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I. Historique des CMM

Les composites a matrice métallique (CMM) représentent une classe de matériaux constitués d’'une
matrice métallique et de renforts généralement de nature céramique. L'intérét des CMM est
d’allier les propriétés des métaux (par exemples: ductilité, ténacité) a celles des renforts
céramiques (par exemples : rigidité, résistance a I'usure, résistance en température) (Miserez et al.
2004).

Les CMM ont fait leur apparition dans les années 1960 poussée par le développement de
I"aéronautique et I'aérospatiale. Les premieres études ont porté sur les CMM a renforts continus
(fibres longues) en raison de |'arrivée sur le marché des fibres en bore et en carbure de silicium de
tres grandes résistances mécaniques. Cependant les applications sont restées de niche en raison de
la complexité et du colt de fabrication de ces matériaux (Donaldson & Miracle 2001). Dans les
années 1980, l'effort de recherche sur les CMM s’est renouvelé grace aux études sur les
composites a matrice métallique a renforts discontinus (particules ou fibres courtes). Ces
matériaux ont par la suite pris de I'importance grace aux avantages suivants (Clyne & Withers 1995;
Miracle 2005) :

e Ladisponibilité de renforts peu colteux (SiC, Al,Os, TiC)

e la possibilité d’utiliser des méthodes conventionnelles de métallurgie

e Les propriétés quasi-isotropes des CMM discontinus
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La plupart des recherches ont été consacrées aux composites a matrice aluminium en raison de
leur faible densité, leur faible colt et de leur réactivité limitée avec les renforts. Ces CMM ont
d’ailleurs trouvé de nombreuses applications dans I'automobile, I'aéronautique et la défense
(Tjong & Ma 2000). Cependant, pour des piéces fortement chargées ou travaillant a haute
température, il est nécessaire de faire appel aux CMM a matrice titane (cf. Fig. I. 1). Ce groupe de
CMM fait actuellement I'objet de nombreuses recherches visant a la fois a développer les
méthodes d’élaboration ainsi que d’améliorer la compréhension des mécanismes de rupture selon
les divers types de sollicitations. Le principal objectif derriere la plupart de ces études est la
réduction du poids des piéces aéronautiques, c'est-a-dire de remplacer les pieces actuellement en
acier par ces nouveaux matériaux, plus légers, afin de faire des économies d’énergie.

1400

1200
m Current range
1000

800

600

400

T

-200

Temperature (°C)

o

CMP CMM Mg CMM Al CMM Ti CMM
Superalliage
Composite range

Fig. I. 1. Comparaison des températures d’utilisation de plusieurs composites (Lindroos & Talvitie 1995). CMP signifie
Composite a Matrice Polymeére.

I1. Contexte du projet

Cette these s’inscrit dans le cadre d’un projet de I’Agence Nationale de la Recherche (ANR) intitulé
COmportement Mécanique Et Tribologique des composites a matrice Titane (COMETTI). Ce projet
est une collaboration entre différents partenaires : EADS IW, Eurocopter, Mécachrome, CBP, I'Ecole
Centrale Lyon (ECL), le Laboratoire des Multimatériaux et Interfaces (LMI) et I'Ecole Nationale
Supérieure des Mines de Saint-Etienne (ENSM-SE).

La problématique de ce projet porte sur un des défauts du titane par rapport a I'acier : sa mauvaise
résistance a l'usure et plus particulierement au fretting-fatigue. Le fretting-fatigue correspond a
des effets combinés de fatigue et d’un frottement de faible amplitude (cf. Fig. I. 2). Ce type de
sollicitation est généralement rencontré dans les structures en vibration comme par exemple les
rotors d’hélicopteres. Cela se traduit par une amorce de fissure a la surface de frottement suivie de
sa propagation rapide pour finir par une rupture prématurée de la piece. L'objectif global de
COMETTi est d’améliorer le comportement a la fissuration par fretting-fatigue des alliages de titane
en leur ajoutant des particules de TiC.



Les taches scientifiques du projet sont les suivantes :

e |’élaboration et la fonctionnalisation des surfaces des CMM (1)
e |’étude fondamentale du comportement en fretting-fatigue (2)
e |’évaluation industrielle (3)

L'ENSM-SE participe aux taches (1) et (2). Dans la tache (1), 'ENSM-SE est plus précisément
chargée de travailler sur I'élaboration des CMM dans l'optique d’optimiser leurs propriétés
mécaniques. Pour ce faire, différents procédés d’élaboration et type de préparations de poudres
donnant lieu a plusieurs nuances de CMM a matrice titane ont été employés.

Au niveau de la tache (2), notre travail a consisté a caractériser et a modéliser le comportement
monotone des CMM afin de pouvoir participer a une premiére sélection parmi les différentes
nuances étudiées. Cette étude vient se greffer en parallele a I'étude effectuée par I'ECL sur le
comportement en fretting-fatigue.

Fretting

=

CMM titane <:>

Fatigue

Fig. I. 2. Schéma illustrant les conditions de sollicitation associées au fretting-fatigue. En rouge les sollicitations
associées au fretting et en bleu la sollicitation en fatigue.

III. Organisation du manuscrit

Le manuscrit est organisé de la maniére suivante :

e Le chapitre 1 correspond a cette introduction.

e Le chapitre 2 fait la synthése bibliographique sur I'élaboration et les propriétés des CMM
ainsi que des phases les constituants.

e Le chapitre 3 présente les matériaux ainsi que les techniques expérimentales utilisées lors
de cette thése.

e Les chapitres 4 et 5 portent sur I'élaboration des CMM et sur leur déformation a chaud.

e Le chapitre 6 traite de la caractérisation du comportement monotone des CMM et
finalement le chapitre 7 présente divers éléments de modélisation de cette loi de
comportement.

e Le chapitre 8 correspond a la conclusion générale.
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I. Introduction

Les composites a matrice métallique (CMM) sont des matériaux constitués d’une matrice
métallique et d’un renfort généralement céramique. Ils peuvent étre classés en trois
catégories selon le type de renforts (cf. Fig. Il. 1) (Clyne & Withers 1995):

e Les CMM renforcés par des fibres longues

e Les CMM renforcés par des fibres courtes (ou trichites)

e Les CMM renforcés par des particules

Le Tableau Il. 1 présente quelques exemples courants des matériaux utilisés en tant que matrice et
renforts. Dans le cadre du projet COMETTi, la matrice est en titane et les renforts sont des
particules de TiC. Ces matériaux ont été surlignés en gris dans le Tableau II. 1.
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Fibres longues Fibres courtes Particules

Fig. Il. 1. Schéma des CMM les plus courants, classés selon le type de renforts (Clyne & Withers 1995)

Tableau Il. 1. Matrices et renforts couramment utilisés dans les CMM (Srivatsan et al. 1995)

Matrices métalliques . R'enforts .
Fibres longues Fibres courtes Particules
Aluminium - Al B Al,O4 SiC
Magnésium - Mg SiC SiC Al,0O;
Titane - Ti Al,O; TiB, TiB,et TiB
Cuivre - Cu TiC
Fer - Fe
Nickel - Ni

II. La matrice titane

1. Généralités sur le titane

Le Tableau Il. 2 compare quelques propriétés du titane avec d’autres métaux de structure (fer et
aluminium). Une des principales limitations du titane est son prix qui restreint son utilisation a des
applications de niches (de type aéronautique) malgré un excellent ratio entre propriétés
mécaniques et masse volumique (propriétés spécifiques). Le co(t élevé de la matiére premiere est
principalement due a la forte avidité du titane pour I'oxygene qui oblige a prendre de nombreuses
précautions tout au long du procédé de fabrication. Néanmoins, cette forte réactivité avec
I’oxygéne entraine la création d’'une couche d’oxyde TiO, en surface, ce qui lui conféere une tres
bonne résistance a la corrosion. Finalement, sa température de fusion est élevée pour un métal, ce
qui lui permet également de trouver des applications de structure jusqu’a des températures de
600°C.

Les raisons derriéres le choix du titane pour la matrice des CMM dans le projet COMETTi sont donc
principalement les propriétés spécifiques qui comparées a I'aluminium et au fer sont supérieures.
La Fig. Il. 2 illustre parfaitement ce propos.



Tableau Il. 2. Quelques caractéristiques des alliages de Ti comparées a celles d’autres métaux de structure : Fe et Al
(Lutjering & Williams 2003)

Propriétés Ti Fe Al
Température de fusion (°C) 1670 1538 660
Transformation allotropique (°C) B> a(882) Y- a(912)
Structure cristalline cc > hex cfc > cc cfc
E (GPa) 115 215 72
Niveau de la limite élastique (MPa) 1000 1000 500
Masse volumique (g/cm3) 4,5 7,9 2,7
Résistance a la corrosion (relative) +++ - ++
Réactivé avec I'oxygene (relative) +++ - ++
Prix (relatif) +++ = +

Titanium alloys

N
o

Steel and nickel alloys

Strength to density ralio
(kgf/mm?/g/ )
o

Beryllium

Unalloyed ﬁtonium

L
0 200 400 600 800
Temperature (°C)

Aluminum alloys
f 1

0

Fig. Il. 2. Résistance spécifique en fonction de la température pour différents métaux (Hurless & Froes 2000)

2. Cristallographie du titane

Le titane présente une réaction allotropique a 882°C avec passage d’une structure cubique centré
(la phase B), aux plus hautes températures, a une structure hexagonale compacte (la phase a) aux
plus basses températures (Combres & Champin 1995). La température de transition est fortement
influencée par la présence d’éléments d’alliages de substitution ou interstitiel. Ainsi, Ti-6Al-4V,
I'alliage de titane le plus utilisé dans l'industrie aéronautique, qui contient 6% massique
d’aluminium et 4% massique de vanadium, a une température de transition plus élevée (995°C)
(Leyens & Peters 2006). La transformation allotropique se fait selon les relations de Burgers

suivantes (Dahmen 1982) :

(0001),//(110), (I1-1)

(1120),//(111) (11-2)
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Les mailles hexagonales et cubiques sont présentées Fig. Il. 3. Les parametres de la maille
hexagonale (a) et (c) sont indiqués a température ambiante tandis que le parametre de maille de la
structure cubique est indiqué a 900°C. Les plans contenant la plus forte densité d’atomes sont

également hachurés. Le plan (0002) correspond au plan basal tandis que le plan (1010) est appelé

plan prismatique de premiére espéce.

0.468 nm

\ (0002) / 0.332 nm

(a) % (b) @
Fig. Il. 3. Structures cristallographiques de la phase Ti-a hexagonale compacte (a) et de la phase Ti-B cubique centré (b)
(Liitjering & Williams 2003)

3. Classification des alliages de titane

Les alliages de titane vont se distinguer en fonction de leurs éléments d’addition qui peuvent étre
soit a-geéne (stabilisateur de phase a), soit B-gene (stabilisateur de phase B). Les alliages de titane
sont répartis en trois classes (Combres 2010):

e Lesalliages a qui a 20°C contiennent 100% de phase o

e Lesalliages B qui a 20°C contiennent 100% de phase B

e Les alliages o+ qui peuvent étre quasi-a, quasi-p ou a+f

Dans le cadre du projet COMETTI, deux alliages de titane : Ti (grade 2) et Ti-6Al-4V (grade 5) sont
étudiés en tant que matrice. Ti (grade 2) fait partie de la famille des alliages a tandis que Ti-6Al-4V
est un alliage a+p (Al est a-géne tandis que V est B-gene).

Pour le Ti-6Al-4V, il est possible d’estimer le pourcentage en volume de phase B a une certaine
température (T) par la formule empirique proposée par Castro et Séraphin (Castro & Séraphin
1966) :

% = Aexp(—a(T; —T))+(100— 4) (11-3)

Avec,
A=92,5; a=0,0085; Tﬂ: 995°C



4. Matieres premieres

Les procédés utilisés dans cette these pour fabriquer les CMM appartiennent a la métallurgie des
poudres. Les poudres n’étant pas la principale forme d’utilisation du titane, il n’existe pas une large
gamme d’alliage disponible sous forme de poudre. Les poudres de titane facilement accessibles
sont celle du titane pur et du Ti-6Al-4V, les deux matrices étudiées dans la thése.

L'éponge de titane (cf. Fig. Il. 4) est obtenue grace au procédé de Kroll (réaction II-4). Dans un
premier temps, la matiére premiére, rutile (TiO,) ou ilménite (FeTiOs) est transformé en TiCl,. Puis,
dans un second temps, le chlorure de titane est réduit a 800-850°C par du magnésium liquide selon
la réaction suivante (Habashi 1998) :

2Mg(1)+TiCl,(g) — 2MgCL (1) + Ti(s) (11-4)

Fig. Il. 4. Photo de morceaux d’éponge de titane (Litjering & Williams 2003)

A partir de I'éponge, il existe plusieurs procédés permettant d’obtenir une poudre de
titane (Henriques et al. 2001):

e |’atomisation au gaz (GA)

e « Plasma Rotating Electrode Process » (PREP)

e« Hydride-Dehydride » (HDH)

La poudre obtenue par les procédés GA et PREP est de morphologie sphérique et la taille des
particules varie entre 45um a 500um (cf. Fig. 1. 5 (a) et (b)). Dans le cas du procédé HDH, I'éponge
de titane est hydrogénée pour obtenir TiH,. L’hydrure de titane est ensuite broyé afin de réduire la
taille de particule ce qui explique la morphologie angulaire et la taille des grains relativement fine
(cf. Fig. 1. 5 (c)). Finalement, la poudre est déshydrogénée sous vide a une température d’environ
700°C afin d’obtenir une poudre de titane (Senkov & Froes 1999). Malgré un intérét pour les
poudres HDH, leurs applications sont limitées en raison d’un niveau d’oxygene plus élevé que les
poudres obtenues par les procédés GA et PREP.

Remarque : Les particules de titane de morphologie angulaire sont plus faciles a mettre en forme
par pressage uniaxial ou isostatique a froid.
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.“_w ¥ : |
HDH. (Azevedo et al. 2003; Litjering & Williams

Fig. Il. 5. Micrographies de poudres de titane. (a) GA. (b) PREP. (c)
2003).

5. Propriétés mécaniques des alliages de titane

a. Influence de la microstructure

Les propriétés mécaniques des alliages de titane dépendent fortement de leurs microstructures.
Par ailleurs, la microstructure peut prendre de nombreuses formes en fonction de la température,
de la vitesse de refroidissement et du niveau de déformation. La Fig. Il. 6 illustre I'effet de la vitesse
de refroidissement et de la température sur la microstructure de Ti-6Al-4V. Plus le refroidissement
est rapide et plus la microstructure est fine.
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Fig. Il. 6. Influence de la température et de la vitesse de refroidissement sur la microstructure de Ti-6Al-4V (Collings

1994)

b. Influence des éléments chimiques

Les propriétés mécaniques du titane vont grandement varier en fonction des éléments présents
comme en témoigne le Tableau Il. 3 présentant I'évolution de la limite d’élasticité des différents
grades de titane. Les normes indiquent d’ailleurs la teneur de certains éléments (Fe, C, N, O et H) a
respecter par rapport a la nuance de titane (cf. Tableau Il. 4). L’élément le plus surveillé reste

I’'oxygene qui, méme en petite quantité, fragilise considérablement le titane tout en le durcissant.

Tableau Il. 3. Limite élastique en fonction de la composition chimique pour les différents grades commerciaux de Ti
(Litjering & Williams 2003)

Grade commercial (0} Fe Go,2
de Ti %mass. %mass. MPa

Grade 1 0,18 0,20 170
Grade 2 0,25 0,30 275
Grade 3 0,35 0,30 380
Grade 4 0,40 0,50 480

11
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Tableau Il. 4. Spécifications ASTM des nuances Ti grade 2 et Ti-6Al-4V (Collings 1994)
Al C Fe H N (0] Vv

(% mass.)

ASTMB367 Tigrade2 - - 02 00 00504 -

Norme Nuance

max max max max  max
ASTM B367  Ti-6Al-4V 5,5 - 0,1 0,4 0,015 0,05 0,25 3,5-
6,75 max max max max max 4,5

c. Propriétés mécaniques de Ti et Ti-6Al-4V

Les propriétés mécaniques des deux nuances de titane (Ti et Ti-6Al-4V) issues de la métallurgie des
poudres (élaboration par CIC) sont présentées dans le Tableau Il. 5. Grace a la présence d’éléments
d’alliage, Ti-6Al-4V possede des propriétés mécaniques plus élevées que Ti. Cela se fait au
détriment de son allongement a la rupture qui est moins important.

Tableau Il. 5. Propriétés mécaniques de deux nuances de titane étudiées (Frary et al. 2003; Choe et al. 2005; ASM
1992)

Coefficient Module de Limite Résistance ,
Allongement Dureté

Nuance de Poisson Young élastiqgue  maximale
(GPa) (GPa) (MPa) (MPa) (%) (HV)
Ti grade 2 0,34-0,40 110 411 518 24 210
Ti-6Al-4V 0,26 - 0,36 117 902 975 14,5 332

III. Le renfort TiC

1. Généralités

Les renforts sont généralement des céramiques de type oxydes, borures, carbures ou nitrures. Ces
matériaux ont des bonnes propriétés mécaniques ainsi qu’un caractere réfractaire marqué. Le
Tableau Il. 6 présente les propriétés de quelques-uns des renforts particulaires les plus communs.
Toutes les combinaisons de matrice et renforts ne sont pas compatibles. En effet, seuls TiB et TiC
ont une bonne stabilité chimique en présence de titane ce qui explique que ce soient les deux
renforts les plus étudiés dans les CMM titane (Tjong & Mai 2008). Un module de Young élevé ainsi
gu’un coefficient de dilatation proche de celui du titane sont d’autres qualités permettant de
sélectionner le renfort.

Dans le cadre du projet COMETTi et par rapport a I'application finale, le choix s’est porté sur TiC,
principalement en raison de sa bonne tenue a l'usure (dureté égale a 2800 HV).
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Tableau Il. 6. Propriétés et compatibilité des renforts avec une matrice titane (Holleck 1986; Chandran et al. 2004;
Saito 2004)

Mas:se Dureté Module de Coe.fficie.nt de  Solubilité  Compatibilité
Renfort volumique Young dilatation max dans Ti .
(g/em)  (HV)  (GPa) (K" (%at.) aveet!
TiB 4,56 1800 371 7,2x10° < 0,001 Excellente
TiC 4,93 2800 470 8,0x10° 1,2 Acceptable
TiN 5,40 2100 590 9,4 x 10°® 22,0 Mauvaise
SiC 3,22 2600 480 53x10° instable Mauvaise
Al,O5 3,98 2100 400 8,4x10° instable Mauvaise

Les renforts peuvent prendre différentes morphologies selon leur fabrication, les traitements
thermiques et les phases présentes. TiC est le plus généralement trouvé sous la forme de particules
arrondies (cf. Fig. Il. 7(b)) tandis que TiB prend la forme de fibres courtes (cf. Fig. II. 7 (a)).

NONE SE| 10.0kV  X30,000 100nm WD 7.9mm NONE S| 100kV X15000  1um WD 8.0mm

Fig. Il. 7. Morphologie des renforts. (a) TiB. (b) TiC (Yang et al. 2006).

2. Structure cristallographique et aspects steechiométriques

Le carbure de titane posséde une structure cristalline cubique a faces centrées (cfc) de type NaCl
(cf. Fig. . 8). Son parametre de maille (a) est égal a 0,4328nm (Pierson 1997).

