. Cela permettrait d’enrichir les simulations réalisées par Aubert & Duval afin
de déterminer de manière plus juste le niveau de contraintes résiduelles dans leurs pièces
industrielles.

Prédiction du comportement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V
traité β

Une méthodologie d’identification et de modélisation du comportement mécanique de
l’alliage Ti-6Al-4V, ayant subi un traitement thermique différent (mise en solution dans le
domaine β), est proposée en annexe D. Cette méthodologie est basée sur l’approche non-
unifiée proposée précédemment pour prédire le comportement de l’alliage Ti-6Al-4V traité
α+β. Cette annexe montre qu’il est possible, en changeant simplement les paramètres
microstructuraux du modèle de prédire de manière plutôt correcte la réponse mécanique
de l’alliage Ti-6Al-4V traité β.

Cependant, il serait nécessaire de réaliser une étude approfondie des évolutions de
microstructure et de comportement mécanique durant le refroidissement (comme pour le
traitement α+β) pour confirmer la bonne prédiction du modèle et les hypothèses d’iden-
tification proposées.
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n’avez jamais vraiment bien saisi la question.”
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B Annexe des micrographies
Les micrographies des essais sont présentées température par température en complément

du chapitre III. Les effets de la vitesse de refroidissement et de la température sont montrés.

B.1 Effet de la vitesse de refroidissement
Trois vitesses de refroidissement ont été étudiées (5, 60 et 200̊ C/min) à cinq températures

différentes (900, 700, 500, 300 et 20̊ C). Les micrographies sont présentées sur les figures B.1 à
B.5.

5̊ C/min ‖ 900̊ C ‖ 10−2 s−1 60̊ C/min ‖ 900̊ C ‖ 10−2 s−1 200̊ C/min ‖ 900̊ C ‖ 10−2 s−1

(a) (b) (c)

Fig. B.1 – Micrographies à 900̊ C à différentes vitesses de refroidissement :
(a) 5̊ C/min, (b) 60̊ C/min, (c) 200̊ C/min [attaque Kroll | MEB | × 2000]

ε

tθ

5̊ C/min ‖ 700̊ C ‖ 10−2 s−1 60̊ C/min ‖ 700̊ C ‖ 10−2 s−1 200̊ C/min ‖ 700̊ C ‖ 10−2 s−1

(a) (b) (c)

Fig. B.2 – Micrographies à 700̊ C à différentes vitesses de refroidissement :
(a) 5̊ C/min, (b) 60̊ C/min, (c) 200̊ C/min [attaque Kroll | MEB | × 2000]

ε

tθ
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5̊ C/min ‖ 500̊ C ‖ 10−2 s−1 60̊ C/min ‖ 500̊ C ‖ 10−2 s−1 200̊ C/min ‖ 500̊ C ‖ 10−2 s−1

(a) (b) (c)

Fig. B.3 – Micrographies à 500̊ C à différentes vitesses de refroidissement :
(a) 5̊ C/min, (b) 60̊ C/min, (c) 200̊ C/min [attaque Kroll | MEB | × 2000]

ε

tθ

5̊ C/min ‖ 300̊ C ‖ 10−2 s−1 60̊ C/min ‖ 300̊ C ‖ 10−2 s−1 200̊ C/min ‖ 300̊ C ‖ 10−2 s−1

(a) (b) (c)

Fig. B.4 – Micrographies à 300̊ C à différentes vitesses de refroidissement :
(a) 5̊ C/min, (b) 60̊ C/min, (c) 200̊ C/min [attaque Kroll | MEB | × 2000]

ε

tθ

5̊ C/min ‖ 20̊ C ‖ 10−2 s−1 60̊ C/min ‖ 20̊ C ‖ 10−2 s−1 200̊ C/min ‖ 20̊ C ‖ 10−2 s−1

(a) (b) (c)

Fig. B.5 – Micrographies à 20̊ C à différentes vitesses de refroidissement : (a)
5̊ C/min, (b) 60̊ C/min, (c) 200̊ C/min [attaque Kroll | MEB | × 2000]

ε

tθ

165



Annexes

B.2 Effet de la température
Neuf températures ont été étudiés. Les micrographies de chaque essai sont présentés sur la

figure B.6.

