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Contexte industriel

Le contexte économique mondial actuel, ainsi que les besoins environnementaux et
de diminution énergétique, requierent 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 a innover pour réduire les problemes de fabri-
cation et les cotits de production ; pérenniser 'emploi et le savoir-faire. L’émergence des
avions commerciaux de derniere génération a permis ’avenement des pieces en composite.
Celles-ci nécessitent un recours, de plus en plus important, a des alliages de titane comme
pieces de structure et de liaison entre les différents ensembles composites. De plus, le rem-
placement de certaines pieces en acier, par un alliage de titane, favorise I’allegement local

de la structure de ’avion et diminue ainsi, '’empreinte écologique sur I’environnement.

Une filiere 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 1’Aerospace Valley [Aerospace Valley 2005] dans le
cadre du projet FUI TiMa$S (Titanium Machining and Simulation) [Gaudillere 2011, Les
poles de compétitivité 2016]. Il permettra & moyen terme d’avoir un niveau d’expertise
élevé dans I'élaboration, 1'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 ’analyse
et I'optimisation du procédé global de production et visant a maitriser et a prédire la
création des contraintes résiduelles pour les pieces de structure en alliage de titane. L his-

toire thermomécanique complete de 'alliage sera aussi mieux controlée entrainant une
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amélioration continue des procédés. Beaucoup d’études menées jusqu’a présent se sont fo-
calisées uniquement sur un seul procédé de la chaine de fabrication et non sur I'influence
du séquencement des procédés dans la chaine 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 a des hétérogénéités, des incompati-
bilités de déformations d’ou naissent les contraintes résiduelles [Lodini 2000, Lu 2002]. La
création des contraintes résiduelles nécessite une intervention extérieure qui peut-étre 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 piece (forgeage et matricage). Lors de
I'usinage, les déformations élastiques, présentes dans la piece et a 'origine des contraintes
résiduelles, sont relachées sous l'effet de I'enlevement de matiere. Cela a pour effet une
distorsion importante de la piece (jusqu’a 8 mm de fleche) qu’il est nécessaire de corriger
par un traitement thermique de détensionnement a basse température tres long et cou-
teux [Gaudillere 2011]. La compréhension des mécanismes physiques influencant 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 piece usinée.

Aujourd’hui, 'optimisation et ’amélioration des processus de production de I'alliage
Ti-6A1-4V passent par une meilleure compréhension de l'influence des contraintes rési-
duelles sur le comportement mécanique des pieces. Ainsi plusieurs études ont été lancées
au sein du projet TiMaS [Gaudillere 2011] afin de mieux anticiper et prendre en compte
les contraintes résiduelles. Il s’agit de :

1. Pétude du comportement thermomécanique et de I’évolution microstruc-
turale de I’alliage Ti-6Al1-4V lors du refroidissement a ’issue du procédé
de mise en forme;

2. la simulation du procédé de trempe et de la validation industrielle ;

3. la définition des parametres de coupe, des stratégies d’usinage et de bridage opti-

maux ;

4. I’étude du comportement sous chargement dynamique pour modéliser et simuler le

procédé d’enléevement de matiere ;

5. l'intégration de I’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 these correspondent a la premiere étude du projet TiMasS.
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Problématique et objectifs

A lissue d’une étape de mise en forme, le refroidissement de l'alliage Ti-6A1-4V de-
puis de hautes températures entraine une évolution des fractions de phases et de leurs
morphologies. Les pieces 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, I’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 a balayage
sont menées afin de déterminer ’état microstructural de 'alliage a 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 tres visqueux a haute température permet-
tant la mise en forme, la réponse mécanique de l'alliage Ti-6Al1-4V durant le refroidisse-
ment évolue vers un comportement plastique avec écrouissage. Ce changement progressif
des mécanismes de déformation mis en ceuvre lors du refroidissement participe égale-
ment a 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 I’alliage Ti-6A1-4V lors du
refroidissement. Pour cela des essais mécaniques en températures sont réalisés dans
des conditions similaires au refroidissement cloturant 1’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 I’évolution de champs de contraintes résiduelles dans une piece 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 'identification
d’un modele de comportement fiable, adapté a ’alliage étudié, et permettant de prédire le
comportement mécanique sur une gamme de sollicitations thermiques et mécaniques équi-
valentes au refroidissement d’une piece. La transformation de phase étant un parametre
important dans la création de contraintes résiduelles, le modele de comportement
mécanique proposé doit prendre en compte I’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 synthese de ’état de I'art sur la métallurgie des alliages
de titane et leurs transformations microstructurales. Il permet également de discuter des
différents mécanismes a l'origine du comportement mécanique de I'alliage Ti-6Al-4V. Ce
chapitre se poursuit ensuite avec une synthese des modeles et parametres permettant de
prédire la réponse mécanique de 'alliage Ti-6A1-4V.

Ensuite, le chapitre II est consacré a 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 a analyser les résultats des essais mécaniques afin de
déterminer les différentes conditions thermiques et mécaniques influencant la réponse
thermomécanique de I'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 modeles de comportement mécanique sont proposés. Dans un
premier temps, une approche unifiée prenant en compte des parametres microstructuraux
est suggérée afin de décrire la réponse mécanique macroscopique globale de 1'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 fidelement le comportement mécanique du matériau.

Enfin, une conclusion générale résumant les faits majeurs de ces travaux cloture le

manuscrit. Des perspectives scientifiques et industrielles sont également dégagées.
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Etat de ’art
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CHAPITRE I. ETAT 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 a
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 a obtenir le meilleur compromis procédé/mi-
crostructure/propriétés [Liitjering 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 synthese bibliographique est donc essentiellement axée sur I’évolution micro-
structurale et le comportement mécanique de 'alliage Ti-6Al-4V en lien avec le traite-
ment thermomécanique en vue de sa modélisation. Dans un premier temps, un état de
Iart sur la métallurgie du titane, de ses alliages et de l'alliage Ti-6Al1-4V est présenté.
Les évolutions microstructurales de 'alliage Ti-6A1-4V 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 I’évolution microstructurale, est discuté.
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I.1 Meétallurgie du titane et de ses alliages

Dans cette section, la métallurgie du titane, des alliages de titane et plus particuliere-
ment celle de lalliage 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 quatrieme élément métallique le
plus abondant de la croute terrestre [Liitjering 2007]. Il est utilisé depuis 1940 grace aux
progres réalisés dans les domaines de 'extraction et de I’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 a l'oxydation ainsi que d’une grande facilité de mise en forme [Moi-
seyev 2005, Campbell 2006, Banerjee 2013]. La grande résistance a 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 prothéses 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 «, de structure Hexagonale
Pseudo-Compacte (HPC). Elle est présente aux températures inférieures a la température
dite de transus béta T (F1G. [.1). Au-dessus de ce transus, le titane est composé exclusi-
vement d'une phase solide [ de structure cristalline Cubique Centrée (CC). Le titane pur

est donc le siege d'une transformation allotropique solide/solide o= & une température
Tz = 882°C.

0

F1a. I.1 — Structures cristallines du titane : hexagonale pseudo-compacte (HPC) pour la phase
a et cubique centrée (CC) pour la phase 5. (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 a 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 1.2.

F1a. 1.2 — Mécanisme de transition entre la maille cubique centrée (CC) et la maille hexagonale

pseudo-compacte (HPC), d’aprés Burgers [Burgers 1934]

I.1.2 Les alliages de titane

Le titane pur est généralement associé a des éléments d’alliage pour améliorer ses pro-
priétés. Chaque élément apporte certaines caractéristiques conditionnant les applications
pour lesquelles I'alliage, ainsi formé, peut étre utilisé. En particulier, les éléments d’alliage
peuvent stabiliser soit la phase « soit la phase . Les différents alliages peuvent alors étre
classés en plusieurs catégories.

I.1.2.1 Eléments d’alliage

Les éléments d’alliage de titane peuvent étre regroupés en trois catégories différentes
[Banerjee 2007, Combres 2012] :
— les éléments a-geénes (ou a-stabilisant) qui favorisent I'apparition de la phase «a,
tel que l'aluminium (Al), l'azote (N), le carbone (C) et 'oxygene (O);
— les éléments [-génes (ou [-stabilisant) qui favorisent la présence de la phase f3,
comme le chrome (Cr), le fer (Fe), le molybdene (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 ’étain (Sn), le zirconium (Zr) et 'hafnium (Hf).
Les éléments d’alliage utilisés peuvent étre d’insertion ou de substitution. Les éléments
d’insertion sont localisés au cceur 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-6A1-4V étudié, 'aluminium (Al) et le vanadium (V) nous intéressent
plus particulierement. Ce sont des éléments de substitution. L’aluminium durcit la phase
«, augmente la résistance mécanique ainsi que la tenue au fluage et diminue la ductilité.
Il est limité & une teneur de 7% en masse afin d’éviter la précipitation du composé in-
termétallique fragilisant TizAl. Le vanadium favorise la ductilité et diminue la tenue a
I'oxydation. Son utilisation en présence d’aluminium permet de réduire la tendance a la
fragilisation de 'alliage.

Les éléments d’insertion (azote, carbone, oxygene et hydrogene) sont généralement a
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 o (HPC) et de phase 5 (CC) a température ambiante [Donachie 2000]. La figure 1.3
est un diagramme pseudo-binaire représentant les quatre classes d’alliages en fonction de
la concentration en éléments [-genes dans le matériau. Les propriétés thermomécaniques
de chaque type d’alliage sont différentes et un compromis est a trouver en fonction de
l'utilisation [Combres 1991]. Ceux-ci sont décrits dans cette sous-section.

Temperature

[-Stabilizer Concentration

Fia. 1.3 — Classement des alliages de titane en fonction de leur concentration en éléments 5-genes,
d’apres Zhecheva et al. [Zhecheva 2005]

Alliages o et quasi-a : Ils sont constitués en majorité de phase «, les éléments [-
stabilisant (Mo, Si, V ...) sont présents en faible quantité (% §-génes < 2%). Généralement
utilisés a 1’état de recuit, ils sont soudables et ont de bonnes caractéristiques mécaniques
depuis les températures cryogéniques jusqu’a 500°C. Ils ont également une résistance ex-
ceptionnelle a la corrosion et une bonne tenue au fluage. Ils sont néanmoins difficiles
a former a froid. Le titane pur et les alliages Ti-6Al-2Sn-47Zr-2Mo, Ti-5A1-2Sn sont des
exemples d’alliages a et quasi-a.
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Alliages a4+ : Ce sont les alliages qui présentent souvent le meilleur compromis entre
les différentes caractéristiques mécaniques. Ils sont composés entre 4% et 6% d’éléments
B-geénes et possedent entre 5% et 20% de phase § a température ambiante. Ils répondent
bien aux traitements thermiques et sont faciles a former. Cependant, ils ont une résistance
au fluage limitée et sont souvent difficiles a usiner et a souder. Les alliages Ti-6A1-4V,
Ti-6Al-6V-2Sn, Ti-6Al1-25n-47r-6Mo sont des exemples d’alliages a+[.

Alliages -métastable : Ils sont généralement composés entre 10% et 15% d’éléments
[-stabilisants et possedent entre 20% et 35% de phase 5 a température ambiante. Ils sont
utilisés a I’état recuit ou traité et il est possible de souder ces alliages quand ils sont a
I’état trempé. Les alliages Ti-5Al-25n-2Zr-4Mo-4Cr, Ti-5Al-5V-5Mo-3Cr, Ti-10V-2Fe-3Al,
Ti-15V-3Cr-3A1-3Sn sont des exemples d’alliages S-métastable.

Alliages 3 : Ils sont constitués en majorité de phase . Ils sont généralement résistant
a la corrosion. Les alliages Ti-35V-15Cr, Ti-40Mo, Ti-30Mo sont des exemples d’alliages

B.

I.1.3 L’alliage Ti-6Al1-4V

L’alliage Ti-6Al-4V (ou TA6V) a été développé a 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/m?® a 20°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.

Autres

Ti Al \Y 0+2N N H Fe C Y
Chaque | Total

Base |5,5-6,753,5-4,5| <0,25 | <0,03 | <0,008 | <0,3 | <0,8 | <0,005| <0,10 | <0,40

TaB. 1.1 — Composition chimique admissible en pourcentage massique de ’alliage Ti-6Al-4V
[AFNOR 2013]

I.1.3.1 Phases en présence

Plusieurs types de phases peuvent apparaitre et coexister dans l'alliage Ti-6A1-4V
[Combres 1991, Robert 2007, Deleuze 2010] :

— la phase a de morphologie nodulaire et/ou lamellaire,

— la phase S,

— la phase martensitique sous forme d’aiguilles (o/ et o//),

10
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Ces phases vont étre décrites plus en détail. Soulignons 'existence de la notation béta
transformée [3;, généralement utilisée pour désigner un structure o+ lamellaire.

Phase alpha primaire o; (HPC) : Elle est présente en dessous du transus /3 avant ou
aprés un traitement thermique et/ou thermomécanique dans le domaine bi-phasé (a+03).

Elle est de morphologie nodulaire.

Phase alpha secondaire a;; (HPC) : Elle est généralement de morphologie lamel-
laire. Elle se forme lors du refroidissement dans les grains 3 apres un traitement thermique
et/ou thermomécanique proche du transus § dans le domaine de transformation a+/5. On
utilise la notation "ag;" pour différencier cette nouvelle phase a de la phase a déja pré-
sente avant le traitement (a;). Notons que les proportions des éléments d’alliage sont
légerement différentes entre oy et ayy [Jaffee 1958, Malinov 2002, Sha 2009].

Phase béta § (CC) : Elle est présente pour des températures supérieures a la tem-
pérature de transus 3 ainsi qu’aux températures inférieures quand les éléments d’alliage
le permettent (F1G. 1.3). C’est le cas de l'alliage Ti-6A1-4V qui est composé de 18% de
phase 3 a I’équilibre a température ambiante.

Phase (martensitique) alpha prime o (HPC) : Elle est formée hors équilibre
thermodynamique et sans diffusion (mouvement displacif) a partir de la température
Mg (F1G. 1.3), lors du refroidissement de la phase § depuis des températures proches
ou au dela du transus (. Elle est de structure hexagonale comme les phases a mais
elle conserve néanmoins la composition chimique de la phase § dont elle provient car
il n’y a pas eu de diffusion. Elle se constitue en colonies d’aiguilles paralleles. Certains
auteurs [Pederson 2002, Polmear 2006] parlent également d'une phase o de structure
orthorhombique qui apparait & plus basse température que la phase o', dans une phase /3

plus riche en éléments [-genes.

Béta transformé 5, (HPC & CC) : Structure bi-phasée, elle est issue de la trans-
formation de la phase 8 a haute température (HT) lors de refroidissement lent. Elle est
composée des phases aj; et S tel que : SByr — By = ar + 5.

I.1.3.2 Microstructures et morphologies associées

Les phases décrites précédemment peuvent apparaitre sous différentes formes (équiaxe,
lamellaire, duplex) en fonction de I’histoire thermique et/ou mécanique subie. Elles vont

étre décrites dans les paragraphes suivants.

11
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Morphologie lamellaire : La morphologie compléetement lamellaire est composée d’une
phase a et d'une phase  (F1G. 1.4 — (a)). Elle est issue d'un refroidissement a une allure
moyenne depuis une température supérieure au transus . Les grains [, seuls présents
au-dessus du transus, sont ensuite transformés par germination et croissance de lamelles
a durant le passage par le domaine de transformation f—a. La colonisation d'un grain
(3 par la phase « s’effectue depuis les frontieres du grain [ vers le centre [Katzarov 2002].
La vitesse du refroidissement pilote la taille et le nombre des lamelles a [Gil 2001]. Un
refroidissement rapide fera germer et croitre une grande quantité de fines lamelles alors
qu’'un refroidissement lent produira des lamelles plus épaisses et en plus petit nombre.

(a) (b)

F1a. 1.4 — Micrographies optiques de 'alliage Ti-6A1-4V : (a) morphologie complétement lamel-
laire, d’aprés Semiatin et al [Semiatin 2001]; (b) aiguilles de martensite o, d’aprés Dabrowski
[Dabrowski 2011b]

La morphologie complétement lamellaire (appelée aussi Widmanstétten) peut égale-
ment étre obtenue par trempe rapide. Des aiguilles de martensite o' (F1c. 1.4 — (b))
apparaissent a partir de la température de début de transformation martensitique Mg
comme illustré sur la figure [.3. Les vitesses de refroidissement élevées empéchent la ger-
mination et la croissance a 1'équilibre de la phase a. Ces aiguilles de martensite o sont
formées sans diffusion dans la matrice 5. Le passage de la température My signifie que la
transformation martensitique est compleéte. Si celle-ci n’est pas atteinte, la transformation
est partielle.

Morphologie équiaxe : La morphologie équiaxe est généralement obtenue apres un re-
froidissement lent depuis les domaines a+ ou 3 ou par corroyage (F1G. 1.5). Un corroyage
dans le domaine a+f 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 o présente a haute température sous
forme de nodules équiaxes et de faire germer et grossir de nouveaux nodules « et ceci au
détriment de la phase § dont les grains se retrouvent aux joints des nodules de phase a.

12
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F1a. 1.5 — Micrographie optique de la morphologie équiaxe de 'alliage Ti-6A1-4V, d’apres 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 a
allure moyenne depuis le domaine a+/. Avant refroidissement, 1'alliage est composé d’'une
microstructure bi-phasée comportant des nodules «; et des grains 5. Le temps passé a
hautes températures, dans le domaine de transformation f—«, durant le refroidissement
permet de faire germer et croitre des lamelles a7y dans la matrice 5 (F1G. 1.6). La structure
formée est appelée béta transformée [3;.

F1G. 1.6 — Micrographie MEB de la morphologie duplex de 'alliage Ti-6Al-4V, d’aprés Zhang
et al. [Zhang 2008b]

Chaque type de microstructure apparait donc dans des conditions thermiques et sui-
vant des cinétiques de transformation de phases bien particulieres qui vont étre étudiées
dans la section qui suit.

13
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I.1.4 Evolutions microstructurales de I’alliage Ti-6A1-4V lors du

traitement thermique

Les propriétés mécaniques des alliages de titane, et plus particuliecrement les alliages
a+f et f-métastable, sont fortement liées a la microstructure et aux différents traitements
thermiques et mécaniques [Liitjering 1998]. La présence, la distribution et la proportion
des différentes phases avant, pendant et apres traitement sont des parametres décisifs
pour I'obtention des propriétés mécaniques voulues [Sauer 2001]. Les transformations mi-
crostructurales peuvent étre initiées par un maintien en température dans un domaine de
transformation donné, par une trempe controlée ainsi que par une déformation mécanique.
Le suivi de I’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 lalliage Ti-6A1-4V. L’évolution microstructurale induite par sollicitation
mécanique du matériau (forgeage et matrigage) ne fait pas partie des points abordés dans
notre étude. Cette partie de la synthese 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 étre initié avec ou sans diffusion [Banerjee 2007].

Transformations avec diffusion : L’évolution microstructurale par diffusion est un
phénomene thermiquement activé. Cela signifie qu'une certaine température associée a
un temps d’exposition a cette température sont nécessaires pour initier la transformation
et permettre son développement. C’est un phénomene lent induisant des déplacements
d’atomes supérieurs & 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 a 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 a la
distance interatomique [Philibert 2002]. La composition chimique de la phase fille formée
est celle de la phase mere a 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 mere.
La phase mére /3 cubique centrée peut se transformer en une structure hexagonale avec o
ou une structure orthorhombique avec o’ [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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1.1 METALLURGIE DU TITANE ET DE SES ALLIAGES

I.1.4.2 Transformations lors du chauffage

A température ambiante, I'alliage Ti-6Al-4V a souvent une structure biphasée a+(
qui peut étre lamellaire, équiaxe ou duplex (sous-section 1.1.3.2). La phase « est alors pré-
dominante. Au cours d’un chauffage sous la température de transus 3, la microstructure
va évoluer vers une structure composée de grains [ et «. Au-dessus de cette température,
une structure équiaxe monophasée /3 est obtenue. Le temps passé a chaud avant refroidis-
sement doit étre suffisamment long pour atteindre les taux de phases d’équilibre et une

composition chimique homogene.

1.1.4.3 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 [Sandstrom 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 ou le temps et la température permettent un changement
de phase apres trempe. C’est le diagramme temps — température — taux de trans-
formation (TTT),

— une approche anisotherme ou 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 I’état d’avancement d’une transformation de phase
isotherme suite a un refroidissement apres mise en solution, en fonction du temps et de la
température. On obtient généralement des courbes en "C" qui refletent I’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 apres une
mise en solution S, les diagrammes TTT issus de la littérature peuvent différer fortement
(F1c. 1.7). Ces différences de taux de transformation peuvent provenir de la composi-
tion chimique de l'alliage [Sha 2009] ou de la taille des grains § avant refroidissement
[Katzarov 2002].

La composition chimique précise de I'alliage Ti-6A1-4V 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" (F1G. [.8). L’aluminium étant un élément a-gene, il
favorise la phase a.. Celle-ci se forme alors a une température plus élevée et sur des temps
plus courts. De plus, le temps nécessaire pour atteindre un méme taux de transformation
diminue avec 'augmentation de la teneur en aluminium. Les mémes auteurs ont examiné
effet de 'oxygene (a-géne), qui se manifeste pour de tres faibles teneurs. Le vanadium
étant S-gene, il aura l'effet inverse de I'aluminium et de 'oxygéene.
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Fic. 1.7 — Diagramme TTT de l'alliage Ti-6A1-4V, d’aprés Murgau et al. [Murgau 2012]

La figure [.8 montre également I'effet des éléments d’alliage sur la température de début
de transformation martensitique Mg. On peut observer que I’élément [-gene vanadium

est défavorable a la formation de martensite. L’élément a-géne aluminium ne semble
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Fia. 1.8 — Effet des éléments d’alliage Al et V sur le diagramme TTT, d’aprés 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-6Al1-4V issus d’un refroidissement super-transus (3
[Le Maitre 1970, Sha 2009, Dabrowski 2011b, Combres 2012, Sieniawski 2013] mais assez
peu sub-transus § comme c’est le cas dans notre étude. Deux exemples de diagramme
TRC super-transus sont présentés sur les figures 1.9 — (a & b).

1 i iti 9 i ] Ti[A|IV]Fe]CI°,]N,[H,] T=
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1000 E A min Fig. 1.9 — Diagrammes TRC super-transus
_ [ 50 *Gymin de l'alliage Ti-6Al-4V : (a) d’aprés Dabrowski
3 \ . . .
w990 REnE: [Dabrowski 2011b], (b) d’aprés Sha et Malinov
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Sha et Malinov [Sha 2009] déterminent, pour des vitesses de refroidissement comprises
entre 10 & 50°C/min , une zone de transformation f—a dont le début est situé vers 950°C
et la fin vers 850°C. Ce ne sont pas les mémes résultats pour Dabrowski [Dabrowski 2011b]
dont la transformation commence vers 1000°C et se termine a 650°C pour les mémes vi-
tesses de refroidissement (10 & 50°C/min soit 0,16 et 0,83°C/s). Ces écarts proviennent pro-
bablement des techniques différentes utilisées pour suivre les transformations de phases,
respectivement la calorimétrie différentielle a balayage et la dilatométrie. Comme pour les
diagrammes TTT, les diagrammes TRC constituent une aide pour comprendre 1’évolution
microstruturale et analyser plus facilement les micrographies de 'alliage Ti-6A1-4V.
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Dabrowski montre également que la vitesse de refroidissement nécessaire a la création
de martensite doit étre supérieure a 9,5°C/s (courbe rouge) soit 570°C/min. Ce qui va
bien au dela des vitesses de refroidissement considérées dans notre étude qui est bornée
a 200°C/min. Il ne devrait donc pas y avoir de martensite observée dans cette étude lors

des refroidissements controlés.

Un diagramme TRC sub-transus de I'alliage Ti-6Al-4V est présenté sur la figure 1.10.
Le domaine de transformation f—a est compris entre 950°C et 500°C, soit un domaine
différent du diagramme TRC super-transus proposé par le méme auteur (F1G. 1.9 - (a)).

: _ o] Ti [AI[V][Fe|[C [O, [N, [H,] =950 °
- Ti6AI4V | Chemical compasition, [ A,welght]I bal. | 65 | 44 | 0.5 | 0.023]0.0130] 0.017 [0.0024| -

1000

900
800
700

© 600
b

B 500

290 285 283

10° 10! 102 10° 10* 10° 108
)

Fia. 1.10 - Diagramme TRC sub-transus de lalliage Ti-6Al1-4V, d’aprés Dabrowski
[Dabrowski 2011a]

Comme cela vient d’étre montré, la microstructure obtenue est fortement dépendante
des conditions de temps/température subies par l'alliage Ti-6A1-4V. 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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1.2 Comportement mécanique de I’alliage Ti-6A1-4V

et modélisation

Dans cette section, le comportement mécanique monotone de '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 1’alliage Ti-6Al1-4V

La déformation plastique, est un processus qui traduit a 1’échelle macroscopique des
mécanismes & 'ceuvre a ’échelle atomique (mouvement des dislocations, diffusion des
atomes ...) [Frost 1982] et & 1’échelle microscopique (morphologies des phases en présence
et leurs dimensions caractéristiques). Ces travaux de these sont basés essentiellement
sur une approche macroscopique de I’étude du comportement mécanique. Cependant, la
compréhension de 1'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

phénomenes observés.

1.2.1.1 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] a carto-
graphier, au travers de ces trois parametres, 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 'alliage Ti-6Al, pour une taille de grains
de 100 pm, sont présentées sur les figures [.11 — (a & b).

Cartographies des mécanismes de déformation : Ces cartographies donnent les
domaines d’existence des différents mécanismes contrélant la plasticité. Ces domaines
sont définis par la température, la contrainte et la vitesse de déformation. A température
ambiante et a 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 a la déformation du matériau a hautes températures

[Philibert 2002].
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I1y 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 a l'origine de la forte sensibilité a la vitesse de déformation du ti-
tane et de ses alliages au-dessus de 500°C environ [Lecomte 2000, Robert 2007, Tao 2015].
Au-dessous de cette température, la viscosité de I'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
étre utilisées a toutes les températures.

Ces cartographies sont données pour une taille de grains de 100 um. 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, a température
ambiante, il faut une contrainte 10 fois plus grande pour déformer un titane pur ayant
une taille de grains de 2 um qu’un titane pur avec une taille de grains de 50 pm. C’est ce
qui est communément appelé U'effet Hall et Petch [Hall 1951, Petch 1953] ou les joints de

grains forment des obstacles au mouvement des dislocations.
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Fia. I.11 — Cartographie des mécanismes de déformation en fonction de contraintes et de tem-
pératures normalisées pour une taille de grains de 100 um : (a) titane pur d’apres Sargent et
Ashby [Sargent 1982], (b) alliage Ti-6Al d’apres Janghorban et Esmaeili [Janghorban 1991]

Similarité avec la trempe d’un lopin : Dans le cadre de ces travaux de these,
le comportement mécanique lors de la trempe d’un lopin est étudié. A partir de ces
cartographies nous avons des informations sur les mécanismes pouvant étre mis en ceuvre
lors de I’étape de refroidissement du lopin. Pour cela, il faut déterminer le domaine de ce
refroidissement. La vitesse de déformation moyenne du lopin entre 950°C et 20°C (bornes
du traitement thermique étudié) lors de la trempe, est fournie par Aubert & Duval. Elle
est obtenue & ’aide d’une simulation par éléments finis sous le logiciel Forge®, elle s’éleve a
107% 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 a coeur. Une
gamme de vitesses comprises entre 1077 et 1072 s~! est donc analysée entre 950°C et 20°C
afin de prendre en compte tous les phénomenes de déformation de I'alliage. Cette zone
d’étude est reportée en vert sur les figures .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.