Le diagramme de phase du systéeme Ti-C est présenté Fig. Il. 9. TiC, existe sur une large gamme de
stoechiométries (0,47 < x < 0,99) avec un parameétre de maille qui varie en fonction de la
composition (cf. Fig. Il. 10), ce qui s’explique par la présence de lacunes de carbone.

Par rapport a notre application, il est également important de noter que la dureté diminue lorsque
la teneur en carbone est plus faible (cf. Fig. Il. 11). Il n’y a pas de données disponibles sur les autres
propriétés mécaniques de TiC,.,, mais on peut raisonnablement s’attendre a ce qu’elles soient aussi
modifiées.
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Fig. I1. 8. Structure cristalline de TiC (type NaCl) Fig. II. 9. Diagramme de phase Ti-C (Frisk 2003)
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Fig. Il. 10. Variation du parameétre de maille en fonction de la stoechiométrie de TiC, (Valero 2002)

Parametre de maille (nm)

wl 1 | /

- s
g | =
RS 7N

16 | -
‘ chh |
= i =
ol 1 |
0.6 0.7 08 09 10
Metal to Carbon Ratio

Fig. II. 11. Influence de la stoechiométrie sur la dureté de TiC,, (Storms 1967)
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IV. Elaboration et propriétés des CMM

Le procédé de fabrication d’un composite est de grande importance puisque le lien fondamental
entre propriété et colt du matériau est donné par la méthode d’élaboration. Effectivement, les
propriétés mécaniques du matériau sont directement liées a sa microstructure, elle-méme
étroitement liée avec le procédé de fabrication et ses conditions expérimentales (Harrigan Jr.
1998). Il y a plusieurs points importants liés a la fabrication des CMM notamment I'obtention d’une
dispersion homogene de la phase de renforts dans la matrice ainsi qu’une bonne cohésion entre le
renfort et la matrice de maniére a ce que le transfert de charge entre les phases soit efficace.

1. Classification des procédés

Les procédés de fabrication sont généralement séparés entre ceux utilisant la voie liquide
(métallurgie du lingot), la voie solide (métallurgie des poudres) et les méthodes de dépositions
(Evans et al. 2003). En raison de la réaction prenant place entre Ti et TiC, la métallurgie du lingot
n’est pas adaptée aux CMM titane a renforts TiC (Tjong & Mai 2008). Afin de s’affranchir de ce
probleme des chercheurs ont proposé d’utiliser la réactivité du titane afin de former les renforts au
cours de I'élaboration. Les procédés de ce type ont été appelés in situ (Geng et al. 2003; Kim et al.
2001; Liu et al. 2006; Yang et al. 2006), Par opposition, les procédés ex situ partent directement de
TiC et de matrice titane (Abkowitz et al. 2004).

Remarque : Les procédés de fabrication in situ peuvent également faire partie de la métallurgie des
poudres.

La voie in situ semble étre intéressante pour élaborer des pieces de taille importante ainsi que pour
obtenir des interfaces saines entre les renforts et la matrice. Cependant, le principal inconvénient
associé a I'élaboration par voie liquide est la difficulté a controler la distribution des renforts et
d’obtenir une microstructure de matrice homogene (Chawla & Chawla 2006).

Les CMM titane du projet COMETTi ont été fabriqués selon la voie ex situ que nous abordons plus
en détail par la suite. Pour plus d’information sur les procédés in situ, il est possible de se référer a
I'article de Tjong (Tjong & Mai 2008).

2. Procédés ex situ - métallurgie des poudres

Le seul procédé viable de fabrication de CMM par la méthode ex situ est la métallurgie des
poudres. Un schéma non exhaustif des diverses étapes et possibilités est présenté en Fig. Il. 12.
L’étape de mélange ou broyage est obligatoire pour obtenir la poudre composite. La poudre suit
ensuite le schéma classique de mise en forme a froid puis frittage. A ce stade les CMM ont un taux
de densification compris entre 95% et 99% (Tjong & Mai 2008; ASM 1984). Afin d’achever la
densification, les CMM peuvent par la suite subir un traitement post-élaboration tel que la
compression isostatique a chaud (CIC), I'extrusion ou le forgeage.

Il est possible d’éviter les étapes de mise en forme a froid et de frittage pour directement effectuer
la CIC ou plus récemment I'extrusion de la poudre composite (Tricker et al. 2009; Theisen &
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Karlsohn 2007). Bien qu’efficaces, ces procédés sont couteux en raison d’une encapsulation
obligatoire de la poudre.

Remarque : Une porosité résiduelle de seulement 1% peut avoir une répercussion significative sur
les propriétés mécaniques cycliques (fatigue) des alliages de titane (Wang et al. 2010).

Typiquement, le frittage libre du titane ou de CMM nécessite des températures élevées (1200°C a
1450°C) pour atteindre un taux de densification supérieur a 95% (Druz et al. 2006). Grace a la
pression ou le cisaillement mis en ceuvre dans les techniques de CIC et de filage, il est possible
d’utiliser des températures plus basses (entre 900°C et 1000°C).

Mise en forme
a froid

Frittage

N "

D -

L

Compression
isostatique a chaud

Extrusion

Fig. Il. 12. Etapes de fabrication par métallurgie des poudres (Abkowitz et al. 2004)

3. Microstructures

La présence de particules modifie la microstructure de la matrice. Les microstructures avec et sans
renforts sont comparées dans les Fig. Il. 13 et 14. D’aprés les micrographies, il est clair que les
renforts limitent la croissance des grains de titane (da Silva et al. 2006). Dans le cas d’'une matrice
Ti-6Al-4V, cet effet rend la microstructure de la matrice équiaxe au lieu de lamellaire.

La microstructure des composites est également influencée par les procédés de fabrication. Par
exemple, les CMM préparés par un procédé de déformation a chaud présentent un alignement des
renforts selon la direction de déformation (cf. Fig. II. 15).
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Fig. Il. 13. Microstructure de la matrice Ti-6Al-4V sans renforts préparée par CIC (Loretto & Konitzer 1990). (a) Faible
grandissement. (b) Zoom.

) A > 2B e 1, # 10um
Fig. Il. 14. Microstructure de la matrice Ti-6Al-4V+10%TiC préparée par CIC (Loretto & Konitzer 1990). (a) Faible
grandissement. (b) Zoom.
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Fig. Il. 15. Microstructures d’'un CMM Ti+8%(TiB+TiC) forgé a chaud (Lu et al. 2001). (a) Vue longitudinale. (b) Coupe
transversale.

4. Propriétés mécaniques

Les propriétés mécaniques des CMM dépendent principalement de la composition/microstructure
de la matrice, de la morphologie et du volume des renforts et de I'interface matrice — renfort
(Tjong & Mai 2008). Ces parameétres sont influencés par les matiéres premiéres et les procédés

d’élaboration.
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a. Propriétés statiques

Un récapitulatif des propriétés mécaniques des CMM Ti est présenté dans le Tableau Il. 7. De
maniere générale, I'ajout de renforts améliore le module de Young, la limite élastique et la
résistance mécanique au dépend de la ductilité. La ductilité est donc la principale faiblesse pour
I"application des CMM. D’aprés le Tableau Il. 7, la fabrication par procédé in situ ne permet pas
d’obtenir une meilleure ductilité. Les seuls moyens pour améliorer cette propriété semble étre de
diminuer la fraction volumique de renforts (<10%), ou d’effectuer un traitement post élaboration
de type forgeage ou extrusion.

Tableau Il. 7. Récapitulatif des propriétés mécaniques de CMM Ti/TiC et Ti-6Al-4V/TiC

T p Module Limite Résistance Allongement
Nuance Fabrication P:,::édz de Young élastique mécanique J

(GPa) (MPa) (MPa) (%)
Ti Frittage + CIC - 110 411 518 24
Ti+10%TiC Frittage + CIC ex situ - 617 617 0,9
Ti+10%TiC POMGRIE S o gy ; 651 697 3,7

forgeage

Ti-6Al-4V Frittage + CIC - 117 862 965 14,5
Ti-6Al- . .
AV+10%TiIC Frittage + CIC ex situ 135 944-1014 999-1082 0,3-2
Ti-6Al- Réaction gaz- L
AV+10%TIC solide in situ 134 1087 1118 1,9
Ti-6Al- Réaction gaz- L
AV+15%TiC solide In situ 145 ) 1112 0.1

Références CMM Ti : (Frary et al. 2003; de Castro et al. 2002; Tsang et al. 1996). Références CMM Ti-6Al-4V :
(Abkowitz et al. 2004; Loretto & Konitzer 1990; Kim et al. 2002)

b. Mécanismes de rupture

Le mécanisme de rupture des CMM est macroscopiquement fragile en raison de ses faibles valeurs
d’allongement a rupture. On peut toutefois observer localement de la ductilité dans la matrice. La
rupture des CMM est due a la rupture fragile des renforts suivie de la rupture ductile de la matrice
par un mécanisme de nucléation et croissance de cavités. La Fig. 11.16 schématise le mécanisme de
rupture des CMM. Ce mécanisme est vérifié expérimentalement par observation MEB (cf. Fig. II.
17).
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Fig. Il. 16. Représentation schématique du mécanisme de rupture d’'un CMM (da Silva et al. 2006). (a) Début de la
déformation. (b) Rupture des particules les plus critiques (larges, agglomérées). (c) Le nombre de particules cassées
augmente. (d) Rupture finale du composite.

o

x2000 20 p»m LZmm
312 0

] ) 4
Fig. Il. 17. Faciés de rupture d’'un CMM Ti-6Al-4V+10%TiC. PF : rupture fragile d’une particule. DF : rupture ductile de la
matrice (da Silva et al. 2006)

V. Modélisation

Un de nos objectifs est de modéliser la loi de comportement des CMM par homogénéisation c'est-
a-dire en partant des propriétés élastiques du renfort et élasto-plastiques de la matrice. Les
modeles analytiques permettent généralement de déterminer le module de Young ainsi que la

limite élastique tandis que les modéles numériques s’intéressent a la partie plastique de la loi de
comportement.

19



CHAPITRE 2. SYNTHESE BIBLIOGRAPHIQUE

1. Modeles analytiques

a. Estimation du module de Young

Plusieurs méthodes ont été proposées pour estimer ou encadrer le module de Young (E) des
composites. Dans cette partie, nous discuterons brievement des modeles analytiques sélectionnés.
Dans la suite des équations présentées, f correspond a la fraction volumique de renforts.

i.  Bornes de Voigt et Reuss

Les bornes les moins resserrées correspondent a une simple loi de mélange (borne supérieure) et
la loi de mélange inverse (borne inférieure). La borne inférieure est également appelée borne de
Reuss (Reuss 1929) tandis que la borne supérieure est appelée borne de Voigt (Voigt 1928).

E E
E .= m_r (11-5)
JE,+(1-f)E,
ESup =fE +(1-f)E, (11-6)

Les indices m et r désignent respectivement matrice et renfort tandis que les indices inf et sup
désignent respectivement la borne inférieure et la borne supérieure. Schématiquement, les
composites renforcés par des fibres longues tendent plutét vers la borne supérieure et les
composites particulaires vers la borne inférieure.

ii.  Eshelby

Eshelby a traité le probléeme d’élasticité a trois dimensions d’une inclusion ellipsoidale dans une
matrice infinie (Eshelby 1957). Cette approche a été reprise de nombreuses fois dans des formes
modifiées afin d’étudier les composites a renforts discontinus. Mura, par exemple, propose une
estimation des coefficients d’élasticité pour une concentration finie de renforts (Mura 1987) :

-1

K=K, 1Jlrf(Km _Kr1)+v (11-7)
K, +-(K, -K,) 5
3 1-v,
-1
_ U+ f (4, — 1) .
H=H 4-5v, (I-8)

+2(u — —n
M, +2(H, ﬂm)ls(l_vm)
Avec,

K, le module d’élasticité isostatique

v, le coefficient de Poisson
M, le module de cisaillement
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Le module de Young peut ensuite étre calculé par la relation entre E, Ket W :
9K

3K
+7

u

E = (11-9)

1

Remarque : Cette relation (11-9) est valable pour un matériau isotrope.

iil. Hashin et Shtrikman

Hashin et Shtrikman ont proposé des bornes d’encadrement en se basant sur les principes
variationnels de I'élasticité linéaire (Hashin & Shtrikman 1963) :

-1
1 3f
K =K +(- + 11-10
-1
K, =K,+f L, 3a=7) (11-12)
! K —-K, 3K +4u,
-1
1 6/ (K, +2
#mp=ﬁe+(P—f){ MRIAC TR } (11-12)
Moy =M, Su, 3K, +4u,)
-1
P f{ ! +6(1—f)(Km+2#m)} (1-13)
t =ty 5w, 3K, +4u,)

De méme que précédemment, les bornes encadrant le module de Young sont obtenues en utilisant
la relation (l1-9).

iv.  Halpin Tsai

Un autre modele que I'on retrouve fréquemment dans la littérature est le modele de Halpin Tsai
(Halpin & Tsai 1967). Ce modele est basé sur le modéle autocohérent de Hill (Hill 1965) qui a été
réarrangé afin d’obtenir des équations simples d’utilisation pour le dimensionnement des
matériaux :

EL:E%(liﬁZﬁj (11-14)
I-nf

Avec,
&, le rapport de forme du renfort (£ =1 pour des particules sphériques)

et,
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E/E —1
:r/—m (1I-15)

E/E,+¢
Ce modele a été développé pour des renforts a fibres (longues et courtes) mais peut aussi étre
appliqué aux composites particulaires grace au terme du rapport de forme. De plus, ce terme
donne une certaine souplesse permettant d’ajuster le module.

v.  Représentation graphique des modéles

Les valeurs numériques utilisées pour illustrer les différents modeles sont présentées dans le
Tableau Il. 8. Les autres propriétés élastiques peuvent toutes étre déterminées a partir du couple E,
v. Pour les différents modeles, la prédiction du module de Young normalisé en fonction de la
fraction volumique de renforts est présentée Fig. Il. 18. Les bornes de Voigt et Reuss sont les plus
larges ne permettent pas un bon encadrement. Les bornes de Hashin et Shtrikman resserrent
I’encadrement. Le modéle de Mura permet d’obtenir une estimation valable seulement pour les
faibles fractions volumiques de renforts (<30%). Pour le modele de Halpin Tsai, =1 et &=5
correspondent respectivement aux bornes inférieure et supérieure du modele de Hashin et
Shtrikman.

Tableau Il. 8. Valeurs numériques des propriétés élastiques des phases Ti et TiC utilisées pour illustrer les modeéles

E
Phase
(GPa)
Ti 107 0,34
TiC 450 0,191

—Voigt

—Reuss

—Eshelby - Mura

—Hashin-Shtrikman sup
Hashin-Shtrikman inf
Halpin Tsai (§=1)

‘ ;
0 0,2 0,4 0,6 08 1
Fraction volumique de renfort

Fig. 1l. 18. Comparaison de l'influence de la fraction volumique de renforts sur le module de Young normalisé pour les
différents modéles analytiques

b. Les mécanismes de renforcement des CMM

Taya a montré que la limite élastique de la matrice est modifiée en présence de renforts (Taya
1991). Des lors, les modeéles n’incluant que I'effet mécanique de la présence des renforts sur la
matrice sous-estiment largement la limite élastique des CMM. Pour pouvoir s’approcher de la
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limite élastique réelle des CMM, il faut prendre en compte tous les mécanismes de renforcement
influant sur la limite élastique de la matrice.
Selon Chawla et al,, il est possible de séparer les mécanismes de renforcement des CMM en deux
catégories : le renforcement direct et le renforcement indirect (Chawla & Chawla 2006). Le
renforcement direct correspond au transfert de charge qui s’effectue de la matrice plastique vers le
renfort rigide. De cette fagon, une grande partie de la charge est « supportée » par le renfort ce qui
augmente la limite élastique du composite par rapport a celle de la matrice. Le renforcement
indirect est issu des modifications de la microstructure de la matrice liées a I'ajout des renforts. La
microstructure étant directement reliée aux propriétés mécaniques, il est important d’en tenir
compte. Les différents types de renforcement indirect sont :

e Les interactions entre renforts et la propagation des dislocations

e La modification de la taille des grains de la matrice

e Le renforcement par solution-solide

i.  Renforcement direct par transfert de charge

Les modeles issues de la mécanique des milieux continus ont comme hypothése que lors d’une
sollicitation mécanique, la charge est transférée de la matrice plastique aux renforts rigides. Le
modele de « Shear Lag » développé par Cox (Taya 1991) et basé sur ce principe, permet de calculer
le renforcement engendré par |'ajout de fibres longues dans une matrice. Ce modeéle a par la suite
été modifié par Nardone et Prewo afin de pouvoir I'appliquer aux renforts particulaires (Nardone &
Prewo 1986). La résolution du probléeme donne :

o, =0'y,m(l+%f) (11-16)

Avec,

0, la limite élastique du composite

0, ., lalimite élastique de la matrice

On s’apercoit que I'équation (lI-16) est linéaire et ne prévoit qu’une faible augmentation de la
limite élastique en fonction du taux de renforts. De plus, elle n’inclut aucun effet de la
microstructure. La Fig. Il. 19 présente le renforcement d’une matrice Ti (o, = 415MPa) en fonction
de la fraction volumique de renforts prévue par ce modele. La limite élastique augmente de
seulement 40MPa pour une fraction volumique de 20% de renforts ce qui est loin des valeurs
obtenues expérimentalement (<500MPa).

Cette premiére quantification montre donc que le transfert de charge n’est pas le mécanisme
prépondérant dans le renforcement des composites et illustre I'importance de bien prendre en
compte les effets microstructuraux dans la modélisation de la loi de comportement des
composites.
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Fig. 1l. 19. Prévision du renforcement par le modeéle modifié de « Shear Lag » d’un composite en fonction de son taux
de renforts

ii.  Renforcements indirects

Comme annoncé précédemment, il existe plusieurs renforcements indirects qui, malgré une origine
différente, peuvent étre expliqués aux travers des interactions entre renforts et dislocations. En
régle générale, la limite élastique d’'un matériau dépend de I'énergie nécessaire permettant de
déplacer les dislocations a travers son réseau cristallin. Tout obstacle a la propagation des
dislocations a pour effet d’augmenter sa limite d’élasticité.

Le mécanisme d’Orowan

Lors d’une sollicitation mécanique, les renforts « génent » la propagation des dislocations dans la
matrice. Il peut alors se produire deux sortes d’interactions en fonction de la taille des renforts. Si
les renforts ont une taille inférieure a un rayon critique de I'ordre de 30nm, les dislocations vont
« couper » les particules en se propageant. Si la taille des renforts est supérieure a cette valeur, les
dislocations vont boucler autour des particules lors de leur propagation, comme illustré dans la Fig.
II. 20. Ce mécanisme est appelé renforcement d’'Orowan (Orowan 1948). Les CMM Ti renforcés par
des particules de TiC, correspondent au second cas puisque les renforts ont une taille allant de
0,5um a 20um. Il faut donc une force supplémentaire pour que les dislocations se propagent en
présence de particules ce qui augmente la limite élastique du matériau.
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Fig. Il. 20. Mécanisme de renforcement d’Orowan : interaction entre les particules et les dislocations

Le renforcement lié a ce mécanisme peut étre calculé par la relation d’Orowan-Ashby (Guo et al.
2012) :

Ao 2 013m,0

== ln(g) (11-17)

Avec,

b, le vecteur de Burgers de la matrice

7, le rayon des renforts

A, la distance interparticulaire qui peut é&tre calculée selon la formule suivante (Guo et al. 2012) :

A=d [—LJ3—1 (11-18)
P 2f

Avec,

dp , le diamétre des particules

La relation (II-18) fait I'hypothése que la répartition des particules est homogene dans la matrice.
La Fig. Il. 21 permet de constater que la distance interparticulaire (A) est d’autant plus petite que la
taille des particules est faible ou que la fraction volumique est élevée. Pour les CMM Ti+TiC, A peut
varier de 0,1um a 10um (en prenant 5%<f<30% et 0,5um<d,<10um).