60̊ C/min ‖ 950̊ C ‖ 10−2 s−1 60̊ C/min ‖ 900̊ C ‖ 10−2 s−1 60̊ C/min ‖ 800̊ C ‖ 10−2 s−1

(a) (b) (c)

60̊ C/min ‖ 700̊ C ‖ 10−2 s−1 60̊ C/min ‖ 600̊ C ‖ 10−2 s−1 60̊ C/min ‖ 500̊ C ‖ 10−2 s−1

(d) (e) (f)

60̊ C/min ‖ 400̊ C ‖ 10−2 s−1 60̊ C/min ‖ 300̊ C ‖ 10−2 s−1 60̊ C/min ‖ 20̊ C ‖ 10−2 s−1

(g) (h) (i)

Fig. B.6 – Micrographies à différentes températures : (a) 950̊ C, (b) 900̊ C, (c)
800̊ C, (d) 700̊ C, (e) 600̊ C, (f) 500̊ C, (g) 400̊ C, (h) 300̊ C, (i) 20̊ C [attaque
Kroll | MEB | × 2000]

ε

tθ
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C Détail des étapes d’identification du modèle unifié
Les étapes relatives à l’identification des paramètres du modèle unifié, discutées dans la

sous-section IV.1.2.1, sont exposées sur la figure C.1.
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D Perspectives : Modélisation du comportement mé-
canique de l’alliage Ti-6Al-4V traité β

Le modèle non-unifié, présenté dans le chapitre IV, a permis de prédire le comportement
mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V lors du refroidissement clôturant l’étape de matriçage. Les
coefficients du modèle alors identifiés sont valables pour modéliser le comportement mécanique
lors de ce refroidissement seulement.

Dans l’industrie, certains alliages métalliques comme les alliages de titane subissent sou-
vent des traitements thermiques et mécaniques différents sensés leur octroyer les propriétés
mécaniques et la microstructure adaptées à chaque application [Lütjering 1998, Prasad 1998,
Weiss 1999, Sauer 2001, Chumachenko 2005, Duan 2007]. Ainsi, pour un matériau ayant cer-
taines propriétés et une microstructure bien définie au début du procédé de mise en forme, il
est possible d’obtenir un comportement et des morphologies de phases différentes suivant le
traitement appliqué. Il est alors intéressant de se demander s’il est possible de prédire le com-
portement mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V pour un autre traitement thermique en changeant
seulement quelques paramètres bien spécifiques du modèle de comportement. C’est l’objet de
cette partie de l’annexe.

D.1 L’alliage Ti-6Al-4V traité thermiquement Super-Transus β
Le traitement thermomécanique industriel ainsi que la matrice d’essais réalisés sont présentés.

D.1.1 Traitement thermomécanique et microstructures associées

Le traitement thermomécanique industriel de type β est présenté sur la figure D.1. Il se
distingue du traitement α+β présenté précédemment (Fig. II.1) par l’ajout d’une étape de mise
en solution super-transus β dont la finalité est l’obtention d’une microstructure lamellaire α+β
en fin de refroidissement (Fig. D.2).

t

θ

Tβ −

Forgeage

940̊ C

Matriçage

950̊ C, 2 h

Mise en
solution

1030̊ C, 1 h

Revenu

730̊ C
θ̇

Fig. D.1 – Traitement thermomécanique industriel β
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D.1.2 Matrice d’essais

La matrice d’essai réalisée lors du refroidissement clôturant l’étape de mise en solution est
présentée dans le tableau D.3. Le chiffre "2" présent en début de chaque désignation d’éprouvette
signifie que celles-ci sont issues d’un second lopin différent de celui utilisé pour mener la campagne
d’essais α+β présentée dans le chapitre II.