[.2.1.2 Comportement mécanique de I’ambiante a 500°C

Le comportement mécanique a 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 & 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 § : 1l est souvent admis que la phase  est plus résistante
que la phase a. Ankem et Margolin [Ankem 1986] par exemple, obtiennent, pour un
alliage Ti-Mn, une limite d’élasticité de 'ordre de 400 MPa quand I’alliage est monophasé
a et 1000 MPa quand il est monophasé . Certains auteurs [Ambard 2001, Savage 2004,
Escalé 2012] observent une faible déformation plastique de la phase 3 au regard de la phase
a. La forte présence de la phase a (sous-sections 1.1.3, [.1.4), & température ambiante,
oriente souvent I’étude de la déformation aux interfaces entre o/ [Bhattacharyya 2003,
Stanford 2004, Bhattacharyya 2007, Castany 2007].

Plasticité de la phase o : La plasticité de la phase o des alliages de titane est tres
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 I'alliage Ti-6Al-4V. La phase « est présente sous forme de nodules et de lamelles

dans l'alliage étudié.

Dans les nodules ay, les sites privilégiés pour I’émission des dislocations sont le centre
des nodules ainsi que les interfaces a; /5 [Castany 2007]. Les interfaces o/ et ay/ar sont
des freins importants & la transmission des dislocations lorsque les deux grains/nodules
sont fortement désorientés [Bhattacharyya 2003, Stanford 2004, Bhattacharyya 2007, Cas-
tany 2007].

Dans les lamelles ayy, les interfaces ayy/f sont les sites privilégiés d’émission de dis-

locations. Ces interfaces sont également des freins a la transmission des dislocations.
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Comportement mécanique en traction : Tous ces parametres métallurgiques se

traduisent macroscopiquement par des comportements mécaniques différents.

Effet de la microstructure : Comme cela vient d’étre exposé, la phase a participe
a 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 & basses températures (F1a. 1.12).
C’est la relation d’Hall-Petch [Hall 1951, Petch 1953].
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FiG. 1.12 — Effet de la taille de grains sur la réponse mécanique o—¢ d’un titane pur équiaxe,
d’apres 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] (F1G. 1.13). De plus, il est généralement observé une
diminution de la limite d’élasticité et de la contrainte a rupture avec 'augmentation de la
température [Lecomte 2000, Picu 2002]. Enfin, on peut observer une baisse de 1’écrouissage
entre -40°C (233 K) et 482°C (755 K).
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Fia. 1.13 — Réponse mécanique o— d’un alliage Ti-6Al-4V duplex entre -40°C et 482°C pour
une vitesse de déformation de 1073 s71, d’aprés Khan et al. [Khan 2007]
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Effet de la vitesse de déformation : La sensibilité a la vitesse de déformation
des alliages de titane a basses températures est faible mais non négligeable. Tao et al.
[Tao 2015] montrent que, pour une méme température, la vitesse de déformation a peu
d’effet sur la contrainte d’écoulement obtenue en traction (Fic. [.14). Cela se traduit,
pour une méme température, par une superposition des courbes de traction issues de
vitesses de sollicitations imposées différentes. Ceci est valable a 21°C (298 K), 200°C (473
K) et 400°C (673 K) mais pas & 600°C (873 K). L’effet de la vitesse de déformation sur le
comportement mécanique au-dessus de H00°C est discuté dans les paragraphes suivants.
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F1c. 1.14 — Contrainte d’écoulement obtenue sous différentes vitesses de déformation et & diffé-
rentes températures pour un alliage Ti-6Al-4V lamellaire, d’apres Tao et al. [Tao 2015]

1.2.1.3 Comportement mécanique aux températures supérieures a 500°C

A hautes températures, les mécanismes de déformation principaux de '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 tres hautes températures, la proximité du transus
B fait que la phase a n’est plus prédominante. Par exemple a 950°C, pour 'alliage Ti-6Al-
4V, certains auteurs [Cope 1986, Elmer 2005, Lonardelli 2007] obtiennent une fraction
de phase a de 24% environ. La contribution de la phase 3, alors présente a 76%, sur le
comportement mécanique ne peut plus étre ignorée quand la température est proche du
transus . Des mécanismes particuliers en lien avec la plasticité de la phase [, sont alors
activés a hautes températures. La réponse mécanique obtenue est présentée en sous-section
suivante.
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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 a 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 a celles de cette étude qui sont de 'ordre du pourcent
(dilatation thermique moyenne de la piece lors du traitement thermique).

Effet de la microstructure : La microstructure, a hautes températures, a éga-
lement une influence sur le comportement mécanique de l'alliage Ti-6Al-4V avec des
mécanismes différents de ceux a basses températures. Une augmentation de la taille des
nodules «a a basses températures entraine une chute de la résistance de I'alliage. Aux hautes
températures, c’est '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 1.1.3.2); le lien entre ’épaisseur
moyenne des lamelles a et leur nombre a été discuté. Il apparait que plus elles sont
fines et donc en grand nombre, plus il y a d’interfaces qui s’opposent au mouvement des
dislocations renforgant ainsi I'alliage [Perdrix 1999, Gil 2001, Semiatin 2001, Kar 2006,
Sui 2011, Sieniawski 2013]. La contrainte nécessaire pour atteindre une méme déformation
est alors plus grande quand les lamelles « sont fines (F1G. 1.15).
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FiG. 1.15 — Effet de I’épaisseur des lamelles sur la contrainte d’écoulement de I'alliage Ti-6Al-4V
de microstructure complétement lamellaire & 900°C, d’apres 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 (F1a. 1.16). Ceci est attribué a un mouvement facilité des disloca-

tions (glissement et montée), & des phénomenes de diffusion et a des mécanismes de type

Nabarro-Herring et Coble facilités.
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F1a. 1.16 — Réponse mécanique o— en compression de I’alliage Ti-6A1-4V de morphologie lamel-
laire entre 750°C et 1000°C pour une vitesse de déformation de 1073 s~!, d’apres Roy et Suwas

[Roy 2013]

Effet de la vitesse de déformation :

Une sensibilité a la vitesse de déformation
importante est observée par Zhang et al. [Zhang 2012] pour lalliage Ti-6A1-4V a 700°C,
entrainant une augmentation de la contrainte avec la vitesse de déformation (Fia. 1.17

— (a)). Cependant, méme si la vitesse de déformation a un effet important sur le com-

portement mécanique, son importance tend a diminuer pour une température proche du

transus  [Majorell 2002, Picu 2002, Semiatin 2002, Li 2007, Fan 2011] (F1G. [.17 — (b)).
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Fia. 1.17 — Effet de la vitesse de déformation sur (a) la réponse mécanique a 700°C de l'alliage
Ti-6Al-4V lamellaire, d’apres Zhang et al. [Zhang 2012]; (b) la contrainte d’écoulement proche
du transus § de l'alliage Ti-6A1-4V duplex, d’aprés Fan et Yang [Fan 2011]
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Phénomeéne particulier issu de la plasticité de la phase  : Un phénomeéene
nommé "yield point" apparait a hautes températures sur certains alliages de titane pour des
fractions importantes de phase 3 [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 (F1a. [.18). Physiquement, celui-
ci est lié & un "ancrage/désancrage" des dislocations dans une atmosphere de Cottrell
[Cottrell 1948, Hahn 1962]. 11 est observé sur les matériaux métalliques cubiques centrés
(CC) [Hull 2011, Smallman 2014] comme c’est le cas de la phase § pour le titane et
ses alliages. Il est alors possible de 'observer a hautes températures sur I'alliage Ti-6Al-
4V quand la phase 8 est prédominante (F1G. 1.16). 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 s71)
comme illustré sur la figure [.18.
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Fia. 1.18 — Phénomene de yield point en fonction de la vitesse de déformation pour un alliage
Ti-6V-6Mo-6Fe-3Al & 780°C, d’apres Abbasi et al. [Abbasi 2015]

Le comportement mécanique des alliages de titane, tel qu’il vient d’étre décrit, peut
étre 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 méme alliage ayant
subi des refroidissements différents. Cela est également important lors de la trempe d'un

lopin ou le refroidissement, non homogene, crée un gradient de microstructure.
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I[.2.2 Modélisation de la réponse mécanique en traction de 1’al-
liage Ti-6Al1-4V

La modélisation met en ceuvre des équations mathématiques qui traduisent le com-
portement mécanique du matériau. Cela permet de relier la contrainte et la déformation

avec différents parametres 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 1077 et
1072 s71) considérées dans cette étude (sous-section 1.2.1.1), le mécanisme principal de
déformation est le mouvement des dislocations. C’est sur cette base que sont construites
les lois de comportement qui vont étre utilisées par la suite.

1.2.2.1 Mouvement des dislocations

Les dislocations sont des défauts ou des imperfections dans 'organisation de la struc-
ture cristalline des matériaux. C’est grace a elles que la déformation plastique est possible.
La modélisation du mouvement des dislocations est importante car elle sert de base a 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 phénomenes de type yield
point.

A T’échelle du monocristal : La modélisation du comportement mécanique néces-
site des équations d’évolution de la densité de dislocations. Elle doit étre 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 ’ajout de variables internes
pour tenir compte de différents phénomenes physiques intervenant a 1’échelle des dislo-
cations [Christian 1964, Zeyfang 1971, Lagneborg 1973, Okazaki 1973, Sandstrom 1974,
Conrad 1981, Chandra 2002].
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A Déchelle 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, Sandstrom 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 modeles permettant de
prendre en compte ’écrouissage de I'alliage notamment le stockage et I'annihilation des
dislocations sous '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-Diaz del Castillo 2012] ont utilisé ces travaux pour modéliser I’évolution de la den-

sité de dislocations a '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 parametres liés aux disloca-

tions dont les effets peuvent étre difficiles a quantifier.

[.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 a
différentes échelles (mésoscopique et microscopique). Ainsi dans des conditions bien spé-
cifiques, il est possible de prédire le comportement du matériau sans avoir recours a des
parametres physiques. Dans ce cas, la détermination des parametres du modele se fait
simplement par minimisation de 1'écart entre la contrainte (ou la déformation) calculée
et celle fournie par les essais mécaniques. Cependant, quand ces conditions évoluent, cela
amene généralement a 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 parametres métallurgiques pour modéliser cette différence de comportement du

matériau.

Lois rhéologiques : L’étude de la réponse mécanique a 1’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, apres sollicitation, des déformations perma-

nentes,

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

A 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 possede
un comportement qui s’inscrit dans trois de ces catégories puisqu’il a une réponse élasto-
visco-plastique. C’est a dire qu’il a un comportement réversible (élastique) jusqu’a 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 ’augmen-
tation de la température. La contribution anélastique a la réponse mécanique de 'alliage
peut étre décomposée en une part liée a la viscosité et une part liée a 1’écrouissage. Comme
évoqué précédemment, la viscosité de alliage Ti-6Al1-4V est plus importante des 500°C
et augmente avec 'élévation de la température. En revanche, 1’écrouissage tend a dimi-
nuer avec 'augmentation de la température. Les lois de viscosité et les lois d’évolution de
I’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 ’alliage. Elles sont utilisées pour
décrire le comportement mécanique en température issu de phénomenes 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].

Ecrouissage : Lors de la déformation plastique, des défauts apparaissent dans le ma-
tériau, des dislocations sont bloquées et/ou enchevétrées [Philibert 2002]. Ce phénomene
favorise '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 these, ne permettent pas d’évaluer I'écrouissage cinématique

de lalliage Ti-6A1-4V. Seul ’écrouissage isotrope sera donc considéré par la suite.

Ecrouissage isotrope : Il permet de prendre en compte Uhistoire de la déformation
plastique dans la modélisation du comportement du matériau. Pour cela, des parametres
décrivant cet écrouissage peuvent étre ajoutés a la loi de viscosité. Ils sont liés a 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 1.2.1.2, 1.2.1.3).

29



CHAPITRE I. ETAT DE L’ART

Restauration : Lors d’essais a 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 [Fabregue 2000, Murry 2000, Philibert 2002]. C’est ce
que l'on a appelé précédemment la restauration (sous-sections 1.2.1.1, 1.2.1.3). L’écrouis-
sage isotrope, qui permet de décrire de maniere phénoménologique le mouvements des dis-
locations, voit alors son influence diminuer quand il y a une restauration. Cette restaura-
tion peut-étre statique c’est a dire qu’elle dépend seulement de la température et du temps
[Lagneborg 1968, Sandstrom 1974, Picu 2002, Lin 2005, Montheillet 2009, Wang 2009a]
ou dynamique sous l'effet d'un chargement mécanique cumulé a 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].

1.2.2.3 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 1.2.1.2) 1.2.1.3). Pour le cas étudié,
nous cherchons a modéliser le comportement mécanique de 'alliage Ti-6A1-4V lors de la
trempe d’un lopin. Un lopin est une piece 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 piece. Ces
gradients sont issus de différents mécanismes de déformation, présentés en sous-section
[.2.1, qui sont associés aux phases a ou . Pour modéliser au mieux le comportement
mécanique et 1’évolution microstructurale, une approche non-unifiée, prenant en compte

I’apport de chaque phase sur la réponse mécanique de l'alliage, peut-étre proposée.

Mécanismes associés a différentes phases : 1l est commun d’associer les mécanismes
a lorigine des phénomenes observés avec la ou les phases auxquelles ils sont associés [Ro-
ters 2010, Montheillet 2012]. Pour la phase «, le mouvement des dislocations est bloqué
par les interfaces a/a et /5 (sous-section [.2.1.2). Un mécanisme de durcissement par
joints de grains est généralement proposé pour modéliser ce mécanisme. Pour la phase [3,
le phénomene de yield point, observé aux hautes températures, provient d’un ancrage,/dé-
sancrage de dislocations (sous-section 1.2.1.3). Un mécanisme en lien avec les dislocations

peut alors étre proposé.

Durcissement par les joints de grains : Comme cela a été montré précédem-
ment (sous-section [.2.1.2), les interfaces des nodules et des lamelles a peuvent rendre
le matériau plus résistant grace notamment a 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

30



[.2 COMPORTEMENT MECANIQUE DU TI-6AL-4V ET MODELISATION

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].

Evolution de la densité de dislocations mobiles : Dans les alliages de ti-
tane, un phénomene de yield point peut apparaitre aux hautes températures proches du
transus (. Lors de I'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 I'évolution de la densité des dislocations mo-
biles a I’échelle d'un monocristal proposées par Hahn [Hahn 1962], Estrin et Mecking
[Estrin 1984], Laasraoui et Jonas [Laasraoui 1991] ou encore Sandstrom et Lagneborg
[Sandstrom 1974], certains auteurs ont élargis le phénomene a 1’échelle d’un polycristal.
Ainsi, a 'aide du facteur de Taylor, I’évolution de la densité de dislocations a été ajoutée
dans la loi de viscosité permettant de modéliser le pic et I'adoucissement provoqués par
le phénomene 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 modele de comportement non-unifié, le matériau est sollicité sous différentes condi-
tions d’essais thermiques et mécaniques bien définies. L’objectif est de dissocier ’ap-
port de chacun des mécanismes de déformation sur le comportement mécanique de ’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 I'épaisseur de lamelles en fonction d’une ou plusieurs conditions d’essais pertinentes
[Sandstrom 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 modele 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-
seéde un comportement mécanique particulier (sous-sections [.2.1.2, 1.2.1.3). Ainsi, en
général, on consideére que les tenseurs des contraintes et/ou des vitesses de déforma-
tion sont différents pour chaque phase [Montheillet 2012]. Une loi de viscosité peut
étre 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. considerent une loi d’écoulement visco-plastique associée a un critére de
charge propre a 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 a chacune des phases [Montheillet 2012]. Ainsi, une
loi des mélanges peut-étre proposée pour déterminer la contrainte ou la vitesse de dé-
formation globale de 'alliage a 'aide des valeurs des contraintes/vitesses de déformation
calculées pour chaque phase et dont la participation a la réponse mécanique de I'alliage

est pondérée par les fractions de phases.

Une approche macroscopique purement phénoménologique est généralement la plus
simple a mettre en ceuvre. Elle facilite 'identification des parametres du modele et assure
des temps de calculs raisonnables a 1’échelle d'une piece industrielle. Cependant, dans
certains cas, I'introduction de parametres microstructuraux est nécessaire pour modéliser
plus fidelement le comportement mécanique. Ces parametres peuvent étre issus d’obser-
vations et d’analyses justifiant ce choix.
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1.3 Conclusions partielles

Cet état de l'art a permis d’étudier 'alliage Ti-6A1-4V 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 a la modélisation du comportement thermo-
mécanique de cet alliage lors de la trempe en étudiant plusieurs vitesses de refroidissement.

Métallurgie de ’alliage Ti-6A1-4V

Comme évoqué précédemment, ’alliage Ti-6Al1-4V peut présenter deux structures cris-
tallographiques : la phase a qui est hexagonale pseudo-compacte et la phase 5 qui est
cubique centrée. Lors d'un traitement thermique ces phases peuvent apparaitre sous dif-
férentes morphologies tels que des grains, des nodules, des lamelles et des aiguilles. Les
structures alors formées peuvent étre 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 f—«. 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 I’alliage Ti-6A1-4V

L’étude des origines du comportement mécanique permet de déterminer deux domaines
de températures ou les mécanismes de déformation sont différents. Pour les températures
inférieures a 500°C, le mécanisme principal est le glissement des dislocations. Aux tem-
pératures supérieures a 500°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 « est la phase ductile de 'alliage Ti-6Al-
4V. Les interfaces de cette phase avec elle-méme ou avec une autre phase sont des freins
au mouvement des dislocations, ce qui augmente la résistance de I'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 3 semble en revanche plus résistante
que la phase o. Aux hautes températures, celle-ci est le siege d’un ancrage/désancrage
des dislocations a 'origine du phénomene 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 ’alliage. La vitesse de déformation a une influence
significative sur le comportement mécanique de 'alliage aux températures supérieures a

500°C.

Modélisation du comportement mécanique de ’alliage Ti-6A1-4V

Pour modéliser le comportement mécanique de '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 'alliage Ti-6Al-4V. Ainsi, la résistance et la viscosité du
matériau peuvent étre prédites. Il est également possible de modéliser des phénomenes tels
que le stockage et I'annihilation des dislocations associés respectivement a ’écrouissage

et & la restauration.

L’approche phénoménologique propose de décrire le comportement macroscopique de
I’alliage en s’affranchissant de parametres métallurgiques. L’identification des parametres
est facilitée. Ce type d’approche permet d’intégrer des parametres physiques dans la loi
de comportement. L’intérét étant alors de relier le comportement mécanique avec des pa-
rametres physiques observés ou issus de littérature (fraction de phases, taille de grains,
densité de dislocations...). Le modeéle peut alors étre plus & méme de prendre en compte
des trajets de chargements thermomécaniques complexes. Cela nécessite souvent des es-
sais supplémentaires pour que le modele 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 phénomene observé avec des parametres physiques et microstructuraux
pertinents. Des lois d’évolutions sont généralement proposées pour relier ces parametres
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 phénomenes 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 1’étude ainsi que le procédé industriel considéré.
L’état de 'art (chapitre ) a montré des évolutions de la morphologie des phases « et
[ et du comportement mécanique de I'alliage Ti-6A1-4V 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 I’étude

Le matériau étudié provient d’un lopin forgé de l'alliage Ti-6Al1-4V de dimensions
$240x240 mm dans lequel ont été prélevées des éprouvettes de caractérisation méca-
nique. La température de transus 5 de l'alliage est de 1000°C [Aubert & Duval 2012]. Sa
composition chimique, mesurée par spectroscopie d’émission optique a source étincelle,
est donnée dans le tableau I1.1. La mesure est effectuée sous vide partiel, ce qui ne permet
pas de déterminer la quantité d’oxygene présente dans I'alliage [Meilland 2005].

Ti Al Vv 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 I'alliage Ti-6A1-4V mesurée par spectroscopie d’émission

optique & source étincelle

Le traitement thermomécanique subi par I'alliage Ti-6A1-4V lors du procédé industriel
va étre présenté dans cette section. De plus, une étude sur 'homogénéité du lopin regu

sera présentée.

II.1.1 Traitements thermomécaniques et microstructures asso-
ciées
Les traitements thermiques et mécaniques, appliqués a I'alliage Ti-6Al-4V, permettent

I’obtention d’un produit semi-fini ainsi que le contréle de sa microstructure en terme de
morphologie de phases (sous-section 1.1.3.2).

I1.1.1.1 Procédé industriel

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

— le forgeage,

— le matricage,

— le revenu de détensionnement.

To L.
p 940°C 950°C. 2 h

7, 730°C

Forgeage Matricage Revenu

t

Fic. I1.1 — Traitement thermomécanique industriel
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Forgeage : Le matériau est mis en forme dans le domaine a+f. La haute température
de traitement permet de déformer plus facilement la matiere afin d’obtenir un lopin. La
microstructure apres refroidissement est de morphologie équiaxe. Les mesures de fraction
de phases effectuées montrent que la microstructure est composée de 82% de phase « et
de 18% de phase 5 (F1G. I1.2 — (a)). Le lopin fourni par Aubert & Duval est issu de cette

premiere étape.

Matricage : Le lopin est mis en forme dans le domaine a4+ pendant 2 heures. Cela
permet d’obtenir un produit semi-fini. Dans le cas étudié, la nervure 3 du mat moteur
de ’Airbus A320 est considérée. Le traitement est effectué a 950°C afin d’obtenir la mi-
crostructure souhaitée. Il s’agit d’une microstructure équiaxe, composée de nodules « et
d’un liseré de phase (. Lors du refroidissement, des lamelles a;;; vont germer et croitre. 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
S et de 82% pour la phase o (F1a. I1.2 — (b)).

60°C/min || 20°C

HV mag [ | spot WD det §fp | mag @ det WD spot
15.00kV | 2000x | 3.5 | 56 mm | ETD A | 2000x | 15.00kV | ETD | 5.5mm | 4.0

&

(b)

Fi1G. I1.2 — Microstructures de 'alliage Ti-6A1-4V : (a) aprés forgeage, (b) apreés traitement
thermique équivalent en temps et en température au matricage et refroidissement a 60°C/min
[attaque Kroll | MEB | x 2000]

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

I1.1.1.2 Evolution microstructurale lors du traitement thermique étudié

Dans le cadre du projet FUI TiMaS, il a été décidé d’étudier particulierement 1’étape
de refroidissement a l'issue de I'opération de matricage. 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 piece pouvant influencer la morphologie des phases en pré-
sence. L’influence du gradient thermique a fait '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 1’étape de matricage est présentée sur la
figure I1.3. La microstructure initiale issue de ’étape de forgeage est équiaxe @, composée
de nodules « et dun liseré de phase 3 tel que cela est présenté sur la figure 11.2 — (a).
Durant le chauffage, les grains 3 grossissent au détriment des nodules « @ Le maintien
a 950°C pendant 2 heures permet de faire croitre les grains . La microstructure avant
refroidissement est équiaxe @ Elle est composée d'une phase a et d'une phase 3 a
haute température (Sgr). Lors du refroidissement, cette phase Syr va se transformer en
une structure dite §; qui est composée des phases « et 5. La phase a germe et croit
sous la forme de lamelles nommées ay; dans la phase 3 tel que : Sgr — 5 = B+ ayr.
Les nodules « présents avant refroidissement sont alors nommés nodules a; pour les
différencier des lamelles ay;. La vitesse de refroidissement pilote 1’épaisseur des lamelles.
Un refroidissement rapide créera des lamelles a;; plus fines . Un refroidissement lent

créera des lamelles plus épaisses et moins nombreuses .

Bur

(0.4

®

F1G. I1.3 — Evolution de la microstructure lors du traitement thermique de Iétape de matricage

II.1.2 Anisotropie du lopin

Le lopin est une piece massive. Le refroidissement apres 1’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)

39



CHAPITRE II. MATERIAU, EXPERIMENTATIONS ET METHODES D’ANALYSES

et la réponse mécanique du lopin forgé ont alors été analysés. Des éprouvettes ont été
prélevées dans le lopin forgé en amont de ’étape de matricage.

I1.1.2.1 Hétérogénéité microstructurale

Pour étudier I’hétérogénéité microstructurale du lopin, deux zones, deux directions
de prélevement 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 11.4 — (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 a balayage (MEB) sont présentées sur les figures 11.4 et
IL.5.

F1G. 114 — Etude de I'hétérogénéité microstructurale du lopin : (a) Echantillons prélevés dans
le disque supérieur N dans les directions (b & d) transverse (E1, E5) et (c¢) longitudinale (D5)
[attaque Kroll | Microscope Optique | x 100]
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Avec les observations au microscope optique a faible grossissement (Fia. 11.4), 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 stirement au fibrage observé dans la direction y. Sur le
pourtour du lopin (E1), les nodules sont allongés sans direction préférentielle.

Les observations au MEB (F1G. I1.5) montrent une 1égere différence dans '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) ou I’écoulement de
la matiere, lors du forgeage, est généralement plus faible. Il est cependant difficile de
quantifier clairement 'hétérogénéité microstructurale a cette échelle.

o HV mag @ | spol
A° | 10.00kV | 1000x | 3

Fic. I1.5 — Etude de I'hétérogénéité microstructurale du lopin : (a) Echantillons prélevés dans
le disque supérieur N dans les directions (b & d) transverse (E1, E5) et (¢) longitudinale (D5)
[attaque Kroll | MEB | x 1000]
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I1.1.2.2 Hétérogénéité de la réponse mécanique

Pour étudier I'impact de I'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
11.2.2). Les résultats sont présentés sur la figure 11.6 en fonction des positions de chaque
éprouvette prélevée dans la partie centrale C1 du lopin (F1G. I11.7).

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

a température ambiante.

120
E 125
g 120 115
o115
2110
Al
w 110

105

105

Fia. 11.6 — Module d’élasticité a température ambiante apres forgeage pour chaque éprouvette

prélevée dans la partie centrale du lopin

De plus, les essais réalisés sur l'alliage traité thermiquement aux mémes conditions
que le matrigage (950°C / 2h) ont montré une bonne répétabilité et n’ont pas fait ap-
paraitre 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 considererons donc par la suite, que la microstructure a
I’état de réception du lopin n’a pas d’influence, apres traitement thermique, sur le com-

portement mécanique et sur I’évolution microstructurale.
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I11.2 Prélevement des éprouvettes et essais mécaniques

Dans cette section, le prélevement des éprouvettes et les essais mécaniques dévelop-
pés permettant de caractériser le comportement mécanique de 'alliage Ti-6Al-4V sous
différentes conditions thermiques et mécaniques sont présentés.