La Fig. Il. 22 présente le renforcement d’Orowan en fonction de A. Ce type de renforcement peut
devenir important lorsque la distance interparticulaire est tres faible. Dans la majorité des CMM, ce
mécanisme est négligé en raison d’une taille de particule de I'ordre du um.
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Fig. Il. 21. Influence de la taille des particules sur la distance interparticulaire pour différentes fractions volumiques de
renforts
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Fig. Il. 22. Renforcement d'Orowan en fonction de la distance interparticulaire

Renforcement par création de dislocations au refroidissement

La fabrication des CMM Ti nécessitent 'utilisation de hautes températures. Au refroidissement, la
différence entre les coefficients de dilatation de la matrice et du renfort est a I'origine de la
création de dislocations autour des renforts (Arsenault & Shi 1986). Cela est mis en évidence par
les clichés de la Fig. Il. 23 ou le CMM (b) posséde une forte densité de dislocations. L’augmentation
de la densité de dislocations se traduit par un renforcement de la matrice.
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Fig. Il. 23. Micrographie MET de la matrice : (a) 6061 Al et (b) 6061 Al+20%SiC. (Taya 1991).

Arsenault et al. ont développé un modéle géométrique permettant de calculer 'augmentation de
la densité de dislocations (Arsenault & Shi 1986):

Aa-AT- f
p=12——"1 (I1-19)
b-d,(1-f)

Avec,
P, la densité de dislocations

A, la différence entre le coefficient de dilatation du renfort et de la matrice
AT=T T etou T,

utile ambiante ? utile

représente la plus basse température pour laquelle le titane ne

présente pas de contraintes internes (=600°C).

La Fig. Il. 24 présente la densité de dislocations en fonction de la taille des renforts pour plusieurs
fractions volumiques de renforts. On remarque que la densité de dislocations augmente lorsque la
taille des particules est faible et que la fraction volumique de renforts est élevée. La taille des
particules a surtout un effet sur la densité de dislocations aux faibles tailles ce qui est cohérent
puisque pour une fraction volumique donnée il y aura plus d’interfaces matrice renfort.
L'augmentation de la densité de dislocations due au refroidissement va accroitre la limite élastique
selon la relation de Taylor (Vattre 2009) :

Ac, =ku b\p (11-20)

Avec,
k , une constante égale a environ 1,25.

La Fig. Il. 25 présente le renforcement de la limite élastique en fonction de la densité de
dislocation. Le renforcement de la limite élastique par ce mécanisme reste modéré puisque les

densités de dislocations calculées se situent autour de 5.10% m™

ce qui correspond a un
renforcement d’environ 35MPa. Ces résultats paraissent cohérents puisque les coefficients de

dilatation de Ti et de TiC sont proches.
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Fig. Il. 24. Influence de la taille des TiC sur la densité de dislocations dans la matrice pour différentes fractions
volumiques de renforts
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Fig. Il. 25. Renforcement généré par la création de dislocations au refroidissement

Renforcement par affinement de la taille des grains

L'ajout de particules de TiC limite la croissance des grains de Ti (Konitzer & Loretto 1989). Cela va
permettre d’obtenir une matrice dont la taille des grains est plus fine que dans la matrice sans
renforts dans les mémes conditions d’élaboration.

Le renforcement par affinement de la taille des grains est basé sur les observations de Hall et Petch
qui proposent que les joints de grains agissent comme des obstacles a la propagation de
dislocations (Hall 1951; Petch 1953). Il y a deux explications a ce phénomeéne qui sont la
désorientation entre les grains et la discontinuité des plans de glissement d’un grain a un autre
(Callister & Callister 2000). Plus les grains sont petits et plus il y a de joints de grains. Par
conséquent une taille des grains fine renforce le matériau. La loi de Hall-Petch s’écrit sous la

forme suivante :
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1
o,=0,+k,-d? (11-21)

Avec,

o,, la limite élastique
0, , la résistance de la maille au mouvement de dislocations

ky , une constante

d , la taille des grains

Les valeurs de g et de k,, sont généralement déterminées en tracant la courbe a,, en fonction de

1
d 2. Dans le cadre de cette étude, nous nous intéressons a 'effet des renforts sur la taille des
grains. Par comparaison avec la matrice sans renfort, I’équation (11-20) devient :

1 1

Aoy =k,(d > —d,?) (11-22)

Avec,

Aogg, le renforcement de la limite élastique par réduction de la taille des grains
d., la taille des grains de Ti dans le composite

d,, la taille des grains de Ti dans la matrice sans renfort

Dans la littérature, les valeurs de ky, varient entre 27 MPa m*? et 40 MPa m*? selon le niveau de
déformation du titane (plus la déformation est grande et plus k, est petit) (Luo et al. 2012; Meyers
& Chawla 2008). Ainsi, dans le cas des CMM préparés par CIC et frittage libre (non déformés), nous

considérons que k, est égal a 40 MPa m??

. Pour les CMM préparés par filage, k,, est pris égal a
34,9 MPa m"? (valeur définie par Luo dans ses travaux portants sur I'extrusion du titane (Luo et al.
2012)).

Les sous-joints de grain participent également au renforcement mais ont un effet deux fois moins
important (Kainer 2006). La loi permettant de calculer I'influence sur la limite élastique est
identique a (11-22) a la différence que le coefficient k,, est divisé par 2 et donc égal a 20 MPa m*/?
(ou 17,5 MPa m*? pour les CMM filés).

La Fig. Il. 26 présente le renforcement en fonction de la taille des grains de Ti. Pour les tailles de
grains trouvées habituellement dans les CMM (10um), 'augmentation de la limite élastique par les

joints et sous-joints de grains est de I'ordre de 120MPa.

Remarque : Le coefficient k, est une valeur approchée, il faut donc prendre ces résultats avec
précautions.
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Fig. 1. 26. Modélisation par la loi de Hall-Petch du renforcement en fonction de la taille des grains de Ti du composite

Renforcement par création de dislocations géométriquement nécessaires

Pour accommoder la déformation, des dislocations (définies comme étant « géométriquement
nécessaires » par Ashby (Ashby 1970)) se créent a I'interface matrice/renforts (ou des cavités si la
cohésion de I'interface est faible). L'augmentation de la limite élastique par ce phénomene s’écrit :

O = 2ﬁ”flzvm) )f £ (11-23)

Avec,
&, la déformation a la limite élastique (&£ = 0,002 )

Renforcement par solution solide

Ce type de renforcement est fréquent dans les alliages métalliques. Il existe deux types de
renforcement par solution solide : en substitution ou en interstitielle (cf. Fig. Il. 27). Le Ti-6Al-4V est
un exemple de renforcement par substitution ol des atomes de Ti sont remplacés par des atomes
d’Al ou de V. Cependant, lorsque le diamétre de I'atome en solution solide est tres petit devant
celui de I'atome métallique, comme c’est le cas pour les éléments légers (H, C, N, B et O), les
atomes se positionnent dans les sites interstitiels.

Atomes du Atomes en
solvant solution

(a) Interstitielle (b) Substitution

Fig. Il. 27. Mécanismes de solution solide. (a) Interstitielle. (b) Substitution (ASM 1992).
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Les éléments tels que I'oxygéne, I'azote, le carbone et le bore ont tendance a se mettre dans les
sites interstitiels du titane en raison de sa grande réactivité. Cela a pour effet, comme on a pu le
voir dans le Tableau II. 3, d’augmenter la limite élastique du titane.

Le mécanisme lié a cette augmentation de limite élastique est du a un effet de volume (distorsion
de la maille) et un effet de module qui vont interagir sur la propagation des dislocations. Le
renforcement peut étre estimé par la formule suivante (Collings 1984) :

3
Ao, =u, bec (11-24)

Avec,
€, la déformation de la maille
¢, la concentration d’atomes en solution dans la matrice

U, , bet esont des termes dépendant du matériau qui peuvent étre regroupés en une seule

constante K. L’équation (II-24) devient alors :
Ao, =K+c (I1-25)

Cette relation a été vérifiée expérimentalement par Collings pour divers éléments interstitiels dans
le titane (Collings 1984). En ce qui concerne les CMM Ti+TiC, les deux éléments pouvant influencer
la limite élastique sont I'oxygéne et le carbone.

Ti et TiC ont approximativement la méme affinité pour I'oxygéne, ce qui fait qu’environ la moitié de
I’oxygéne présent dans TiC diffuse dans tout le volume de la matrice lors de I'élaboration (Vicens &
Chermans 1972). La seconde source d’apport en oxygene est I'étape de broyage (cf. Chapitre 3
Tableau Ill. 1, p.40).

Dans un alliage de Ti-6Al-4V, a 920°C le carbone a une solubilité d’environ 2% at. dans la phase Ti-a
et de 0,6% at. dans Ti-B (Wanjara 1999). La solubilité diminue avec la température et tend vers 0%
at. a 20°C. Il est donc primordial de considérer le refroidissement pour savoir s’il faut ou non
prendre en compte le carbone comme élément durcissant de la matrice. Badini et al. ont mis en
évidence par analyse de dispersion de longueur d’onde (WDS) que lorsque les CMM sont trempés a
920°C, il y a environ 1,6% at. de carbone en solution dans la matrice (Badini et al. 2000). Wagoner
et al. ont par la suite montré que le carbone en solution solide avait un effet important sur les
propriétés mécaniques en compression (Wagoner Johnson et al. 2003).

Dans ce projet, les CMM n’ont pas été trempés ou refroidis assez rapidement pour piéger le
carbone dans la matrice. Dés lors, nous considérons seulement |'effet de |'oxygéne sur les
propriétés mécaniques.
La Fig. Il. 28 présente I'influence de la concentration en oxygene sur le renforcement de la limite
élastique de la matrice. Cet effet représente prés de 300MPa de renforcement pour 0,6%at.
d’oxygene en solution.
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Fig. Il. 28. Influence de la concentration en oxygéne dans la matrice sur le renforcement

Remarque : La relation (1I-25) a initialement été déterminée pour la dureté du titane. La dureté a
ensuite été transformée en limite élastique en utilisant les travaux de Tran (Tran 2009).

2. Simulation numérique

La simulation numérique a largement été employée pour caractériser la loi de comportement des
CMM (surtout a matrice aluminium)(Saraev & Schmauder 2003; Heness et al. 2007; Chawla et al.
2006). L'approche la plus populaire reste la méthode des éléments finis qui permet d’obtenir assez
simplement une solution approchée du probleme.

Une des problématiques de I'approche par éléments finis est la définition de la géométrie du
modele. L'objectif de toute modélisation est de s’approcher au mieux du résultat expérimental et
pour cela de définir un modéle dont la géométrie est semblable a la microstructure réelle. Les
points importants a prendre en compte lors de la définition du modéle sont :

e Letype de modeéle (2D, 3D, Axisymétrique)

e Le volume des renforts

e La morphologie des renforts

e Le nombre de particules

e Ladistribution des renforts

Deux auteurs ont montré que les modeles 3D sont les plus adaptés pour s’approcher des résultats
expérimentaux en raison du caractére 3D des composites réels (Saraev & Schmauder 2003; Leggoe
et al. 1998). Dans les autres cas (2D et axisymétrique), la loi de comportement est surestimée (cf.
Fig. 1. 29).

Les autres facteurs a prendre en compte dépendent de la microstructure du CMM. Dans certain
cas, il est difficile de tenir compte des éléments tels que la distribution ou la morphologie (quand
celle-ci n"est pas sphérique) des renforts. Cela a poussé Chawla a développer une méthode de
reconstruction 3D de microstructure en utilisant le polissage successif (Chawla et al. 2006). Grace a
cette technique le résultat n’est pas tributaire du modéle géométrique.
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Fig. 1. 29. Comparaison des modeéles axisymétrique et 3D aux résultats expérimentaux (Saraev & Schmauder 2003)

VI. Synthese

Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés aux propriétés respectives de la matrice titane (Ti
et Ti-6Al-4V) et du renfort TiC. Les propriétés constatées permettre de mieux comprendre le choix
de ces matériaux par rapport aux applications visées par le projet COMETTi. Par la suite, nous
avons développé l'élaboration des CMM en insistant sur le procédé qui nous intéresse: la
métallurgie des poudres. Les propriétés mécaniques pertinentes des CMM ont ensuite été
présentées afin d’illustrer les avantages et inconvénients d’ajouter des renforts. Finalement, nous
avons décrit les modeles analytiques permettant de quantifier le module de Young et la limite
d’élasticité des CMM avant de finir par quelques points importants a prendre en compte pour la
simulation numérique du comportement des CMM.

Par rapport a la bibliographie effectuée, nous pouvons ajouter que finalement peu de travaux
portent directement sur les CMM Ti/TiC. La plupart des recherches effectuées jusque dans les
années 2000 ont concerné principalement les CMM a matrice aluminium. Depuis, la recherche
s’oriente effectivement sur les CMM Ti mais les renforts utilisés sont le plus souvent TiB ou TiB et
TiC. De plus, la plupart du temps, I’élaboration est réalisée par la méthode in situ.

Maintenant, nous allons présenter les matériaux et techniques expérimentales utilisés lors de cette

these.
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I. Les matiéres premieres

Les matériaux de départ nous ont été fournis par la société Mécachrome. Nous avons travaillé avec
deux poudres de titane pour la matrice : Ti (Grade 2) et Ti-6Al-4V (Grade 5) et une poudre de TiC
comme renfort. Les masses volumiques déterminées par Mécachrome par pycnométrie hélium
pour Ti, Ti-6Al-4V et TiC sont respectivement 4,49 g/cm3, 4,40 g/cm3 et 4,80 g/cm3. Ces valeurs sont
employées par la suite pour déterminer les masses volumiques théoriques des composites.

Les analyses chimiques et micrographies MEB (cf. Il. 2. a. et g. de ce chapitre, respectivement p.49
et p.54) des poudres de départ sont respectivement présentées dans le Tableau lll. 1 et la Fig. Ill. 1.
Les particules de Ti et Ti-6Al-4V sont de morphologies sphériques en raison d’une fabrication par
« electrode induction-melting gas atomization » (EIAG). Les particules de TiC ont une morphologie
angulaire en raison du broyage lors de leur fabrication.

Les poudres ont été analysées par granulométrie laser (cf. Il. 2. b. de ce chapitre, p.49) afin de
déterminer leur taille moyenne ainsi que la distribution granulométrique. Les courbes et tailles
caractéristiques sont présentées respectivement dans la Fig. Ill. 2 et le Tableau lll. 2. Les poudres
de Ti et Ti-6Al-4V sont plutét unimodales avec une distribution assez large (allant de 20um a
120um). La taille maximale des particules de TiC est de 10um.
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Aprés broyage (cf. Il. 1. b.), les poudres contiennent plus de fer et d’oxygéne que les poudres de
titane de départ (cf. Tableau Ill. 1). Ces impuretés sont en partie apportées par les particules de TiC
et en partie par le procédé lui-méme. En ce qui concerne la taille des particules, le broyage induit
une agglomération des particules créant ainsi des granules dont le diametre moyen est de 200pm
(cf. Tableau IlIl. 2 et Fig. lll. 2). A I'intérieur de ces granules, il est possible de trouver des particules
de TiC dont la taille maximale va jusqu’a 5um (cf. Fig. lll. 3).

Tableau Ill. 1. Analyses chimiques des poudres de départ et aprés broyage

ez Ti Al Y Fe C (o] N
Référence
% mass.
TiC balance - 0,08 0,13 19,7 0,69 0,85
Ti (Grade 2) balance - - 164 ppm <0,10 0,16 <0,10
Ti+15%TiC balance - - 305 ppm 3,20 0,41 <0,10
Ti-6Al-4V (Grade 5)  balance 6,00 3,91 526 ppm <0,10 0,13 0,01
Ti-6Al-4V+10%TiC balance 5,20 3,38 697 ppm 2,24 0,31 0,04

Fig. Ill. 1. Images MEB des poudres de départ. (a) Ti. (b) Ti-6Al-4V. (c) TiC

Tableau Ill. 2. Distribution des tailles de particules des poudres de départ et Ti+15%TiC apreés broyage

Poudre dao dso Ao
nm
TiC 1,0 2,6 5,6
Ti 34,6 69,1 117,2
Ti-6Al-4V 23,8 47,0 91,5
Ti+15%TiC 97,5 204,9 400,3
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Fig. ll. 2. Distribution granulométrique des poudres de départs et Ti+15%TiC aprés broyage

II. Techniques expérimentales

Le synoptique (Fig. Ill. 4) récapitule les procédés utilisés pour I'élaboration des CMM et leur
caractérisation. Dans un premier temps, nous présenterons les procédés de fabrication utilisés puis
dans un second temps les méthodes de caractérisation employées.

Remarque : Les étapes de broyage, de filage et de compression isostatique a chaud ont été
réalisées par la société Mécachrome.
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Fig. lll. 4. Synoptique des procédés et caractérisations employés

1. Procédés d’élaboration

a. Mélange

Le mélange des poudres a été effectué dans un broyeur planétaire de marque FRITSCH (cf. Fig. Ill.
5).

Les parameétres de mélange utilisés sont les suivants :
e Vitesse: 200 tours/min
e Durée:5min
e Bol:enacier
e Billes : en acier, de diametre 6,33mm et 250g au total
e Masse de poudre : 50g

Remarque : les billes et le bol étant en acier, nous avons pu relever des traces de contamination
par le fer dans les microstructures apres frittage. De plus, I'enceinte n’étant pas sous atmosphére
inerte, le mélange a également été contaminé par I'oxygéne.

Les poudres de Ti ou Ti-6Al-4V ont été mélangées avec différentes fractions volumiques de TiC. La
masse de poudre de TiC a ajouter a été déterminée selon la formule suivante :

Mric = [thC “Pric Ti/(l_fTiC)] (11-1)

L'efficacité du mélange a été controlée visuellement (couleur de la poudre) et par I'observation au
MEB de comprimés apres pressage.
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Fig. 11l. 5. Schéma du broyeur planétaire. (a) vue d’ensemble. (b) satellite.
b. Broyage

Afin de réduire la taille des particules de Ti et TiC et homogénéiser la distribution des renforts dans
la matrice, Mécachrome a effectué une étape de broyage. Le broyage a été effectué dans un
broyeur a boulets pendant plusieurs heures sous atmosphére inerte pour éviter I'oxydation des
poudres. Les lots de poudres obtenus font environ 550g. Les CMM élaborés par Mécachrome
(filage et CIC) ont été préparés a partir de poudres broyées.

c. Récapitulatif des poudres composites préparées

Le Tableau lll. 3 récapitule les poudres composites préparées par simple mélange ou par broyage.