60̊ C/min ‖ 20̊ C ‖ 10−2 s−1

θ̇ (̊ C/min) θ (̊ C)
ε̇ (s−1)

10−2 10−4

N/a7 1030 2C1C6 2C1D5
60 950 2C1C5 2C1D7
5

900
2C1H3

60 2C1B5 2C1D6
200 2C1H8
60 800 2C1C9 2C1D4
5

700
2C1G8

60 2C1C3 2C1D3
200 2C1G4
60 600 2C1D2 2C1D8
5

500
2C1H4

60 2C1C4
200 2C1H9
5

300
2C1I3

60 2C1C7
200 2C1I4
5

20
2C1D9

60 2C1B6
200 2C1G2

Fig. D.2 – Microstructure obte-
nue à 20̊ C après un refroidisse-
ment de 60̊ C/min depuis une tem-
pérature super-transus (1030̊ C) [at-
taque Kroll | MEB | × 2000]

ε

tθ

Fig. D.3 – Récapitulatif des essais de trac-
tion/relaxation/traction réalisés après un
traitement thermique β

ε

tθ

5. Non applicable : aucun refroidissement n’a été réalisé.
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D.2 Identification des paramètres
Les différentes hypothèses utilisées pour cette nouvelle identification sont présentées dans

cette sous-section.

Le module d’élasticité est une propriété physique propre au matériau étudié. Les modules
Eα et Eβ identifiés précédemment sont conservés. Les valeurs des limites d’élasticité vraies sont
également conservées.

La mise en solution dans le domaine β et le refroidissement qui en découle entraine une
microstructure différente de la microstructure obtenue par un traitement α+β. Ainsi les frac-
tions de phases sont différentes en raison de l’absence de phase α sous forme nodulaire (αI).
Les épaisseurs des lamelles pour les trois vitesses de refroidissement étudiées sont également
différentes. Il est donc nécessaire d’identifier à nouveau les paramètres microstructuraux qui
changent d’un traitement à l’autre. Lors du refroidissement, l’alliage traverse le même domaine
de transformation. Il n’y a pas de création de nouvelles phases et il n’est donc pas nécessaire de
modifier la loi des mélanges.

Au cours de ce manuscrit, il a été montré à plusieurs reprises (sous-sections I.2.1 et III.2.3)
que les morphologies des phases (notamment la phase α) et leurs dimensions jouent un rôle
majeur dans la plasticité de l’alliage. Ainsi, nous faisons l’hypothèse que, d’un traitement à
l’autre, les paramètres σ0, K2, n et D, permettant de modéliser la résistance mécanique de
l’alliage Ti-6Al-4V restent inchangés. Cela signifie qu’un éventuel écart de résistance mécanique
entre les alliages issus des deux traitements (α+β et β) est modélisé seulement grâce à la
modification des paramètres microstructuraux qui diffèrent d’un traitement à l’autre (L et Zφ).

Les coefficients de l’écrouissage isotrope et de la restauration statique identifiés précédem-
ment sont conservés, de même que l’ensemble des paramètres associés au mouvement des dislo-
cations.

Au final, seul l’épaisseur des lamelles L ainsi que les fractions des différentes phases Zφ
changent avec le traitement β.
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D.3 Résultats de la simulation
Les résultats des simulations du modèle non-unifié avec les coefficients identifiés pour l’alliage

Ti-6Al-4V traité β sont présentés dans cette sous-section. Les coefficients identifiés sont donnés
dans le tableau A.6.

D.3.1 Résultats pour une vitesse de refroidissement de 60̊ C/min

Les résultats des simulations pour un refroidissement préalable de 60̊ C/min sont présentés
sur les figures D.4 à D.6.

Le phénomène de yield point est difficile à reproduire pour les essais menées à 1030̊ C, 950̊ C,
et 900̊ C à une vitesse de sollicitation de 10−2 s−1. Sur les éprouvettes traitées α+β, le phénomène
de yield point est composé d’un pic suivi d’un adoucissement jusqu’à 1% de déformation totale,
adoucissement qui se poursuivrait sans l’étape de relaxation. Dans le cas du matériau traité
β, le phénomène de yield point présente un pic, un adoucissement suivi très rapidement d’un
durcissement de l’écrouissage du matériau. Le modèle ne permet pas de reproduire le phénomène
de yield point de l’alliage Ti-6Al-4V traité β en gardant les paramètres associés au mouvement
des dislocations utilisés pour l’alliage Ti-6Al-4V traité α+β. En revanche les relaxations sont
bien reproduites à ces trois températures.