I1.2.1 Prélevement des éprouvettes de caractérisation du com-

portement mécanique

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

I1.2.1.1 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 prélevement est effectué en trois étapes (Fia. 11.7). Tout d’abord, deux disques,
supérieur (N) et inférieur (S) sont découpés. Ils ont servi a l'analyse de I'hétérogénéité
microstructurale du lopin présenté précédemment (sous-section 11.1.2.1). Ensuite, les cy-
lindres C1 et C2 sont séparés. Pour finir, les éprouvettes sont prélevées dans la direction
longitudinale (C1) et transverse (C2).

AB/CDIE/IFIGIH IJ
] ]

| O

o

1
2
3
4
_ 5 L]
6
7
8
9
c2 1

0

i |
‘ I
e
‘ I
| |
| |
| |

\
Préléevement N et S

Séparation de C Découpe d'éprouvettes dans C1

en C1 et C2 111213/4:5/6:7

T ™

Disques supérieur (marqué N) et inférieur
(marqué S) pour étude de la microstructure

rExemple de marquage avec 1l'éprouvette noté d'une croix X.-I
) ) Sup: K
Eprouvette issue de €1, au croisement de E et 4 et dont
la partie supérieure est du coté du disque N

@ Eprouvette issue de C1, au croisement de E et 4 et dont

Inf: L

- -~z
Q=

LU~

Pour les éprouvettes issues de C2 pas de N et S [ [
mais Y et Z comme sur le schéma.

L _____ Taas ¥t crcommesar e senem. N Découpe d'éprouvettes dans C2
sur deux étages K et L

la partie inférieure est du coté du disque S

F1G. 1.7 — Localisation, marquage et prélevement des éprouvettes dans le lopin
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Chaque éprouvette est numérotée en fonction de sa localisation et de sa direction de
prélevement dans le lopin. Par exemple, pour l’éprouvette marquée d’une croix sur la
figure 11.7, sa direction de prélevement est C1 (direction longitudinale). Sa localisation
(colonne et ligne du quadrillage) est E4. Ainsi I’échantillon pris pour exemple se nomme
C1E4. Enfin, Uorientation de prélevement ("Nord-Sud") est notée sur les parties supérieure
et inférieure de I’éprouvette, respectivement N et S.

I1.2.1.2 Eprouvettes utilisées

La géométrie de I'éprouvette cylindrique utilisée est présentée sur la figure 11.8. 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.

Tolérances générales : ISO 2768 mK
M1 : Marquage éprouvette haut (exemple : C1E4N)
M2 : Marquage éprouvette bas (exemple : C1E4S)

N1 : Point de centrage autorisé pour assurer
la coaxialité (® < 5 mm, prof < 5 mm)

//10.01|B

Ra 0.015

157.58

—
. Détail D L]o.01]A]

Machine 1 : SCHENCK
Machine 2 : MTS 250 KN Ech : 20:1
This drawing is our property. Institut Clément Ader, Ecole des Mines d'Albi Matériau
It can't be reproduced or communicated |Campus Jarlard, Route de Teillet
without our written agreement. 81013 ALBI CT Cedex 09 TAGV

Drawn by Date Size | EPROUVETTE DE TRACTION/FATIGUE REV

R. JULIEN 14/01/2014 | A4 | AXIALE TOUTES TEMPERATURES

. Projet
|Welght(kg) 0,13 | TiMas |Sheet 1/1

Fia. I1.8 — 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 extensometre. Les tétes d’éprou-
vettes sont filetées pour 'amarrage dans les mors de la machine d’essais mécaniques.

11.2.2 Essais mécaniques en température

L’étude bibliographique (chapitre I) a montré que le comportement mécanique et 1’évo-
lution microstructurale de 'alliage Ti-6Al1-4V, durant un refroidissement, dépendent prin-
cipalement de trois parametres :

— 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 'effet
de chaque parametre sur le comportement mécanique et 1’évolution microstructurale. Une
représentation schématique de ces trois parametres est proposée sur la figure 11.9. Elle

sera utilisée sur les figures suivantes afin de bien identifier le parametre étudié.

e

Température Vitesse de déformation

Vitesse de refroidissement

0 t

F1a. I11.9 — Représentation des conditions de temps/Température et temps/Déformation étudiés

lors du refroidissement suivant le matricage

I1.2.2.1 Matrice d’essais

L’étude du comportement mécanique et de 1’évolution microstructurale durant le re-
froidissement nécessite d’étudier chaque parametre indépendamment. Ainsi, trois vitesses
de refroidissement ont été étudiées :

— 5°C/min pour connaitre le comportement mécanique et la microstructure proche

de I’équilibre thermodynamique,

— 60°C/min qui est la vitesse de refroidissement moyenne mesurée sur les pieces

matricées par Aubert & Duval,

— 200°C/min pour avoir une vitesse de refroidissement similaire a celle observée a la

surface du lopin.
Neuf températures ont été considérées entre 950°C (température de traitement thermique)
et 20°C pour la vitesse de refroidissement médiane (60°C/min). Pour les vitesses de re-
froidissement de 5 et 200°C/min, des essais aux températures de 900, 700, 500, 300 et

20°C ont été réalisés. Trois vitesses de déformation ont été analysées 107%,1073,1072 571,
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notamment au-dessus de 500°C ou le comportement viscoplastique est trés important
(sous-section 1.2.1.1). La matrice d’essais réalisée en fonction de ces trois parametres est
présentée dans le tableau I1.2. Chaque essai est associé a une éprouvette différente dont
la désignation a été présentée sur la figure I1.7.

- o S
0 ("C/min) 6 (°C) = = =
N/al 950 C1F10 C1ET C1ES
) C1H4
60 900 C1G5 C1G6 C1G9
200 C1H5
60 800 C1F1 C1G2 C1F3
) C1B4
60 700 C1E5 | C1E3, C1E9, C1E10 C1E4
200 C1B3
60 600 Cl1F4 C1F5 C1F6
5 C1A6
60 500 C1F7
200 C1A5
60 400 C1H9 C1FE8
5) Cl114
60 300 C1E6
200 C1I5
5 C1B7
60 20 C1B8 C1D2
200 C1B5
£

TaB. I1.2 — Récapitulatif des essais de traction/relaxation/traction réalisés
0 t

Trois essais de répétabilité ont été effectués a 700°C a une vitesse de déformation
imposée de 1073 s~ ! sur des éprouvettes ayant subi un traitement thermique in-situ (950°C
/ 2h) suivi d'un refroidissement a la vitesse de 60°C/min. Le faible écart de contrainte
entre chaque essai (< 5 MPa) a permis de valider I’essai mécanique développé pour cette
étude.

11.2.2.2 Essais mécaniques avec traitement thermique in-situ

Pour caractériser le comportement mécanique lors du refroidissement a 1’issue d’'un

traitement thermique donné, il faut étre 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 étre finement pilotée afin d’étre
représentative du traitement thermique industriel. De plus, I'essai doit étre semblable
aux conditions de temps/température et temps/déformation subies lors du traitement
thermique. Enfin, ’étude de I’évolution microstructurale lors du refroidissement nécessite
de pouvoir caractériser les fractions des phases «a et [ ainsi que leurs morphologies a la
température étudiée.

Les figures I1.10 — (a & b) présentent le traitement thermique et le type d’essais mis
en ceuvre. Avant de réaliser le traitement thermique, une mesure du module d’élasticité
est réalisée a température ambiante afin de caractériser I'hétérogénéité du lopin tel que
cela a été décrit précédemment (sous-section 11.1.2.2). Ensuite, I’éprouvette est chauffée
a la vitesse de 100°C/min jusqu’a 950°C puis maintenue & cette température pendant 2
heures. Le traitement thermique est équivalent a I’'étape de matricage en terme de temps
et de température de traitement. Le refroidissement est ensuite controlé avec précision
(5, 60 ou 200°C/min) jusqu’a la température d’essai désirée. La température est alors
maintenue pendant la réalisation de Pessai mécanique. A lissue de Pessai, ’éprouvette
subit une trempe forcée pour limiter I’évolution microstructurale jusqu’a la température
ambiante. Le traitement thermique, le refroidissement jusqu’a 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 contr6lé (jusqu’a
la température d’essai) et la trempe forcée (jusqu’'a température ambiante et permettant

de limiter 1’évolution microstructurale).

950 ° C, 2h R e 2
0. "5,
.5_.h ‘ ': £ ‘\\}. '
Et (%) e
9 10 min s
=B Lp- P
@]
, = :
Equivalent t-6 au > c
TTh du matricage 3
t w0 t
(2) (b) c

Fia. I1.10 — Essai global, (a) traitement thermique in-situ et (b) essai méca-
0 t

nique a l'isotherme

Les simulations par éléments finis réalisées avec le logiciel Forge® par Aubert & Du-
val et les mesures de dilatométrie effectuées dans cette étude fournissent une dilatation
thermique de 'alliage Ti-6A1-4V de l'ordre de 1% entre 950°C et 20°C. Les essais réali-
sés, pour étre représentatifs du traitement thermique en terme de niveau de déformation,
commencent donc par une sollicitation en traction, pilotée en déformation a la vitesse
de déformation choisie, jusqu’a 1% de déformation totale. Ensuite, la déformation est
maintenue a 1% pendant 10 minutes. Cette étape permet une relaxation des contraintes
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visqueuses du matériau [Frangois 2015] jusqu’a 'obtention des contraintes internes (non
visqueuses). La relaxation permet également de caractériser le comportement du matériau
pour de tres faibles vitesses de déformation. En effet, il est possible d’atteindre des vi-
tesses de déformation jusqu’a 10~7 s~! lors du maintien en déformation. La derniére étape
consiste en un nouveau chargement en traction a la méme vitesse de déformation impo-
sée que précédemment jusqu’a 2% de déformation totale. Celui-ci permet d’étudier une
éventuelle évolution de I’écrouissage lors de la relaxation et dont 'effet serait visible lors
de ce second chargement mécanique. De plus, ’éprouvette est faiblement déformée ce qui
permet d’étudier par la suite la microstructure a la température d’essai. Enfin, un retour

a zéro force est imposé avant la trempe forcée afin de ne pas contraindre I’éprouvette.

Pour pouvoir comparer les essais entre-eux, une remise a zéro de la base de mesure
de 'extensometre est réalisée juste avant de lancer 'essai a la température souhaitée. La
dilatation thermique induite lors du traitement thermique, alors mesurée par extensomé-
trie, est donc remise a zéro avant essai. Cela a pour effet de commencer tous les essais
avec une déformation nulle. La dépendance de la base de mesure de ’extensometre avec
la dilatation thermique ne modifie que tres légerement les valeurs du module d’Young et
de la déformation mesurées lors de 1'essai. Par commodité, cette dépendance est négligée
dans la suite du manuscrit.

I1.2.2.3 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 1’évolution
microstructurale du matériau. Ils sont présentés sur les figures I11.11 — (a & b).

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

I’éprouvette. Celui-ci permet de limiter 'oxydation de I’éprouvette au cours des différentes

étapes de l'essai in-situ. De plus, sa trés bonne conductivité thermique [Greim 2012]

permet d’homogénéiser la température en surface de I’éprouvette et ainsi de diminuer le

gradient thermique de la zone utile de I’éprouvette.

(b)
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Fig. II.11 — Dispositif expérimental de l'es-
sai de traction/relaxation en température. (a)
Vue globale : @ machine hydraulique, @ gé-
nérateur et régulateur de chauffage par in-
duction, @ PC d’acquisition de données. (b)
Vue rapprochée : mors hydrauliques refroi-
dis, spire de chauffage par induction,

thermocouple, e extensometre haute tempé-
rature, spire de refroidissement forcé
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II.3 Analyses microstructurales

La préparation, I'observation et I’analyse des phases en présence et de leurs morpho-

logies sont exposées dans cette section.

I1.3.1 Préparation métallographique et observations

A T'issue de la trempe forcée finalisant I'essai de traction/relaxation/traction présenté
précédemment (sous-section 11.2.2.2), une partie du centre de la zone utile est prélevée par
trongonnage afin d’étudier la microstructure dans la direction longitudinale de 1’éprou-

vette. L’échantillon est ensuite enrobé a chaud dans une résine phénolique avant polissage.

La préparation des échantillons avant observation est réalisée suivant ces quatre étapes :

— pré-polissage a I'aide d'un disque Cameo® Silver et d’un liquide abrasif de 6 um,

— polissage avec un disque feutre de 9 um et un liquide abrasif de 6 um,

— polissage final avec un feutre de finition et une solution liquide composée de silice
coloidale (90%) et d’eau oxygénée HyOy (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
(HNOs3), 100 mL d’eau.

Les observations en microscopie optique de la microstructure sont réalisées sur un mi-
croscope inversé Leica Reichert MEF/ M. 11 a été essentiellement utilisé pour caractériser

I’homogénéité du lopin.

Le microscope électronique a balayage (MEB) FEI Nova NanoSEM 450 est utilisé
pour étudier I’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 a. La phase
[ se retrouve alors en sur-épaisseur sous forme de lamelles assez fines qui réfléchissent
plus d’électrons. La phase [ apparait alors plus claire sur I'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 (x 500, x 1000, x 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 a
une autre. Par exemple pour un grossissement faible x 500, la phase 3 est souvent mal
détectée par le logiciel d’analyse d’images qui aura tendance a sur-estimer la proportion

de celle-ci au détriment de la proportion des lamelles aj;.
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I1.3.2 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
[.1.4) a montré que, lors d'un refroidissement depuis le domaine de transformation f—«,
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 'alliage Ti-6Al-4V.

I1.3.2.1 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 11.12 — (a, b & ¢) présentent un exemple de détection des phases en présence.

60°C/min | 500°C || 1072 s—1

Fic. I1.12 — Détermination de la proportion
de phases présentes a la tempérture d’essai et
a la vitesse de refroidissement choisies : (a)
image initiale ; détection de (b) la phase a de
morphologie nodulaire, (c) la phase § [attaque
Kroll | MEB | x 2000]

Amag', §pot det
&% | 1000x | 15.00kV | 4.0 | ETD | 5.0 mm
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La figure 11.12 — (a), par exemple, est I'image brute obtenue au MEB faisant 1’objet
de lanalyse. La figure I11.12 — (b) présente la détection de la phase o de morphologie
nodulaire o (contour jaune). La fraction de phase est obtenue en réglant une gamme de
niveaux de gris bien spécifique pour ne pas détecter la phase 3 plus claire et en précisant
la dimension et la forme pour ne pas détecter la phase a de morphologie lamellaire aj;.
En modifiant les parameétres précédents il est possible de détecter la phase 5 (Fia. 11.12
— (c)). Enfin la proportion de lamelles a;; est déduite des fractions de oy et de f.

I1.3.2.2 Mesure de dimensions caractéristiques des phases

Lors d’un refroidissement, 1’épaisseur des lamelles aj; est généralement reliée a la
vitesse de refroidissement car elle est fonction de la température et du temps passé aux
hautes températures dans le domaine de transformation S—«. Pour notre étude, trois
vitesses de refroidissement et neuf températures d’essais ont été définies. L’épaisseur des
lamelles doit donc étre mesurée pour chaque condition de refroidissement. Il peut étre
également intéressant de mesurer la taille des nodules a; qui sont responsables d’une
partie de la plasticité de I'alliage Ti-6Al-4V (sous-section [.2.1).

Les mesures d’épaisseurs de lamelles a;y et de tailles de nodules o 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 I'image et d’en déterminer la
longueur réelle grace a la connaissance du grossissement et de la résolution de I'image.
Les mesures des épaisseurs de lamelles oy sont réalisées sur 12 grains [3; 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 a; est mesurée sur une quarantaine de
nodules minimum. 8 mesures de diametre sont effectuées par nodule pour des résultats

plus fiables.

I1.3.3 Influence d’une analyse post-mortem de la microstructure

sur les résultats obtenus

Les échantillons sont observés post-mortem a température ambiante. Outre les chan-
gements de phases et de tailles de grains/nodules/lamelles, issus du traitement thermique
et du refroidissement contrdlé (sous-section 1.1.4), le temps de maintien en température
pour réaliser I’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 1’essai.

Nous faisons I'hypothese qu’il n’y a pas de recristallisation dynamique induite par le
chargement mécanique. En effet, la sollicitation mécanique jusqu’a 2% de déformation
n’est certainement pas suffisante pour faire évoluer les différentes morphologies de phases.
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I1.3.3.1 Influence de la trempe forcée sur les observations post-mortem

La trempe forcée a été mise en place afin de limiter ’évolution microstructurale éven-
tuelle qu’aurait favorisé un refroidissement lent. Cependant, les morphologies de phases et
leurs dimensions peuvent quand méme évoluer lors de la trempe forcée, en particulier si la
trempe forcée a lieu dans le domaine de transformation f—« (au dela de 800°C environ,
d’apres Elmer [Elmer 2005]). 11 est alors opportun de se demander si cette transforma-
tion favorise une phase plutot qu'une autre et si les observations effectuées a température
ambiante ne sont pas impactées par cette trempe rapide.

La vitesse moyenne de la trempe forcée est de l'ordre de 24°C/s, soit 1460°C/min.
Précédemment, a 'aide d’un diagramme TRC proposé par Dabrowski [Dabrowski 2011b)]
(F1c. 1.9 — (a)), nous avons remarqué qu’au dela d’une vitesse de trempe de 9,5 °C/s pour
des refroidissements depuis les températures supérieures a 800°C il y a germination et

croissance d’aiguilles d’'une phase martensitique o’. Qu’en est-il des observations effectuées
a froid ?

Pour étudier cela, il est plus simple de considérer dans un premier temps la micro-
structure d’un essai a 950°C qui n’a subi aucun refroidissement préalable. La littérature
nous apprend qu’a cette température, la microstructure est bi-phasée (o +03), avec des
nodules a; et des grains 5 de morphologie équiaxe. Lors d’un refroidissement classique,
la phase 8 évolue en une structure bi-phasée 5; (=a;r+f). Lors d'une trempe forcée, la
microstructure obtenue est présentée sur la figure 11.13 — (a). En plus de la présence des
nodules «; , I'alliage répond, a cette trempe rapide, par la germination d’une phase de
morphologie lamellaire. Il est possible que ce soit de la martensite o’ ou une structure bi-
phasée (3; avec des lamelles oy fines. Cependant une analyse par diffraction des rayons X
n’a pas permis de confirmer ou d’infirmer une de ces hypothéeses. La trempe forcée a donc
un effet sur I’évolution microstructurale a 950°C. La structure [3; observée a température
ambiante correspond a la phase [ présente a 950°C avant la trempe.

950°C || 10=* s~ 1 60°C//min || 700°C || 10=* s—1

t £

P : T
N !‘ \ =
b mag B HV spot | det WD
° | 2000x | 15.00kV | 4.0 | ETD | 4.6 mm

(a) (b)
Fia. I1.13 — Effet de la trempe rapide sur la microstructure : (a) 950°C, (b) 700°C [attaque Kroll
| MEB | x 2000]
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Cette observation est a confronter a un essai ayant subi un refroidissement préalable
comme par exemple un refroidissement & 60°C/min suivi d’un essai mécanique a 700°C
(F1G. 11.13 — (b)). Les lamelles résultantes du refroidissement contrélé sont plus épaisses
(780 nm contre 379 nm pour l'essai a 950°C) en raison d’un temps long nécessaire pour
atteindre 700°C a la vitesse de 60°C/min (4 min contre 0,17 min pour I'essai précédent).
La trempe rapide administrée au matériau, ne semble pas créer de nouvelles lamelles. La
transformation de phase, initiée par le refroidissement controlé, était déja terminée avant
la trempe rapide. En effet, a 700°C I’éprouvette se trouve hors du domaine de transfor-
mation f—«. Il n’y a donc pas de germination et de croissance de phases provoquées par

la trempe rapide a 700°C.

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

apparaitre de nouvelles lamelles.

11.3.3.2 Effet du temps de maintien en température sur la microstruture
observée

La transformation microstructurale, étudiée lors du refroidissement contrdlé, est un
phénomene de diffusion thermiquement activé dépendant du temps. Le domaine de trans-
formation f—a«, déterminé dans le chapitre précédent, se situe entre 950°C et 820°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 phénomene, les microstructures de deux essais refroidis & 60°C/min
jusqu’a 900°C sont maintenues a cette température durant des temps différents. Le premier

L est arrété a 1% de déformation

essai, sollicité & la vitesse de déformation de 1072 s~
totale, avant relaxation. Il passe alors 8 secondes a 900°C, comprenant la stabilisation en
température (~ 3 s), 'essai & 1072 s71 (1 s) et le retour & une force nulle (~ 4 s). La
microstructure obtenue est présentée sur la figure I11.14 — (a). Le second essai est réalisé
a la vitesse de 1072 s7! et il est arrété a 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
I1.14 — (b). Il est alors observé que I’épaisseur des lamelles a;; est plus grande dans le
cas ou l'éprouvette passe plus de temps a 900°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 ary. Les déformations imposées étant faibles (2% au maximum), on
peut donc faire 'hypothese que la microstructure n’évolue pas sous 'effet d’un chargement

mécanique.
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Le refroidissement a 60°C/min, entre 950 et 900°C permet la germination et le début
de la croissance des lamelles a;;. Pour I’éprouvette exposée a la température de 900°C
durant 8 secondes, les lamelles sont présentes et sont tres fines. Pour I’éprouvette qui
a passé 609 secondes a 900°C, le temps de maintien a cette température a permis aux
lamelles a7 de croitre. Cette évolution est en adéquation avec une augmentation du taux
de transformation de phase f—« évoquée précédemment avec les diagrammes TTT (sous-
section 1.1.4.3). Il y a donc une évolution de la microstructure induite par le temps d’essai,
qu’il est nécessaire de considérer pour 'analyse des fractions surfaciques des phases en
présence a 900°C. La trempe forcée suivant l'essai stoppe la croissance des lamelles ajy,
mais elle peut créer des aiguilles de martensite ou des lamelles a;; trés fines sur des
sites de germination de lamelles oy non utilisés. Ainsi, méme en s’affranchissant de la
sollicitation mécanique, il est difficile de conclure sur les phases observées post-mortem
issues d'un essai a 900°C.

60°C/min || 900°C || 1072 s~ ! || 8 s 60°C/min || 900°C || 102 s—1 || 609 s

mag @ T HV det

mag @ HV det | WD | spot g
® | 2000 | 15.00kV | ETD | 4.6 mm

% | 2000x | 10.00kV | ETD | 5.2mm | 4.0

(a) (b)

Fiag. 11.14 — Effet du temps de maintien sur 1’évolution microstructurale a
900°C : (a) 8 s, (b) 609 s [attaque Kroll | MEB | x 2000] 0 ¢

Aux autres températures, cette évolution de phases durant I’essai n’est pas significa-
tive. En effet, pour les essais réalisés aux autres températures et ayant subi un refroidisse-
ment contrdlé avant Pessai (§ <800°C ), la proportion et les dimensions des morphologies
de phases n’évoluent plus durant ’essai car I’éprouvette est hors du domaine de transfor-
mation f—a.

En résumé, ces deux effets (trempe et temps de maintien en température), inhérents
a l'essai in-situ développé, ont un impact sur les observations microstructurales post-
mortem réalisées pour les essais menés dans le domaine de transformation f—a. Pour les
essais réalisés a 950°C, il convient de ne pas tenir compte des lamelles observées car elles
sont apparues durant la trempe forcée. Pour les essais réalisés a 900°C, il est difficile de
déterminer les proportions et les dimensions des morphologies de phases présentes a cette
température.
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I1I.4 Dilatation thermique

La dilatation thermique d’un matériau solide se caractérise par une augmentation de
son volume a 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 I'alliage Ti-6A1-4V a été mesurée, dans la direction
longitudinale de prélevement dans le lopin, par deux méthodes : la dilatométrie et I'ex-
tensomeétrie.

I1.4.1 Dilatométrie

Le coefficient de dilatation thermique a été mesuré grace a un dilatometre horizontal
a poussoir Netzsch DIL 402 C. Des échantillons cylindriques de diametre 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 20°C/min.

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

11.4.2 Extensométrie

Les mesures par extensométrie ont permis de déterminer le coefficient de dilatation
thermique de l'alliage Ti-6Al-4V a des vitesses de refroidissement jusqu’a 200°C/min

(borne haute de notre étude). Une quarantaine de mesures a été réalisée.

Le systeme de chauffage par induction et la mesure de la déformation par extensometre,
employés pour les essais mécaniques (F1a. I1.11), sont utilisés pour déterminer la dila-
tation thermique de '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’extensometre est plaqué sur ’éprou-
vette avant le chauffage et le systéme d’acquisition enregistre les mesures de dilatation
thermique données par 'extensometre 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.
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I1I.5 Conclusions partielles

Dans ce chapitre, le matériau de I’étude a été présenté. Les essais de caractérisation
mécanique développés et utilisés pour déterminer la réponse mécanique de I'alliage Ti-6Al-
4V ont été exposés. Enfin, un protocole de préparation et d’analyse de la microstructure
a été développé.

Matériau de I’étude

Le matériau de I’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, matricage et revenu. Le
matériau, a I’état de réception est un lopin forgé dont la microstructure est de morphologie
équiaxe composée principalement de la phase o et de 18% de la phase (. Les étapes du
procédé industriel sont réalisées sub-transus . La microstructure obtenue apres 1’étape
de matricage est de type duplex, composée essentiellement de la phase a 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 a 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 I'alliage
Ti-6A1-4V ou 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 1’évolution microstructurale porte sur le
traitement thermique associé a I’étape de matrigage. Des éprouvettes cylindriques ont alors
été prélevées dans le lopin issu de 'étape de forgeage. Chaque éprouvette est désignée en

fonction de sa position et de sa direction de prélevement dans le lopin.

Une matrice d’essais composée de trois vitesses de refroidissement (5, 60 et 200°C/min),
neuf températures d’essais (950°C a 20°C) et trois vitesses de sollicitation (1074, 1073, 1072
s71) a été proposée. L'objectif est de caractériser le comportement mécanique et 1’évolution
microstructurale pour les différentes conditions thermiques et mécaniques que peut subir

une piece 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 grice a un systeme 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 a l'aide d'un extensometre
jusqu’a une déformation totale de 2%. L’éprouvette est ensuite trempée rapidement &
I’aide de buses d’air afin de figer la microstructure, facilitant I’'observation et ’analyse de

la microstructure des éprouvettes post-mortem.

Analyses microstructurales

Ces analyses ont pour objectif de déterminer 1’état métallurgique de I'alliage Ti-6A1-4V

a différentes instants du refroidissement contrdlé suivant le traitement thermique.

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

Des clichés a 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 ay et 'épaisseur des lamelles a;j;.