Tableau Ill. 3. Récapitulatif des poudres composites préparées

Mélange Broyage
Ti+5%TiC Ti+15%TiC
Ti+10%TiC Ti+17,5%TiC
Ti+20%TiC Ti+20%TiC

Ti-6Al-4V+5%TiC Ti-6Al-4V+10%TiC
Ti-6Al-4V+10%TiC
Ti-6Al-4V+20%TiC

d. Mise en forme a froid

Avant |'étape de frittage libre, il est indispensable de mettre la poudre en forme. Il a été nécessaire
d’ajouter une étape de formulation a la poudre composite avant pressage pour améliorer la tenue
mécanique des comprimés.

i. Formulation

La poudre composite est mélangée dans un milieu alcoolique dans un rapport de 40% mass. de
matiére seche et 60% mass. d’éthanol. Un couple liant/plastifiant est ajouté au mélange dans les
proportions suivantes : 0,5% mass. de polyvinylbutyral (PVB) et 0,5% mass. de polyéthylene glycol
(PEG) par rapport a la matiére seche (cf. Fig. Ill. 6). Le systéme est mélangé pendant 4h a une
vitesse de 380 tours/min puis séché sous une hotte ventilée. Aprés séchage, la poudre est
concassée a |'aide d’un pilon et mortier puis tamisée a 100um.
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Of— régulateur

ajout du liant et du plastifiant

— mélange poudres - éthanol

— pale de mélange
Fig. lll. 6. Schéma de principe de la formulation des poudres

ii. Pressage uniaxial a froid

Le pressage uniaxial a froid est effectué sur une presse de marque INSTRON (cf. Fig. lll. 7). Des
comprimés de diamétre 8mm ou 12mm ont été pressés dans des matrices en acier avec insert en
carbure de tungsténe sur une gamme de pression allant de 200MPa a 800MPa. Afin de faciliter
I’éjection des comprimés aprés pressage, I'intérieur des parois de la matrice est préalablement
enduit de téflon.

Pour chaque pression de mise en forme, la densité a cru des cylindres a été mesurée
géométriqguement (cf. p.51 de ce chapitre).

Le pressage uniaxial génere des hétérogénéités de densité a travers le comprimé. Pour réduire ces
hétérogénéités, une étape de mise en forme par pressage isostatique a froid est souvent ajoutée.
La pression maximale pouvant étre atteinte par la presse isostatique a froid dont nous disposons
est de 400MPa. Pour I'ensemble des nuances testées, cette pression n’a pas toujours permis
d’obtenir des échantillons sains. Ce moyen de mise en forme n’est donc pas utilisé dans la suite de
cette étude.

% — poingon
|
%\\\\\\\\\\\\\\\‘ / — contre-poingon
— poudre
—— matrice

— revétement carbure

L
|
%;

caoutchouc

Fig. lll. 7. Schéma de principe du pressage uniaxial a froid. Retracé a partir de (Auger 2010).
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e. Procédés d’élaboration

i.  Frittage libre

Les comprimés ont été frittés dans un four tubulaire horizontal sous balayage d’argon a une
température de 1375°C pendant 3h. Ces conditions ont été déterminées a partir d’un plan
d’expérience présenté en annexe A4-1.

Le gaz d’argon utilisé est d'une grande pureté (Grade ALPHAGAZ 2 de chez AIR LIQUIDE) pour
limiter au maximum la contamination du titane. Pour la méme raison, un « getter » (copeaux de
zirconium) a été placé entre le flux de gaz et les échantillons.

Le cycle de frittage a été adapté avec un palier de 1h a 600°C pour permettre le déliantage des
comprimés formulés (cf. Fig. lIl. 8).

1600

1400 - 1375°C/3h

1200

)

o
=~ 1000
800 +

600

Température

400

200 +

0
0 2 4 6 8 10 12 14

Temps (h)

Fig. lll. 8. Cycle de frittage

ii. ~Compression isostatique a chaud

Les essais de compression isostatique a chaud (CIC) ont été effectués par la société Mécachrome.
Dans ce procédé, la poudre broyée est encapsulée puis ensuite mis sous vide avant un traitement
thermique a 920°C pendant 2h et sous une charge isostatique de 100MPa. Les barres obtenues par
CIC ont un diametre de 25mm et une longueur d’environ 55mm.

iii. Filage
Les essais de filage ont été effectués par la société Mécachrome. La poudre broyée est directement
extrudée aprés un traitement thermique a 920°C pendant 1h sous vide. Afin de protéger la filiere,
le composite est filé dans une gaine en acier. La billette fait 72mm de diameétre en entrée et 20mm

en sortie ce qui correspond a un rapport d’extrusion de 3,6. Les barres filées ont une longueur qui
varie entre 1000mm et 1500mm.

iv.  Récapitulatif des CMM préparés

Le Tableau lll. 4 récapitule les matériaux préparés selon les divers procédés. Les composites
préparés a partir de poudres broyées sont surlignés en gris.
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Tableau Ill. 4. Récapitulatif des différents matériaux massifs étudiés

Frittage libre CIC Filage
Ti Ti Ti+15%TiC
Ti+5%TiC Ti+15%TiC Ti+17,5%TiC
Ti+10%TiC Ti-6Al-4V Ti+20%TiC
Ti+15%TiC Ti-6Al-4V+10%TiC | Ti-6Al-4V+10%TiC
Ti+20%TiC
Ti-6Al-4V
Ti-6Al-4V+5%TiC
Ti-6Al-4V+10%TiC
Ti-6Al-4V+20%TiC

f. Simulation du forgeage par compression uniaxiale a chaud

i. Dispositif expérimental

Le dispositif de compression uniaxiale a chaud de 'ENSM-SE est présenté Fig. lll. 9. Ce dispositif est
composé d’un bati mécanique de marque Schenck et d’une traverse horizontale. Le systéme
adapté sur le bati comprend une cellule de force, deux mors, un four a rayonnement ainsi qu'un
tube en silice transparent.

Lors d’un essai, un cylindre de compression est placé au centre du tas inférieur et déformé par
descente du tas supérieur. Deux thermocouples situés dans les mors a 2 mm de la surface des tas
assurent le maintien en température pendant l'essai. L’enceinte est balayée, par de I'argon afin
d’empécher I'oxydation des piéces de montage et de |'échantillon. L'ensemble de la machine est
piloté par le biais d’un PC.

%

PASSAG
THERMOCOUPLE

VEQIN

Fig. lll. 9. Schéma (gauche) et photo (droite) du dispositif de compression a chaud
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ii. Préparation des échantillons

Les cylindres de compression des CMM, issue du filage ou de la CIC, ont été usinés a 15mm de haut
et 10mm de diametres. Pour les CMM frittés, il n’a pas été possible de respecter ces cotes; les
cylindres mesurent environ 10mm de hauteur et 11,5mm de diameétre. Les faces supérieures et
inférieures ont été rectifiées par polissage.

Afin de limiter le frottement du cylindre contre les tas, tous les échantillons sont préalablement
recouvert d’un lubrifiant graphite.

Une photo des cylindres avant et aprés déformation a chaud est présentée en Fig. Ill. 10.

(a) (b)

/IIII,’IH:’]HH}i.ilL'm‘.“‘.\‘.\‘\‘\\\'"" 3
0 1 2 3 “

Fig. lll. 10. Photos d'un cylindre avant (a) et aprés déformation (b)

iii. ~Parametres de compression

Les essais ont été effectués a vitesse de déformation constante jusqu’au niveau de déformation
souhaité. Le niveau de déformation est défini par la formule suivante :

= In(h,/h) (1m-2)
Avec h, et h la hauteur du cylindre, respectivement avant et apres déformation.

Les parametres de déformation a chaud employés dans I'étude sont les suivants :

e Vitesse de montée en température : 100°C/min jusqu’a Tfnae-60°C puis 25°C/min jusqu’a
Ttinale=20°C et finalement 10°C/min jusqu’a Tsnae. Ces ralentissements successifs
garantissent de ne pas dépasser la température cible.

e Temps d’homogénéisation en température avant I'essai : 5min.

e Niveau de déformation : 0,7.

e Températures de déformation : 850°C, 950°C ou 1050°C.

e Vitesse de déformation : 0,001s™, 0,01s" ou 0,1s™.

e Refroidissement : dans I'enceinte sous flux d’argon a environ 50°C/min.

Habituellement, les cylindres comprimés sont trempés apres déformation afin d’étudier la
cinétique de croissance et de recristallisation des grains. Cependant, par rapport a notre objectif
qui est de déterminer si le forgeage permet d’améliorer la ductilité des CMM, nous avons choisi de
ne pas tremper les échantillons pour nous rapprocher d’une vitesse de refroidissement industrielle.
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iv.  Exploitation des résultats

Lors de I'essai, nous enregistrons la force (I) et le déplacement (#) en fonction du temps. Afin de
calculer la vraie courbe de contrainte — déformation 0 = (&), il est nécessaire de tenir compte
des éléments suivants :

e lasection de I'échantillon augmente pendant I'essai.

e La déformation élastique du montage.

e Le frottement entre |'échantillon et les tas.

La surface S, a un instant t, est déterminée par la relation :
S =S§,exp(€) (In-3)

Avec,

S, la surface initiale.

La déformation élastique du montage est prise en compte en corrigeant le déplacement :

Upo =U=(R-F) (I11-4)

Avec R, larigidité du montage.

Finalement, le frottement est corrigé lors du calcul de la contrainte par la relation suivante (Chovet
et al. 2002) :

-1
m d 3¢
0., =0|1+——Lexp(—) (I1-5)
[ N }

Avec,
o, la contrainte mesurée expérimentalement (0 = ?).

m , le coefficient de frottement.
d,, le diamétre initial du cylindre.

Cette relation est basée sur le calcul des puissances et permet de corriger la contrainte jusqu’a une
déformation de 0,6 (Chauvy 2004) ce qui couvre la majorité du domaine de déformation étudié.
Typiquement, lorsque la correction du frottement n’est pas faite, on observe une augmentation
anormale de la contrainte.

Remarque : Les essais effectués a une vitesse de déformation de 0,001s™ durent environ 10min
(comparé a 30s a 0,1s ™ et 2min a 0,01s™). Dans ce cas-1a, nous avons pris en compte la dilatation
des tas de compression afin de ne pas dépasser le niveau de déformation souhaité.
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2. Techniques de caractérisation

a. Analyse chimique

Les analyses chimiques ont été effectuées sur un appareil de marque LECO dont le principe est de
porter a fusion le matériau et de quantifier grace a un détecteur la quantité de gaz s’en échappant.
Nous avons ainsi pu quantifier la teneur en oxygene dans les poudres et dans les matériaux massif.
Chaque résultat présenté correspond a la moyenne de trois essais.

b. Granulométrie laser

La granulométrie laser permet de déterminer la distribution de taille des particules des différentes
poudres. Les analyses ont été réalisées sur un appareil de marque MALVERN permettant
d’effectuer des mesures entre 0,02um et 2000um avec une précision de l'ordre de 1% sur la
fraction volumique.

Le principe de fonctionnement repose sur la diffraction d’un rayon laser. Lorsque ce rayon
rencontre une particule, il va diffracter d’'un angle qui va dépendre de Ia taille de la particule (cf.
Fig. lll. 11). Pour analyser la diffraction et obtenir la taille de particule, nous avons utilisé le modéle
de Fraunhofer qui considére que la particule est un disque et que son diametre est donc celui de la
sphére équivalente en volume. Ce modeéle est particulierement adapté a nos poudres de titane
dont les particules sont sphériques. Les particules tombe en continue devant le laser ce qui permet
d’obtenir une distribution de taille des particules.

Lentille de
projection — Lentille de U . N
donne un rayon Fourier — Particules — -
d’intensité constante fait convergerle en voie liqui 4
quideou Détecteurs
rayon voie séche

Fig. Ill. 11. Schéma d’un granulomeétre laser classique (Pye & Blott 2004)

Les analyses ont été réalisées par voie seche et par voie liquide (dans du propanol) avec différents
temps de passage aux ultrasons (de 2min a 10min) pour vérifier que la mesure ne prend pas en
compte les agglomérats de particules. Les résultats obtenus sont identiques indépendamment du
type d’analyse indiquant que la mesure est fiable et que les particules ne sont pas agglomérées. En
plus de cela, chaque essai a été répété trois fois et les résultats présentés correspondent a leur
moyenne.
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c. Dilatométrie

La dilatométrie est une mesure qui permet de suivre au cours d’un traitement thermique le retrait
linéaire d’'un matériau. Ceci est réalisé par un palpeur en alumine au contact de I'échantillon et
dont le déplacement est mesuré au cours de I'essai (cf. Fig. Ill. 12). Les essais ont été effectués sur
un dilatometre de marque SETARAM. La précision sur la mesure de déplacement du palpeur est de
0,1um. le thermocouple utilisé est de type S, ce qui permet de monter jusqu’a des températures de
1600°C avec une précision de d’environ £10°C entre 20°C et 500°C et environ +5°C entre 500°C et
1600°C. Les cycles thermiques ont été effectués a des températures allant de 1300°C a 1450°C et
des paliers de Oh a 3h.

Afin d’éviter de contaminer le palpeur et le support en alumine du dilatometre, de fine plaquettes
en alumine (pureté 96%) sont positionnées avant chaque essai de part et d’autre de I’échantillon.

Un essai a blanc (sans I"échantillon) a été effectué afin de pouvoir retrancher aux courbes de
dilatométrie la dilatation de I'appareil et des cales en alumines.
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Fig. lll. 12. Schéma de principe d’un dilatomeétre

d. Diffraction de rayons X (DRX)

Quelques essais de DRX ont été effectués sur un diffractomeétre PHILIPS X’'Pert afin de vérifier les
phases présentes apres traitement thermique. Cet appareil dispose d’un tube a rayons X utilisant
une cible en cobalt. La radiation monochromatique en Ko (A = 1,79026 A) est récupérée par un
détecteur apreés diffraction des rayons X sur la surface de I’échantillon (cf. Fig. lll. 13). Les pics en
intensité correspondent aux distances interréticulaires dont les valeurs sont obtenues a partir de la
loi de Bragg.
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e. Mesure de la densité

i. Densitéacru

La densité des cylindres a cru (aprés pressage uniaxial a froid) a été déterminée a partir de la masse
séche et des dimensions des échantillons.

Les cotes du cylindre ont été déterminées a I'aide d’un pied a coulisse d’une précision de 102?mm
tandis que la masse a été mesurée sur une balance a une précision de 10™g. Les masses volumiques

théoriques (p,, ) des différents composites ont été déterminée par une simple loi des mélanges :
Pu = (1 - f)pTiou riceai—av T J Pric (-6)

Avec,

£, la fraction volumique de TiC

La densité relative a cru est ensuite déterminée par le rapport de la masse volumique réelle sur la
masse volumique théorique. Les valeurs de densité a cru ont une précision de +1%.

ii. Densité par triple pesées (ou poussée d’Archimeéde)

La densité relative des matériaux massifs aprés élaboration a été déterminée par triple pesées.
L’avantage de cette méthode est que le résultat est indépendant de la géométrie du matériau. Cela
est particulierement appréciable car les cotes des cylindres sont généralement irrégulieres aprés
frittage. Cependant, il est tout de méme nécessaire de connaitre la masse volumique du matériau
massif pour déterminé la densité relative.

Cette méthode, comme son nom l'indique nécessite 3 mesures de masses dans des conditions
particuliéres :

e Lamasse seche

mg =V - pg (1-7)
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e La masse humide (échantillon imprégné de liquide)

my, =V -ps+Vy-p, (11-8)

e Lamasse immergée (échantillon imprégné de liquide et immergé dans ce liquide)
m, =Vg-ps =V +V5)p, (111-9)

Avec,
Vs, V, et V., les volumes de respectivement, la matiére, la porosité ouverte et la porosité
fermée.

Ps et p, , les masses volumiques respectives de la matiere et du liquide.

La densité relative (d)est ensuite déterminée comme suit :
d=1-(V,+V,) (II-10)

La précision des résultats obtenus par cette méthode est d’environ +1% lorsqu’il reste de la
porosité ouverte dans I'échantillon et de £0,3% en porosité fermé. La limite a partir de laquelle on
considére qu’il ne reste plus que de la porosité fermé se situe autour de 92% du taux de
densification. Si 'on se fie a cette valeur, la quasi-totalité des échantillons analysés n’ont plus que
de la porosité fermée.

ili. Densité par analyses d’'images

Le probléme avec la méthode précédente est qu’il est nécessaire de connaitre la masse volumique
théorique du matériau massif. Or dans le cas des CMM Ti/TiC, la réaction entre la matrice titane et
le renfort en TiC entraine une modification de la masse volumique du matériau qu’il est difficile de
déterminer avec précision.

Afin de s’affranchir de ce probléeme, une méthode basée sur I'analyse d’'images a été employée
pour déterminer la densité des CMM. Cette analyse est effectuée en utilisant le logiciel Imagel.

L'analyse est effectuée en trois étapes (cf. Fig. lll. 14):
e Transformation de I'image en niveau de gris (passage de (a) a (b)).
e Seuillage des niveaux de gris afin de séparer le noir correspondant a la porosité du gris
correspondant a la matrice et aux renforts (passage de (b) a (c)).
e Mesure de la surface correspondant a la porosité.

Remarques : Bien que cette analyse soit en 2D, le résultat peut étre considéré comme
représentatif de la réalité 3D. En prenant en compte le caractére objectif de séparation des niveaux
de gris, la précision sur le taux de densification est de +0,5%. Il faut également noter que ces
résultats dépendent de la zone analysée. Afin d’effectuer une mesure statistique, les résultats
présentés dans la thése sont en générale la moyenne de |'analyses de trois zones sélectionnées de
maniére aléatoire.
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Fig. l1l. 14. lllustration de la technique d’analyse d’image. (a) Micrographie en couleur. (b) Micrographie en niveau de
gris. (c) Micrographie avec seuillage de la porosité.

f. Préparation métallographique

La préparation des surfaces des échantillons est indispensable pour observer et caractériser les
microstructures. Dans un premier temps, les échantillons sont enrobés puis dans un second temps
polis.

i. Enrobage

Il est important que I'enrobage soit adapté (dureté proche) au matériau afin d’éviter des effets de
bords lors du polissage. Les CMM étudiés possédent une dureté élevée ce qui a orienté notre choix
vers I'enrobage a chaud et la résine Epomet de marque BUEHLER. Le cycle d’enrobage se déroule a
150°C pendant 5min et une pression de 280bars.

ii. Polissage

Le polissage des échantillons est effectué sur une polisseuse automatique de marque MECAPOL
selon le protocole suivant :
e Disques abrasifs en SiC, de P320 jusqu’a P2500. Cycles de 3min sous une pression centrale
de 10daN et une vitesse de rotation de 150rpm.
e Toiles diamantées, de 6um a 1um. Cycles de 5min sous une pression centrale de 5daN et
une vitesse de rotation de 300rpm.
e Polissage finale sur feutre et silice colloidale. Cycle de 10min a une pression centrale de
5daN et une vitesse de rotation de 300rpm.
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Les pressions indiquées sont valables pour le polissage d’un plateau comportant 6 échantillons de
diametre 30mm. Entre chaque étape, les échantillons sont rincés a I'eau et passés aux ultrasons
pendant 2min afin d’éliminer les résidus de polissage et ainsi éviter les rayures. De plus, pour
s’assurer du bon fonctionnement de chaque étape, les échantillons sont controlés visuellement par
microscopie optique.