Pour les températures de 800̊ C, 700̊ C et 600̊ C, le modèle a tendance, sur le premier char-
gement, à sous estimer la contrainte. La relaxation est globalement bien reproduite ainsi que le
second chargement pour les essais réalisés à 800̊ C et 700̊ C.

Les résultats des simulations pour les essais réalisés à 500̊ C, 300̊ C et 20̊ C permettent une
bonne prédiction du comportement sur le premier chargement. La relaxation est bien reproduite
sur l’essai à 300̊ C et assez bien reproduite sur l’essai à 20̊ C. Le second chargement est bien
reproduit sur l’essai à 20̊ C.
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Fig. D.4 – Comparaison des résultats du modèle non-unifié/essais mécaniques
issus du traitement thermique β à différentes vitesses de déformation, aux
températures de : (a) 1030̊ C, (b) 950̊ C, (c) 900̊ C. Essais complets (gauche)
et relaxations seules (droite)
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Fig. D.5 – Comparaison des résultats du modèle non-unifié/essais mécaniques
issus du traitement thermique β à différentes vitesses de déformation, aux
températures de : (a) 800̊ C, (b) 700̊ C, (c) 600̊ C. Essais complets (gauche)
et relaxations seules (droite)
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Fig. D.6 – Comparaison des résultats du modèle non-unifié/essais mécaniques
issus du traitement thermique β à différentes vitesses de déformation, aux
températures de : (a) 500̊ C, (b) 300̊ C, (c) 20̊ C. Essais complets (gauche) et
relaxations seules (droite)
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D.3.2 Effet de la vitesse de refroidissement

Les résultats des simulations pour différents vitesses de refroidissement sont présentés sur les
figures D.7 et D.8. Le modèle ne prend pas en compte les évolutions des épaisseurs lamelles durant
les essais à 900̊ C. Les chargements et rechargements sont donc mal reproduits. En revanche,
la relaxation est bien prédite. À 700̊ C, les contraintes pour les premier et second chargements
sont sous estimées mais la relaxation est bien reproduite.

À 500̊ C, le premier chargement et la relaxation sont globalement bien prédits. À 300̊ C, le
modèle reproduit de manière assez correcte les essais issus des refroidissements à 5 et 60̊ C/min.
À 20̊ C, le comportement simulé est globalement proche de celui obtenu expérimentalement.
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Fig. D.7 – Comparaison des résultats du modèle non-unifié/essais mécaniques
issus du traitement thermique β à différentes vitesses de refroidissement, aux
températures de : (a) 900̊ C, (b) 700̊ C. Essais complets (gauche) et relaxations
seules (droite)
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Fig. D.8 – Comparaison des résultats du modèle non-unifié/essais mécaniques
issus du traitement thermique β à différentes vitesses de refroidissement, aux
températures de : (a) 500̊ C, (b) 300̊ C, (c) 20̊ C. Essais complets (gauche) et
relaxations seules (droite)
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D.4 Conclusions
En résumé, le modèle non-unifié permet de prédire, de manière relativement correcte, le

comportement mécanique en température de l’alliage Ti-6Al-4V traité β si l’on considère que la
modélisation a été réalisée sans identification des paramètres sur les courbes expérimentales σ–ε.
L’utilisation de paramètres microstructuraux semble être une des clefs majeures permettant de
prédire le comportement d’un alliage sous différents traitements thermiques.