Les effets de la trempe forcée et du maintien en température sur 1’évolution micro-
structurale ont également été discutés. Des lamelles, non présentes a 950°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
f—a, la microstructure évolue durant 1’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 & 20°C/min. L’extensométrie a été utilisée pour déterminer la dilatation thermique
de T'alliage Ti-6Al-4V sur une quarantaine d’éprouvettes aux vitesses de refroidissement
de 5, 60 et 200°C/min.
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Comportement thermomeécanique et
métallurgie de P’alliage Ti-6A1-4V
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Le comportement thermomécanique et métallurgique de 'alliage Ti-6A1-4V est pré-
senté dans ce chapitre. L’étude bibliographique (chapitre I) a mis en évidence trois pa-
rametres pouvant influencer le comportement mécanique et I’évolution microstructurale
durant la phase de refroidissement :

— la vitesse de refroidissement,

— la température,

— la vitesse de déformation.

Les effets de chacun de ces parametres sont présentés et discutés en s’appuyant plus
particulierement 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].

60



II1.1 PROPRIETES ELASTIQUES

III.1 Propriétés élastiques

Les dépendances du module d’Young et du coefficient de dilatation thermique de
I'alliage Ti-6Al-4V avec la température sont exposées dans cette section. Les résultats
présentés sont issus de 1’étape de refroidissement controlé. Pour respecter cette évolution
thermique, ils seront donc décrits depuis les hautes vers les basses températures.

II1.1.1 Module d’Young

La dépendance du module d’Young avec la température lors du refroidissement est
présentée sur la figure I11.1 — (a). Les valeurs présentées sont moyennées sur plusieurs
essais (sous-section 11.2.2.1). Une hausse rapide du module d’élasticité est observée entre
950°C et 500°C. Elle est suivie ensuite d’un palier entre 500°C et 300°C puis augmente
entre 300°C et 20°C. La détermination du module d’élasticité a I'aide d’un essai mécanique
est délicate au dela de 700°C en raison d’une faible limite d’écoulement. La zone élastique
est alors tres 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 ’essai.

5,60, 200°C /min
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FIG. TI1.1 — Evolution du module d’élasticité avec la température : (a) essais
mécaniques réalisés, (b) données issues de la littérature obtenues mécanique- &
ment et par ultrason (US) 0 t

Cette évolution singuliere de la valeur du module d’élasticité entre 500°C et 300°C a
également été observée par Veiga et al. [Veiga 2012 (FiG. II1.1 — (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-6A1-4V traité thermiquement dans le
domaine a+f et un autre traité dans le domaine 3. 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 ou la cinétique d’évolution de
la microstructure correspond aux mémes domaines de transformations microstructurales
du diagramme TRC pour les deux traitements thermiques (F1G. 1.10). En conséquence,
le module d’élasticité n’est pas dépendant des vitesses de refroidissement étudiées (méme

domaine de transformation).

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 20°C et 450°C (F1a. I11.1 — (a)). Ainsi, il est difficile de conclure
sur cette évolution de module entre 500°C et 300°C durant le refroidissement. Il est peu
probable que cela provienne d'un effet d’anisotropie du lopin forgé car les localisations
de prélevement des éprouvettes, utilisées pour ces températures, sont différentes (sous-
section 11.2.1.1). De plus, dans le chapitre précédent 'anisotropie du lopin forgé, d'un
point de vue mécanique et microstructural, a été discutée. Les conclusions étaient que,
avant traitement thermique, méme si une hétérogénéité microstructurale est observée,
celle-ci n’a aucune incidence sur le comportement mécanique avant et apres 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.

I11.1.2 Dilatation thermique

La dilatation thermique durant le refroidissement a été obtenue par dilatométrie et par
extensométrie (essais mécaniques). Les éprouvettes cylindriques ont été prélevées, paralle-
lement a I’axe de révolution du lopin, dans sa direction longitudinale. Une premieére étude
composée de 7 échantillons, menée avec un dilatometre, a permis d’étudier la dilatation
thermique de 'alliage Ti-6A1-4V durant le refroidissement pour les vitesses de 5, 10, 15 et
20°C/min. La courbe moyenne de tous ces essais est représentée sur la figure 111.2. Le co-
efficient de dilatation thermique moyen obtenu avec le dilatomeétre lors du refroidissement
est de 1,11.107° *C~ 1.

Les essais mécaniques ont permis de réaliser des mesures de dilatation thermique par
extensometre sous chargement nul (¢ = 0) sur plus de quarante éprouvettes. Le coefficient
de dilatation thermique moyen ainsi obtenu entre 950°C et 20°C est de 1,17.107° °C~!
(F1a. I11.2). Le faible écart de résultats (environ 5%) entre les deux techniques permet
de valider la mesure de dilatation thermique par extensométrie.
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F1a. II1.2 — Dilatation thermique durant le refroidissement de I’alliage Ti-6Al- &
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4V mesurée par dilatométrie et extensométrie

Ces résultats sont en accord avec la littérature qui rapporte des coefficients de dilata-
tion, obtenus par dilatométrie, compris entre 8,8.107¢ *C~1 et 1,28.107° °C~!
[Malinov 2002, Elmer 2005, Robert 2007, Swarnakar 2011]. Les propriétés physiques de
lalliage Ti-6Al1-4V pour différentes gammes de températures sont résumées en annexe

dans le tableau A.1.
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II1.2 Impact de la vitesse de refroidissement

Dans cette section, les relations entre les propriétés mécaniques et la microstructure
induite par le refroidissement controlé, réalisé avant 1’essai mécanique, sont étudiées et

analysées.

I11.2.1 Comportement mécanique induit par le refroidissement

Comme décrit précédemment (sous-section I1.2.2.1), trois vitesses de refroidissement
ont été étudiées : 5, 60 et 200°C/min. Cinq températures sont analysées (900, 700, 500,
300, 20°C) pour une vitesse de déformation de 1072 s~*. Trois domaines de températures,
avec des réponses mécaniques différentes, ont été déterminés :

— autour de 900°C,

— autour de 700°C,

— de 500°C a 20°C.

Les résultats de ces essais ainsi que les valeurs de contraintes internes en fin de relaxation

sont présentés sur la figure 111.3.

I11.2.1.1 Autour de 900°C

A 900°C, une variation de la vitesse de refroidissement modifie le comportement du
matériau. Lors de la premiere étape de I'essai thermomécanique (chargement mécanique),
un durcissement du matériau est observé pour des vitesses de refroidissement faibles (F1aG.
[I1.3 = (a)). La contrainte a 1% de déformation totale est alors plus grande pour le refroi-
dissement a 5°C/min.

Le temps de maintien en température a 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’a cette température, le niveau de contrainte interne est identique quelle que soit
la vitesse de refroidissement (F1a. I11.3 — (f)). Ceci pourrait étre lié & un phénomene de
restauration statique (phénomene thermiquement activé) pendant la relaxation qui sera
développé dans la sous-section [11.3.3.

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 60°C/min et 200°C/min. Ceci peut-étre attribué a une évolu-
tion de microstructure initiée par le refroidissement et se développant durant I’essai. Cette
évolution est exposée sur la figure 11.14 et sa relation avec le comportement mécanique
sera discutée en section I11.2.3.
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I11.2.1.2 Autour de 700°C

A 700°C, contrairement & 900°C durant la premiére étape de chargement, la résistance
de 'alliage est plus grande pour des vitesses de refroidissement rapides (F1G. I11.3 — (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 (F1a. 111.3 — (f)).

Cependant, il est important de noter que le maintien en température n’a pas d’effet
sur le comportement mécanique lors de 1'étape de rechargement. A cette température,
nous supposerons que 1’évolution des phases et de leurs morphologies durant la relaxation
est trés peu notable (sous-section I11.3.2).

I11.2.1.3 500 — 20°C

Aux températures de 500°C, 300°C et 20°C, la vitesse de refroidissement influence éga-
lement le comportement mécanique (F1a. I11.3 - (¢, d, e)). Notons que méme si I'amplitude
de contraintes relaxées (Ao = 019 — 0;) est identique a 500°C et 300°C, la contrainte in-
terne obtenue pour une température donnée est différente d’une vitesse de refroidissement
a l'autre (F1G. A.1 — (e)) contrairement aux températures de 900°C et 700°C. Comme nous
le verrons par la suite (section I11.2.2), le refroidissement contr6lé a différentes vitesses
entraine I'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 a 900°C ou 700°C, en
raison d’une diminution de I’énergie nécessaire a la restauration provoquée par la baisse

de température.

A 500°C et 300°C, une réponse mécanique de l'alliage Ti-6A1-4V en dents de scie est
observée. Ceci peut étre attribué a un phénomene 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 111.3.3.1.

A 20°C, I'amplitude de contrainte relaxée est différente pour la vitesse de 5°C /min. La
limite d’élasticité n’est pas le seul parametre qui intervient dans la valeur de la contrainte
interne (F1G. A.1 - (e)). Le fluage de l'alliage Ti-6Al-4V & température ambiante pourrait
en étre la cause. Cet aspect en lien avec la microstructure est discuté plus en détails dans

la sous-section I11.2.3.

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 a 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
lalliage Ti-6A1-4V pour différentes températures d’essais et conditions de traitement ther-
mique. Les niveaux de contraintes obtenus lors de I’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 ’alliage en fin de
relaxation présentent des niveaux différents a basses températures et identiques a hautes
températures. Afin de comprendre les origines de ces phénomenes, la partie suivante s’in-
téresse a I’étude microstructurale de I'alliage Ti-6Al1-4V pour les conditions de chargement

précédentes.

I11.2.2 Evolution microstructurale provoquée par le refroidisse-

ment

Les échantillons sont observés post-mortem a température ambiante comme décrit
précédemment par la figure 11.10. L’essai est arrété a 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 a température ambiante a été
discuté en sous-section I1.3.3. Il a été montré que la phase [ présente a 950°C avant
la trempe forcée correspond a la structure bi-phasé 3; observée a température ambiante
(Bgso'c = Bt 99°c)- Le comportement mécanique a la température d’essai peut étre influencé
par deux parametres microstructuraux :

— les fractions volumiques de phases |,

— les dimensions caractéristiques de la microstructure (nodules ay, lamelles a;; et

phase ().
Compte-tenu des vitesses de refroidissement étudiées et en accord avec la bibliographie
[Katzarov 2002, Semiatin 2003] (sous-section 1.1.4), nous supposons que 1'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 200°C/min) sur 1’évolution micro-
structurale est étudiée par le biais d’essais de traction/relaxation/traction a une vitesse
de déformation de 1072 s~'. Cinq températures (900, 700, 500, 300, 20°C) sont alors
considérées parmi lesquelles deux domaines de températures se dégagent :

— autour de 900°C, ou la transformation S—«a est non négligeable,

— en dessous de 800°C, ou la transformation est terminée. La microstructure observée

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

I11.2.2.1 Epaisseur des lamelles

La vitesse de refroidissement a un effet sur la quantité et 1’épaisseur des lamelles
ayr. La section 11.3.3 a montré qu’a 900°C cette phase aj; semble peu développée. La
germination et la croissance de celle-ci sont favorisées durant tout le refroidissement entre
950°C et 800°C (F1a. 1.10). Katzarov et al. [Katzarov 2002] montrent que, pour 'alliage
Ti-6Al-4V, la vitesse de germination des lamelles a;; diminue a partir de 850°C et que
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I’énergie nécessaire a la germination diminue de maniére exponentielle entre 1000°C et
750°C. Il y a donc l'effet du temps passé a chaud dans le domaine S—« qui permet la
transformation par diffusion ainsi que 'effet de la température qui donne ’énergie a cette
transformation. Les lamelles a;; ont donc germé a 900°C mais leur croissance est mineure

et nécessite plus de temps pour se développer.

Pour les températures comprises entre 800°C et 20°C, aucune évolution microstructu-
rale majeure n’est observée (en terme de transformation de phases). En effet, pour chacune
des vitesses de refroidissement contrélées prises séparément, les microstructures obtenues
a différentes températures semblent tres proches. Les images MEB des essais a 20°C sont
présentées sur la figure [11.4 apres trois refroidissements différents. Les micrographies a dif-
férentes vitesses de refroidissement et a toutes les températures sont reportées en annexe

B.1.
5°C/min || 20°C || 1072 s—1

F1G. I11.4 - Evolution de la microstruture avec
la vitesse de refroidissement : (a) 5°C/min,
(b) 60°C/min, (c) 200°C/min [attaque Kroll |

MEB | x 2000]
€
0 '<>‘t

A 5°C /min, le matériau est proche d’un état d’équilibre thermodynamique. Lors de
ce refroidissement tres lent, il y a germination et forte croissance des lamelles ay; (FIG.
[IT1.4 — (a)) en raison du temps conséquent passé a 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 «;, 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 méme phase . La phase (3 est localisée aux joints de nodules a.
Par conséquent, la microstructure obtenue est tres proche de celle du brut de forge (F1aG.
11.2).

A 60°C /min et 200°C/min, les lamelles ay; sont présentes dans les grains ;. 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 oy et donc sur leur nombre
et leurs dimensions. Afin d’étudier I'influence des évolutions microstructurales sur le com-

portement mécanique, il est nécessaire de quantifier ces transformations.

L’épaisseur (L) des lamelles a;; (60, 200°C/min) et la taille des nodules o (5°C/min)
ont été obtenues par analyse d’images des clichés pris au MEB. Les mesures d’épaisseurs
ont été réalisées sur douze grains [, par température et par vitesse de refroidissement,
avec des nombres de lamelles par mesure variant de 7 a 30 comme décrit en sous-section

I1.3.2. Les résultats obtenus sont présentés sur la figure I11.5.

Il est important de constater la dispersion de ces mesures. En effet, outre les erreurs in-
hérentes a I'utilisation de 'analyse d’images, I’étude de la microstructure par des mesures
surfaciques impacte également les résultats. L’angle entre le plan de découpe/polissage de
I’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 I’échelle semi-logarithmique

utilisée sur la figure I11.5 tend a minimiser 'écart type des données a 5°C/min.

5,60,200°C/min || 6 < 800°C'

3.10%m
) 4
1,5107 % - = = = = = '_____i.____}___
1041
w 5°C/min (a)
’g <« 60°C/min (a”)
£ A 200°C/min (a,)
.
103
7,8.102$ _______ = _f - %’ - i_ - - _I
4,4.102T ______ - = __k____ - =
2.1024 : : : :
20 200 400 600 800
0 (°C)

Fic. IIL.5 — Epaisseurs des lamelles a7 et des nodules a (pour 5°C/min) en
fonction de la température et de la vitesse de refroidissement 0 g "
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Pour chaque vitesse de refroidissement, un ordre de grandeur de 1’épaisseur caracté-
ristique des lamelles ay; semble se dégager (F1G. I11.5). Trois épaisseurs de lamelles sont
alors obtenues : 15 000, 780 et 440 nm correspondant respectivement aux vitesses de re-
froidissement de 5, 60 et 200°C/min. Semiatin et al. [Semiatin 2003] montrent que, quelle
que soit la vitesse de refroidissement, la germination et la croissance des lamelles aj;
se produisent toujours entre 950°C et 820°C. Chacune de ces vitesses de refroidissement
créent donc, entre 950°C et 800°C, des lamelles aux dimensions distinctes. La diminution
de la vitesse de refroidissement crée des lamelles a;; plus épaisses car le temps passé
a 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 a haute température
dans le domaine de transformation de phase favorisant ainsi la croissance des lamelles. Ce
phénomene dépendant de la température et du temps peut donc étre relié a la vitesse de
refroidissement. Il sera discuté en sous-section I11.2.3.

I11.2.2.2 Taille des nodules «;

On suppose qu’il n’y a pas d’évolution de la taille des nodules a; avec les vitesses
de refroidissement controlées étudiées. En effet, ces nodules sont déja formés avant le
début du refroidissement contrdlé. Ceci est en adéquation avec I'étude bibliographique
(sous-sections [.1.3, 1.1.4).

I11.2.3 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 I11.2.1). La microstruc-
ture et plus spécifiquement ’évolution des lamelles a;; sont impactées par la vitesse de
refroidissement (sous-section [11.2.2). Cette partie tente de faire le lien entre la micro-
structure et le comportement mécanique. Pour cela, le lien entre 1’épaisseur des lamelles
et la résistance mécanique sera discuté. Cette relation permet ensuite de discuter de la
résistance mécanique de 'alliage a 900°C. Les différents niveaux de relaxation obtenus
aux basses températures seront également développés dans cette sous-section.

111.2.3.1 Influence de I’épaisseur des lamelles a;; sur le comportement méca-
nique

La déformation plastique des métaux est généralement reliée aux mouvements des
dislocations. Le mouvement des dislocations peut-étre ralenti ou bloqué par un encheveé-
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 o, de maniere analogue a la loi d’Hall et Petch, a donc été
reliée a la distance inter-lamellaire [Modi 2001, Ishii 2003] par la loi :

oo =0, + Kg S;™ [MPa] . (T11.1)

o, est la contrainte du réseau cristallin s’opposant au mouvement des dislocations et S
est la distance inter-lamellaire. K¢ 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 'alliage Ti-6A1-4V dont la phase o est majoritaire en dessous
du transus (3, la déformation plastique s’effectue préférentiellement dans le phase « [Se-
miatin 1999]. La résistance de l'alliage Ti-6Al-4V peut donc étre associée aux mécanismes
de plasticité des nodules a; et des lamelles «;; dans le cas d’une microstructure duplex.
L’épaisseur des lamelles, reliée a la vitesse de refroidissement, peut étre associée a la li-
mite d’élasticité de l'alliage [Gil 2001, Kar 2006, Sui 2011]. Ce parametre est également
utilisé pour décrire la résistance mécanique a la rupture, la dureté ou encore la ductilité
du matériau [Perdrix 1999, Gil 2001, Sieniawski 2013]. De maniére analogue aux aciers,
I’épaisseur des lamelles L de I'alliage Ti-6Al-4V peut étre reliée a la résistance mécanique

par ’équation suivante :
oo =o0,+ K L™ [MPa] . (I11.2)

La corrélation entre les épaisseurs caractéristiques des lamelles oy et les vitesses de
refroidissement étudiées est exposée sur la figure [11.6. Elle peut étre modélisée par une

loi puissance du type : )
L=Bx0"t [mm]. (I11.3)

5, 60, 200°C/min || 6 < 800°C

T T
[ ] Epaisseur des lamelles
— Loi d'évolution

3.107%

1,5.10°2

102}

= 'L = 66,7.1073 x 6
g R? = 0,969
=
-3
10
7,8.10%
4,410
2.104

5 10 _ 60 100 200
0 (°C/min)
F1G. II1.6 — Evolution de I’épaisseur des lamelles oy avec la vitesse de refroi-
0 ’<>‘ t

dissement
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Les parametres matériaux B et ng permettent de relier I'épaisseur des lamelles avec

la vitesse de refroidissement tel que :
L=66,710"3 x =1 [mm] . (I11.4)
Les équations (I11.2) et (II1.4) décrivent donc bien qu’une épaisseur de lamelles oy

petite entrainera une résistance accrue du matériau. L’épaisseur L est donnée ici en mil-
limetres afin d’obtenir une contrainte en méga-pascals.

Des données issues de la littérature [Gil 2001], donnant 1’épaisseur des lamelles en
fonction de la vitesse de refroidissement, sont présentées sur la figure I11.7 — (a). Elles
dépendent de la température de traitement thermique 67rp,. Ces données sont issues d'un
traitement thermique super-transus /5 (#> 1000°C environ). De ces données, sont détermi-
nés, pour la gamme de vitesses de refroidissement étudiée (§ < 200°C/min), les paramétres
B et ng pour chaque température de traitement thermique. Les coefficients obtenus sont
présentés en figure I11.7 — (b & c¢).

tion de la vitesse de refroidissement : (a) don-

5 x10*
..... Gil Ti-6AI-4V, GTTh =1200°C
1.8+ : —-- Gil Ti-6Al-4V, 9TTh =1150°C
B — - Gil Ti-6Al-4V, 9TTh =1100°C
1.6 — Gil TI-6A4V, 6__ = 1050°C — Epai _
q @ Cete éude TLARLAY, 1~ 95070 FiG. I11.7 — Epaisseur des lamelles a;y en fonc

nées de la littérature ; variables matériau liées
a la vitesse de refroidissement (b) B et (c) ng,
données issu de Gil et al. [Gil 2001]

€
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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 parametres
B et ng différents. Gil et al. [Gil 2001] montrent que, plus le temps passé a chaud est im-
portant (température de traitement thermique élevée et vitesse de refroidissement faible),
plus 'épaisseur de lamelles en fin de refroidissement sera grande (FiG. I11.7 — (a)). De
plus, ils montrent que de gros grains  (haute température de traitement thermique) fa-
cilitent la croissance de lamelles oy plus larges. A5C /min, l'alliage est proche d’un état
d’équilibre thermodynamique, I’épaisseur des lamelles o est globalement identique quel
que soit le type de traitement thermique. Cette épaisseur diminue drastiquement entre

5°C/min et 80°C/min. Ensuite, elle semble se stabiliser.

Le parametre ng est 1ié a la vitesse de refroidissement (EQ. (I11.3)) et donc par exten-
sion au temps de refroidissement au-dessous du transus 5 (création de lamelles). Pour les
mémes vitesses de refroidissement, a différentes températures de traitement thermique,
Gil et al. considerent les mémes temps de refroidissement associés entre le transus g et la
température ambiante. C’est la raison pour laquelle le parameétre nr semble constant. Par
hypothese, il est alors possible de déduire qu’au-dessous du transus 3, le parametre ng
augmente avec la diminution de la température. Ceci serait valable jusqu’a la température
de 800°C qui marque la fin de la transformation 5 — §; (= a;; + 3).

Le parametre B traduit 1’évolution plus ou moins rapide de ’épaisseur des lamelles.
Il est grand pour le traitement thermique étudié en raison d’une importante évolution de
cette épaisseur entre 5°C/min et 60°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 5°C/min. L’étude d'un
refroidissement plus lent aurait induit une évolution de I’épaisseur des lamelles plus im-
portante entrainant une valeur de B globalement identique pour les quatre températures
de traitement thermique.

111.2.3.2 Reésistance mécanique a 900°C

Deux phénomenes liés, observés a 900°C, vont étre discutés :

— la résistance plus importante du matériau apres 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’étre proposé;

— laugmentation de la résistance mécanique observée apres un temps de maintien en
déformation imposée de dix minutes sur les essais préalablement refroidis a 60 et
200°C/min.

Comme cela a été évoqué (sous-section 1.1.4) notamment grace au diagramme TRC
(F1G. 1.10), les lamelles ay; germent et grossissent entre 950°C et 900°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 ay issues du refroidissement & 5°C/min seront plus épaisses

qu’aux autres vitesses de refroidissement. Les lamelles ont besoin de temps pour germer
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et croitre. Le temps de refroidissement entre 950°C et 900°C, correspond respectivement
pour les vitesses de refroidissement de 5, 60 et 200°C/min, a 600, 50 et 15 secondes. Il
est donc possible qu'un refroidissement a 5°C/min permette une germination compléte
et une croissance des lamelles a;; assez importante pour que celles-ci influent sur le
comportement mécanique. En revanche, les lamelles a;; issues des refroidissements a 60
et 200°C/min sont plus nombreuses mais ne sont peut étre 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-6A1-4V refroidi a 5°C/min durant

le premier chargement a 900°C.

La sous-section [1.3.3 a montré que la microstructure évolue a 900°C durant le main-
tien en déformation. Les lamelles aj; croissent durant cette période. Celles provenant
des refroidissements a 60 et 200°C/min ont donc 600 secondes de plus pour se dévelop-
per. La réponse mécanique de l'alliage a cette évolution microstructurale est donc une

augmentation de sa résistance mécanique lors du second chargement.

I11.2.3.3 Relaxation aux basses températures

Ankem et al. [Ankem 2006] ont fait un état de l'art sur le fluage a basse température
sur les alliages de titane bi-phasés. De nombreux auteurs font également état d’un régime
de fluage primaire important, a 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-6A1-4V [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 a déformation imposée.
Cependant, Imam et al. [lmam 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
a 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 200°C/min) font apparaitre une relaxation
moins importante que ceux considérant un refroidissement de 5°C/min. Ce phénomeéne
est observé pour des températures de 500°C, 300°C et 20°C (F1G. 1113 — (f)).

Au vu des résultats obtenus et des discussions menées, la vitesse de refroidissement a
une incidence sur ’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 phénomenes vont étre analysés dans la section qui suit.
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1I1.3 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 'alliage Ti-6A1-4V.

I11.3.1 Comportement mécanique monotone a différentes tem-

pératures

Pour analyser I'influence de la température, les essais présentés ont tous une vitesse de
refroidissement de 60 “C/min, donnée par Aubert & Duval, et une vitesse de déformation
de 1072 571 Les résultats des essais mécaniques en température, présentés sur la figure
[11.8, montrent que le comportement mécanique peut étre décomposé en trois domaines
d’études distincts :

— de 950°C a 900°C,

— de 800°C a 500°C,

— de 400°C a 20°C.

II1.3.1.1 950°C — 900°C

Aux hautes températures, I'alliage Ti-6Al-4V présente un comportement visco-plastique
et un écrouissage négligeable. Cependant, a 950°C, durant les phases de chargement (0%
a 1% de déformation totale) et de rechargement (1% a 2% de déformation totale), le
matériau subit un durcissement suivi d’un adoucissement continu (F1a. II1.8 — (a)). Ce
phénomene, connu sous le nom de yield point [Hahn 1962|, apparait lorsque la phase (
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
a 950°C et 900°C. Elle proviendrait d’un phénomene du type bandes de Liiders défini par
une déformation hétérogene de la matiére [Hertzberg 1996]. Le phénomene de yield point

et les bandes de Liiders seront discutés plus en détail en sous-section I11.4.2.

A 900°C, le phénomeéne 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 phénomene
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 I11.2.3). Il intervient
seulement a 900°C. De plus, la contrainte interne, mesurée en fin de relaxation, est nulle
pour les deux températures (F1G. I11.8 — (a)).

I11.3.1.2 800°C — 500°C

Entre 800°C et 500°C, la température a également un effet important sur la réponse
mécanique de l'alliage (F1G. I11.8 — (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 a 800°C, & 270 MPa a 500°C (F1a. 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 1’écrouissage du matériau avec I’abaissement de la tempé-
rature et dont l'effet est visible a partir de 800°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 étre totalement restaurées. Ce point est discuté

plus en détail par la suite (sous-section I11.3.3.2).
II n’y a pas d’effet du temps de maintien en déformation imposée sur la réponse méca-

nique de I'alliage. Il revient progressivement au taux d’écrouissage qu’il aurait atteint s’il
n’y avait pas eu I’étape de relaxation. Cela est observé jusqu’a la température ambiante.

A 600°C et 500°C, le phénomene de Portevin-Le Chatelier (réponse mécanique en dents
de scie) est observé. Il est présent également a 400°C et 300°C. Son origine est discutée
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I11.3.1.3 400°C — 20°C

Entre 400°C et 20°C, des augmentations de la résistance mécanique et du niveau de
contraintes internes durant le refroidissement sont également observées (F1G. I11.8 — (¢)).
L’amplitude de relaxation de contrainte est moins importante qu’aux températures su-
périeures ou égales a 500°C. Cela signifie que la restauration statique (thermiquement
activée) n’a plus d’effet sur la relaxation. La viscosité a ces températures influe peu sur le
comportement mécanique de I'alliage. Ce n’est donc pas elle seule qui permet la relaxa-
tion. Il semblerait que le fluage de I'alliage Ti-6Al-4V aux basses températures en soit la
cause. Ce point a été discuté dans la sous-section [11.2.3.3.