Pour les observations a I'EBSD (cf. Paragraphe Il. 2. g. de ce chapitre, p.54-55), il est nécessaire
d’éliminer la couche écrouie en surface induite par le polissage mécanique. Les échantillons ont
donc subis une étape de polissage supplémentaire a la silice colloidale sur un feutre en vibration
pour une durée d’environ 16h. L'appareil, de marque BUEHLER est appelé Vibromet.

Remarque : La couche écrouie est éliminée par attaque chimique sous I'action du pH basique de la
silice colloidale.

iii. Attaque chimique

Afin de révéler la microstructure des alliages de Ti-6Al-4V, nous avons employé le réactif de Kroll
dont la composition chimique est la suivante (Voort 2004) :
e 1-3mL HF, 2-6mL HNO;, H,0 jusqu’a 1000mL.

La solution est appliquée pendant 10s sur la surface de I’échantillon poli puis rincée a I'eau.

g. Microscopie électronique a balayage et haute résolution (MEB-FEG)

La microscopie électronique a balayage permet d’effectuer des observations a des grandissements
allant de x20 a x200 000. Cette méthode est donc particulierement adaptée a I'observation des
CMM en raison de leurs microstructures parfois trés fines.

Les MEB utilisés a 'ENSM-SE sont un JEOL 6500 et un ZEISS Supra VP55. Plusieurs types
d’observations et de caractérisations ont été effectués :

e L’observation en électrons secondaires ou rétrodiffusés. Dans le cas des CMM, I'utilisation
d’électrons rétrodiffusés, permet de créer un contraste intéressant pour la distinction des
renforts et de la matrice.

e la micro-analyse X a sélection d’énergie (EDS) qui permet de déterminer les éléments
constitutifs d’une zone.

e L’analyse par diffraction d’électrons rétrodiffusés (EBSD).

Lors d’une analyse EBSD, un rayon d’électrons vient heurter un échantillon cristallin incliné. Les
électrons vont alors diffractés et étre recueilli par un écran fluorescent sur lequel se forme un motif
(cf. Fig. lll. 15). Ce motif est caractéristique de la structure cristalline et de I'orientation de I’endroit
pointé pour le rayon sur I"échantillon (cf. Fig. lll. 16). Lors d’un essai, ce processus est répété en
tous points d’une zone avec un certain pas défini par |'utilisateur. L’assemblage des données
permet d’obtenir une cartographie EBSD. La précision angulaire de I'orientation cristallographique
est de 1° et la résolution spatiale de 200nm.
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Fig. Ill. 15. Schéma de principe et vue intérieur d’'une
chambre de MEB en configuration EBSD (Combres
2010)

Comme mentionné précédemment, I'utilisateur doit choisir le pas entre chaque point d’acquisition.
Le choix dépend de la microstructure et de ce qui veut étre observée. Par rapport a la taille des
grains, le pas utilisé pour les CMM filés et CIC est de 0,4um et de 1um ou 2um pour les CMM
frittés.

Les cartographies EBSD ont été corrigées pour éliminer les points aberrants ainsi qu’une partie des
eme

points non indexés (correction jusqu’au « 6" voisin »). Cela signifie que si un pixel est entouré par

6 pixels possédant une méme orientation, il prendra cette orientation.

L’acquisition des données est effectuée grace au logiciel Flamenco tandis que les cartographies
EBSD sont analysées a I'aide du logiciel Channel 5. Nous nous sommes particulierement intéressés
aux aspects suivants :
e La taille des grains. Un joint de grain est défini par une désorientation supérieure a 15°. La
taille des grains est ensuite déterminée par la mesure du diametre équivalent.
e La sous-structure. Les sous-joints de grains sont caractérisés par une désorientation
comprise entre 2° et 15°.
e Latexture qui est caractérisée a |'aide de figures de poles.

Dans les CMM, la répartition des renforts est rarement homogéne, ce qui créer des hétérogénéités
de taille des grains. Afin de retranscrire une taille représentative de ce qui est observée, il a été
décidé de calculer la taille des grains pondérée par la surface plutét que la taille des grains
moyenne (Ringeval 2006). Ainsi les tailles des grains de la phase Ti-a indiqués dans la suite du
manuscrit correspondent a une taille pondérée.

La différence entre les phases Ti-a et TiC en EBSD se fait assez facilement tant leur différence de
cristallographie est grande. Cependant, les phases Ti-B et TiC, respectivement cubique centré (c.c.)
et cubique a faces centrées (c.f.c.) peuvent se confondent ce qui rend ensuite impossible la
détermination de la taille des particules. La Fig. Ill. 17 présente une cartographie ou les particules
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de TiC ont été a la fois indexées en tant que phases c.c. (en vert) et c.f.c. (en rouge). Nous avons
donc décidé de ne pas indexer la phase Ti-B, méme dans les alliages de Ti-6Al-4V, afin de
s’affranchir de ce probléme.

particules de TiC sont indexées a la fois en vert (cubique centré) et en rouge (cubique a faces centrés).

3. Caractérisation mécanique

a. Essai de nanodureté

Les essais de nanodureté ont été réalisés en collaboration avec I'ECL sur un instrument de marque
CSM. Afin de contrébler les déplacements de faibles amplitudes de la pointe d’indentation, ceux-ci
sont régulés par un PC. Le systéme est instrumenté en force et en déplacement de maniére a
pouvoir ensuite déterminer la dureté ainsi que le module de Young. Il faut prendre soin de bien
d’utiliser un enrobage de grande dureté autour des échantillons afin de ne pas fausser les mesures.

b. Essai de traction

i. Présentation de I’essai

La caractérisation mécanique des CMM a été effectuée par le biais d’essais de traction a
température ambiante sur une machine universelle INSTRON 8861. Les éprouvettes utilisées sont
cylindriques et leur schéma est présenté en Fig. Ill. 18. Les éprouvettes sont montées dans des
mords filetés relier au bati par des liaisons rotules afin de s’affranchir du probleme de I'alighement
(cf. Fig. 11l. 19).

Les essais de traction réalisés par I'ENSM-SE ont uniquement porté sur les CMM filés. Quatre
nuances ont été comparées : Ti+15%TiC, Ti+17,5%TiC, Ti+20%TiC et Ti-6Al-4V+10%TiC. Pour chaque
nuance, 6 essais ont été réalisés. Dans le manuscrit, les valeurs utilisées pour les CMM préparés par
CIC proviennent d’essais réalisés par Mécachrome.
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Les éprouvettes de traction fournies possédaient un mauvais état de surface aprés usinage (cf. Fig.
lll. 20). Afin d’éviter une rupture prématurée, les éprouvettes ont été montées sur un tour et polies
en utilisant des papiers abrasifs allant de P320 a P4000.
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Fig. lll. 18. Schéma des éprouvettes de traction. Les Fig. lll. 19. Photo du montage de traction

cotes sont en mm.

Fig. lll. 20. Photo d’une éprouvette de traction aprés usinage. La fleche indique une zone risquant d’entrainer une
rupture prématurée.

ii. Parametres

Les essais ont été réalisés a vitesse de déformation (€) constante : 10™s™. La déformation (€) est
mesurée par le biais d’'un extensometre de longueur utile L;=22mm tandis que la force (F) est

obtenue grace a une cellule de force dont la capacité maximale est de 20kN. Les éprouvettes ont
été tirées jusqu’a rupture.

Remarque : Lors du premier essai, le réglage automatique du PID de la machine a abouti a des
valeurs aberrantes, ce qui a entrainé un bruit considérable sur la courbe de traction comme il est
illustré dans la Fig. Ill. 21. Par la suite, le réglage du PID a été corrigé pour éviter ce probleme.
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Fig. lll. 21. Courbe de traction avec un mauvais réglage des PID

iii. Dépouillement des courbes

Les courbes contraintes — déformation conventionnelles (ne prenant pas en compte le changement
de section au cours de I'essai) et rationnelles ont été tracées en appliquant les formules classiques :

e Conventionnelle :

g:ﬂ (11-11)
LO

P (I11-12)
SO

e Rationnelle:
g:In(1+L_L°) (I1-13)
LO

a=£=£(1+L LO) (I11-14)

s S, 0

Avec,
Lyet §,, respectivement la longueur utile de I'extensometre et la section utile initiale de

I’éprouvette.
Let I, respectivement la longueur de I'éprouvette et la force appliquée a un instant t.

A partir des courbes conventionnelles, nous avons déterminé les propriétés mécaniques
caractéristiques des différentes nuances (cf. Fig. lll. 22) :
e Le module de Young (E) qui correspond a la pente de la partie élastique de la courbe (en

bleu).
e Llalimite d’élasticité (o). Par convention, la limite élastique est prise a une déformation

de 0,2% (en rouge).
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e La contrainte maximale (O,

ax
également a la contrainte a la
e Lallongement a rupture (£,)

). Dans le cas des CMM, la contrainte maximale correspond

rupture car il n’y a pas de striction (en vert).
qui est déterminée en retranchant la déformation élastique

(€,) a la déformation a la rupture (en vert).

400
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L Py
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Fig. lll. 22. lllustration des lignes de construction permettant de déterminer les propriétés mécaniques a partir d’un

essai de traction

L'allongement a la rupture a également été déterminé par la méthode de raboutage qui, comme
son nom l'indique, consiste a mesurer la déformation plastique en remettant bout a bout les deux
morceaux de |'éprouvette tirée. Pour ce faire, nous avons tracé un repére sur les éprouvettes puis
mesuré la distance entre les deux traits avant et aprés déformation grace a un profilometre 2D

dont la précision est de 1um (cf. Fig. lll. 23).

Fig. lll. 23. Photo d'une éprouvette tirée remis bout a bout. Les lignes vertes permettent de remettre les deux
morceaux de I’éprouvette I'un en face de I'autre et de mesurer la déformation.
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A partir des courbes rationnelles, nous avons caractérisé la loi plastique des CMM qui peut s’écrire
selon la relation de Hollomon (Frangois 2005) :

oc=Keg, (111-15)
Avec,
K, le coefficient de résistance
n, le coefficient d’écrouissage

K et n sont déterminés en tracant In(0) = f(In(€,)). n correspond alors a la pente de la droite

et K al'exponentielle de I'ordonnée a l'origine.

c. Essai de traction in situ

Cette technique permet d’effectuer un essai de traction a l'intérieur d’'un MEB et donc d’observer
I’évolution de la microstructure tout au long du test. Il faut préciser que cet essai est encore sous le
stade du développement a I'ENSM-SE.

Pour mettre en place I'essai, une platine de traction (cf. Fig. lll. 24) de marque KAMMRATH &
WEISS est montée dans le MEB (ZEISS). L’éprouvette utilisée est plane (1mm d’épaisseur), son
schéma est présentées Fig. lll. 25. L'éprouvette est maintenue dans la platine par le biais de mords
dentés serrés de part et d’autre des tétes de I'éprouvette.

Avant l'essai, I'éprouvette a été polie selon la procédure présentée en Il. 2. f. ii. c'est-a-dire
jusqu’au stade de la silice colloidale.

L’essai est piloté par un ordinateur qui permet de fixer la vitesse de déplacement a 10um/min. Seul
la force et le déplacement de la platine sont enregistrés. Nous n’avons pas acces a la valeur de
déformation car il n’est pas possible d’utiliser un extensometre lors de I'essai in situ.

Afin de contréler I'évolution de la microstructure, I'essai est mis en pause aux valeurs de forces
choisie par l'utilisateur. La platine maintient la contrainte appliquée tandis qu’il est possible de
prendre des clichés MEB ou méme de réaliser une cartographie EBSD.

340,05

20 5

45

Fig. lll. 25. Schéma de I’éprouvette de traction in situ.
Cotes en mm.

Fig. lll. 24. Photo de la platine de traction in situ
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Remarque : La courbe contrainte — déplacement indique tout de méme une légere dérive de la
contrainte lors des pauses (cf. Fig. lll. 26). On peut également constater sur la courbe une
différence de pente au début de I'essai. D’apres nous, il s’agit de la mise sous tension de la platine

dont il ne faut pas tenir compte.

1200 +
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Fig. Ill. 26. Courbe contrainte — déplacement obtenue par un essai de traction in situ. Les décrochages sur la courbe
correspondent a une pause de I’essai pour prendre des clichés MEB
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I. Introduction

La métallurgie des poudres est le procédé habituellement employé pour I'élaboration des CMM a
renforts particulaires. Cette méthode permet une grande flexibilité pour optimiser la taille et le
taux de renforts. La matiére premiére, le type de mélange et le procédé d’élaboration vont étre
autant de parametres influengant la microstructure et donc les propriétés mécaniques du CMM. La
premiere partie du chapitre s’intéresse a I'influence des renforts et de leur fraction volumique sur
la microstructure tandis que la seconde partie compare plusieurs procédés de fabrication.

Cette étude est réalisée avec I'idée de, plus tard, faire un lien entre microstructure et propriétés
mécaniques. C’'est la raison pour laquelle nous caractérisons principalement la distribution des
renforts, la densité et la taille des grains.

1. Objectifs

Les objectifs de cette étude sont de :
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e Comprendre la relation entre poudre, procédé et microstructure
e Déterminer I'influence des renforts sur la microstructure
e Comparer plusieurs procédés de fabrication et déterminer le procédé le plus adapté

A la lumiére des résultats obtenus, nous avons développé une méthode alternative d’élaboration.

2. Procédés d’élaboration

Les caractéristiques des poudres et des procédés d’élaboration employés ont été détaillés dans le
chapitre 3 — Matériaux et techniques expérimentales. Nous rappelons en Fig. IV. 1 le synoptique
des différentes étapes d’élaboration qui sont abordées dans ce chapitre. Les trois procédés
d’élaboration que nous comparerons sont donc le frittage libre, la compression isostatique a chaud
(CIC) et le filage.

Pressage uniaxial Frittage libre )
a froid (600MPa) 1375°C-3h

Poudre de Tiou
Ti-6 A4V

Mélange ou ] o CIC
broyage J 7| 920°C-2h
= ————

Poudre de TiC

920°C-1h

Fig. IV. 1. Synoptique des procédés d’élaboration

3. Présentation des CMM étudiés

Le Tableau IV. 1 récapitule les nuances élaborées selon les différents procédés. Dans un premier
temps, nous avons étudié l'influence de la fraction volumique des renforts ainsi que le choix de la
matrice a partir des nuances mélangées puis élaborées par frittage libre. Le choix s’est porté sur les
CMM élaborés par frittage libre car les phénomenes ayant lieu sont plus prononcés et donc plus
facilement discernables. Dans un second temps, nous avons choisi une nuance commune aux trois
procédés d’élaboration, Ti+15%TiC, afin de comparer les procédés entre eux. Les autres nuances
élaborées par CIC et par filage et fournies par les autres partenaires du projet COMETTi (Ti-6Al-
4V+10%TiC) ont également été caractérisées pour pouvoir faire le lien entre microstructure et
propriétés mécaniques par la suite.

Tableau IV. 1. Récapitulatif des CMM étudiés

. Taux de renfort Préparation Procédé
Matrice 3 .
(% vol.) de la poudre d'élaboration
Ti-6Al-4V 0-5-10-20 Mélange Frittage libre
Ti 0-5-10-20 Mélange Frittage libre
Ti 15 Broyage Frittage libre
Ti 15 Broyage CIC
Ti 15-17,5-20 Broyage Filage
Ti-6Al-4V 10 Broyage Filage

64



II. Frittage des CMM - influence de la fraction volumique
des renforts

Dans cette partie, nous allons traiter les effets engendrés par le taux de renforts dans le cas de
CMM Ti et CMM Ti-6Al-4V élaborés par un procédé de frittage libre.

1. Présentation des résultats

a. Mise en forme a froid

Nous rappelons que les poudres mélangées ont été mises en forme par compression uniaxiale a
froid. Les Fig. IV. 2 et 3 représentent I'influence de la pression de mise en forme sur la densité a cru
des CMM a matrice Ti et a matrice Ti-6Al-4V, respectivement.

Dans les deux cas, la présence de renforts a tendance a améliorer la densité a cru quelle que soit la
pression de mise en forme. En effet, grace a la granulométrie bimodale de la poudre composite, les
fines particules de TiC comblent les espaces laissés entre les larges granules de titane comme cela a
déja été observé par Wanjara (Wanjara 1999). Une illustration de ce phénomeéne est présentée en
Fig. IV. 4.

Les CMM Ti se mettent plus facilement en forme que les CMM Ti-6Al-4V en raison de leur limite
élastique plus faible (o, = 400 MPa et 0y ia.av = 900MPa). Les particules de Ti vont donc se
déformer plastiquement et combler les espaces a une pression de mise en forme inférieure a celle
des particules de Ti-6Al-4V. En ce qui concerne les CMM Ti, la densité a cru augmente avec la
pression de mise en forme pour atteindre un palier autour de 84% a partir d’une pression de mise
en forme de 500MPa. Au contraire, dans le cas des CMM Ti-6Al-4V, la densité a cru augmente de
maniere quasi linéaire avec la pression. Pour ces CMM, on peut imaginer qu’un palier de densité
soit atteint autour de 1000MPa (aprés avoir atteint la limite d’élasticité). Les valeurs de densité ont
d’ailleurs aussi tendance a converger vers 84%.

Aux fortes pressions de mise en forme (700MPa et 800MPa), les cylindres ont tendance a se
délaminer en deux couches selon le schéma présenté Fig. IV. 5. Cet effet semble lié aux gradients
de pression générés par la compression uniaxiale. En effet, la Fig. IV. 6, provenant de (Reed 1989),
montre bien que la limite entre les zones P2 et P3 correspond a la forme de délamination
observée. Afin d’éviter la délamination et pour obtenir une densité a cru élevée, nous avons décidé
d’effectuer la mise en forme des CMM a 600MPa. De plus, cette pression permet, dans le cas des
CMM a matrice Ti, de travailler a densité a cru équivalente quelle que soit la fraction volumique de
renforts.
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Fig. IV. 2. Evolution de la densité a cru des CMM a matrice Ti en fonction de la pression de mise en forme
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compression uniaxiale a froid (Reed 1989)

b. Etude du comportement lors du frittage

A partir d’'une étude préliminaire portant sur le frittage des poudres de Ti et de Ti-6Al-4V sans
renforts, nous avons décidé d’adopter un cycle thermique jusqu’a 1375°C avec 3h de palier a la
température maximale pour le frittage des CMM. Ces conditions permettent d’obtenir un bon
compromis entre taux de densification et taille des grains. Cette étude, effectuée grace a un plan
d’expérience de type Doehlert, est présentée en annexe A4-1.

Pour étudier le comportement lors du frittage, une étude dilatométrique a été effectuée. Les
résultats présentés dans cette partie ne sont centrés que sur les CMM Ti car pour ce type de
composite la pression de mise en forme choisie permet d’obtenir des densités initiales identiques.
Dans ces conditions, une comparaison claire peut donc étre effectuée. Pour les CMM Ti-6Al-4V, la
densité initiale étant différente en fonction du taux de renforts, la comparaison des courbes de
dilatométrie ne permet pas de distinguer les effets liés a la densité des effets liés au taux de
renforts. Cette raison justifie donc notre choix de ne présenter pour la partie dilatométrique que
les résultats sur les CMM Ti.