Cependant, même si le modèle semble bien prédire le comportement mécanique de l’alliage
traité β, il serait nécessaire de faire une étude plus approfondie des évolutions microstructurales
induites et de sa réponse mécanique pour valider ces conclusions. Les résultats de cette nouvelle
étude pourrait permettre de consolider l’approche non-unifiée proposée et de la rendre plus
robuste pour décrire le comportement d’un alliage Ti-6Al-4V subissant différents traitements
thermiques.
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Comportement thermomécanique et évolution microstructurale
d’un alliage Ti-6Al-4V forgé α+β, durant la trempe :

expérimentations, analyses et modélisation

Résumé : Cette étude s’inscrit dans le cadre du projet FUI TiMaS (Titanium Machining and Simulation)
dont l’objectif est de développer un outil d’analyse et d’optimisation continu du procédé de production et visant
à maîtriser et à prédire la création des contraintes résiduelles pour les pièces de structure en alliage de titane.

Les contraintes résiduelles peuvent être générées notamment durant la trempe qui suit les traitements ther-
momécaniques. L’objectif de cette étude est d’étudier le comportement mécanique ainsi que l’évolution micro-
structurale de l’alliage Ti-6Al-4V, induits par le refroidissement depuis le domaine α+β, et d’intégrer cela dans
une démarche de modélisation.

Pour cela, un moyen expérimental, composé d’une machine d’essais hydraulique et d’un chauffage par in-
duction, a été développé afin d’analyser la réponse mécanique de l’alliage Ti-6Al-4V sous différentes conditions
mécaniques et thermiques. Ce moyen a permis la réalisation d’essais de traction/relaxation/traction à différentes
températures.

Parallèlement, une étude par analyse de micrographies a permis de quantifier les fractions de phases α et
β ainsi que les épaisseurs de lamelles αII lors du refroidissement. Les observations ont pu être confrontées aux
résultats des essais mécaniques afin d’expliquer l’influence du traitement thermique sur la résistance du matériau.

Deux modèles de comportement ont été proposés pour prédire la réponse thermomécanique de l’alliage Ti-
6Al-4V à l’issue de cette analyse. Le premier est un modèle élasto-visco-plastique incluant un l’écrouissage isotrope
prenant en compte l’adoucissement par restauration statique du matériau. Il est valable pour différentes vitesses
de refroidissement. Le second est un modèle non-unifié basé sur une loi des mélanges de phases. Il reproduit
plus fidèlement le comportement mécanique et permet notamment de modéliser le phénomène de yield point par
l’intermédiaire du mouvement des dislocations mobiles.

Mots clefs : Alliage de titane (Ti-6Al-4V), Comportement thermomécanique, Microstructure, Lois de com-
portement, Modélisation, Traitement thermique.

Thermomechanical behaviour and microstructural evolution
of a forged α+β – Ti-6Al-4V alloy during quenching:

Experiments, analysis and modelling

Abstract: This research is part of the TiMaS project (Titanium Machining and Simulation). The main goal of
this project is to develop an analysis and optimization tool of the global production process to control and assess
the generation of residual stresses for titanium alloys structure parts.

Residual stresses can be generated during thermal and mechanical treatment quenching steps. The main goal
of this work is to study the mechanical behaviour and the microstructural evolution of Ti-6Al-4V alloy, induce by
quenching from the α+β phase field, and incorporate these results in a modelling approach.

For this purpose, a new experimental facility, using conventional hydraulic testing machine and induction
heating, was developed to investigate the mechanical behaviour of Ti-6Al-4V alloy under different thermal and
mechanical loads. This experiment has permitted to realise tensile/relaxation/tensile tests.

Furthermore, an image analysis protocol was developed to study fraction of α and β phases and αII lamellae
thickness. Microstructural observations can explain some aspects of the material hardening during quenching.

Two mechanical behaviour models were proposed to assess the mechanical behaviour of the Ti-6Al-4V alloy.
The first one is an elasto-visco-plastic model with isotropic hardening that taking account of the static recovery.
It can predict the mechanical behaviour under different quenching rates. The second one is a non-unified model
based on a phases mixing law. It permits a better assessment of the mechanical behaviour and allows the modelling
of the yield point phenomenon by using mobile dislocations motion.

Keywords: Titanium alloy (Ti-6Al-4V), Thermomechanical behaviour, Microstructure, Mechanical behaviour
models, Modelling, Heat treatment.
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