I11.3.2 Evolution microstructurale avec la température

La température a un effet prédominant sur la microstructure. Neuf températures ont
été étudiées apres une vitesse de refroidissement identique de 60°C/min. Deux domaines
de températures ont pu étre identifiés :

— de 950°C a 800 °C,

— de 800°C a 20°C.

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

I11.3.2.1 Fraction de phases

Entre 950°C et 800°C, les lamelles «y; germent et croissent (sous-section [.1.4 et
[11.2.2). La figure I11.9 — (a, b, ¢) montre cette évolution. La transformation de la phase
g en By (= 8 + ajr) évolue de maniere drastique entre ces températures (Fia. I11.10 —
(a)). Il est important de noter que les lamelles observées sur la micrographie de l'essai
effectué a 950°C proviennent de la trempe rapide comme cela a été discuté précédemment
(sous-section 11.3.3). Elles ne sont pas présentes a 950°C et ne seront donc pas prises en
compte par la suite (en effet @(20"0) = Bur).

En revanche, entre 800°C et 20°C, les images MEB ne laissent pas transparaitre de
grande évolution de la microstructure (F1a. I11.9 — (c et d)). Ceci est corroboré par la figure
II1.10 — (a) qui montre une stabilisation de la phase 8 pour ce domaine de températures
autour d’une valeur de fraction surfacique de 18%.

Aux hautes températures, la proximité du transus (7 = 1000°C) durant le traitement
thermique a 950°C entraine une augmentation de la proportion de phase §. Durant le
refroidissement les lamelles a7 se développent. A partir de 800°C, on s’éloigne des tempé-
ratures de transformation de phase (thermodynamique) ou la germination et la croissance
sont favorisées.
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60°C/min || 900°C || 1072 s~
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F1G. II1.9 — Evolution de la microstructure avec la température : (a) 950°C,
(b) 900°C, (c) 800°C, (d) 20°C [attaque Kroll | MEB | x 2000] 0 A‘ "

Cette évolution de phase est approximée par une loi de type exponentielle [Bein 1996]

qui a été développée pour la phase a a 1’équilibre :
74 = 729°C % [1 — exp(—A x (T — 0))] . (IIL5)

La fraction de la phase a a I'équilibre Z¢? dépend alors de quatre parametres :

— la fraction de phase o & 20°C : Z20°C
— la valeur du transus 3 : Tj,

— la température : 0,
le coefficient affecté a la pente entre le transus 3 et la stabilisation de la fraction

de phase o : A.
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950°C — 20°C
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(a) mesures surfaciques réalisées, (b) données d’Elmer et al. [Elmer 2005]

Cette équation (EQ. (II1.5)) est valable seulement pour des conditions d’équilibre. El-
mer et al. [Elmer 2005] montrent que la fraction de phase differe entre un état a I’équilibre
et un état hors équilibre (F1G. I11.10 — (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.

I11.3.2.2 Taille des nodules «;
L’évolution de la taille de nodules a; au cours d’un refroidissement de 60°C/min est

présentée sur la figure I11.11.

60°C/min

451 T
E 30 [
3
<

? @
15"'*" """"" ----@® - |7
0 L L L L L
20 600 700 800 900 950
6 (°C) c

Figc. II1.11 — Taille des nodules aj sous l'effet de la température durant le A‘
0 t

refroidissement

Les erreurs de mesures, causées par 'analyse d’images, ne permettent pas de qualifier
avec justesse une éventuelle évolution de la croissance de ces nodules. Des mesures a 20°C
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montrent qu’il ne semble pas y avoir d’évolution entre 950°C et 20°C. La taille des nodules
ay est de 'ordre de 15 um.

I11.3.3 Discussions

Deux phénomenes observés vont étre discutés. Il s’agit du phénomene Portevin-Le

Chatelier et de la restauration statique.

I11.3.3.1 Phénomeéne Portevin-Le Chatelier

La plage de température de 600°C a 300°C peut se distinguer par la présence d’un phé-
nomene Portevin-Le Chatelier (PLC). I dépend essentiellement de la vitesse des disloca-
tions ainsi que de la concentration et de la mobilité des atomes en soluté [Meyers 2009]. 11
est généralement associé a un ancrage/désancrage successif et périodique des dislocations

sur les atmospheéres de soluté [Polmear 2006, Banerjee 2007].

La déformation plastique, liée a ce phénomene, serait localisée dans des bandes de
déformation qui se propagent le long de 1’éprouvette [Lemaitre 2009]. Ce phénomene est
connu pour apparaitre sur une gamme de températures et de vitesses de déformation bien
particuliere [Jousset 2008]. Pour cet alliage, le phénomene PLC apparait seulement pour
une vitesse de déformation de 1072 57! entre 600°C et 300°C. Aux vitesses de sollicitation
de 1073 s71 et 107* s7!, le phénomene a disparu (Fia. T111.12 — (e) et F1a. T11.13 — (b)).
Les éléments d’alliage ont également un effet sur la présence du phénomene PLC [Small-
man 2014]. C’est certainement une des raisons pour laquelle Jousset [Jousset 2008], pour
un alliage Ti-6Al-2Sn-47r-2Mo, observe un phénomene PLC lors d’un essai de traction a
la vitesse de déformation de 107* s71. Ce qui n’est pas le cas dans cette étude.

111.3.3.2 Restauration statique

La restauration statique est un phénomene thermiquement activé dépendant du temps,
généralement observable a hautes températures (# > 0,3 7). Elle intervient apres 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 étre décomposée en une part
dissipée en chaleur et une part stockée dans le matériau provenant de I’écrouissage (dis-
locations) [Lemaitre 2009]. Cette énergie stockée est relachée, durant la relaxation. Un
réarrangement avec annihilation des dislocations enchevétrées sans création de nouveaux
grains se produit alors [Fabregue 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 ’évolution microstructurale ont été établis. Il reste maintenant a analyser

I'influence de la vitesse de déformation sur le comportement mécanique.
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II1.4 Influence de la vitesse de déformation

Le dernier parametre a étudier, influengant le comportement mécanique du matériau,
est la vitesse de déformation. La déformation totale induite lors de I’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 a présenter

I'influence de la vitesse de déformation sur le comportement mécanique.

I11.4.1 Réponse mécanique sous différentes vitesses de sollicita-
tion

Cette partie vise a déterminer, par I'intermédiaire de la vitesse de déformation, 'in-
fluence de la viscosité sur le comportement de 'alliage Ti-6Al-4V. Les éprouvettes ont
toutes été refroidies a 60°C/min. Les essais qui ont suivi, ont été pilotés a des vitesses de
déformation de 107%, 1073 ou 1072 s~ 1. L’effet de la vitesse de déformation & différentes

températures est présenté sur les figures [11.12 et T11.13.

L’état de lart (section 1.2.1) et les résultats présentés permettent d’identifier deux
domaines avec des mécanismes de déformation différents :
— températures supérieures a 500°C,

— températures inférieures ou égales a 500°C.

I11.4.1.1 6 > 500°C

Pour les températures comprises entre 950°C et 600°C, I'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 (F1a. 111.12).

La courbe contrainte/déformation des essais & 950°C montre bien le phénomene de yield
point (F1G. T11.12 — (a)) qui sera discuté en sous-section I11.4.2. Un durcissement suivi
d’un adoucissement est observable pour les essais ayant subi une vitesse de déformation de
1073 et 1072 571, L’essai réalisé¢ a 104 s~! ne présente pas ce phénomeéne. La contrainte
interne en fin de relaxation est nulle pour les trois essais. Il est important de noter qu’apres
relaxation, méme s’il s’est estompé, le phénomene de yield point est encore présent. Il y
a donc certainement un réarrangement des dislocations dans la phase § durant le temps

de maintien en déformation.

Concernant les essais a 900°C, le phénomene de yield point est encore présent pour
essai réalisé & 1072 s7! (F1G. II1.12 — (b)). Il n’y a plus de contrainte interne a lissue
de la relaxation. Le temps de maintien en température, provenant de la relaxation, rend
le matériau plus résistant en raison d’une évolution de 'épaisseur des lamelles a;; (sous-
section 111.2.3.2).
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La comparaison des essais a 700°C avec ceux a 600°C montre que l'effet de la viscosité
est grandement réduit & 600°C (F1a. I11.12 - (d & e)). L’influence de I’écrouissage isotrope
augmente au fur et & mesure que la température diminue. La contrainte interne, pour une
température donnée, est identique quelle que soit la vitesse de déformation. A 600°C,
un début de phénomene Portevin-Le Chatelier (PLC), décrit en section I11.3.1, peut-étre
observé seulement pour I’essai soumis a une vitesse de sollicitation de 1072 s~1.

I11.4.1.2 0 < 500°C

Les résultats relatifs aux essais compris entre 500°C et 20°C sont présentés sur la figure
II1.13.
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FiG. II1.13 — Influence de la vitesse de déformation sur le comportement mé-
canique pour les températures de : (a) 500°C, (b) 400°C, (c) 300°C, (d) 20°C
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Il n’y a pas d’effet de la viscosité sur I’étape de chargement, les courbes des essais me-
nés a différentes vitesses de déformation se superposent (& 400°C et a 20°C). Ceci est en
accord avec les conclusions issues de la littérature [Lecomte 2000, Robert 2007, Tao 2015]
discutées précédemment (sous-section 1.2.1). La contrainte en fin de relaxation est iden-
tique, ce qui signifie que, pour 'ensemble des températures, la vitesse de déformation n’a

pas d’influence sur la valeur de la contrainte interne.

A 400°C, pour une vitesse de 1072 s, un phénomene PLC apparait durant 1’étape de
rechargement (F1G. [11.13 — (b)). Il s’en suit alors un décalage, pour une méme déformation

totale, de la réponse mécanique des deux essais.

A 20 °C, durant le rechargement, un écart de 20 MPa est observé. La viscosité est
encore présente malgré la prédominance de 1'écrouissage (F1a. I11.13 — (d)).

II1.4.2 Discussions

Deux phénomenes couplés et particuliers que sont le phénomene de yield point et
les bandes de Liiders nécessitent des précisions. Ils peuvent apparaitre dans les métaux
polycristallins ayant une structure cubique centrée (CC) [Hull 2011, Smallman 2014]. En
effet, a 950°C et 900°C la proportion de phase § (CC) est importante (F1a. I11.10 — (a)).
Ces phénomenes de durcissement puis d’adoucissement proviennent de I’élasticité et de la
plasticité de la phase .

I11.4.2.1 Phénomene de yield point

Les essais a 950°C et 900°C, présentant un phénomene de yield point, sont montrés
en figure 111.12 — (a & b). Ce type de phénomene représente en général un "ancrage/-
désancrage" de dislocations dans une atmosphere de Cottrell [Cottrell 1948, Hahn 1962].
L’alliage, au départ, est dans une configuration stable avec tres peu de dislocations. La
température est suffisamment haute pour piéger les dislocations mobiles jusqu’a 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’a un plateau non atteint avec les essais réalisés.

A 950°C, le méme type de comportement est de nouveau observé aprés 10 minutes de
temps de maintien, mais cependant avec une intensité moins marquée. En effet, I’agitation
thermique, durant le temps de maintien, permettrait aux dislocations de reprendre une
configuration stable (restauration statique) et de recréer 'atmosphere de Cottrell. Ainsi,
les dislocations mobiles (probablement une partie) sont de nouveau ancrées et lors du
second chargement mécanique, le pic du phénomene de yield point réapparait. Smallman
et al. [Smallman 2014] expliquent qu’une décharge élastique jusqu’a 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 apres le temps de maintien est plus petit mais il est bien présent.

A 900°C, la microstructure a évolué durant le temps de maintien en déformation (sous-
section 11.3.3). La phase § n’est alors plus prédominante lors de I’étape de rechargement,
ce qui explique la disparition du pic.

I11.4.2.2 Phénomeéne de bandes de Liiders

Les "vaguelettes" observées apres le pic sur les essais a 950°C et 900°C (Fia. I11.12 —
(a & b)) décrivent une déformation hétérogene de la matiere [Hertzberg 1996]. Du point
de vue métallurgique, ces "vaguelettes' proviennent d’ancrages/désancrage successifs des
dislocations créant des montées et des baisses de charge régulieres
[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 Liiders. Ces auteurs montent également que la vitesse de ces fronts dé-
pend de la contrainte appliquée ainsi que de la température. Ce phénomene apparait lors
du passage du pic (yield point) au plateau qui suit le pic. Ceci jusqu’a ce que les bandes
de Liiders se soient propagées dans tout le matériau et que la déformation plastique soit
a nouveau homogene [Hull 2011].

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

Coér et al. [Coér 2013] ont réalisé des essais de cisaillement instrumentés par corréla-
tion d’images afin d’étudier les évolutions des bandes de Liiders et du phénomene PLC
sur un alliage Al-Mg. Ils ont observé que les bandes de Liiders sont des phénomeénes tran-
sitoires provenant d’une déformation plastique hétérogene de la matiere et dont la finalité
est de tendre vers une déformation plastique homogene du matériau. Au contraire, le phé-
nomene PLC n’a pas pour issue une homogénéisation de la déformation plastique. Enfin,
ils montrent que 'amplitude des bandes de Liiders diminue avec la diminution de la vi-
tesse de déformation. C’est la raison pour laquelle aucune bande de Liiders n’est observée
sur les courbes de traction a 107* s7! (Fia. I111.12 - (a & b)).
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III.5 Conclusions partielles

Le comportement mécanique monotone quasi-statique et I’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 'alliage ont également été exposées.

Propriétés élastiques

Les valeurs du module d’Young ont été déterminées pour une gamme de température
de 950°C a 20°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 a 900°C, 700°C, 500°C, 300°C
et 20°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 1’évolution microstructurale a été étu-
diée et quantifiée. Une loi d’évolution de ’épaisseur des lamelles a;; en fonction de la

vitesse de refroidissement a alors été proposée.

L’alliage Ti-6A1-4V montre une résistance accrue quand le refroidissement est rapide
dans le domaine de températures 800°C — 20°C. Il a été montré que ce durcissement du
matériau est di a une faible épaisseur des lamelles aj;. 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 950°C et 20°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 500°C. L’écrouissage apparait en dessous de 800°C pour
augmenter progressivement jusqu’a 20°C.

Les essais aux températures supérieures a 500°C révelent, durant la relaxation, une
baisse accrue de la contrainte interne. Ceci a été associé a un phénomene de restauration

statique.

86



I11.5 CONCLUSIONS PARTIELLES

Il n’y a aucune évolution observée de la taille de nodules «a avec la température. La
fraction surfacique de la phase 5 durant le refroidissement a été présentée. Deux domaines
de températures ont été identifiés. Entre 950°C et 800°C, les fractions surfaciques de phases
évoluent de maniere drastique aidées par des énergies de germination et de grossissement
des lamelles «;; importantes. Au-dessous de 800°C, I'alliage n’est plus dans le domaine

de transformation, I’évolution microstructurale est alors terminée.

Influence de la vitesse de déformation

Une campagne d’essais visant a étudier 'influence de la vitesse de déformation sur le
comportement mécanique monotone de 'alliage Ti-6A1-4V a été accomplie. Trois vitesses
ont alors été étudiées : 107%, 1073 et 1072 571,

Aux températures supérieures a 500°C, le matériau présente une sensibilité importante
a la vitesse de déformation le rendant plus résistant quand il est sollicité rapidement. Aux
températures inférieures ou égales a 500°C, la vitesse de déformation a tres peu d’effet sur

la réponse mécanique du matériau car l'action de la viscosité est limitée.

Deux singularités liées entre elles sont observées a 950°C et 900°C : le phénomene de
yield point est issu d'un ancrage/désancrage des dislocations dans la phase /3 et les bandes
de Liders sont la manifestation d’une déformation plastique hétérogene 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 I'V afin de modé-

liser le comportement thermomécanique en considérant les évolutions microstructurales.
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Le chapitre I1I a montré que le comportement de 'alliage Ti-6Al1-4V est influencé par
son histoire thermomécanique au travers de trois parametres, a savoir :

— la température,

— la vitesse de refroidissement,

— la vitesse de déformation.

Afin de prédire le comportement thermomécanique d’une piece lors de la trempe, il
est nécessaire de définir un modele 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 modele pourra ensuite permettre la si-
mulation par éléments finis d’une piece complete lors de I'opération de trempe. Le présent
chapitre s’intéresse a la définition et a l'identification de deux modeles de comportement
thermomécanique :

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

— un modele non-unifié basé sur une loi des mélanges de phases et faisant appel aux
analyses microstructurales post-mortem réalisées dans le chapitre II1.

Les parametres des modeles 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 I11. Les résultats de ces modélisations
sont ensuite comparés avec les résultats des essais mécaniques. La validité de chacun des

modeles est ensuite discutée.
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CHAPITRE IV. MODELISATION DU COMPORTEMENT THERMOMECANIQUE

IV.1 Approche unifiée

La formulation du modeéle de comportement unifié, utilisé pour prédire le comporte-
ment thermomécanique de alliage Ti-6A1-4V, est présentée ci-apres. Les parametres du
modele sont ensuite identifiés et leurs évolutions avec la température et la vitesse de refroi-
dissement sont discutées. Les simulations issues du modele sont ensuite comparées avec
les résultats des essais de traction/relaxation/traction réalisés. Un critére d’erreur permet
d’analyser la qualité des prédictions obtenues. Enfin, les parametres identifiés a différents
niveaux sont interpolés aux températures intermédiaires afin de vérifier la robustesse du
modele.

IV.1.1 Formulation

Le modele élasto-visco-plastique repose sur les hypotheses d’homogénéité et d’isotropie
de l'alliage Ti-6A1-4V. Par simplification et pour des questions de clarté, la dépendance de
certains coefficients du modele avec la température n’est pas exprimée dans les équations.

IV.1.1.1 Partition de la déformation

L’hypothése des petites perturbations permet de décomposer la déformation totale gt

en une composante élastique £° et une composante plastique ” :

eh=e"4£". (IV.1)

La relation contrainte — déformation en régime élastique est donnée par la loi de
Hooke :
c=C (el—i) : (Iv.2)

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

IV.1.1.2 Seuil et critere de plasticité

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

[=0q—00=0, (IV.3)

avec 0y la limite d’élasticité en traction et o, la contrainte équivalente de von Mises. Cette

derniere s’exprime en fonction du second invariant du tenseur déviateur des contraintes

Jo = % S : S [Hill 1998] tel que :

O_eq:\/ﬁ:

Tr (o) L, le déviateur du tenseur des contraintes.

5:5, (IV.4)

DO | o

avecﬁzg—%
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IV.1.1.3 Ecrouissage et loi d’évolution

Dans un matériau cristallin, la déformation plastique provient en général du mou-
vement des dislocations. La densité de ces dernieres 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 étre envisa-
gés : écrouissage isotrope et I’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 1’écrouissage isotrope sera donc considéré
dans cette étude. En outre, comme cela a été montré en section I11.3, I'effet de I’écrouissage

isotrope est observé a partir de 800°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 critere de von Mises [Besson 2001] est donnée par :

=0 — (R+09) , (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 a 1’aide d’un potentiel énergie

libre 1) :

o =09+ 09", (IV.6)
o étant la masse volumique du matériau et ¢, ¥ étant respectivement les potentiels
élastique et inélastique. Ces potentiels sont donnés par :

oY=

i@

£ e, (IV.7)

DN | —

1
oY =5bQ 17, (IV.8)

b et Q) étant les parametres de 1’écrouissage isotrope et r étant sa variable interne associée.

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

oY
= = € I .
_ o
R=p o =bQr. (IV.10)

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

On admet D'existence d’un potentiel d’écoulement visco-plastique € a partir duquel
s’écrivent les équations d’évolutions des variables internes du modele. Le potentiel d’écou-
lement s’exprime sous la forme :

Q=0 +Qr (IV.11)

Il peut étre décomposé en un potentiel d’écoulement avec écrouissage 2P et un potentiel
de restauration 2" [Lemaitre 2009] :

n+1
e KV v
2
O = gf@ . (IV.13)

K et n sont les parametres de viscosité du matériau, c’est-a-dire de sa sensibilité a la
vitesse de déformation tel que cela a été observé au-dessus de 600°C (section I11.4). a est
le parametre de restauration statique.

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

o0 00 0f . . Of
@_?f@_m () da

eP —

(IV.14)

La relation précédente fait intervenir la vitesse de déformation plastique cumulée p tel

que :
38 /f\" 358
p_S 2 [T\ _3 5 .
£=5 oo <K> 2 0y D, (IV.15)
2 n
avec P =13 EP 1 EP = <IJ;> : (IV.16)

La restauration statique est un phénomene généralement observable a hautes tempéra-
tures [Montheillet 2009]. Elle a pour origine un réarrangement des dislocations induit par
l'agitation thermique [Fabregue 2000, Murry 2000]. Cela se traduit mécaniquement par
une diminution, voire une annulation, de 1’écrouissage ainsi que d’une relaxation impor-
tante des contraintes internes [Philibert 2002]. Cette partie est développée plus en détail
dans la sous-section I11.3.3.2 ou l'effet de la restauration statique sur le comportement
mécanique est discuté. Le potentiel de restauration Q" (EQ. (IV.13)) permet de prendre
en compte ce phénomene. Le parametre d’état de 'écrouissage isotrope r est introduit
sous forme différentielle afin de satisfaire la loi de normalité :

o o o
“OR  OR OR

P =

(IV.17)
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Le développement de cette équation donne [Wang 2009a] :
r=p(l—=br)—ar, (IV.18)

avec R=bQr. (IV.19)

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

La vitesse de refroidissement peut influencer I’évolution de I’épaisseur des lamelles a;y
(sous-sections I.1.4, I11.2.2). 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 'analyse d’images
présentées en section [11.2.2 ont permis d’élaborer une relation empirique pour décrire
I’épaisseur des lamelles L en fonction de la vitesse de refroidissement 0 :

L=66,7.10"2 67" [mm)] . (IV.20)

Lors de la déformation plastique du matériau, '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 I11.2.3). Celle-ci est parfois modélisée par un parametre matériau, comme la taille
de grain par exemple, insérée sous forme multiplicative a la loi d’écoulement [Chan-
dra 2002, Dubiez-Le Goff 2003, Gollapudi 2007, Vanderhasten 2007]. Chandra a notam-
ment listé les différents modeles de fluage qui prennent en compte la taille de grain dans
la loi d’écoulement. La résistance du matériau peut dépendre alors du parametre K ainsi
que des parametres microstructuraux. De maniere analogue, le parametre K peut étre

relié & I’épaisseur des lamelles agy (L) tel que :
K=K, L™ (IV.21)

avec Ky et ny, des variables du matériau. La résistance mécanique de I'alliage dépend alors

de I’épaisseur des lamelles. Plus elles sont fines, plus 'alliage sera résistant.

IV.1.1.6 Formulation dans un cas uni-axial

L’identification des parametres est réalisée sur des essais de traction monotone uni-
axiaux. Dans ces conditions, la contrainte équivalente de von Mises 0., est exprimée par

la contrainte de traction o. Le critere de charge s’écrit alors :

f=lo|l=R—-o. (IV.22)

La loi de Hooke peut-étre écrite par :
c=Ec=FE (&-¢) . (IV.23)
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La loi d’écoulement (EQ. (IV.15)) est réduite a :

& =p |Z = p sign(o) = p=|&"| (IV.24)
NYIAY
avec  p={z) . (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 modele unifié sont résumées dans le
tableau IV.1.

Formulation multi-axiale Formulation uni-axiale
Critére de plasticité | f = o, — R — 0y f=lo|—R—-o09
Loi de Hooke c=C (e'—¢P) avecC=C(E,v) |c=Ec*=E (¢! —¢P)
3 S
e=-p— el = p sign(o)
Loi d’écoulement 27 0
avec p = <f>n: 2 EP 1 EP avec p = <f>n: |€P|
K 3 = K
Parameétre K=Ky L™
microstructural avec L = 66,7.1073 971
3 r=p(l—br)—ar
Ecrouissage isotrope
R=bQr

TAB. IV.1 — Tableau récapitulatif de la formulation du modeéle unifié

Dans le cas ou le phénomene de restauration statique est négligé (a = 0) alors R

s’'integre analytiquement :

R=Q (1 - e—bp) , (IV.26)

et la contrainte peut s’écrire :
o=o0,+R+og, (Iv.27)
avec o, = K |€P \1/ " la contrainte visqueuse. (IV.28)
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IV.1.2 Identification des parametres

Pour modéliser le comportement thermomécanique de 'alliage Ti-6Al-4V grace au
modele unifié, quatre ensembles de parametres sont nécessaires :

— les propriétés élastiques : E et oy,

— les parametres décrivant la viscosité : K et n,

— les parametres de 1’écrouissage isotrope : @, b et a,

— les parametres des variables internes en lien avec ’évolution de la microstructure

induite par les différentes vitesses de refroidissement : K5 et ny.

Tous ces parametres, a ’exception de K5 et ny, ont été identifiés pour chaque tempéra-
ture d’essai afin de tenir compte de 'effet de la vitesse de déformation et de la température
sur le comportement mécanique de 'alliage Ti-6A1-4V.

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

premiere identification.

A Tissue de ces deux étapes, un processus d’optimisation automatique des parametres
est mis en ceuvre afin de minimiser 1’écart entre la contrainte expérimentale et celle fournie

par le modele de comportement.

IV.1.2.1 Meéthodologie d’identification des parametres

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

Etape 1 (identification de E, K, n) :  Elle consiste & estimer les valeurs du module
d’élasticité E et des parametres K et n du modele de comportement. Dans un premier
temps, les essais de relaxation sont utilisés pour décrire la sensibilité du matériau a la
vitesse de déformation. Ils permettent en effet de considérer des vitesses de déformation
comprises entre 5.107% 571 et 1072 57! représentatives des vitesses de déformation rencon-
trées pendant la trempe d’une piece industrielle. Lors de I'essai de relaxation, 1’équation
(IV.23) entraine que :

S (IV.29)
avec o0, =0— (R+o09)=0—0;, (IV.30)

0; étant la contrainte interne présente en fin de relaxation. Il est alors possible de tracer
I’évolution de la contrainte visqueuse o, en fonction de la vitesse de déformation plastique
eP. La figure V.1 illustre cette évolution a 700°C pour des éprouvettes ayant subi un
refroidissement de 60°C/min et des vitesses de déformation différentes. Cette courbe,
exprimée en échelle bi-logarithmique, permet une premiere estimation des parametres K

et n.
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Fia. IV.1 — Identification des parametres de viscosité a ’aide des courbes de m
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relaxation

Etape 2 (identification de oy, @, b) : L’étape suivante consiste a introduire dans le
modele 'effet de la contrainte non-visqueuse o; = oy + R. Ainsi, la limite d’élasticité o

est déterminée et 1’écrouissage isotrope est ajouté au travers des parametres () et b.