La Fig. IV. 7 présente la vitesse de retrait linéaire en fonction du temps pour des CMM contenant
une fraction volumique de renforts allant de 0% a 20%. Le frittage de la matrice commence a partir
de 600°C. Cette température n’est pas modifiée par la présence de renforts. La vitesse de
densification continue d’augmenter jusqu’a 1375°C puis diminue lors du palier pour enfin tendre
vers une valeur nulle lors du refroidissement. Les vitesses maximales de retrait ainsi que le retrait
total sont présentés dans le Tableau IV. 2. La vitesse de densification maximale est trés peu
influencée par la présence de renforts (=-2,5um/min). De méme, le retrait est pratiquement
identique quelle que soit la fraction volumique de renforts (cf. Fig. IV. 8).
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Fig. IV. 8. Evolution du retrait en fonction de la température pour les CMM Ti frittés a 1375°C avec 3h de palier

Tableau IV. 2. Données caractéristiques des courbes de dilatométrie

Vitesse maximale de retrait Retrait

Nuance (um/min) (%)
Ti -2,4 6,4
Ti+5%TiC -2,3 6,0
Ti+10%TiC -2,4 6,2
Ti+20%TiC -2,8 6,2

c. Caractérisation des phases présentes

Apres frittage (1375°C-3h), les CMM ont été analysés par DRX. Les spectres des CMM a matrice Ti
et Ti-6Al-4V sont respectivement présentés sur les Fig. IV. 9 et 10. Ces figures confirment qu’aprés
frittage les seules phases présentes dans les composites sont bien Ti et TiC. Sur les zooms, on peut
voir plus précisément que l'intensité du pic de TiC augmente tandis que le pic de Ti diminue avec
une fraction volumique croissante de renforts.
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Fig. IV. 10. Spectres de DRX pour les CMM Ti-6Al-4V frittés
d. Analyses microstructurales (frittage libre)

i. Matrices sans renforts

Les micrographies MEB et cartographies EBSD (joints de grains) de Ti et Ti-6Al-4V élaborés par
frittage libre (1375°C-3h) sont présentées respectivement sur les Fig. IV. 11 et 12. Sur les clichés
MEB, les phases Ti-a et Ti-B sont respectivement en gris et blanc tandis que les porosités sont en
noir. La microstructure de Ti est composée de larges grains nodulaires tandis que Ti-6Al-4V est
composée de larges lamelles séparées par la phase Ti-B. Cette structure est typique d’un alliage Ti-
6Al-4V dont le frittage a été réalisé a une température supérieure a la température de transition de
phase a—f (995°C) et d’un refroidissement lent (qui entraine la croissance des lamelles).
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Fig. IV. 11. Microstructure de Ti élaboré par frittage libre. (a) Image MEB. (b) Cartographie des joints de grains. Lignes
noires : joints de grains. Lignes rouges : sous-joints de grains.
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Fig. IV. 12. Microstructure de Ti-6Al-4V élaboré par frittage %ﬂhage MEB. (b) Car:c::aphie dés joints de grains.
Lignes noires : joints de grains. Lignes rouges : sous-joints de grains.
ii. CMM

Les microstructures des CMM Ti et Ti-6Al-4V élaborés par frittage libre sont présentées de la Fig.
IV. 13 a 18. Les renforts correspondent aux particules en gris foncé sur les clichés. En ce qui
concerne la distribution, les TiC sont répartis autour des larges particules atomisées de la matrice.
Comme indiqué précédemment par la Fig. IV. 4, cette distribution est directement liée au mélange
initial de la poudre. Globalement, il y a moins de porosités que dans les matrices sans renforts. On
constate cependant I'apparition de petites porosités dans les TiC. De maniere générale, les
microstructures des matrices ont été affinées par la présence de renforts. Les renforts ont
empéché la croissance des lamelles, ce qui a engendré une microstructure de type équiaxe pour les
CMM Ti-6Al-4V. |l faut toutefois noter que la taille des particules de TiC a fortement augmenté par
rapport a la taille initiale de 3um et que le volume de TiC semble supérieur au volume attendu. Ces
deux derniéres observations témoignent d’une interaction entre Ti et TiC a haute température.
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Fig. IV. 13. Microstructure de Ti+5%TiC élaboré par frittage libre. (a) Image MEB. (b) Cartographie des joints de grains.

Les renforts sont en gris sur la cartographie EBSD. Lignes noires : joints de grains. Lignes rouges : sous-joints de grains.
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Fig. IV. 15. Microstructure de Ti+20%TiC élaboré par frittage libre. (a) Image MEB. (b) Cartographie des joints de grains.
Les renforts sont en gris sur la cartographie EBSD. Lignes noires : joints de grains. Lignes rouges : sous-joints de grains.
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Fig. IV. 16. Microstructure de Ti-6Al-4V+5%TiC élaboré par frittage libre. (a) Image MEB. (b) Cartographie des joints de

grains. Les renforts sont en gris sur la cartographie EBSD. Lignes noires : joints de grains. Lignes rouges : sous-joints de
grains.
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Fig. IV. 17. Microstructure de Ti-6Al-4V+10%TiC élaboré par frittage libre. (a) Image MEB. (b) Cartographie des joints de
grains. Les renforts sont en gris sur la cartographie EBSD. Lignes noires : joints de grains. Lignes rouges : sous-joints de
grains.

: " ® J 7)." /_
i e ; [ & £ "i.’ * v‘ Y *"’- D ")'
Fig. IV. 18. Microstructure de Ti-6Al-4V+20%TiC élaboré par frittage libre. (a) Image MEB. (b) Cartographie des joints de

grains. Les renforts sont en gris sur la cartographie EBSD. Lignes noires : joints de grains. Lignes rouges : sous-joints de
grains.
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2. Discussion des résultats

Pour pouvoir expliquer les résultats obtenus, il est important de prendre en compte la réaction
entre Ti et TiC. Nous présentons donc cette partie en premier, suivi ensuite par des discussions sur
le taux de densification et la taille des grains de titane.
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a. Réaction Ti-TiC

Par rapport aux microstructures, la réaction entre Ti et TiC peut se caractériser par la quantification
du volume et la taille des grains de TiC. Les résultats sont reportés dans le Tableau IV. 3. Le volume
de TiC a, dans la plupart des cas, doublé par rapport a la fraction initiale. De méme, les TiC sont
entre 3 et 8 fois plus grands que leur taille initiale (2,6um). Leur taille est d’autant plus grande que
la fraction volumique de TiC est élevée.

Ces résultats confirment qu’une réaction entre Ti et TiC a bien eu lieu. Dans le cas des CMM a
matrice Ti-6Al-4V, la réaction est moins prononcée puisque la taille des TiC est plus faible apres
frittage. Nous supposons que cet effet est le résultat d’une diffusion plus lente en raison de la
formation de composés intermédiaires entre le carbone et les éléments d’alliages (Viala et al.
2012).

Tableau IV. 3. Fractions volumiques des phases, déterminées par analyses d’images, dans les CMM préparés par
frittage libre

Volume de Taille des
Composites TiCy particules de TiC
(%) (nm)
Ti + 5% TiC 7,8 11
Ti+ 10% TiC 194 17,7
Ti+20% TiC 39,7 22,5
Ti-6Al-4V+5%TiC 6,3 8,4
Ti-6Al-4V +10%TiC 19,4 10,6
Ti-6Al-4V +20%TiC 39,4 15,7

Pour expliquer la réaction entre Ti et TiC, il est utile d’avoir recours au diagramme de phase Ti-C
qgue nous rappelons en Fig. IV. 19. A travers cette figure, il apparait que Ti et TiC ne sont pas stables
lorsqu’ils sont mélangés a haute température. Les deux phases réagissent pour former un carbure
sous-stcechiométrique, TiCy, avec x dépendant de la température. Le schéma de principe de la
réaction entre la matrice métallique et les particules céramiques est présenté dans la Fig. IV. 20.
Les atomes de carbone présents dans TiC diffusent vers la matrice et réagissent avec celle-ci pour
former une couche de TiC.,. La réaction se termine lorsque tout le TiC initial est transformé en
TiC,.. De plus, cette réaction entraine une augmentation du volume des carbures dans le
composite. Pour les CMM frittés a 1375°C, x tend vers 0,5 ce qui explique que le volume occupé par
le carbure de titane a doublé (cf. Tableau IV. 3). Cependant, cela n’explique que partiellement
I"augmentation de la taille des grains de TiC. L'autre phénomene en ceuvre est la croissance des
plus gros grains de TiC au détriment des plus petits par murissement d’Oswald (Viala et al. 2012).
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Fig. IV. 19. Diagramme de phase Ti-C

Fig. IV. 20 Schéma de principe de la réaction entre la matrice Ti et une particule sphérique de TiC. La ligne blanche en
pointillés représente la taille initiale de la particule (Viala et al. 2012)

Il est possible d’observer des cavités liées a la diffusion du carbone a I'intérieur des grains de TiC
dans les CMM préparés par frittage libre ce qui semble indiquer que la réaction est compléete (Fig.
V. 21).

Afin de confirmer cela, nous avons effectué des analyses EDS sur différentes zones indiquées en
Fig. IV. 22. A partir des pointés effectués dans les carbures, nous avons déterminé le pourcentage
massique de titane et de carbone. Ensuite, les valeurs des pourcentages massiques du titane ont
été comparées au pourcentage de titane théorique dans TiCys. Les résultats indiquent que la
stoechiométrie des carbures correspond en moyenne a 98% a TiCys. On peut donc en conclure que
la stoechiométrie des carbures présents apres frittage libre est TiCqs.

Remarque : Nous avons comparé les pourcentages massiques de titane et non de carbone car la
détection et la quantification des éléments légers sont moins précises.

Cette comparaison confirme que la réaction est totale dans le cas des CMM élaborés par frittage
libre. Dans le cas des CMM élaborés par filage et CIC, le LMI (partenaire du projet COMETTI) a
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déterminé a partir de I'analyse DRX des carbures extraits des CMM que leurs stoechiométries sont
respectivement TiCy 7ot TiCo6s, C€ qui signifie que la réaction est partielle (Viala et al. 2012). Bien
entendu, la raison pour laquelle la réaction est partielle dans le cas de la CIC et du filage est liée a la
température maximale du traitement thermique (seulement 920°C comparé a 1375°C pour le
frittage libre). A cette température, la diffusion du carbone est moins rapide ce qui limite la
réaction.

Fig. IV. 21. Cavités liées a la diffusion du carbone dans Fig. IV. 22. Emplacement des analyses EDS effectuées
Ti+10%TiC élaboré par frittage libre. Les lacunes sont sur Ti+10%TiC élaboré par frittage libre
indiquées par des fleches rouges.

b. Taux de densification

Les échantillons mis en forme par pressage uniaxial a froid a 600MPa ont une densité a cru de 84%
pour les CMM Ti et comprise entre 75% et 80% pour les CMM Ti-6Al-4V. Les valeurs de taux de
densification apreés frittage a 1375°C sont présentées sur la Fig. IV. 23 et ont été reportées dans le
Tableau IV. 4. En régle générale, les composites a matrice Ti-6Al-4V sont |égerement plus denses
que les composites a matrice Ti malgré une densité a cru plus faible. Par ailleurs, plus la fraction de
renforts est importante, plus le taux de densification est élevé.

D’apres Debouzy, la présence des renforts limite la densification du titane (Debouzy 1994). En
effet, on peut assez logiquement s’attendre a ce que les carbures de titane, dont la température de
fusion est d’environ 3200°C, soit effectivement un facteur limitant. Par conséquent, plus la fraction
volumique des renforts est importante et plus le taux de densification aprés frittage devrait étre
bas. Or, dans le cas ici présent, les renforts ont tendance a améliorer la densification du titane.

Wanjara a associé une partie de ce phénomene au fait que les TiC bloquent la coalescence des
grains de titane, ce qui a pour autre effet d’empécher le mouvement des pores et donc leur
coalescence (Wanjara 1999). Les grains de Ti restent donc plus petits, plus longtemps, en présence
de TiC, ce qui les rends plus réactifs. Cette réactivité gagnée peut étre un élément participant a
I’élimination de ces pores de plus petite taille. Cependant, cet effet est également présent dans le
cas de Debouzy. Il se peut que la différence soit en réalité liée a la réaction entre Ti et TiC. La
diffusion du carbone aurait potentiellement un effet d’activation de la densification. Or, une des
différences entre les CMM étudiés dans cette thése et ceux étudiés par Debouzy est justement la
taille des particules de TiC (respectivement 3um dans notre cas comparé a 20um pour I'étude de
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Debouzy). Finalement, la réactivité de la réaction entre Ti et TiC serait bien plus importante dans
notre cas ce qui aurait comme effet de favoriser la densification des CMM riches en TiC.

Une autre hypothese pour laquelle il existe peu de documentation est que la déformation plastique
a froid est défavorable pour le frittage (Debouzy 1994). Les matrices sans renforts sont
effectivement bien plus déformées plastiquement que les CMM puisque la matrice Ti atteint la
méme densité a cru que les CMM (a 600MPa) sans que la granulométrie de la poudre soit
bimodale. Si la déformation a froid est effectivement néfaste pour la densification, cela pourrait
expliquer que les CMM aient un meilleur taux de densification apres frittage.
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Fig. IV. 23. Evolution du taux de densification en fonction du taux de renforts des CMM préparés par frittage libre

Tableau IV. 4. Valeurs des taux de densification des CMM préparés par frittage libre

Taux de Densité a cru Taux de Taux de
cMM renfort (P=600MPa) densification’ densification’
(%vol.) (%) (%) (%)
Ti 0 84,0 95,8 -
Ti 5 84,1 97,3 96,1
Ti 10 83,8 97,8 97,1
Ti 20 84,4 98,2 98,8
Ti-6Al-4V 0 76,0 95,6 95,2
Ti-6Al-4V 5 78,0 97,5 97,5
Ti-6Al-4V 10 78,5 97,9 97,7
Ti-6Al-4V 20 80,6 98,6 99,2

1: Archiméde. 2 : Analyses d'images

c. Taille des grains de Ti

Les tailles des grains de Ti ont été mesurées a partir des cartographies EBSD. L’évolution des tailles
de grains pondérées en fonction du taux de renforts est présentée Fig. IV. 24 et les valeurs sont
reportées dans le Tableau IV. 5. La taille des grains des CMM a matrice Ti-6Al-4V dont la
microstructure est plus complexe, est toujours inférieure a la taille des CMM a matrice Ti.
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Lors du frittage, deux mécanismes sont en comptétition : la densification et la coalescence des
grains (Bernache-Assolant & Bonnet 2005). Généralement, le mécanisme de coalescence des grains
prend le dessus sur le mécanisme de densification a partir d’un taux de densification d’environ
95%, (Wanjara 1999; Debouzy 1994) d’ou la taille de grain importante des matrices sans renforts.
Dans les CMM, la présence des particules de TiC limite la croissance des grains de titane lors du
frittage comme il a pu étre constaté par de nombreux auteurs (Konitzer & Loretto 1989; Tjong &
Mai 2008; Liu et al. 2007). Les particules de TiC empéchent le contact entre les grains de titane et
donc leur coalescence d’ou la taille de grain plus fine dans les CMM.

450

400

w
[
o

E

= 300

=

c

‘w250

S

oo

@ 200 W Matrice Ti
©

[} B Matrice Ti-6Al-4V
= 150

K

50 -+
N Nl e =

0%TiC 5%TiC 10%TiC 20%TiC
Taux de renforts

Fig. IV. 24. Evolution de la taille des grains de Ti en fonction du taux de renforts des CMM préparés par frittage libre

Tableau IV. 5. Valeurs de taille des grains de Ti des CMM préparés par frittage libre

Taux de Taille des grains de Ti
CMM renfort pondérée par l'aire

(%) (um)

Ti-6Al-4V 0 210,1
Ti-6Al-4V 5 42,1
Ti-6Al-4V 10 24,2
Ti-6Al-4V 20 18,2
Ti 0 432,0

Ti 5 54,8

Ti 10 40,5

Ti 20 34,0

d. Conclusion

La caractérisation des microstructures des CMM frittés nous a permis de mettre en évidence I'effet
des renforts et de comparer leurs interactions avec les deux types de matrice.

Le mélange de la poudre de renforts avec la poudre de matrice permet I'obtention d’une
granulométrie bimodale qui améliore le taux de densification aprés frittage. Lors du frittage, la
présence des renforts limite la coalescence des grains de Ti. A haute température, la réaction entre
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Ti et TiC entraine la formation de TiC,., (avec x qui tend vers 0,5) ce qui se traduit au niveau de la
microstructure par une augmentation du volume et de la taille des carbures.

De maniere générale, la comparaison des aspects microstructuraux des deux types de matrices
indique que Ti-6Al-4V est plus adapté a |’élaboration de CMM a hautes propriétés mécaniques.
Cela en raison de sa meilleure densité, sa taille de grain d’alliage de Ti plus fine et le fait que la
réaction Ti-TiC est plus lente, ce qui permet de limiter la taille des carbures.

III. Comparaison des procédés

1. Présentation des résultats

Deux autres procédés d’élaboration (CIC et filage) ont été employés afin de fabriquer des CMM.
Parmi les CMM fabriqués, la nuance Ti+15%TiC (poudre broyée) a été sélectionnée pour faire une
comparaison des trois procédés d’élaboration. Avant d’étudier la nuance Ti+15%TiC, nous
analyserons |'effet du procédé d’élaboration dans le cas de la matrice sans renforts.

a. Matrices sans renforts

La poudre employée pour élaborer les matrices sans renforts n’a pas été broyée. De plus, les
matrices sans renforts n’ont pas été élaborées par filage. Par conséquence, les comparaisons sont
basées sur les matrices fabriquées par CIC et par frittage libre. Les microstructures de Ti et Ti-6Al-
4V élaborés par CIC sont présentées respectivement en Fig. IV. 25 et 26 tandis que les
microstructures des matrices sans renforts élaborées par frittage libre ont été présentées en Fig. IV
11 et 12 (cf. p.70). De méme que pour le frittage libre, la microstructure de Ti élaboré par CIC est
composée de grains nodulaires. En revanche, la microstructure de Ti-6Al-4V élaboré par CIC est
composée a la fois de lamelles et de nodules alors qu’il n’y avait que des lamelles en frittage libre.
Cet état est dO a la température de fabrication (920°C) qui se situe dans le domaine a+B. Au
refroidissement, des paquets de lamelles de a secondaire germent au niveau des joints des grains
de la phase B. Le volume de B a 920°C (57%) se retrouve sous forme de lamelles a température
ambiante tandis que le volume de a primaire est nodulaire.

: T </
Fig. IV. 25. Microstructure de Ti élaboré par CIC. (a) Im

b 5 s
age MEB. (b) Cartographie des joints de grains. Lignes noires :
joints de grains. Lignes rouges : sous-joints de grains.
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b. CMM Ti+15%TiC et Ti-6A1-4V+10%TiC

i.  Frittage libre

Afin de pouvoir étudier I'influence du procédé d’élaboration, un CMM a été élaboré par frittage a
partir de la poudre broyée utilisée pour la fabrication de la nuance Ti+15%TiC par CIC et par filage.
La poudre a été mise en forme par pressage uniaxial a froid a 600MPa. Le comprimé avant frittage
possede une densité a cru de 75%.

La microstructure de ce composite est présentée en Fig. IV. 27. Les zones non indexées sont
représentées en vert sur la cartographie EBSD et peuvent étre en grande partie attribuées a de la
porosité. On remarque d’ailleurs que la porosité est plus importante que pour les CMM contenant
10% et 20% de TiC élaborés par frittage libre a partir de la poudre simplement mélangée
(comparaison de la Fig. IV. 27 avec les Fig. IV. 14 (10%TiC) et 15 (20%TiC), p.71). La distribution des
particules reste fortement hétérogene avec des zones riches en TiC et des zones sans TiC.