A basses températures (# < 500°C), le modele décrit parfaitement la relaxation des
contraintes. Cependant, a hautes températures (# > 500°C'), seule la premiere partie de la
relaxation est bien prédite. A cette étape de la modélisation, on considére que I’écrouissage
n’évolue pas durant la relaxation. Or il a été montré qu’a hautes températures (sous-
section I11.3.3.2), un phénomene de restauration statique peut, grace a 1’énergie fournie
par la température, réarranger les dislocations [Fabregue 2000, Murry 2000]. Cela entraine
une baisse de I’écrouissage [Kerisit 2012] et une chute de contrainte pendant la relaxation
[Hull 2011] dont le modeéle ne peut tenir compte, surestimant la contrainte en fin de

relaxation.

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

Le parametre de restauration statique améliore également la prédiction de la courbe
de traction pour la vitesse de déformation la plus basse (107* s71). 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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Fi1G. IV.2 — Résultat de l'identification des parametres du modeéle unifié a €

700°C pour une vitesse de refroidisssement de 60°C/min (étape 3) sur les essais m
complets (gauche) et sur les relaxations seules (droite) 0 t

Vérification de I’identification : Les différents parametres du modele unifié sont donc
identifiés. Le modele simulé peut étre comparé aux données de relaxation des contraintes

comme cela a été réalisé pour Iidentification des parametres de viscosité (F1a. IV.1). Le
résultat est présenté sur la figure I'V.3.

60°C/min || 700°C || 10*,1073,102 57!

10

§ > Relaxation de l'essai 4 102 s™'
© Relaxation de l'essai 4 10° s™
Relaxation de I'essai 4 10 s™

— Simulation modéle unifié

f0° " 5 4 3 2
107 107 10 107 107

er (s7h) g
Fia. IV.3 — Simulation de la relaxation grace au modele unifié et comparaison m
avec l'expérimental 0 t

Le modele prédit globalement bien le comportement. Il est cependant limité, dans le
cas présenté, quand les vitesses sont inférieures & 1076 s=1. C’est la raison pour laquelle il

y a un faible décalage de contraintes internes entre celles prédites par le modele et celles
obtenues grace aux essais mécaniques.
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Un jeu de parametres est alors identifié & 700°C et pour une vitesse de refroidissement
de 60°C/min. La formulation du modele unifié permet de tenir compte de la viscosité et
de I’écrouissage incluant un terme de restauration statique activé a hautes températures.
Les coefficients du modele unifié sont donnés dans le tableau A.3 en annexe. La derniére
étape s’intéresse a la prise en compte de 'influence de la vitesse de refroidissement sur le

comportement.

Etape 4 (identification de K, L, ny) : Il a été montré précédemment (section I11.2)
que la vitesse de refroidissement influence 1’épaisseur des lamelles a;;. Cela a pour effet une
résistance mécanique différente de 'alliage Ti-6Al-4V (sous-section [11.2.3). L’évolution
de I'épaisseur des lamelles avec la vitesse de refroidissement est connue et décrite par
I'équation (IV.20). La relation entre le parametre de résistance K et I'épaisseur de lamelles
agr a été proposée avec I'équation (IV.21) (K = Ky L™"%). Deux parametres sont alors
a déterminer K, et ny. Pour cela, les valeurs de K identifiées aux différentes vitesses
de refroidissement et a différentes températures sont reliées aux épaisseurs des lamelles
ayr (F1G. IV.4). Une régression par la méthode des moindres carrés est alors effectuée a
chacune des températures étudiées afin de déterminer les valeurs de K5 et ny.

Comme cela sera présenté par la suite (F1G. IV.7 — (a)), le parameétre K évolue avec
la température. De ce fait, on peut supposer qu’il en est de méme pour le parametre K.
En revanche, I'exposant ny, est associé a une épaisseur de lamelles qui n’évolue plus en
dessous de 800°C (sous-section [11.2.2). Il sera donc considéré comme constant.

5,60,200°C /min || 6

Koo =412 . 170063 O 20°Cc

— LoiK,, ]
20

5001 O 300°C ||

— LoiK
- f 0,063 300

400 K00 = 282 . L7277 | A sopec
— Loi K500

700°C

. .y |— Loi K7
oo —0,063 00 |]
300 [&3“ =189 . L X 900°C
RS A | — Lok,

700

600 [-

P -
| Koggo = 138 . L=0:063 4
M: 117 . I,-0.063
HH
100 I | |
4,4.10"* 7810 1,5.10°2

L (mm) e

FiG. IV.4 — Variation du parametre de résistance K en fonction de 1’épaisseur
de lamelles L a différentes températures 0 t

A 900°C, I'alliage se situe dans le domaine de germination et de croissance des lamelles
ay (voir diagramme TRC, F1G. 1.10). A cette température, la microstructure évolue donc
durant 'essai (section I11.2) ce qui rend difficile la détermination de 1’épaisseur des lamelles
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(sous-section 11.3.3). De plus, il semblerait que les lamelles ne soient pas assez développées
lors du premier chargement de I’essai de traction, ce qui a un effet sur la réponse mécanique
(sous-section 111.2.3). L’alliage apparait plus résistant lors d’un refroidissement lent, soit le
contraire des phénomenes observés aux températures inférieures a 800°C. En conséquence,
I’évolution du parametre K avec la vitesse de refroidissement est inversée par rapport aux
autres températures. La loi K = f(L) (EQ. (IV.21)) avec un parametre ny constant
a toutes les températures, ne permet pas de prédire I’évolution de K en fonction de
I’épaisseur des lamelles L a 900°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 a 700°C apres
différents refroidissements est présenté sur la figure I'V.5.

5,60,200°C/min || 700°C || 1072 s! 5,60,200°C/min || 7T00°C || 1072 571
870 Paramétres utilisés : E, n; o Q, b, Kz; L, n 870 Paramétres utilisés : E, n; T Q, b, Kz; L, n
<9< 4 ABAD

300+ 1 300 1
= 225 1 =225 v Exp.5°C/min |4
Qf S —— Mod. 5°C/min
~ ~ < Exp. 60°C/min
= = — Mod. 60°C/min
~— ~ A Exp. 200°C/min
b 1507 1 o 150 & — Mod. 200°C/min |]

v Exp. 5°C/min
—— Mod. 5°C/min
757 <4 Exp. 60°C/min
— Mod. 60°C/min

4 Exp. 200°C/min
— Mod. 200°C/min
0 0.005 0.01 0.015 0.02 0 150 300 450 600

€ t (s)
Fic. IV.5 — Simulation des parametres du modele unifié a 700°C pour diffé-

rentes vitesses de refroidissement (étape 4) sur les essais complets (gauche) et m
sur les relaxations seules (droite) 0 t

Les évolutions de ces parametres 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 II1.1.1). Elles sont présentées en figure [V.6 — (a). La limite
d’élasticité est identifiée a différentes températures. Elle est faible au-dessus de 700°C et
augmente progressivement entre 600°C et 20°C (F1G. IV.6 — (b)).
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F1G. IV.6 — Evolution (a) du module d’Young et (b) de la limite d’élasticité &
avec la température 9 /

IV.1.2.3 Parameétres de viscosité

Les parametres K et n de la loi de viscosité sont utilisés pour décrire le comportement
visco-plastique de 'alliage Ti-6A1-4V. L’évolution du parametre K avec la température a
été déterminée. Celui-ci agit d'une part sur 'augmentation des contraintes (écrouissage)
et d’autre part sur la diminution des contraintes (relaxation) dans le matériau. Comme
cela est présenté sur la figure [V.7 — (a), un parallele peut étre fait entre K et le niveau de
contraintes relaxées (o194 — ;). Entre 950°C et 900°C, le comportement du matériau est
essentiellement visco-plastique. Comme il n’y a pas d’écrouissage qui intervient (section
[11.3.1), seul le parameétre K agit sur la relaxation des contraintes du matériau. Par
hypothese, les deux courbes sont ajustées pour étre confondues a ces températures afin

de mettre en évidence la corrélation entre K et le niveau de contrainte relaxées.

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

évolution est présentée en sous-section suivante.

L’évolution du parametre K avec la température présente un pic qui est semblable
a celui observé sur certains alliages métalliques [Lemaitre 2009]. Cependant, il n’est pas
courant de voir des valeurs de K plus basses a 400°C et 300°C qu’a 20°C. Cette évolution
a 400°C et 300°C est peut-étre a mettre en lien avec l’évolution singuliere du module
d’élasticité présentée en section [I1.1.1 et observée pour ces mémes températures. En
effet, si le module est plus faible alors les contraintes atteintes dans le domaine plastique
pour une méme déformation seront plus basses. Le parametre K identifié sera alors plus
petit.
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F1G. IV.7 — Evolution (a) du paramétre K et du niveau de contraintes relaxées &
et (b) du parametre n avec la température 0 t

L’évolution du parametre n avec la température a également été déterminée (FIG.
IV.7 = (b)). La forme sigmoidale de cette courbe traduit bien le fait qu’aux hautes tem-
pératures '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 Parametres d’écrouissage isotrope

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

Le parametre a diminue lorsque la température baisse (F1G. 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 800°C et
500°C. La valeur de celui-ci a 400°C et 300°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 [.1.4, I11.2). Au cours du processus
d’identification, la valeur de la contrainte interne obtenue est influencée par les parametres
E, 0q, K, Q, b et a. Le module d’élasticité E et le parametre de résistance K montrent
des évolutions singulieres qui influencent la valeur du parametre de restauration statique
a. En effet, des valeurs de E et de K plus petites entrainent ’obtention d’un niveau de
contraintes en fin de relaxation plus faible. L’effet du parametre de restauration a doit alors
étre moins important pour atteindre le niveau de contrainte interne expérimentalement
obtenu.
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ment

Comme évoqué précédemment, les trois vitesses de refroidissement (5, 60 et 200°C /min)

induisent des épaisseurs de lamelles L différentes. Le parametre de résistance K est relié

a I'épaisseur de lamelles L via deux variables Ky et ny, (EQ. (IV.21)). Ces coefficients ont

été identifiés en fonction de la température (F1G. IV.4). Le parametre ny, a été considéré

comme constant. L’évolution de K5 avec la température ainsi identifiée est donnée sur la

figure IV.9. Elle est analogue a celle du parametre K identifié précédemment.
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F1G. IV.9 — Evolution du paramétre Ky en fonction de la température 9 A@A
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Les valeurs des différents coefficients du modeéle unifié sont données en annexe A dans
les tableaux A.3 et A 4.

IV.1.3 Résultats issus de I’étape d’identification

Les simulations fournies par le modele 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 60°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 60°C/min

Les réponses contraintes — déformations expérimentales et simulées pour les essais
réalisés a différentes températures et différentes vitesses de déformation sont reportées
sur les figures [V.10, [V.11 et [V.12.

Les essais & 950°C et 900°C sont présentés sur les figures IV.10 — (a & b). L’alliage
présente un phénomene de yield point, généralement observé pour certains matériaux cu-
biques centrés [Hull 2011, Smallman 2014] comme c’est le cas de 'alliage Ti-6A1-4V dont
la phase § (CC) est prédominante a ces températures élevées. Comme évoqué précédems-
ment (sous-section 111.4.2), ce phénomeéne représente en général un ancrage/désancrage
de dislocations dans une atmosphere de Cottrell [Cottrell 1948]. En effet, la température
est suffisamment haute pour piéger les dislocations jusqu’a une certaine contrainte seuil
[Johnston 1959] (sous-section 111.4.2). Le modele développé ne permet pas de décrire ce
type de phénomene. Dans la majorité des cas, le modele permet cependant de prédire de

maniére satisfaisante les niveaux de contrainte apres le pic.
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A 900°C, le temps de maintien de 10 minutes favorise I'épaississement des lamelles oy,
ce qui a pour effet une augmentation de la résistance de 'alliage. Cette évolution n’est
pas prise en compte dans le modele de comportement.

Le modele décrit bien le comportement du matériau pour les températures de 800°C,
700°C et 500°C. En revanche, le modéle reproduit moins bien le comportement a 600°C
(F1G. IV.11 — (b)). Sur le premier chargement, des écarts sont observés entre les réponses
o — € expérimentales et simulées. Le modele, au travers du parametre 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. A 900°C, 800°C et 700°C, cela
se traduit par un écart de contrainte plus important entre les essais conduits a 1073 571 et
1072 s~ qu’entre les essais effectués & 1074 s~ et 1073 s~1. A 600°C, I’écart de contrainte
observé est plus important entre les essais & 1073 s7! et 107* 571, ce que le modéle ne peut
reproduire. Les mémes écarts sont observés lors du second chargement ce que le modele
ne peut également pas reproduire. La relaxation quant a elle est bien prédite. Le modele
décrit de maniere satisfaisante le comportement aux températures de 400°C, 300°C et
20°C (F1G. 1V.12), le phénomeéne PLC n’étant pas modélisé.
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a différentes vitesses de déformation, aux températures de : (a) 400°C, (b) m
300°C, (c) 20°C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite) 0 t
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IV.1.3.2 Résultats a différentes vitesses de refroidissement

Cette partie présente la capacité du modele proposé a tenir compte de I'influence de la
vitesse de refroidissement sur la réponse contrainte — déformation. Les réponses fournies

par le modele de comportement sont comparées avec les résultats expérimentaux sur les
figures [V.13 et IV.14.

La prise en compte de 1’évolution de I’épaisseur des lamelles dans le modele (Fic.
[V.4) ne permet pas de bien décrire le comportement & 900°C durant le premier char-
gement (F1G. IV.13 — (a)) pour les raisons évoquées précédemment (sous-sections I1.3.3,
I11.2.2 et 111.2.3). La relaxation de contraintes durant la phase de maintien en déforma-
tion est correctement reproduite. Durant le temps de maintien en déformation, les lamelles
ayy grossissent entrainant une augmentation de la résistance de 'alliage lors du second
chargement (sous-section 111.2.3) que le modeéle ne peut prédire.

Le comportement a 700°C est globalement bien reproduit pour les trois vitesses de
refroidissement (F1a. IV.13 — (b)).

Pour les températures inférieures ou égales a 500°C, la premiere montée en charge est
bien décrite pour toutes les conditions examinées (F1G. IV.13 — (c)). La relaxation de
contraintes semble moins bien prédite par le modele. L’écart de contrainte interne observé
en fin de relaxation pourrait étre attribué a un fluage primaire du titane [Ankem 1986]
(sous-section 111.2.3.3). Ce fluage a pour effet une relaxation des contraintes qui peut
dépendre de 'épaisseur des lamelles ayy [Imam 1979, Suri 1997] et de la taille des nodules
ay [Ramesh 2002, Doraiswamy 2003, Aiyangar 2005] . Le modele proposé ne peut prédire

ce phénomene.

Les réponses mécaniques du second chargement pour les essais a 300°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

phénomene PLC.
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F1a. IV.13 — Comparaison des résultats du modele unifié/essais mécaniques €
a différentes vitesses de refroidissement, aux températures de : (a) 900°C, (b)
700°C, (c) 500°C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite) 0 t
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Fi1a. IV.14 — Comparaison des résultats du modele unifié/essais mécaniques €

a différentes vitesses de refroidissement, aux températures de : (a) 300°C, (b) |
20°C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite) 0 t

IV.1.4 Analyse du processus d’identification

L’analyse du processus d’identification des parametres du modele unifié est présentée
dans cette sous-section. Tout d’abord, les calculs des erreurs commises permettent de
montrer les limites du modele unifié et de mettre en évidence des pistes d’améliorations
pour le modeéle non-unifié. Par ailleurs, une interpolation des coefficients du modele avec
la température permet de simuler I'essai de traction/relaxation/traction a 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 modele 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 modele il est intéressant de calculer
I’erreur commise par la simulation par rapport aux résultats des essais mécaniques. Le
critere suivant compare les contraintes expérimentales o, et les contraintes calculées par
le modele o, tel que :

|| Ocal — Uexp ||2

erreur = x 100 , (IV.31)

| eap [|2
N 3
avec || x ||2= <Z | z; \2> : (Iv.32)
i=1

N est le nombre de points considérés dans le calcul. Les erreurs calculées sont reportées

dans le tableau I'V.2. Elles sont données température par température a différentes vitesses
de déformation. Elles sont calculées pour les différentes étapes du chargement mécanique.

1072 571 1073 571 1074 57t

C?| R? | Rc¢?| EC? C R | Rc | EC C R | Rc | EC
950 | 21,1 | 55,7 | 229 | 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 | 52159 | 6,7| 15,7 9,1 (19,1| 83|10,2 | 12,1 10,8 | 79| 99
700 13| 73] 4,6 5 731 92 74| 94 85| 41| 6,1| 6,6
600 | 5,1 | 48] 26| 95| 34| 46| 83| 55| 97| 4 |104| 88
500 | 14| 68| 24| 6,6 - - - - - - - -
4001 35| 14| 26| 39 - - - — — . _ _
300 3,1 25| 2 3,6 - - - - = - - -

200 25 09| 13| 28| 22| 1,3 18| 16 - - - -

6 (°C)

TAB. IV.2 — Estimations des erreurs commises [%] par le modéle unifié pour
chaque température et chaque vitesse de déformation étudiées, obtenues par m
t

le critere || - |2

Comme le modeéle ne permet pas de décrire le phénomene de yield point, les erreurs
sont donc importantes a 950°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
a 1072 s7% Il diminue pour les vitesses de déformations de 1073 s7% et 107% s~ 1. La
modélisation du phénomene de yield point devrait permettre une prédiction plus juste
du comportement mécanique. Aux hautes températures, les contraintes internes mesurées
sont tres faibles. Un écart de quelques méga-pascals entre 'expérience et la simulation

entraine rapidement une augmentation du pourcentage d’erreur aux hautes températures.

2. C: Chargement (¢! = 04 1%), R : Relaxation (maintien & €' = 1%), Rc : Rechargement (¢f = 1
a 2%), EC : Essai complet (g8 = 0 a 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 1V.3.

5°C/min 60°C/min 200°C/min
C*| R* | Rc® |EC?]| C R | Rc | EC C R | Rc | EC
900 | 193 | 17 195 | 247 | 44183 |16 | 192 | 142|281 | 11,4 | 20.6
700 1,8 99| 49| 123 34| 5 421 42 1,8 99| 72|134
500 | 47| 53] 42 780 19 6 | 17| 67| 14] 78] 32| 71
300 26| 59| 59| 750 31 21| 25| 33| 35| 45| 84| 44
200 23| L8| 09| 32| 25| 09| 09| 3 431 15| 14| 3,7

€
TAB. IV.3 — Estimations des erreurs commises [%] par le modeéle unifié pour
.

0 (C)

chaque température et chaque vitesse de refroidissement étudiées, obtenues
par le critere || - |2

Les erreurs & 900°C pour les essais ayant subi un refroidissement de 5°C/min ou
200°C/min sont importantes car la loi d’évolution de ’épaisseur des lamelles avec la vi-
tesse de refroidissement n’est pas adaptée a cette température pour les raisons évoquées
précédemment (sous-sections [11.2.2, 111.2.3 et IV.1.2.1). Dans son état actuel, le modele
ne peut pas correctement prédire les étapes de chargement et de rechargement a 900°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), 'approche la plus simple est de considérer une interpolation linéaire
des parametres du modele entre deux niveaux de températures utilisés dans le processus
d’identification. Ainsi le comportement peut étre prédit pour n’importe quelle tempéra-
ture. La figure I'V.15 illustre les réponses contraintes — déformations et contraintes — temps
pour des essais de traction/relaxation/traction a une vitesse de sollicitation de 1072 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 I11. L’écrouissage est

3. C: Chargement (¢! = 0 a 1%), R : Relaxation (maintien & ¢! = 1%), Rc : Rechargement (¢! = 1
a 2%), EC : Essai complet (g8 = 0 a 2%)
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négligeable au-dessus de 900°C et augmente jusqu’a une certaine saturation aux basses

températures (F1a. IV.15 — (a)) tel que les évolutions des parametres @ et b le suggerent
(F1G. IV.8 — (a et b)).

La transition de températures de 500°C vers 400°C témoigne d’un chute de la viscosité

du matériau visible sur la relaxation (F1G. IV.15 — (b)). L’hypothese ici est que la chute

de viscosité est linéaire entre 500°C et 400°C. Cela est assez proche de I'évolution du

parametre de viscosité n identifié précédemment (F1a. IV.7 — (b)).

950

900

750

600

300

150

60°C/min || 0 || 1072 s71

—— 20°C ' !
— — 160°C
—— 300°C
— — 350°C
—— 400°C
— — 450°C
— 500°C
— — 550°C
—— 600°C Pe
— — 850°C iy

——700C| 7 |y

— — 750°C /

—— 800°C
— — 850°C
—— 900°C
— — 925°C
—— 950°C

0.005 0.01 0.015
€

950

900

750

600

60°C/min || 6 || 1072 s7*

— 20°C
— — 160°C |4
— 300°C
— — 350°C
— 400°C
— — 450°C

500°C
— — 550°C
— 600°C |7
— — 650°C
—— 700°C
— — 750°C
— 800°C |-
— — 850°C
— 900°C
— — 925°C

Fic. 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 o — ¢ (gauche) et o — ¢

pour les relaxations (droite)




CHAPITRE IV. MODELISATION DU COMPORTEMENT THERMOMECANIQUE

IV.2 Approche non-unifiée

Les analyses du chapitre [11 ont permis de dégager trois contributions au comportement
mécanique liées aux deux phases (« et ) de lalliage Ti-6A1-4V. La premiere est liée a
la phase ( et les deux autres a la phase « au travers des nodules («a;) et des lamelles
(cvrr). Par soucis de clarté dans les discussions et pour simplifier I’écriture des équations

qui suivent, le terme phase sera employé pour parler de oy, ajy, et 3.

En s’appuyant sur le modele précédent qui décrit le comportement global de 1'alliage
(section IV.1), on s’intéresse dans cette partie a un modele considérant plusieurs méca-
nismes de déformation, un par phase identifiée (o, oy, et ). Il s’agit ici d’incorporer
des variables physiques dans le modele 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 'alliage permet de mieux reproduire certains phé-
nomenes analysés dans le chapitre I1I (résistance mécanique accrue due aux lamelles a7,
phénomene de yield point liée a la plasticité de la phase [ ...).

Dans un premier temps, la formulation du modeéle non-unifié est présentée. Les nou-
veaux parametres identifiés sont ensuite présentés et les résultats issus de 1’étape d’iden-
tification sont exposés et discutés. Enfin, une analyse du processus d’identification est
discutée.

IV.2.1 Formulation du modele de comportement

Les hypotheses d’isotropie et d’homogénéité de 'alliage Ti-6Al1-4V, faite pour le modele
unifié (sous-section 1V.1.1), sont préservées.

IV.2.1.1 Partition de la déformation

La déformation totale ' peut étre décomposée en une composante élastique ¢ et
une composante plastique e? (EQ. (IV.1)). Nous supposons désormais que le matériau se
déforme homogenement dans chaque phase (ay, a;r, §) [Teixeira 2014]. C’est une approche
de type Voigt [Voigt 1889]. Le tenseur des déformations peut donc s’écrire de la maniere
suivante :

t __ t _ _t
€ =64 =Eayy =4 (IV.33)

arr

avec % = ﬁ%—i , Vo = ar, am, 5. (TV.34)

La loi de Hooke donnant la relation contrainte — déformation en régime élastique pour

chaque phase est donnée par :

0p=Cy (ch—2) , V8. (IV.35)
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Les fractions de chaque phase Z, permettent d’associer les phénomenes observés en

considérant les phases concernées :
Z Zy=1, Vo . (IV.36)

Les déformations élastique et plastique de I'alliage sont alors obtenues en pondérant 1’ap-
port de chaque phase dans la déformation :

=376, (IV.37)
%o S

L=3Z,&, V. (IV.38)
]

IV.2.1.2 Seuil et critére de plasticité

Le critere de plasticité de von Mises présenté en équation (IV.3) peut étre affecté a
chaque phase tel que :
fo=0—05=0, Vo. (IV.39)

agq et ag sont respectivement la contrainte équivalente, et la limite d’élasticité associées

a la phase ¢.

IV.2.1.3 Ecrouissage et loi d’évolution

L’évolution de la surface seuil de plasticité (EQ. 1V.39) sous l'effet de 1’écrouissage
isotrope de chaque phase Ry est donnée par :

fo=0'—Ry—0y, Vo. (IV.40)

Le formalisme thermodynamique permet de décomposer le potentiel d’énergie libre v
en des composantes élastique ¥¢ et inélastique ¥ (EQ. (IV.6)). Leurs formulations sont
données par :

1
0¥ =3 .27 Cyegicy, (IV.41)
- ¢
, 1
o Y™ = 3 > Z¢2 by Qo r¢2 , Vo . (IV.42)
¢

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

e

g=0%5- =Y Zyo04, (IV.43)
(S é -
a mn
R=vyp gr =Y ZsRy=> Zyby Qo 1y, Vo | (IV.44)
¢ ¢

avec 1, 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 2 permettant de décrire 1’évolution des va-

riables internes se présente ainsi :

Q= %; Ze (B+9) . Vo (IV.45)

Les potentiels d’écoulement avec écrouissage (2P et de restauration 2" sont déterminés
par les équations suivantes. Leurs expressions peuvent dépendre de la phase considérée :

Ko [ fa\"™"
O, = N + 1 <}];X> ) Va = ar,apy , (IV.46)
CL¢ R¢2
QO = Yo . 1v.47
¢ 2 b(b Q¢ 9 ¢ ( )

K, et n, sont les parametres de viscosité de la phase a (= oy, o). Qg, by et a, sont
les parameétres de 1’écrouissage isotrope pour chaque phase («y, a7, ). Le potentiel
d’écoulement avec écrouissage associé a la phase ( est différent de celui associé a la phase
a (EQ. (IV.46)). Il permet de prendre en compte les mouvements de dislocations a l'origine

du phénomene de yield point :

b Pm D fﬁ mett
qr — e s IV 48
M ng+1 < D > ’ ( )

avec D le parametre de résistance, b, le vecteur de Burgers, p,, la densité de disloca-
tions mobiles et M le facteur de Taylor. Le potentiel d’écoulement est alors dérivé par
rapport a la contrainte pour obtenir la vitesse de déformation plastique é¥ = 9€Q2/dg. Le

développement de cette équation donne :

. 3 5 . :

éZZZ‘f’gﬁp‘ﬁ:ZZ‘bi’ V¢ (IV49)
¢ ¢ ¢

La vitesse de déformation plastique de 'alliage dépend donc des vitesses de déformation

plastique des différentes phases présentes. Les vitesses de déformation plastique cumulée

des phases ay, agr et 8 sont alors obtenues :

].704 - Qa, (fa) = <}—‘];O;> ) ) Vo = ar,agr , (IV50)
, by P e
ps = (f5) = 7’0]\5 <Jg> : (IV.51)

On retrouve alors la loi d’écoulement de la phase a telle qu’elle a été suggérée par Teixeira
et al. [Teixeira 2014, Teixeira 2016]. La loi d’écoulement de la phase (3, proposée par Yo-
shida et al. [Yoshida 2000, Yoshida 2008], permet de prendre en compte le phénomeéne de
yield point. En effet, des parametres issus des mécanismes de mouvement des dislocations

sont introduits pour reproduire ce phénomene. Comme cela a été montré précédemment
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(sous-section I11.4.2), le pic apparait préférentiellement dans les matériaux cubiques cen-
trés comme la phase . Le pic résultant de ce phénomene a été relié a un ancrage des
dislocations mobiles jusqu’a 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 7, telle que :

T—T.\™
— V.52
! < D, > ’ (IV-52)

avec D, la contrainte du réseau cristallin et n, I'exposant de la vitesse des dislocations.
Orowan [Orowan 1948] montre que la vitesse de déformation plastique de cisaillement 4

dépend de la vitesse des dislocations mobiles v :

. T —T\™
VP =1bp pm < D, > : (IV.53)

Cette équation peut étre transposée a un polycristal par I'intermédiaire du facteur de
Taylor M [Yoshida 2000, Yoshida 2008, Wang 2009a] pour retrouver ’équation (IV.51)
de la loi d’écoulement de la phase 5.