Aprés broyage, la poudre est composée de larges granules (205um, cf. Chapitre 3 Tableau lIl. 2,
p.40) contenant des particules de Ti et de TiC. La poudre a donc perdu en réactivité par rapport a la
poudre mélangée ou la taille moyenne des particules de Ti est de 70um et celle de TiC de 3um.
Etant donné que la force motrice du frittage est plus importante lorsque la taille des grains est plus
fine (Bernache-Assolant & Bonnet 2005), il est logique que les CMM élaborés a partir de la poudre
broyée soient moins denses. De plus, le frittage a plus de chemin a faire pour atteindre des taux de
densification équivalents puisque la densité a cru est seulement de 75% comparé a 85% dans le cas
des CMM élaborés a partir des poudres mélangées.
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Les renforts sont en gris sur la cartographie EBSD. Lignes noires : joints de grains. Lignes rouges : sous-joints de grains.
En vert : les zones non indexées.

ii. CMM élaborés par CIC

Les microstructures de Ti+15%TiC et Ti-6AlI-4V+10%TiC élaborés par CIC sont présentées,
respectivement en Fig. IV. 28 et 29. La distribution des particules de TiC est similaire pour les deux
nuances. Nous pouvons observer des agglomérats de TiC ainsi que des zones sans renfort. Les TiC
ont tendance a former des lignes entourant des zones de titane (entourée en rouge sur Fig. IV. 28
(a)).

Nous pouvons déja constater tres peu de porosités ainsi qu’une taille de grain plus fine que dans
les CMM préparés par frittage libre. De méme que pour les CMM a matrice Ti-6Al-4V élaborés par
frittage libre (cf. Fig. IV. 17, p.72), les grains de Ti-6Al-4V+10%TiC élaboré par CIC ne sont plus
lamellaires mais équiaxes.

@)

s e b O B, 75 . 2R O e % e B e =
Fig. IV. 28. Microstructure de Ti+15%TiC élaboré par CIC. (a) Image MEB. (b) Cartographie des joints de grains. Les
renforts sont en gris sur la cartographie EBSD. Lignes noires : joints de grains. Lignes rouges : sous-joints de grains.
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Fig. IV. 29. Microstructure de Ti-6Al-4V+10%TiC élaboré par CIC. (a)

~

Vue éloignée. (b) Zoom.

ili. CMM élaborés par filage

Les microstructures des composites filés Ti+15%TiC et Ti-6Al-4V+10%TiC sont présentées
respectivement en Fig. IV. 30 et 31. La comparaison des vues transverse et longitudinale, par
rapport a la direction de filage, indique une forte anisotropie. Les particules de TiC se sont alignées
dans la direction de I'extrusion. Ces alignements de renforts sont séparés par des couches de
titane. Dans la coupe transverse, les particules semblent bien dispersées avec toutefois quelques
agglomérats. Les cartographies EBSD permettent de mettre en évidence que les grains des CMM a
matrice Ti-6Al-4V sont bien plus fins que ceux des CMM a matrice Ti.

fleche indique la direction du filage. Les renforts sont en gris sur la cartographie EBSD. Lignes noires : joints de grains.

Lignes rouges : sous-joints de grains.
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Fig. IV. 31. Microstructure de Ti-6Al-4V+15%TiC élaboré par filage. (a) et (b)
fleche indique la direction du filage. Les renforts sont en gris sur la cartographie EBSD. Lignes noires : joints de grain.
Lignes rouges : sous-joints de grains.

Vue longitudinale. (c) Coupe transverse. La

c. Récapitulatif

Des CMM a matrice titane ont été élaborés par trois procédés de métallurgie des poudres. Les
échantillons résultants ont été analysés en termes de distribution des renforts, de taille des grains
et de taux de densification. Les observations faites sont récapitulées dans le Tableau IV. 6.

Tableau IV. 6. Récapitulatif des hétérogénéités des microstructures des CMM élaborés par divers procédés

e e . Distribution . . Tailledes L.
Procédé d'élaboration Anisotropie . Porosité
des renforts grains
Frittage libre Hétérogeéne Non Grossiere Oui
CIC Hétérogene Non Fine Non
Filage Hétérogene Oui Fine Non

2. Discussion des résultats

a. Teneur en oxygéne

Les teneurs en oxygéne des CMM issus des trois différents procédés sont comparées dans le
Tableau IV. 7. Malgré I'utilisation d’un gaz d’argon ultra pur ainsi qu’un « getter » de copeaux de
zirconium, les CMM fabriqués par frittage libre sont fortement contaminés par I'oxygéne. Au
contraire, la fabrication par CIC et par filage n’apporte pas d’oxygéene.
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Tableau IV. 7. Influence du procédé sur la teneur en oxygéne des CMM Ti+15%TiC
Teneur en oxygéne

Nuance Procédé
(%mass.)
Ti+15%TiC  Poudre broyée 0,41
Ti+15%TiC Frittage libre 0,89
Ti+15%TiC CIC 0,34
Ti+15%TiC Filage 0,38

Remarque : Dans le cas de la poudre broyée, la quantité d’oxygéne est supérieure a celle obtenue
apres CIC ou filage. Il ne s’agit pas d’un effet des procédés mais plutot d’une variation de la teneur
en fonction des différents lots de poudres.

b. Comparaison des microstructures

Nous rappelons les cartographies EBSD des trois CMM Ti+15%TiC dans la Fig. IV. 32. Les grains des
CMM préparés par CIC et frittage libre sont équiaxes tandis que le CMM filé possede des grains
équiaxes ou allongés. La distribution des particules est hétérogene dans les trois cas et confirme
que le broyage n’a pas eu l'efficacité désirée. Lors du broyage, les larges particules de titane
initiales sont partiellement broyées et se réagglomerent entres elles pour former de larges
granules arrondis a 'intérieur desquels on retrouve la présence de TiC. Nous proposons en Fig. IV.
33 un schéma explicatif de I'effet du broyage sur la distribution des renforts. Dans le cas du frittage
libre et de la CIC, le traitement thermique conserve la distribution tout en modifiant la taille des
renforts. On retrouve donc a peu prés la méme configuration qu’aprés broyage. Dans le cas du
filage, la déformation transforment les particules de titane en particules allongées selon la
direction d’extrusion. Cependant, on retrouve |'influence du broyage dans I'arrangement des grains
de titane et des renforts : des « fibres » de titane se retrouvent séparées par des alignements de
renforts.

Les taux de densification obtenus par poussée d’Archiméde et analyses d’'images sont présentés
dans le Tableau IV. 8. Comme mentionné précédemment, la stoechiométrie de TiC est modifiée par
le traitement thermique ce qui a pour conséquence de modifier sa masse volumique. Dés lors, la
masse volumique théorique des CMM ne peut &tre prise égale a 4,537g/cm’ (ce qui correspond &
Ti+15%TiC; selon la loi des mélanges). Afin de se rapprocher de la réalité, la masse volumique
théorique a été calculée en utilisant les valeurs de parametres de mailles et de stoechiométrie
déterminées par le LMI et présentées dans le Tableau IV. 8. Les valeurs obtenues par poussée
d’Archimede et analyses d’images sont en bon accord. Le CMM filé est completement dense et le
CMM élaboré par CIC est presque totalement densifié. En revanche, le CMM préparé par frittage
libre contient plus de 10% de porosité. Or, la seule différence avec les CMM étudiés précédemment
(Paragraphe Il. de ce chapitre) est le broyage. En effet, lors de cette étape, il se forme de larges
granules (cf. Fig. IV. 33) possédant une surface spécifique plus importante, ce qui ne favorise pas la
densification (Bernache-Assolant & Bonnet 2005). De plus, la densité a cru est de 75% comparé a
84% pour les échantillons précédents, ce qui fait que le frittage a plus de chemin a faire.

Dés lors, 'utilisation de frittage sous charge ou générateur de déformation est nécessaire pour
atteindre une densification complete.
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Fig. IV. 32. Cartographies des phases présentes dans les CMM Ti+15%TiC. (a) frittage libre. (b) CIC. (c) et (d) Filage (vue
longitudinale et transverse, respectivement). En blanc : Ti. En gris : TiC. En vert : les zones non indexées. Lignes noires :
joints de grain. Lignes rouges : sous-joints de grains.
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Fig. IV. 33. lllustration de la répartition des renforts et des particules de titane aprés broyage

Tableau IV. 8. Influence du procédé sur le taux de densification de Ti+15%TiC

Parameétre de Masse volumique Taux de Taux de
Procédé maille de TiC,., I;:r:;é"e théorique (calculée) densification® densification?
(4) (8/cm’) (%) (%)
Frittage libre 4,3116 TiCo 50 4,461 86,5 88,9
CIC 4,3166 TiCoee 4,518 99,5 99,9
Filage 4,3156 TiCo,70 4,524 100,0 99,9

1: Archiméde. 2 : Analyses d'images
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La taille des grains est hétérogene pour les trois composites. Deux populations peuvent étre
identifiées : des grains de Ti fins dans les régions a forte concentration de TiC et des grains plus
gros lorsqu’il y a peu de TiC. Il faudrait une meilleure distribution des renforts pour obtenir une
taille de grains homogene. Les valeurs de tailles de grains sont présentées dans le Tableau IV. 9. Le
filage permet d’obtenir la taille de grains la plus fine, suivi par la CIC et le frittage libre. Ces
différences sont le résultat des conditions d’élaboration employées. Une température élevée ou un
long palier a la température maximale favorise la croissance des grains. Dans le CMM filé, la taille
des grains est anisotrope mais reste fine.

Tableau IV. 9. Influence du procédé d’élaboration sur la taille des grains de Ti et TiC,., de la nuance Ti+15%TiC

Taille des grains de Ti Taille moyenne Volume de

L Conditions L. .. i .
Procédé L. pondérée par l'aire de TiC,., TiCyy
expérimentales

(um) (um) (%)

Frittage libre 1375°C-3h 28,7 7,8 28,4

cIC 920°C-2h 22,4 2,7 24,2
Filage (vue longitudinale) 14,7

. 920°C-1h 2,0 22,7
Filage (vue transverse) 5,8

Contrairement aux composites élaborés par frittage libre et par CIC, les CMM filés présentent une
grande densité de sous-joints de grains comme illustré par la Fig. IV. 34. La déformation a chaud
par filage est responsable de I'affinement de la microstructure (apparition de cristallites) et de la
création des sous-joints de grains (Lim et al. 2007). Les sous-joints de grains sont principalement
localisés dans les grains les plus grands et les zones pauvres en TiC (1 sur la Fig. IV. 32 (c)).
Cependant, on peut également observer des grains de petites tailles dans des zones similaires (2
sur la Fig. IV. 32 (c)). Ces grains sont le résultat de sous-joints se transformant progressivement en
joints de grains pendant la déformation. Ce mécanisme, appelé recristallisation dynamique
continue (CDRX) (Gourdet & Montheillet 2003) a déja été identifié dans d’autres CMM a matrice
titane (Liu et al. 2010).

La comparaison des tailles de grains et de volume de TiC,, en fonction des procédés est présentée
dans le Tableau IV. 9. Pour les CMM élaborés par filage et CIC, la taille des carbures est
relativement fine (<3um). Au contraire, pour le CMM fritté, les grains ont grandi jusqu’a atteindre
7,8um. De méme, le volume de TiCy, est plus important pour les CMM frittés que pour les CMM
fabriqués par CIC et filage. Ces observations sont le résultat de l'influence des conditions
d’élaboration de chacun des procédés sur la réaction entre Ti et TiC.
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Fig. IV. 34. Distribution des angles de désorientation en fonction du type de procédé d’élaboration

c. Texture

En raison de la fabrication par filage dans un des procédés, il est important de caractériser la

texture de la matrice titane afin de savoir si ce paramétre va influencer les propriétés mécaniques
(Collings 1994). Les CMM fabriqués par frittage libre et CIC ne présentent pas de texture comme on

peut le constater sur les figures de poles présentées en Fig. IV. 35.

Les cartographies des figures de pdles inverses (IPF) selon la direction Z0 (ZO correspond a la
direction d’extrusion) de Ti+15%TiC fabriqué par filage sont présentées dans la Fig. IV. 36. La figure

de péles correspondante est présentée dans la Fig. IV. 37 (a).

z 0
G D ®0 < = X0
Q< 1, U ,
(a) Densité max = 2,10 Densité max=1,34
Y0 Y

(b) Densité max = 3,60 Densité max = 2,49
Fig. IV. 35. Figures de poles des CMM fabriqués par frittage (a) et par CIC (b)
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St ) g R ¢ ~
Fig. IV. 36. Cartographies en figure de podles inverse de Ti+15%TiC fabriqué par Filage. (a) Vue globale. (b) Zoom. Les
fleches indiquent une randomisation de la texture par les particules de TiC.

La figure de péle (1010 ) indique un maximum de plans prismatiques (1010 ) perpendiculaires a
la direction d’extrusion. Cela signifie que les axes <c> des mailles hexagonales se sont orientés
perpendiculairement a cette direction. Par conséquent, les autres plans prismatiques de la maille
créent sur la figure de péle une texture située a environ 30° autour du maximum. Sur la figure de
péle (0001 ), 'intensité de la texture est pratiquement la méme tout autour ce qui signifie que les
mailles hexagonales peuvent étre orientées dans n’importe quelle direction tant que le plan basal
est parallele a la direction d’extrusion. Une représentation schématique de |'orientation des mailles
hexagonale du CMM filé est présentée dans la Fig. IV. 38. Cette texture fibre-(1010 ) est
couramment appelée « texture cylindrique » et est fréquemment observée dans les alliages de
titane extrudés (Roy et al. 2012; Kocks et al. 2000) ce qui indique que la présence de renforts n’a
pas modifié de maniére significative la texture. Habituellement, la présence de renforts a tendance
a randomiser les orientations. Cet effet est illustré par la Fig. IV. 37 qui vérifie que plus la fraction
volumique de renforts est importante, et plus la texture est faible. De plus, sur la cartographie Fig.
IV. 36 (b), les grains prenant une orientation différente de la fibre-(1 010 ) sont, pour la majorité, a
coté de particules de TiC comme cela est indiqué par les fléeches. Deux origines a ce phénomeéne ont
été identifiées par Garcés (Garcés et al. 2005) : la différence de propriétés d’écoulement de la
matrice et du renfort ainsi que la recristallisation induite par les particules de TiC.

Dans le cas ou la texture empéche |'activation des plans de glissements, celle-ci peut engendrer un
renforcement du composite. Or, La texture cylindrique observée dans les CMM filés correspond a
une orientation bloquant le glissement des plans basals. Ce type de glissement est négligeable pour
le titane dont le mode le plus important est le glissement des plans prismatiques (Litjering &
Williams 2003). La texture a donc un effet négligeable sur le renforcement du composite.
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(a) Densité max = 6.39 Densité max = 11,90
:ziiil/,iz,io (1070) b
N

(b) Densité max = 4.50 Densité max = 9.40

Y

(1010) i

(c) Densité max =428 Densité max =5.79
Fig. IV. 37. Figure de pdles des CMM a matrice Ti fabriqués par filage. (a) 15% TiC. (b) 17,5% TiC. (c) 20%TiC. La direction
d’extrusion correspond a Z0.

Direction d'extrusion
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Fig. IV. 38. Schéma représentant I’orientation des mailles hexagonales aprés extrusion
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3. Conclusions

En terme de microstructure et par rapport aux propriétés mécaniques, nous sommes a la
recherche d’une distribution homogene de renforts, d’une densité maximale et d’une taille de
grain la plus fine possible.

La voie frittage libre conduit a une porosité résiduelle importante et une réaction entre Ti et TiC
treés avancée. Les procédés de CIC et de filage sont intéressants dans la mesure ou les composites
obtenus sont complétement denses et les températures de traitement thermique plus basses
permettent de limiter le grossissement des grains. Deux différences sont constatées entre le
procédé de filage et le procédé de pressage a chaud. D’une part, le filage induit de la déformation a
chaud ce qui affine la microstructure et crée une grande quantité de sous-joints. D’autre part, le
filage crée une texture cylindrique (dont I'influence sur les propriétés mécaniques est négligeable).

De maniére générale, aucune méthode n’a permis d’obtenir une distribution homogéne des
renforts dans la matrice. Il en ressort une nécessité d’améliorer le broyage des poudres de titane.
L’utilisation de poudre de TiH, qui est bien plus facile a broyer, a la place de Ti parait prometteuse.

IV. Développement d’'une méthode d’élaboration
alternative

L’élaboration de CMM a partir de TiH, parait intéressante pour plusieurs raisons. D’une part,
I’hydrure de titane a un comportement fragile ce qui permet de diminuer la taille des particules par
broyage mécanique en peu de temps (Domizzi et al. 2006) alors que le titane métallique est tres
ductile. Les particules fines sont alors plus faciles a densifier par frittage libre et conduisent a des
densités plus élevées. D’autre part, I'hydrure de titane par sa réactivité peut permettre de
diminuer considérablement la température de densification, en vue de diminuer la taille des grains
de la matrice en titane et des renforts et in fine améliorer les caractéristiques mécaniques.

En revanche, TiH, nécessite une étape de déshydrogénation qui doit étre bien maitrisée car méme
une tres faible quantité d’hydrogéne fragilise les alliages de titane. Selon Collings, il ne faut pas
dépasser plus de 30 ou 40 ppm d’hydrogene dans le Ti grade 2 (Collings 1994). Cette étape
conditionne le matériau final d’un point de vue densité, microstructure et pureté (O, et H,) et a
donc besoin d’étre bien contrélée.

Cette étude reste une premiére approche dont I'objectif est de déterminer la faisabilité de la
méthode.

1. Préparation du matériau en cru

Une des raisons de I'utilisation de TiH, est d’homogénéiser la répartition des particules de TiC dans
la matrice. Nous avons vu que |'étape de mélange/broyage va fortement influencer la
microstructure du matériau.
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a. Broyage

Les poudres d’hydrure de titane et de carbure de titane sont mélangées en présence de billes
d’acier dans un broyeur planétaire. L'opération dure entre 0 et 15 minutes dans I'enceinte remplie
d’argon pour éviter tout risque de pollution par I'oxygene.

Le Tableau IV. 10 reprend la granulométrie des poudres initiales et aprés broyage. La taille des
particules de TiH, diminue rapidement malgré des temps de broyage courts : la taille moyenne de
particules est divisée par deux apres seulement 2,5min de broyage. Cependant, pour atteindre des
tailles de particules plus fines, il faut prendre des précautions particulieres. En effet, le broyage de
15min a conduit a une combustion spontanée lors de la séparation de la poudre et des billes a I'air
libre.

De plus, a la suite du broyage, lorsque les particules de TiH, se retrouvent a I'air libre, une couche
de TiO, se forme spontanément en surface. Cela signifie que la réduction de la taille, qui entraine
une augmentation de la surface spécifique, va également augmenter la teneur en oxygene de la
poudre. Le Tableau IV. 11 présente les teneurs en oxygéne déterminées par le fournisseur de
poudre de TiH, (AG Materials) en fonction de la taille des particules. L'augmentation est
considérable et trop importante puisque pour une application de type aéronautique la norme
ASTM spécifie qu’il ne faut pas dépasser 0,35% mass. d’oxygéne (Collings 1994).