Connaissant la vitesse de déformation plastique £ , la vitesse de déformation élastique
£° peut alors étre déduite :

=& —-eP=> Z,¢,, Vo. (IV.54)
¢

|7

Les vitesses de déformation élastiques des différentes phases participent donc a la vitesse
de déformation élastique de I'alliage. C’est un modele de type Taylor/Voigt car la condition
€ =&y , Vo est respectée [Montheillet 2012].

De maniere analogue au modele unifié, la restauration statique de ’écrouissage est
prise en compte en dérivant le potentiel d’écoulement viscoplastique par 1’écrouissage
isotrope : 7 = —0Q/OR, tel que :

. o0r oY

Le développement de cette équation donne :

= Zs Ty, (IV.56)
¢

avec T"d, = p'¢, (1 — b¢ 7“¢) — Q¢ Ty , V(b . (IV57)
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IV.2.1.5 Parametres microstructuraux et métallurgiques permettant de dé-
crire la plasticité des différentes phases

Avec le modele unifié, des parametres microstructuraux en lien avec I'épaisseur des
lamelles a7y 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
I11.2).

Pour le modeéle non-unifié, il convient de bien séparer I'effet de chaque phase («;, oy,
f) sur le comportement mécanique de l'alliage Ti-6A1-4V. L’hypothese retenue dans le
chapitre 111 et appuyée par 1’étude bibliographique (sous-section 1.2.1.2) montre que la
déformation plastique de l'alliage Ti-6Al-4V s’effectue essentiellement dans la phase a.
Les lamelles aj; et les nodules a; participent donc a la plasticité du matériau et sont
traités séparément. Aux hautes températures (950°C et 900°C), la phase [ prédomine.
Le phénomene de yield point apparait en raison de mécanismes liés a la mobilité des
dislocations [Hull 2011]. Cet effet est introduit dans la loi d’écoulement de la phase [.

Phase oy : La phase a; est présente sous forme de nodules (sous-sections [.1.3 et 111.3.2),
ces nodules participant a la plasticité de 'alliage. Dans le modele unifié, la résistance
mécanique proposée pour la phase aj; fait intervenir I’épaisseur des lamelles au travers
du parametre K (sous-section I'V.1.1.5). De maniére analogue, le parametre K, est relié a
la taille des nodules d,, selon une relation de type Hall et Petch [Chandra 2002, Dubiez-Le
Goff 2003, Gollapudi 2007, Vanderhasten 2007] tel que :

Ko = Ky d,, ", (IV.58)

avec K un parametre matériau évoluant avec la température et n, le coefficient de Hall
et Petch tel que ng = 1/2.

Phase aj; : Laloi K = Ky L7 (EQ. (IV.21)) proposée précédemment avec le modele
unifié a un effet sur la prédiction du comportement global de I'alliage. Avec le modele non-
unifié, chaque mécanisme de déformation est associé a la phase dont il est issu. L’épaisseur
des lamelles est donc associée a la phase aj; seulement, tel que :

K

orr

= Ky L7 . (IV.59)

Les parametres Ky et ny, sont différents de ceux du modele unifié. En effet, le mécanisme
de résistance issu des lamelles «;; agit seulement sur une partie du comportement de
lalliage (Z,

oy, = 0,6 8 20°C). Les parametres K, et ny, sont donc identifiés & nouveau pour

prendre en compte cette modification du comportement.
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Phase [ : Les dislocations mobiles sont a 'origine du phénomene de yield point (sous-
section [11.4.2.1). La densité de ces dislocations p,, représente une fraction f,, de la densité
des dislocations totales p; [Yoshida 2000], tel que :

Om = fm Pt - (IV.60)

Cette fraction de la densité des dislocations mobiles évolue entre une valeur initiale f,,o
présente avant 1'essai et une valeur asymptotique f,, [Yoshida 2012].

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

pr=po+Cpps" . (IV.61)

C, et a, sont des parametres matériau.

La littérature [Orowan 1948, Johnston 1959] (sous-section 111.4.2.1) montre que le
nombre de dislocations mobiles augmente durant la déformation plastique de la phase £,
ce qui est a 'origine du phénomene de yield point. Comme analysé précédemment (section
[11.4), 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 (f,0 €t fia). Elle est donnée par :

fm - _/\ @H (fm - fma) ) (IV62)

avec  f, (t=0)= fio, (IV.63)

A et k étant des parametres matériaux. L’expression (IV.62) est différente de celle proposée
par Yoshida [Yoshida 2000]. Le phénomene de yield point de I'alliage Ti-6Al-4V présente
une sensibilité a la vitesse de déformation plus importante que pour 'acier utilisé par
Yoshida et al. [Yoshida 2000, Yoshida 2008] ou pour les alliages de titane S-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 a la vitesse de déformation accrue du phénomene de yield point
de l'alliage Ti-6A1-4V.

IV.2.1.6 Formulation dans un cas uni-axial

La formulation du modeéle dans le cas uni-axial est présentée dans cette partie. Le
critére de charge proposé avec 1'équation (IV.40) s’écrit alors :

fo=log| =Ry —0gy,  Vo. (Iv.64)
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La loi d’¢élasticité est donnée par :
05 =FEs (sh—e) , Vo, (IV.65)
avec Fy le module d’élasticité associé a la phase ¢.

Les lois d’écoulement s’écrivent alors :

Z% Po , ‘ ZZ¢ Py sign(o) = [¢7| = ZZ¢ b, Yo,  (IV.66)
avec P = <[];a> , Ya = ar, apr (IV.67)
ot pg= Pj\g’” <~§§ > . (IV.68)

Les formulations de I'écrouissage isotrope et des évolutions des parametres métallur-

giques et microstructuraux sont les mémes que pour le modele unifié.

IV.2.1.7 Résumé

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

Formulation multi-axiale Formulation uni-axiale
Critére de plasticité | fy =0 ¢ — Ry — Ug , Yo fo=log| — Ry — O'g , Yo
Loi de Hooke oy = & (52) - sg) , Vo op=Ey (525 - sg)) , Vo
o~ 23 50 y DN g y
g = Zd) ¢ 2 eq p¢ ’ ¢ e = Ed) ¢ Po SZg?’L(O'¢) , Vo
. 1as ./ Ja - ./ fa\"™
Lois d’écoulement avec Po = ( — , Ya=ar,ar | avec po = { ——
K, K,
._ppm f,B -_bplom &nﬂ
et  pg= i <D> et pg = i <D>
Parameétres Ko, = K da;"d
microstructuraux Ko, = Ky L™ avec L =66,7.107% §~*
Parameétres Pm = fm Pt , pt = po+Cp Pgap )
métallurgiques fm= — A D" (fm — fma) fm (0) = fmo

avec ’I'”¢ = p.¢ (1 — b¢ 7"¢) — Q¢ Ty

et R¢:b¢Q¢T¢, V(b

Ecrouissage isotrope T==262¢T¢

TAB. IV.4 — Tableau récapitulatif de la formulation du modéle non-unifié
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IV.2.2 Identification des parametres

Les phases a et 5 ont des compositions chimiques différentes leur conférant des pro-
priétés différentes. Le modele non-unifié, présenté dans la sous-section précédente (sous-
section 1V.2.1), propose de dissocier la part de chaque phase dans le comportement de
I'alliage Ti-6A1-4V. Cela se traduit au travers des modules d’élasticité et des parametres
de résistance et d’écrouissage qui seront présentés dans cette sous-section. L’évolution
de la fraction de dislocations mobiles, liée a la plasticité de la phase 3 et permettant la

prédiction du phénomene de yield point, sera également présentée.

IV.2.2.1 Modules d’élasticité

Les modules d’élasticité des phases « et 5 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 § a 1030°C a également été déterminée durant ces travaux.

A température ambiante, les modules de la phase « sont plus grands que ceux de la
phase 5. Ce qui n’est pas le cas a hautes températures ou, par extrapolation linéaire, le
module de la phase a semble plus faible (6 = 950°C), leurs valeurs étant tres proches &
900°C.

120~ i i i — 120~ T
= Balcaen Ti (a) . . E
4 § Brandes Ti (@) ™ £
U Fréour Ti-5Al-2Sn-2Zr-4Mo-4Cr () ¢
1051 S N ] Fréour Ti-5A1-2Sn-2Zr-4Mo-4Cr (3) |1 105+
O N Joshi Ti (a)
~ Stokes Ti (a)
Mo Stokes Ti (8)
[<To N m ~ N @ Teixeira Ti-5A-2Sn-2Zr-4Mo-4Cr () | [elo) |
—~ S N | W Teixeira Ti-5AI-2Sn-2Zr-4Mo-4Cr (3) Py e © ®
3 “See Essai réalisé Ti-6Al-4V (3) 3 ™
QL ~ < QL ] [ |
S 75 Sl N S 75 §
— ~. —
& RRSGR & &
60 ~O 60 L
N
8,
45¢ - 45( $
S| | ]
S
30+ : : : : — 30+ : : : : :
20 200 400 600 800 950 1030 20 200 400 600 800 950
0 (°C) 0 (°C)
(a) (b) c

Fic. IV.16 — Evolution des modules d’élasticité des phases a et § avec la &
température : (a) données de la littérature, (b) modules utilisés 0 t

Cette étude bibliographique a permis d’obtenir les valeurs des modules d’Young des
phases a et 5 (F1G. 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 modele unifié tel que :

en régime élastique :  E = (Z,, + Za,,) Eo+ 25 Ep . (IV.69)
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On fait alors I’hypotheése que le module d’élasticité de la phase a est valable pour les
morphologies aj et a;; en raison de compositions chimiques tres proches (sous-section
[.1.3.1) et d’'une méme structure cristallographique (sous-section 1.1.1.2).

L’hypotheése choisie au départ pour l'identification est de prendre comme valeur du
module de la phase 5 a 950°C la méme que celle obtenue a 1030°C ou seule la phase [ est
présente. Grace a la loi (IV.69) il est possible d’obtenir le module de la phase o & 950°C.
Les modules aux différentes températures sont obtenus par la méme loi. Les valeurs sont
en accord avec la littérature a température ambiante et tres proches a la température de

800°C.

IV.2.2.2 Parametres liés a la résistance mécanique

Les évolutions des parametres de résistances K; et Ky de la phase v et D de la phase

[ sont présentées en figure [V.17. Pour identifier les parametres K; et K5, une condition

supplémentaire, issue du modele unifié, est ajoutée aux lois d’écoulement additives des
phases « :

K=K, =Ky d, ", (IV.70)

oy

K=K,, =K L™ (IV.71)

arr

ng et ny sont supposés constants quelle que soit la température d’essai.

500, \ \ .
® K n
O K,
400 M2
| |
S 300/ o ©
=) o
G ° -
o = P
100+
o O . o © . (o]0,
L2 e e oo
20 200 400 600 800 950
6 (°C) e

Fic. IV.17 — Evolution des paramétres K1, Ky et D avec la température &
0 t

Le parametre D est obtenu en posant Z3 = 1. La phase a n’a alors plus d’effet sur la
prédiction du comportement mécanique ce qui permet d’identifier D a partir des essais
ayant subi un refroidissement de 60°C/min. La loi des mélanges permet, par la suite de
pondérer I'apport de chaque phase dans le comportement mécanique et de prendre en
compte l'effet de la vitesse de refroidissement. Les évolutions des parametres de résistance
K1, K5 et D alors obtenues sont les mémes que celle de K.
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L’effet de la vitesse de déformation est modélisé grace aux parametres n, qui sont
valables pour les différentes lois d’écoulement auxquelles ils sont associés. L’influence de
chaque phase sur la viscosité de I'alliage ne peut pas étre obtenue avec les essais réalisés.

Les valeurs du coefficient n issues du modele unifié sont donc utilisées pour chaque phase.

IV.2.2.3 Parametres liés a la plasticité de la phase

La loi d’écoulement de la phase [ fait intervenir des parametres de la loi de viscosité
ainsi que des variables métallurgiques relatives aux dislocations (EQ. (IV.51)) qui vont

étre discutés ici.

Pour modéliser le pic du phénomene de yield point, des parametres complémentaires
sont nécessaires pour déterminer la loi d’écoulement de la phase . Les valeurs du vecteur
de Burgers b, 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 parametres liés aux densités de dislocations py, C, et f,,0 sont également issus de
données de la littérature [Wang 2009b]. Enfin, les parametres a,, A et x sont constants et
identifiés a 950°C et 900°C. L’exposant a, est compris entre 0,7 et 1,5 d’apres 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 f,,, il est considéré comme égal a 1. Les parametres
A et k sont alors identifiés aux températures d’observation du phénomene de yield point,
soit 950°C et 900°C.

La fraction de densité de dislocations mobiles f,, évolue entre une valeur initiale f,,o
et une valeur asymptotique f,,, [Yoshida 2000, Yoshida 2012]. La valeur de f,,o est suppo-
sée constante a n’importe quelle température et n’évolue pas sous l'effet du chargement,
soit fo = 4.107%. L’abaissement de la température fait qu’il y a moins de dislocations
susceptibles de se déplacer. La fraction asymptotique des dislocations mobiles f,,, doit
donc diminuer avec la baisse de température. Il y a également une température a partir
de laquelle la fraction des dislocations mobiles n’évolue plus. Nous faisons alors I’hypo-
these qu’a cette température f,,, = fino. Cela permet de ne plus prendre en compte le

phénomene de yield point. L’évolution de la fraction f,,, est donnée en figure I'V.18.
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102

104> ‘ : : : :
20 200 400 600 800 950
6 (°C) €
Fic. IV.18 — Evolution de la fraction asymptotique des dislocation mobiles &
0 t

fma avec la température

Cette évolution montre que le phénomene de yield point n’est plus pris en compte par
le modele a partir de 600°C lorsque la fraction f,,, n’évolue plus. En réalité, des 800°C,
le phénomene n’est plus activé lors de la modélisation en raison d’une fraction de phase
3 trop faible (Z5 = 0,18). C’est alors principalement les mécanismes issus de la plasticité

de la phase a qui déterminent la prédiction du comportement thermomécanique.

IV.2.2.4 Parametres d’écrouissage isotrope

Il est difficile de déterminer pour chaque phase («;, oy, ) U'influence de I’écrouissage
isotrope sur le comportement mécanique global de I'alliage Ti-6Al-4V. Les parametres @),

b et a du modele unifié ont donc été réutilisés pour les trois phases étudiées.

Les valeurs des différents coefficients du modele non-unifié sont résumées dans le ta-

bleau A.5 en annexe.

IV.2.3 Résultats de la simulation

Comme pour le modele unifié, les résultats de la simulation sont comparés température
par température avec les résultats issus des essais mécaniques. La prise en compte par
le modele de l'effet de la température, de la vitesse de déformation et de la vitesse de
refroidissement est présentée et discutée.
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IV.2.3.1 Résultats pour une vitesse de refroidissement de 60°C/min

Les résultats des simulations pour une vitesse de refroidissement de 60°C/min sont
présentés sur les figures 1V.19, IV.20 et 1V.21.

Aux hautes températures, ’ajout de parametres en lien avec les dislocations dans la
loi d’écoulement de la phase § permet de reproduire le phénomene de yield point observé
a 950°C et 900°C (sous-section [I1.4.2). Le premier chargement ainsi que la relaxation
sont alors mieux reproduits qu’avec le modele unifié. Le second chargement en revanche
est mal reproduit. Une solution d’amélioration est proposée en sous-section [V.2.5 pour
prendre en compte 1’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 (phénomeéne décrit
dans la sous-section 111.4.2.1).

Aux autres températures, les résultats sont proches de ceux obtenus avec le modele
unifié. Cela est dii a 'utilisation de certains parameétres du modele unifié pour identifier

les parametres du modeéle non-unifié.

Le modele non-unifié prédit correctement le comportement mécanique de I'alliage Ti-
6Al1-4V apres un refroidissement de 60°C/min.
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Fia. IV.19 — Comparaison des résultats du modele non-unifié/essais méca-
niques a différentes vitesses de déformation, aux températures de : (a) 950°C,

(b) 900°C, (c) 800°C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite)
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Fia. IV.20 — Comparaison des résultats du modele non-unifié/essais méca-
niques a différentes vitesses de déformation, aux températures de : (a) 700°C,
(b) 600°C, (c) 500°C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite)
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Fia. IV.21 — Comparaison des résultats du modele non-unifié/essais méca- 5

niques a différentes vitesses de déformation, aux températures de : (a) 400°C,
(b) 300°C, (c) 20°C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite)
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IV.2.3.2 Résultats a différentes vitesses de refroidissement

Les simulations de 'effet de la vitesse de refroidissement sur le comportement méca-
nique de l'alliage Ti-6Al1-4V sont présentées sur les figures V.22 et 1V.23.

A 900°C, comme pour le modéle unifié, le chargement est globalement moins bien
reproduit pour les essais a 5 et 200°C/min (F1G. IV.22 — (a)) car la loi d’évolution de
I’épaisseur des lamelles n’est pas adaptée aux phénomenes de croissance de lamelles induits
a cette température (sous-sections 11.3.3 et 111.2.3).

Le comportement mécanique est globalement bien prédit pour toutes les vitesses de
refroidissement & 700°C (F1c. IV.22 — (b)) .

A 500°C, 300°C et 20°C, le premier chargement est reproduit de maniére satisfaisante
(F1G. IV.22 — (¢), IV.23). Des écarts de réponses contraintes — temps sont observés durant
la relaxation. Ils proviendraient d’'un mécanisme de fluage primaire du titane activé a
basses températures (sous-sections I11.2.3.3 et IV.1.3.2) que le modele ne peut reproduire.
Le second chargement est moins bien prédit en raison de la mauvaise reproduction de la
relaxation de contraintes et du phénomene PLC qui n’est pas pris en compte.
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Fi1G. IV.22 — Comparaison des résultats du modeéle non-unifié/essais méca- c
niques a différentes vitesses de refroidissement, aux températures de : (a)
0 ‘Q>‘ t

900°C, (b) 700°C, (c) 500°C. Essais complets (gauche) et relaxations seules
(droite)
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5,60,200°C /min || 300°C || 102 s

5,60,200°C /min || 300°C || 102 s~

700 700
Mm
600 600 1
A A AA A A A AAAA A A A AA A MMA AA A A4
VY Y Y VYV Y Y ey
__450¢ 1 __450¢ v
3 3
5 3
= Exp. 5°C/ S Exp. 5°C/)
~ L v Exp. 5°C/min ~ L v Exp. 5°C/min .
s} 800 Mod. 5°C/min () 300 —— Mod. 5°C/min
< Exp. 60°C/min < Exp. 60°C/min
— Mod. 60°C/min — Mod. 60°C/min
4 Exp. 200°C/min A Exp. 200°C/min
150 — Mod. 200°C/min | 150 — Mod. 200°C/min |
0 : : : 0 : : :
0 0.005 0.01 0.015 0.02 0 150 300 450 600
£ t(s)
(a)
5,60,200°C/min || 20°C || 1072 s~ 5,60,200°C/min || 20°C || 1072 571
975 w w \ 975 ‘ ‘ ;
800+ 1 800 SRS A f\;m?
= 600 v Exp.5°C/min | = 600 v Exp.5°C/min |1
D~4 Mod. 5°C/min ll4 —— Mod. 5°C/min
< Exp. 60°C/min < Exp. 60°C/min
E —— Mod. 60°C/min E —— Mod. 60°C/min
~ | A Exp. 200°C/min || ~ | A Exp. 200°C/min ||
b 400 — Mod. 200°C/min & 400 — Mod. 200°C/min
200t 1 200 1
O L L L 0 L L L
0 0.005 0.01 0.015 0.02 0 150 300 450 600
€ t(s)
(b)
Fia. IV.23 — Comparaison des résultats du modéle non-unifié/essais méca- €

niques a différentes vitesses de refroidissement, aux températures de : (a)
300°C, (b) 20°C. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite) 0 ‘E >t

IV.2.4 Analyse du processus d’identification

Les mémes analyses que pour le modele unifié sont présentées. Elles concernent la mise
en place d'un critere d’estimation de 'erreur sur la prédiction des essais par le modele
non-unifié et la validité de sa réponse pour des températures intermédiaires en faisant
I’hypothese 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 modele non-unifié sur les essais a différentes vitesses de
déformation, issus d’un refroidissement de 60°C/min, sont présentées dans le tableau I'V.5.
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La prédiction du premier chargement et de la relaxation est améliorée a 950°C et 900°C
du fait de la prise en compte du phénomene de yield point. Les erreurs sont faibles. Les
autres températures sont globalement bien reproduites.

1072 571 1073 s71 107% 571
C*|R' Rc'|EC*| C R | Rc | EC C R | Rc | EC
950 | 8,4 19,5 | 17 26,6 | 9,7110,9| 129 | 14,8 || 24,3 | 19 27 | 28,8
900 | 44|35 154| 192 | 76| 6,5 | 14,7139 || 19,6 | 9,3 | 22,6 | 22,9
800 | 81|81 | 91| 141 831|122 | 89 |10,7 | 109 | 82| 97| 9,6
700 | 2,2 15,1 49 441 81| 741122115 | 11,9 | 4,1 | 12,8 | 12,5
600 | 5,1 51| 39| 10,7 3,1 | 39| 8 ) 1041 35| 99| 83
500 | 1,4 | 5,1 | 2.2 6,4 - - - - - - - =
400 |1 2,3 | 14| 24 3,9 - - - - - - - -
300 | 3,125 2 3,6 - - - - - - - -

202,108 2,1 3,71 26| 19| 1,8| 2,3 - - - -

6 (°C)

TAB. IV.5 — Estimations des erreurs commises [%] par le modeéle non-unifié
pour chaque température et chaque vitesse de déformation, obtenues par m
le critére || - |2 0 t

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

5°C/min 60°C/min 200°C/min
C'| R*| Re* |[EC*| C |R |Rc | EC C |R |Rc | EC
900 | 93139121 ] 247 4435154192 12464131269
700 | 5 9 6,4 125 || 22|45 | 5 4,5 2,881 13,1 11
500 4 | 49| 46] 103 14]51] 22| 64 24]56] 49| s
300 23] 68] 69| 76| 3125 2 | 36| 144 | 74] 36
20| 3 1,5 3,3 43 21108 21| 3,7 39]08]| 2,7 4,6
€

g (°C)

TAB. IV.6 — Estimations des erreurs commises [%] par le modeéle non-unifié
pour chaque température et chaque vitesse de refroidissement, obtenues par |
le critere || - |2 0 t

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

4. C: Chargement (¢! = 0 4 1%), R : Relaxation (maintien & ' = 1%), Rc : Rechargement (¢! = 1
a 2%), EC : Essai complet (g8 = 0 a 2%)
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prise en considération. Aux autres températures, le modele reproduit correctement le
comportement mécanique de I'alliage Ti-6Al-4V.

IV.2.4.2 Validité d’une interpolation linéaire des coefficients

Les coefficients du modele sont interpolés linéairement a des températures intermé-
diaires a celles utilisées pour I'identification afin de vérifier la robustesse du modele pour

une utilisation dans un code de calculs par éléments finis.

De 950°C a 900°C le résultat de l'interpolation linéaire montre une diminution pro-

gressive du phénomene de yield point (F1G. 1V.24).

Aux autres températures, les tendances des résultats de cette interpolation sont

adéquation avec le comportement mécanique analysé dans le chapitre I11.

60°C/min || 6 | 1072 s7!

950 T T T 950 T T T
— 2OOC 2000
900 - — 160°C - 900 - - 160°C -
300°0 —— 300°C
— — 35000 — — 350°C
—— 400°C — 400°C
— — 450°C — — 450°C
—— 500°C —— 500°C H
— — s850°C |/ === — — 550°C
750 H —— 600°C , ] 750 600°C 17
— — 650°C -1 | — — 650°C
700°0 | —— 700°C
— — 750°C | _ — — 750°C
—— 800°C e e it —— 800°C |
_ 850°C - 850°C
600 H — 900°C 600 ——— 900°C |
R 92500 - 925°C
—— 950°C
i~
S
~ 450
300
150
0
0 0.005 0.01 0.015 0.02
€

60°C/min || 6 | 1072 s7!

€1n

Fic. 1V.24 — Simulation des températures intermédiaires par interpolation

linéaire des coefficients du modéle non-unifié .
relaxations seules (droite)

Essais complets (gauche) et g
0
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IV.2.5 Extension du modele pour 950°C : effet du temps

Comme il a été discuté précédemment (sous-section IV.2.3.1), le pic issu du phénomene
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 111.3.3.2). 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 1’essai [Smallman 2014], ce qui entraine l’apparition d’un nouveau pic de

contraintes lors du second chargement.

Dans le modele non-unifié, la densité de dislocations mobiles p,, intervient dans la
loi d’écoulement de la phase 8 (EQ. (IV.51)). La fraction des dislocations mobiles f,,,
associée a cette densité, évolue pendant le pic du phénomene 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,
Sandstrom 1974, McQueen 1984]. Cependant, dans 1’état actuel du modele, il n’y a pas de
restauration statique associée a la fraction des dislocations mobiles. De maniére analogue
a l’écrouissage isotrope, la restauration statique est ajoutée a l’équation (IV.62) pour
prendre en compte I'évolution du nombre des dislocations mobiles durant le temps de

maintien en déformation, tel que :

fm:_)‘ @E(fm_fma)_,ufmd ) (IV?Q)
avec 1 et 0 des parametres liés a la restauration statique et identifiés sur le second pic.

Le résultat de cette nouvelle formulation du modele est présenté sur la figure V.25 avec
les essais réalisés a 950°C.

950°C || 1074,1073,1072 57! 950°C || 1074,1073,1072 57!

60 : 60 :
> Exp. 1025’ > Exp.102s”
— Mod. 1025 — Mod. 1025
¢ Exp.10°%s" o Exp.10°s”
— Mod. 103 &' — Mod. 103 &1
Exp. 10*s™ |4 45+ Ex '10-4 s ]
Mod. 107* s MOpd‘ 104 g
=
&
= 30
s}
[ 15
F‘
) | | | —
0 0.005 0.01 0.015 0.02 0 150 300 450 600

0
€ t(s)

FiG. IV.25 — Prédiction du comportement a 950°C apres ajout d’'un terme de
restauration statique. Essais complets (gauche) et relaxations seules (droite) m
t

136



1V.3 CONCLUSIONS PARTIELLES

IV.3 Conclusions partielles

Dans ce chapitre, le comportement mécanique monotone quasi-statique de ’alliage

Ti-6Al1-4V lors d'une trempe a été prédit par deux modeles de comportement différents :

— un modele unifié qui permet une simulation du comportement de I’alliage dans son
ensemble,

— un modele non-unifié qui utilise des parameétres microstructuraux afin de produire

des résultats de simulation plus fideles a la réalité physique du comportement

thermomécanique du matériau.

Modéle unifié

Un modele de comportement élasto-visco-plastique est proposé et ses parametres sont
identifiés & différentes températures. Des conditions de temps/température et temps,/dé-

formation (6, @ et ) ont été modélisées.

Le modele décrit bien I'effet de la température et de la vitesse de déformation pour le
domaine de températures compris entre 800°C et 20°C.

L’ajout d’un parametre de restauration statique dans le modele permet de mieux dé-
crire le comportement a chaud du matériau notamment durant le maintien en déformation

et lors des essais sous sollicitation mécanique lente.

L’ajout de variables microstructurales décrivant 1’évolution de I’épaisseur des lamelles
ayr permet de prendre en compte l'effet de la vitesse de refroidissement sur la réponse
mécanique de l'alliage Ti-6Al-4V.

Modeéle non-unifié

Un modele de comportement non-unifié, basé sur une loi des mélanges de phases (ay,

agr, ) a été proposé et identifié pour différentes conditions thermiques et mécaniques (6,
0 et €).

Le modele 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 a I’exception de 'adoucissement du

matériau (relaxation des contraintes) aux basses températures.

Une loi des mélanges a été proposée afin de décomposer plus fidelement le comporte-
ment inélastique de chaque phase. La taille de nodules a; et 'épaisseur de lamelles a;;
permettent de reproduire la résistance mécanique de I'alliage. Une loi d’évolution de la
densité de dislocations mobiles a été introduite dans la loi d’écoulement de la phase
pour modéliser le phénomene de yield point. La formulation de cette loi a été modifiée afin
prendre en compte le phénomene de restauration statique ainsi que la grande sensibilité
a la vitesse de déformation du phénomene de yield point de I'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 I’ensemble du procédé d’obtention d’une piece en alliage Ti-6A1-4V
(mise en forme, usinage et détensionnement). Ces travaux se sont focalisés sur I’étude du

refroidissement apres matrigage (lors de la mise en forme).

Dans ce manuscrit, nous avons présenté une méthodologie de caractérisation et d’ana-
lyse de I’évolution microstructurale et du comportement mécanique de I'alliage Ti-6A1-4V
lors d’un refroidissement contrélé depuis une température sub-transus /3. Les conclusions
de ces résultats expérimentaux nous ont permis, par la suite, de proposer deux modeles
de comportement mécanique prenant en compte I’évolution de la microstructure afin de
prédire au mieux la réponse mécanique d’une piece industrielle massive soumise a 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 1’évolution micro-
structurale en température de l'alliage Ti-6A1-4V 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 I’évolution microstructurale de I'alliage Ti-6A1-4V 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 ’alliage en température.
En effet, le matériau présente un comportement visqueux au-dessus de 500°C (grande
sensibilité a la vitesse de déformation) et un comportement plastique avec écrouissage en
dessous de 800°C. L’effet de la restauration statique sur la réponse mécanique de 'alliage
Ti-6Al-4V a été déterminé. De plus, un phénomene de yield point a été observé a tres
hautes températures et son origine physique a été discutée. Enfin, des écarts de résistance
mécanique ont été observés sur des essais menés a une méme température et ayant subi un
refroidissement préalable a une vitesse différente. Cet écart de contrainte a été relié¢ a des
épaisseurs de lamelles oy différentes dont la finesse et le nombre important provoquent
un blocage plus conséquent du mouvement des dislocations entrainant une résistance de
I’alliage plus importante.

Les épaisseurs des lamelles aj; 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 o a également été déterminée, celle-ci n’évolue pas au cours du refroidissement.
Les fractions de phases a (a et agy) et 5 ont aussi été obtenues par analyse d’images.
Elles évoluent rapidement pendant le refroidissement dans le domaine de transformation

B—a, entre 950°C et 800°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, ’apport local de
chacun sur la prédiction de la réponse mécanique de l'alliage. Les hypotheses permettant
I'identification des parametres des modeles ont été présentées. Les résultats des simulations
des modeles ont ensuite été comparés aux résultats expérimentaux pour les différentes
conditions d’essais menées et la validité des modeles a été discutée.

L’approche unifiée utilisée considere un modele élasto-visco-plastique avec écrouissage
isotrope. Un parametre de restauration statique a été ajouté a la loi d’écrouissage afin
de prendre en compte 'accommodation du matériau aux hautes températures se tra-
duisant généralement par une baisse du nombre de dislocations et donc une diminution
de 'écrouissage. La loi d’évolution reliant 1'épaisseur des lamelles a;; avec la vitesse de
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refroidissement a été intégrée a la loi d’écoulement additive proposée afin de prédire le
comportement mécanique de l'alliage lors de refroidissements a des vitesses différentes.
Le comportement mécanique de 'alliage Ti-6A1-4V est globalement bien décrit sur ’en-
semble des températures a ’exception des hautes températures ou le phénomene de yield

point ne peut étre reproduit avec le premier modele proposé.

L’approche non-unifiée permet d’'intégrer, dans le modele de comportement, des pa-
rametres 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 'alliage de maniere plus fidele. La phase a et ses interfaces avec
les autres phases (ou avec elle méme) sont généralement reliées a la plasticité des al-
liages de titane. Les parametres microstructuraux de la phase o ont donc été associés aux
parametres 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 § permettant ainsi de modéli-
ser le phénomene de yield point. De plus, une piste d’amélioration de cette loi d’évolution
des dislocations mobiles a été proposée avec 'ajout de parametres de restauration sta-
tique permettant de prédire le second pic du phénomene de yield point. Celui-ci apparait
apres un temps de maintien en température sans déformation importante (relaxation de
contraintes). Le comportement mécanique est globalement bien reproduit avec le modele
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 a la température d’essai. Cela permet notamment d’expliquer
et de modéliser certains mécanismes de déformation. Toutefois, I’évolution microstructu-
rale observée a 900°C, dans le domaine de transformation S—«, nécessiterait une étude
approfondie. En particulier, il serait intéressant de déterminer, en fonction du temps passé
a cette température d’essai, le taux de transformation et les dimensions des morphologies
des phases. Ainsi, il serait possible de modéliser de maniere plus juste le comportement
mécanique a 900°C pour différentes vitesses de refroidissement durant tout 1’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
piece industrielle peuvent étre soumises alternativement a 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 étre entrepris. Cela permet-

trait d’étendre la gamme d’utilisation du modele de comportement.

Modélisation et simulation du comportement mécanique

Une validation des modeles a été proposée au travers d’une estimation des erreurs
commises par le modele et d’une interpolation linéaire des coefficients du modele a des
températures intermédiaires non utilisées pour I'identification des parametres. Pour s’as-
surer de la robustesse des modeles proposés pour la prédiction du comportement méca-
nique de I'alliage Ti-6A1-4V lors du refroidissement, il serait intéressant de confronter ces

résultats pour des conditions de chargements anisothermes.

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

industrielles.

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

Une méthodologie d’identification et de modélisation du comportement mécanique de
'alliage Ti-6Al-4V, ayant subi un traitement thermique différent (mise en solution dans le
domaine ), est proposée en annexe D. Cette méthodologie est basée sur ’'approche non-
unifiée proposée précédemment pour prédire le comportement de I’alliage Ti-6Al-4V traité
a+p. Cette annexe montre qu’il est possible, en changeant simplement les parametres
microstructuraux du modele de prédire de maniere plutot correcte la réponse mécanique
de lalliage Ti-6A1-4V traité .

Cependant, il serait nécessaire de réaliser une étude approfondie des évolutions de
microstructure et de comportement mécanique durant le refroidissement (comme pour le
traitement a+f) pour confirmer la bonne prédiction du modele et les hypotheses d’iden-

tification proposées.
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ANNEXES

B Annexe des micrographies

Les micrographies des essais sont présentées température par température en complément
du chapitre I1I. 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 200°C/min) & cing températures
différentes (900, 700, 500, 300 et 20°C). Les micrographies sont présentées sur les figures B.1 a
B.5.

5°C/min || 900°C || 10=2 s~ 1! 60°C/min || 900°C || 10=2 s~ 1! 200°C/min || 900°C || 10=2 s—!

S

e
(a) (b) (©)
£
F1a. B.1 — Micrographies a 900°C & différentes vitesses de refroidissement :
(a) 5°C/min, (b) 60°C/min, (c) 200°C/min [attaque Kroll | MEB | x 2000] 0 "

& S\ S s
WD | spot
15.00kV | ETD | 58mm | 40

WD ] E v f[me 2

o B HV
x | 1500k | ETD | 45mm | 40 000

Fia. B.2 — Micrographies a 700°C a différentes vitesses de refroidissement :

(a) 5°C/min, (b) 60°C/min, (c) 200°C/min [attaque Kroll | MEB | x 2000] 0 "
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5°C/min || 500°C || 10=2 s—1! 60°C/min || 500°C || 10=2 s~1! 200°C/min || 500°C || 102 5!

I 5 2 % ; '_ ;

(a) (b) (c)

£
Fia. B.3 — Micrographies a 500°C a différentes vitesses de refroidissement :
(a) 5°C/min, (b) 60°C/min, (c) 200°C/min [attaque Kroll | MEB | x 2000] 0 & ;

5°C/min || 300°C || 10=2 s~ 1 60°C//min || 300°C || 10=2 s~ 1! 200°C/min || 300°C || 102 s~ !

2 o
HV  ['spot [ det | WD
x | 15.00kv | 4.0 | ETD | 5.5mm

mag @| HV | det | WD |spot
2000x | 10.00kv | ETD | 45mm | 40

"

(a) (b) (c)

£
Fia. B.4 — Micrographies a 300°C a différentes vitesses de refroidissement :
(a) 5°C/min, (b) 60°C/min, (c) 200°C/min [attaque Kroll | MEB | x 2000] 0 “&‘t

- et : ? S & : AFC N ALY
det | WD po — WD | spot
mm | 4.0

F1G. B.5 — Micrographies a 20°C a différentes vitesses de refroidissement : (a)
5°C/min, (b) 60°C/min, (c¢) 200°C/min [attaque Kroll | MEB | x 2000] P ‘&‘t
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B.2 Effet de la température

Neuf températures ont été étudiés. Les micrographies de chaque essai sont présentés sur la
figure B.6.

60°C/min || 950°C || 1072 s~ 1 60°C/min || 900°C || 10=2 s~ 1! 60°C//min || 800°C

| 1072 571

i ak A < ARSI
mag @ o [mag @| HV | spot | det
2000x | 15.00kV 40 ETD | 46 mm 25 | 2000x | 15.00kv | 40 | ETD | 7.4mm

(d) (e) ()

mag @ | pot - & HV spo| det | WO |
5050 | 1500k | €D | 5.1 mm | 40 | 2000 | 1500 | %0 | €10 | 55mm

F1G. B.6 — Micrographies a différentes températures : (a) 950°C, (b) 900°C, (c)
800°C, (d) 700°C, (e) 600°C, (£) 500°C, (g) 400°C, (h) 300°C, (i) 20°C [attaque
Kroll | MEB | x 2000] 0 t
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C Détail des étapes d’identification du modele unifié

Les étapes relatives a l'identification des parametres du modele unifié, discutées dans la

sous-section 1V.1.2.1, sont exposées sur la figure C.1.

60°C/min || 700°C || 1074,1073,1072 s~ 60°C /min || 700°C || 1074,1073,1072 s~
350 Paramétres‘utilisés 1 E, K, n ‘ 350 Paramétres‘utilisés :E, K, n ‘
300( pors” e 300}
_ 225 — 225 > Exp. 10257 |1
S S — Mod. 102 5™
&~ & o Exp.10°%s
\% ;_/ — Mod. 10°%s™
o 1501 o 150 | Exp.wf’ds'f1 7
1 Mod. 10 s
§ — Mod. 1025
751 g I;/ ¢ Exp. 108 4 75
I 4 ~— Mod. 103%™ e
J J Exp. 10 5 — T VTETRHE ¢ o LSRR
i Mod. 10 s°f
0 : ‘ ‘ 0 : : :
0 0.005 0.01 0.015 0.02 0 150 300 450 600
£ t(s)
(2)
60°C/min || 700°C || 1074,1073,1072 57! 60°C/min || 700°C || 1074,1073,1072 57!
350 Parametres htilisés :E, K, n, o Q, ‘ 35 Paramétres‘utilisés :E, K, n, o, Qb ‘
3001 300¢
> Exp. 1025
— Mod. 1025s™
L o Exp.10°sT ||
= 225 = 225 — Mod. 103%™
a a Exp. 10* s
2 g 2 k Mod. 10 5™
b 1501 é’g o 150".\ o
g > .
j Z 5’:? > Exp. 1025’ \
g — Mod. 1025™
7571 E ® Exp.10%sT | 7571
| ' ~— Mod. 103 s R RS s
J J Exp. 10 TR T B b by gl
4 Mod. 10 s
0 ‘ ‘ ‘ 0 : : :
0 0.005 0.01 0.015 0.02 0 150 300 450 600
€ t(s)
(b)
60°C/min || 700°C || 104,107,102 57! 60°C/min || 700°C || 1074,1073,1072 57!
Paramétres‘utilisés :E, K, n, o, Q, b,‘a Paramétres‘utilisés :E, K, n, o, Q, b,‘a
3001 300
__225¢ 225 > Exp. 10257 ]
S S — Mod. 1025s™
& & 9 Exp.10°%s”
% 150 % 150 — Mod. 103%™
r Exp. 10457 |]
© © Mod. 10 s
75t F * Exp. 1055 |1 751
g — Mod. 10° s
J Exp. 104 s™ EREL
i Mod. 10 s
0 ‘ ‘ ‘ 0 : : :
0 0.005 0.01 0.015 0.02 0 150 300 450 600
£ t(s)
()

F1G. C.1 — Simulation des parameétres du modele unifié (a) étape 1, (b) étape €
2, (c) étape 3; sur les essais complets (gauche) et sur les relaxations seules m
0 t

(droite)
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ANNEXES

D Perspectives : Modélisation du comportement mé-
canique de DPalliage Ti-6Al-4V traité

Le modele non-unifié, présenté dans le chapitre IV, a permis de prédire le comportement
mécanique de l'alliage Ti-6A1-4V lors du refroidissement cléturant I’étape de matrigage. Les
coefficients du modele 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 a chaque application [Liitjering 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 'alliage Ti-6Al-4V pour un autre traitement thermique en changeant
seulement quelques parameétres bien spécifiques du modele de comportement. C’est ’objet de

cette partie de I'annexe.

D.1 L’alliage Ti-6Al-4V traité thermiquement Super-Transus 3

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 B est présenté sur la figure D.1. Il se
distingue du traitement a+f présenté précédemment (F1G. I1.1) par 'ajout d’une étape de mise
en solution super-transus [ dont la finalité est I'obtention d’une microstructure lamellaire a+f
en fin de refroidissement (F1G. D.2).

940°C 950°C. 2 h

730°C

Mise en
Forgeage Matricage solution Revenu

t

Fi1c. D.1 — Traitement thermomécanique industriel 8
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D.1.2 Matrice d’essais

La matrice d’essai réalisée lors du refroidissement cléturant I’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 a+f présentée dans le chapitre I1I.

60°C/min || 20°C || 102 s~ ! - (Sﬁl)
s | 0 ("C/min) 0 (°C) -
1072 1074
N/ab7 1030 2C1C6 2C1D5
60 950 2C1C5H 2C1D7
5} 2C1H3
60 900 2C1B5 2C1D6
200 2C1HS8
\ 60 800 2C1C9 2C1D4
e 1000x | 15.00kV | ETD | 5.1 mm 4.0 0° 2C186_20B_10-2 5 2C1G8
Fic. D.2 — Microstructure obte- 60 700 2C1C3 2C1D3
nue & 20°C apres un refroidisse- 200 201C4
ment de 60°C/min depuis une tem-
pérature super-transus (1030°C) [at- 60 600 2C1D2 2C1D8
taque Kroll | MEB | x 2000] ) 2C1H4
60 500 2C1C4
€ 200 2C1H9
& 5 2C1I3
0 t 60 300 201C7
200 2C114
5) 2C1D9
60 20 2C1B6
200 2C1G2
g

Fi1g. D.3 — Récapitulatif des essais de trac-
tion/relaxation/traction réalisés apres un
traitement thermique (8

5. Non applicable : aucun refroidissement n’a été réalisé.
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D.2 Identification des parameétres

Les différentes hypotheses 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
E, et Ejg identifiés précédemment sont conservés. Les valeurs des limites d’élasticité vraies sont

également conservées.

La mise en solution dans le domaine 3 et le refroidissement qui en découle entraine une
microstructure différente de la microstructure obtenue par un traitement a+/3. Ainsi les frac-
tions de phases sont différentes en raison de l’absence de phase « sous forme nodulaire (ay).
Les épaisseurs des lamelles pour les trois vitesses de refroidissement étudiées sont également
différentes. Il est donc nécessaire d’identifier a nouveau les parametres microstructuraux qui
changent d’un traitement a l'autre. Lors du refroidissement, l’alliage traverse le méme 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 a plusieurs reprises (sous-sections 1.2.1 et I11.2.3)
que les morphologies des phases (notamment la phase «) et leurs dimensions jouent un role
majeur dans la plasticité de l'alliage. Ainsi, nous faisons 'hypotheése que, d’un traitement a
l’autre, les parametres oy, Ko, n et D, permettant de modéliser la résistance mécanique de
Palliage Ti-6A1-4V restent inchangés. Cela signifie qu’un éventuel écart de résistance mécanique
entre les alliages issus des deux traitements (a4 et () est modélisé seulement grace a la

modification des parametres microstructuraux qui different d’un traitement a l'autre (L et Zy).

Les coefficients de ’écrouissage isotrope et de la restauration statique identifiés précédem-
ment sont conservés, de méme que ’ensemble des parametres associés au mouvement des dislo-

cations.

Au final, seul I’épaisseur des lamelles L ainsi que les fractions des différentes phases Zj
changent avec le traitement .
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D.3 Résultats de la simulation

Les résultats des simulations du modéle non-unifié avec les coefficients identifiés pour l'alliage
Ti-6Al-4V traité 8 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 60°C/min

Les résultats des simulations pour un refroidissement préalable de 60°C/min sont présentés
sur les figures D.4 a D.6.

Le phénomene de yield point est difficile a reproduire pour les essais menées a 1030°C, 950°C,
et 900°C & une vitesse de sollicitation de 1072 s~1. Sur les éprouvettes traitées a4 43, le phénomene
de yield point est composé d’un pic suivi d’'un adoucissement jusqu’a 1% de déformation totale,
adoucissement qui se poursuivrait sans ’étape de relaxation. Dans le cas du matériau traité
B, le phénomene de yield point présente un pic, un adoucissement suivi tres rapidement d’un
durcissement de I’écrouissage du matériau. Le modele ne permet pas de reproduire le phénomene
de yield point de I'alliage Ti-6A1-4V traité 5 en gardant les parameétres associés au mouvement
des dislocations utilisés pour l'alliage Ti-6Al-4V traité a+5. En revanche les relaxations sont
bien reproduites a ces trois températures.

Pour les températures de 800°C, 700°C et 600°C, le modele a tendance, sur le premier char-
gement, a sous estimer la contrainte. La relaxation est globalement bien reproduite ainsi que le
second chargement pour les essais réalisés a 800°C et 700°C.

Les résultats des simulations pour les essais réalisés a 500°C, 300°C et 20°C permettent une
bonne prédiction du comportement sur le premier chargement. La relaxation est bien reproduite
sur I'essai a 300°C et assez bien reproduite sur l'essai a 20°C. Le second chargement est bien
reproduit sur l'essai a 20°C.
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1030°C || 10741072 571

1030°C || 10741072 s~

30 ‘ ‘ 30
y el ppbrEy
24° . 24§ 1
S 18] o [ Eaere < 18t eyent
5 p.10“s > Exp.10“s
% ! "5 |— Mod. 1025 & — Mod. 1025
= b Exp. 104 s ;_/ Exp. 107 s
s 12 b Mod. 10* s || o 12k Mod. 104 s ||
6 ] 65 1
P
05‘ ‘ ; ‘ 0 e z N .
0 0.005 0.01 0.015 0.02 0 150 300 450 600
€ t(s)
(a)
950°C || 10741072 s7! 950°C || 104,102 57!
60 ‘ : : 60 ‘ : ‘
> Exp.102s” > Exp.102s”
— Mod. 10%s™ — Mod. 1025
Exp. 108" Exp. 10 s
Mod. 10 s Mod. 10*s™
450 1 45} ]
IS o > :b > >: > >
— > >ob ! <
‘f >>Z> g,fib»b»b»b»b»b»bﬁ o l>>>>fi > ‘f
E 30 1 % 30 1
S ©
15 . 15 §
/ | —
0 ‘ . . OL i o ¥ > L3 > > > oy
0 0.005 0.01 0.015 0.02 0 150 300 450 600
€ t(s)
(b)
60°C/min || 900°C || 107%,1072 s+ 60°C/min || 900°C || 104,102 s~
85 : : : 85 : : :
7571 1
60T 1
> Exp. 102 /g > Exp. 1025
Mod. 102 s™ |1 &5 Mod. 10%s™ |1
2 Exp. 104 3 2 Exp. 1045
Mod. 10 s™ 5 Mod. 10*s™
4 30 4
Wuﬂ%ﬁ&mm
4 15 4
0 . | . L0 2w —— —
0 0.005 0.01 0.015 0.02 0 150 300 450 600
5 t(s)
(o)
F1a. D.4 — Comparaison des résultats du modéle non-unifié/essais mécaniques c

issus du traitement thermique S a différentes vitesses de déformation, aux
températures de : (a) 1030°C, (b) 950°C, (c) 900°C. Essais complets (gauche)
et relaxations seules (droite)
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60°C/min || 800°C || 104,102 s
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Fi1a. D.5 — Comparaison des résultats du modéle non-unifié /essais mécaniques c

températures de : (a) 800°C, (b) 700°C, (c) 600°C. Essais complets (gauche)

issus du traitement thermique S a différentes vitesses de déformation, aux I
. . 0 t
et relaxations seules (droite)
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60°C/min || 500°C || 1072 s~
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F1a. D.6 — Comparaison des résultats du modéle non-unifié/essais mécaniques
issus du traitement thermique S a différentes vitesses de déformation, aux
températures de : (a) 500°C, (b) 300°C, (c) 20°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 modeéle ne prend pas en compte les évolutions des épaisseurs lamelles durant

les essais a 900°C. Les chargements et rechargements sont donc mal reproduits. En revanche,

la relaxation est bien prédite. A 700°C, les contraintes pour les premier et second chargements

sont sous estimées mais la relaxation est bien reproduite.

A 500°C, le premier chargement et la relaxation sont globalement bien prédits. A 300°C, le

modele reproduit de maniére assez correcte les essais issus des refroidissements a 5 et 60°C/min.

A 20°C, le comportement simulé est globalement proche de celui obtenu expérimentalement.
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< Exp. 60°C/min S 30 — Mod. 200°C/min | |
Mod. 60°C/min
4 Exp. 200°C/min
Mod. 200°C/min
4 15 4
0 . . 0 TN e p—1 it —d—iig
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0 0.005 0.01 0.015 0.02 0 150 300 450
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F1a. D.7 — Comparaison des résultats du modéle non-unifié/essais mécaniques
issus du traitement thermique § a différentes vitesses de refroidissement, aux
températures de : (a) 900°C, (b) 700°C. Essais complets (gauche) et relaxations

seules (droite)
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5,60, 200°C/min || 500°C || 1072 s~
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F1a. D.8 — Comparaison des résultats du modéle non-unifié/essais mécaniques
issus du traitement thermique § a différentes vitesses de refroidissement, aux
températures de : (a) 500°C, (b) 300°C, (c) 20°C. Essais complets (gauche) et
relaxations seules (droite)
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D.4 Conclusions

En résumé, le modele non-unifié permet de prédire, de maniere relativement correcte, le
comportement mécanique en température de l'alliage Ti-6Al-4V traité 5 si I’on considere que la
modélisation a été réalisée sans identification des parametres sur les courbes expérimentales o—.
L’utilisation de parametres microstructuraux semble étre une des clefs majeures permettant de

prédire le comportement d’un alliage sous différents traitements thermiques.

Cependant, méme si le modele semble bien prédire le comportement mécanique de l'alliage
traité [, 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 'approche non-unifiée proposée et de la rendre plus
robuste pour décrire le comportement d’un alliage Ti-6Al-4V subissant différents traitements

thermiques.

177






COMPORTEMENT THERMOMECANIQUE ET EVOLUTION MICROSTRUCTURALE
D'UN ALLIAGE TI-6AL-4V FORGE a+f3, DURANT LA TREMPE :
EXPERIMENTATIONS, ANALYSES ET MODELISATION

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
a mafitriser et a prédire la création des contraintes résiduelles pour les pieces de structure en alliage de titane.

Les contraintes résiduelles peuvent étre générées notamment durant la trempe qui suit les traitements ther-
momécaniques. L’objectif de cette étude est d’étudier le comportement mécanique ainsi que 1’évolution micro-
structurale de 'alliage Ti-6Al1-4V, induits par le refroidissement depuis le domaine a+f, 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 ’alliage Ti-6Al-4V sous différentes conditions
mécaniques et thermiques. Ce moyen a permis la réalisation d’essais de traction/relaxation/traction a différentes
températures.

Paralléelement, une étude par analyse de micrographies a permis de quantifier les fractions de phases « et
[ ainsi que les épaisseurs de lamelles ars lors du refroidissement. Les observations ont pu étre confrontées aux
résultats des essais mécaniques afin d’expliquer 'influence du traitement thermique sur la résistance du matériau.

Deux modeles de comportement ont été proposés pour prédire la réponse thermomécanique de ’alliage Ti-
6Al1-4V a l'issue de cette analyse. Le premier est un modele élasto-visco-plastique incluant un 1’écrouissage isotrope
prenant en compte ’adoucissement par restauration statique du matériau. Il est valable pour différentes vitesses
de refroidissement. Le second est un modele non-unifié basé sur une loi des mélanges de phases. Il reproduit
plus fidelement le comportement mécanique et permet notamment de modéliser le phénomene de yield point par
I'intermédiaire du mouvement des dislocations mobiles.

Mots clefs : Alliage de titane (Ti-6A1-4V), Comportement thermomécanique, Microstructure, Lois de com-
portement, Modélisation, Traitement thermique.

THERMOMECHANICAL BEHAVIOUR AND MICROSTRUCTURAL EVOLUTION
OF A FORGED a+ — 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 a4+ 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 o and 8 phases and ay; 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-6A1-4V 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-6A1-4V), Thermomechanical behaviour, Microstructure, Mechanical behaviour
models, Modelling, Heat treatment.
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