L'étape de broyage implique donc une forte contrainte par rapport a une éventuelle
industrialisation : il est indispensable de conserver la poudre sous atmosphére protectrice tout au
long du processus de fabrication pour espérer obtenir de bons résultats en termes de ductilité.
Néanmoins, la réduction rapide et significative de la taille des particules reste un point trés
intéressant.

Tableau IV. 10. Granulométrie des poudres avant et aprés broyage

Broyage dio dso doo
Poudre .
(min) (km) (um) (rm)
TiH, 0 14,2 23,0 39,9
TiC 0 1,0 2,6 5,5
TiH, 2,5 4,1 9,1 16,8
TiH,+10%TiC 2,5 3,0 7,8 15,4
TiH,+10%TiC 5 2,3 6,1 13,7
TiH,+10%TiC 15 Combustion spontanée

Tableau IV. 11. Influence de la taille des particules sur la teneur en oxygéne

Taille des particules Teneur en oxygéne

(km) (% mass.)
20 0,19
3 =1

b. Formulation

Les poudres de TiH, ont également besoin d’étre formulées (ajout d’un couple liant/plastifiant)
avant leur mise en forme par pressage uniaxial a froid en raison de problemes de délamination et
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de reproductibilité de densité a cru. Cette étape a été réalisée selon le méme protocole de
formulation que les poudres de titane.

Une fois formulée, la poudre composite est mise en forme par pressage uniaxial a 600MPa. Les
pastilles obtenues font environ 8mm de hauteur, 12mm de diametre et possedent des densités a
cru reproductibles.

Le Tableau IV. 12 donne le pourcentage de la densité théorique obtenue sur les pastilles et montre
que la densité a cru diminue légerement lorsque la teneur en renforts augmente. Cette observation
est contraire a ce qui a pu étre observé dans le cas des poudres de titane. Plusieurs facteurs tels
que la morphologie des particules et la distribution des renforts en sont a I'origine.

Tableau IV. 12. Densité a cru des pastilles aprés formulation

Densité a cru

Nuance (%)
TiH, 82,8+0,2
TiH,+10% TiC 81,7+0,2
TiH,+16% TiC 81,0+0,2

c. Distribution

Le matériau obtenu aprés broyage (5min), formulation, pressage uniaxial et frittage a 1200°C
pendant 1h est présenté sur la Fig. IV. 39. A ce stade, I'étape de frittage n’a pas été optimisée, ce
qui laisse présager une potentielle réduction de la taille des renforts et des grains de la matrice.
Cependant, on peut d’ores et déja voir une amélioration de la distribution des particules et de la
densité par rapport aux CMM préparés par frittage libre en partant de poudres de titane (cf. Fig. IV.
13, 14 et 15 p. 72).

Fig. IV. 39. Micrographie de TiH,+10%TiC apres frittage a 1200°C pendant 1h

2. Traitement thermique

Avant d’envisager |'étape de frittage, il faut éliminer les liant/plastifiant et tenir compte de la
déshydrogénation. Le déliantage ne pose aucune difficulté. En revanche, la déshydrogénation peut
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étre fortement modifiée par les conditions opératoires. La définition des conditions est donc
primordiale pour que le frittage finalise correctement la microstructure du matériau.
a. Etude du déliantage par analyse thermogravimétrique (ATG)

Lorsque les poudres formulées sont soumises a une vitesse de chauffage de 2°C/min, une perte de
masse de 10% est observée en analyse thermogravimétrique (cf. Fig. IV. 40) a 260°C.

0 100 200 300 400 500 600

0 IR |

-10 +
20
-30
-40
—Perte de masse
-50
—Dérivée
-60 -+

-70

Perte de masse (%)

-80

-90

-100

Température (°C)

Fig. IV. 40. Analyse thermogravimétrique du déliantage a 2°C/min

Il faut atteindre 447°C pour que le déliantage soit complet tandis que la perte de masse
instantanée maximale est atteinte vers 300°C. Le cycle retenu pour cette étape de déliantage est
donc le suivant :

Montée en température a 2°C/min jusqu’a 350°C, suivie d’un palier de 1h

b. Etude de la déshydrogénation par analyses thermogravimétriques

La réaction d’hydrogénation/déshydrogénation du titane est réversible dans des conditions de
température et de pression aux alentours de 680 — 700°C, sous vide ou balayage de gaz neutre
pendant une a deux heures selon les auteurs (Azevedo et al. 2003; Bhosle et al. 2003).

La température de déshydrogénation est contrélée par le degré d’oxydation de I’hydrure de titane.
Comme mentionné précédemment, une couche superficielle d’oxyde passive la surface des
poudres. Cette passivation peut devenir importante et modifier la température de désorption de
I’'hydrogene car elle forme une barriere de diffusion (von Zeppelin et al. 2003), ce qui rend difficile
la déshydrogénation totale (Jiménez et al. 2011). Il est d’autant plus important d’effectuer le
traitement thermique de frittage sous vide ou atmosphere neutre d’argon exempt d’oxygene et
d’humidité.

Dans le cadre des CMM titane, I’hydrogene est utilisé comme un élément d’alliage temporaire pour
le broyage. Il est ensuite éliminé par chauffage sous flux gazeux d’argon. Le chauffage a 5°C/min
des poudres mises en forme et déliantées est présenté sur la Fig. IV. 41. La déshydrogénation
débute vers 350 — 400°C. La dérivée de la perte de masse passe par un maximum a 640 - 660°C et
forme sur I'ensemble de la déshydrogénation 2 ou 3 pics d’intensités variables selon le degré
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d’oxydation des poudres (Jiménez et al. 2011). Les renforts vont d’ailleurs apporter une certaine
quantité d’oxygeéne qui explique les différences constatées entre les Fig. IV. 41 (a) et (b). La perte
de masse est de 90% entre 860 - 870°C.

Le choix du cycle de déshydrogénation est le suivant :
Montée en température a 5°C/min jusqu’a 800°C, suivie d’un palier de 1h

Le bilan massique final reste incomplet aprés les traitements thermiques appliqués : 3,73% au lieu
de 4,01% théorique pour TiH, pur. Il peut s’expliquer par la sous-stcechiométrie de TiH,,, par la
présence partielle de Ti;O ou TiO, ou par le fait qu’il reste encore de I'hydrogéne. Les composés
Ti;0 et TiO, ne sont pas détectés par diffraction de rayons X.

TiH,
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Fig. IV. 41. Analyse thermogravimétrique de déshydrogénation a 5°C/min. (a) TiH,. (b) TiH,+10%TiC.

c. Etude du retrait au cours du traitement thermique par analyse
dilatométrique

Le suivi en dilatométrie du retrait des pastilles mises en forme et déliantées est présenté sur la Fig.
IV. 42. Le traitement thermique a lieu sous balayage d’argon.
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Un premier palier de 1h est atteint a 800°C avec une vitesse de chauffage de 5°C/min. Cette

premiere partie correspond a une déshydrogénation de I'échantillon. Le retrait correspondant est
observé des 450°C. A 800°C, le retrait atteint 3% a 4% de la hauteur initiale de I"’échantillon selon la
teneur en TiC. En fin de palier, la vitesse de retrait est proche de zéro. Ce premier palier conduit a

un retrait principalement fonction de la déshydrogénation et de la teneur en TiC.

Au-dela de 800°C, I’échantillon est chauffé a 5°C/min jusqu’a la température de 1375°C puis laissé

pendant 2h. Dans un souci de comparaison, la température maximale de frittage a été choisie

identique a celle utilisée dans les essais de frittage libre des poudres de titane. Dans cette

deuxieme partie du traitement thermique, le retrait correspond a la consolidation du matériau : il

se densifie.
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Fig. IV. 42. Analyses dilatométriques a 5°C/min. (a) TiH,. (b) TiH,+10%+TiC. (c) TiH,+16%TiC.
Le Tableau IV. 13 reprend les vitesses de retrait maximales et les domaines de température
correspondante. La vitesse de déshydrogénation maximale se situe entre 450°C et 795°C car a
800°C le changement de rampe peut engendrer un bruit sur la courbe.

Finalement, plus le matériau est riche en TiC, plus la vitesse de densification maximale est élevée et
plus la température correspondante est élevée. Au contraire, plus la teneur en TiC est importante
et plus la vitesse de déshydrogénation est faible. La présence de TiC ralenti donc la
déshydrogénation si bien que celle-ci n’est pas complete apres le palier de 1h a 800°C pour
TiH,+10%TiC et TiH,+16%TiC. La déshydrogénation des CMM finit donc a une température plus
élevée que dans le cas de TiH,. Par conséquent, plus la déshydrogénation va avoir lieu a haute
température et plus le frittage va étre décalé vers les températures élevées puisque le matériau
doit étre sous la forme Ti pour fritter.

Tableau IV. 13. Vitesses de densification maximale en fonction de la température

Vitesse de retrait Température correspondante Retrait total
Nuance maximale Tvomax (°C) (%)
(um/min)
. 8,0 450 - 795 (déshydrogénation)
TiH, e L. 14,9
3,1 1000 - 1150 (densification)
) ) 3,2 450 - 795 (déshydrogénation)
TiH,+10% TiC S 16,9
7,4 1020 - 1190 (densification)
. . 2,8 450 - 795 (déshydrogénation)
TiH,+16% TiC . 15,3
8,3 1060 - 1220 (densification)

Les microstructures résultantes sont présentées sur la Fig. IV. 43. La distribution des particules est
moins homogene que lorsque TiH, est broyé mais reste plus homogéne que les échantillons
obtenus par CIC ou filage (cf. Fig. IV. 30 et 31, p.81-82). Cependant, on observe beaucoup moins de
porosités qu’avec les poudres de titane et ces porosités ont maintenant une morphologie
sphérique.
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. —
100_;'.|.m’ .gg) % 50um

\: e v
Fig. IV. 43. Micrographies des CMM élaborés par frittage naturel a 1375°C-2h issus d’un mélange par formulation. (a)
TiH,. (b) TiH,+10%TiC. (c) TiH,+16%TiC.

Les taux de densification des matériaux aprés frittage sont regroupés dans le Tableau IV. 14. Pour
ces traitements thermiques, un taux de densification minimal de 95% est atteint dés 1000°C avec
2h de palier pour TiH, avec 0% et 10% TiC. A titre de comparaison, les poudres de titane pures
doivent étre frittées a 1300°C pendant 3h pour atteindre des taux de densification équivalents.

Tableau IV. 14. Densité des pastilles apres frittage a 1000°C, 1200°C et 1375°C pendant 2h (densités a cru = 80%).

Température Taux de densification
Nuance
(°C) (%)
1000 96,9
TiH, 1200 97,9
1375 99,7
1000 95,1
TiH, 10% TiC 1200 98,2
1375 99,7
1000 88,0
TiH, 16% TiC 1200 -
1375 99,2

d. Influence de la taille des particules

Les résultats présentés jusqu’a présent ont été réalisés sur une poudre d’hydrure de titane
commerciale de taille moyenne de grain égale a 20um. Pour compléter I’étude sans avoir a réaliser
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le broyage nous-méme, une autre poudre commerciale plus fine (dsp=5um, cf. Tableau IV. 15) a été
utilisée.

Tableau IV. 15. Granulométrie des poudres commerciales

Poudre dio (km) dso (um) dgo (um)
TiH, (dsg=20um) 14,2 23,0 39,9
T|H2 (d5o=5p.m) 2,0 4,5 11,0

Les comprimés sont préparés selon le méme mode opératoire : formulation et pressage a 600MPa
dans une matrice de diamétre 12mm. Les densités initiales aprés pressage atteintes sont
regroupées dans le Tableau IV. 16. On constate que celles-ci diminuent avec la taille des particules.

Tableau IV. 16. Densité a cru des pastilles aprés formulation et mise en forme (®= 12 mm, P= 600MPa)

Densité a cru Densité a cru
Nuance (dse=5um) (dse=20um)
(%) (%)
TiH, 76,9+ 0,2 82,8+0,2
TiH,+10% TiC 77,6 £0,2 81,7+0,2
TiH,+16% TiC 76,8+0,2 81,0+£0,2

En ce qui concerne la déshydrogénation, I'analyse thermogravimétrique montre le méme profil de
perte de masse que pour les poudres grossieres (dsg=20um) ce qui indique que le comportement
lors de la déshydrogénation est identique. Dés lors, nous avons appliqué le méme traitement
thermique que précédemment et suivi le comportement par dilatométrie (cf. Fig. IV. 44).

A la fin du palier de déshydrogénation a 800°C, et pour les trois compositions testées (TiH,,
TiH,+10%TiC et TiH,+20%TiC), le retrait obtenu sur les poudres plus fines est plus élevé que celui
attendu avec les poudres grossieres. De méme, la vitesse de densification maximale (VD) est
deux a quatre fois plus rapide pour les poudres fines (VDmax, sum=12-17um/min vs. VDpax, 20um= 3-
8,5um/min).

L'utilisation des poudres plus fines augmente la réactivité ce qui abaisse la température de début
de frittage a 720°C-780°C au lieu de 1000°C-1200°C pour les poudres grossiéres. Une partie du
frittage a donc maintenant lieu en méme temps que la déshydrogénation.

Le retrait observé vers 1000°C est faible. Cela est lié¢ au taux de densification déja élevé de
I’échantillon. Cependant, le retrait augmente avec la fraction volumique de TiC. Des lors, la
présence de renforts limite le frittage a basse température (~700°C) ce qui engendre un frittage
plus important a 1000°C.
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Fig. IV. 44. Analyses dilatométriques a 5°C/min. (a) TiH, dsy=20um. (b) TiH, dsp=5um. (c) TiH,+10%TiC dso=5um. (d)

TiH,+20%TiC dso=5pum.

La microstructure apreés frittage des CMM préparés a 'aide de la poudre fine de TiH, est présentée
sur la Fig. IV. 45. La distribution des renforts est plus homogéne que pour les poudres grossieres ce
qui confirme donc qu’une étape de broyage est nécessaire. Cependant, la microstructure laisse
apparaitre des défauts en surface et en volume : bulles (cf. Fig. IV. 46 (a)) et des fissures (cf. Fig. IV.
46 (b)).

Il semble donc que la superposition de la déshydrogénation et du frittage referme la porosité
ouverte avant que I'hydrogéne ait pu s’échapper ce qui entraine la formation de bulles.
Actuellement, nous supposons que les fissures sont engendrées par les gradients de pression créés
par la compression uniaxiale a froid.

Pour éliminer les bulles, nous proposons de modifier la vitesse de montée en température. En
effet, augmenter cette vitesse permet de retarder le frittage ce qui pourrait permettre de mieux le
séparer de la déshydrogénation. Pour éliminer les fissures, il faudrait utiliser le pressage
isostatique, aprés une mise en forme a basse pression par pressage uniaxial.
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Fig. IV. 45. TiH,+10%TiC (dso=5um) fritté a 1375°C-2h. La répartition des renforts est homogene.

(a)

Fig. IV. 46. Micrographie du CMM élaboré par frittage naturel a 1375°C 2h avec des poudres fines. Observation des
défauts.

e. Analyse de la teneur en hydrogéene

Un des points clés de l'utilisation de la poudre de TiH, est de s’assurer que tout I’hydrogéne est
bien éliminé pendant le traitement thermique. Le Tableau IV. 17 présente la teneur en hydrogéne
en fonction des différents traitements thermiques. La taille moyenne de la poudre n’influence pas
cette valeur qui tourne autour de 95ppm masse.

En revanche, la quantité d’hydrogéne présent apres frittage reste supérieure a celle conseillée par
Collings pour Ti grade 2 (Collings 1994). La solubilité de I’'hydrogene dans la phase a du titane est
tres faible. En effet, une quantité supérieure a 30 ou 40 ppm entraine la précipitation d’hydrures
dont la nature fragile a des conséquences négatives sur les propriétés mécaniques. Il semble
toutefois difficile de parvenir a retirer tout I’"hydrogene ce qui risque d’'imposer de changer de
nuance de matrice. En effet, 'hydrogene est soluble jusqu’a la hauteur de 800 a 1000ppm dans la
phase B de Ti-6Al-4V ce qui évite la précipitation d’hydrures (Combres 2010). L’hydrogene n’a donc
pas d’influence sur les propriétés mécaniques lorsqu’il est en solution dans la phase B.
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Tableau IV. 17. Influence des conditions d’élaboration sur la quantité d’hydrogéne apres frittage

. Teneur en
Conditions de .
Nuance . hydrogene
frittage
(ppm masse)
TiH,+10%TiC
1375°C-2h 93+4
(dso=5um)
TiH,+10%TiC
1375°C-2h 95+4
(dso=20pm)

3. Conclusions sur I’hydrure de titane

L’utilisation de poudre de TiH, est effectivement un moyen d’améliorer la distribution des renforts
dans la matrice grace a leur grande fragilité (5 minutes de broyage permettent de diviser par plus
de deux fois la taille moyenne des particules). Cependant, |'utilisation de poudres fines nécessite de
pouvoir les conserver tout au long du procédé sous atmosphere protectrice.

Le traitement thermique de déshydrogénation des poudres dsq=20um se dissocie bien du frittage
naturel. Elles se densifient a plus basse température (entre 1000°C et 1200°C, en fonction de la
teneur en TiC) que les poudres de titane (1375°C). Le cycle de frittage peut donc étre optimisé en
diminuant la température tout en conservant un taux de densification élevé (>95%) ce qui permet
de limiter a la fois le grossissement des grains de Ti et la réaction entre Ti et TiC.

Cependant, pour les poudres d’hydrure de titane fines (dsp=5um), il devient plus difficile de
controler la porosité. Leur trés grande réactivité superpose les phénoménes de déshydrogénation
et de frittage aux alentours de 720°C-780°C ce qui entraine la présence de défauts
microstructuraux. Les conditions de déshydrogénation méritent d’étre approfondies. Une meilleure
compréhension du role de I’hydrogene dans la matrice notamment en présence de TiC devrait
permettre de traiter les poudres quelle que soit leur granulométrie.
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V. Conclusions générales sur I’élaboration de CMM

Des composites a matrice métallique Ti et Ti-6Al-4V renforcée par des particules de TiC ont été
élaborés par divers procédés de métallurgie des poudres : le frittage libre, la CIC et le filage. Les
microstructures résultantes ont été comparées et analysées en termes de taux de densification,
taille des grains et de fraction volumique des phases.

Le frittage libre a permis d’étudier I'interaction entre Ti et TiC. En résumé, TiC limite la croissance
des grains de Ti, TiC favorise la densification dans une certaine configuration (bimodale) de
granulométrie. Finalement, il a été établi que Ti et TiC.; réagissent pour se transformer
progressivement en TiC,, (avec x=0,5 a 1375°C).

Les procédés de fabrication ont été comparés. La voie de frittage libre n’est pas adéquate sauf si
elle est couplée a un post-traitement de type forgeage qui pourrait refermer la microstructure et
affiner la taille des grains de Ti. Les procédés de CIC et d’extrusion sont intéressants dans la mesure
ou les composites obtenus sont complétement denses et les températures de traitement
thermique plus basses permettent de limiter le grossissement des grains. Deux différences sont
constatées entre le procédé de filage et le procédé de CIC. D’une part, le filage induit de la
déformation a chaud ce qui crée une quantité de sous-joints importante. D’autre part, le filage crée
une texture dans le composite. La comparaison des propriétés mécaniques en traction permettra
d’apporter plus d’éléments de comparaisons.

Aucun procédé n’a permis d’obtenir une distribution homogéne des renforts dans la matrice. Il en
est ressorti une nécessité d’améliorer le broyage des poudres de titane. L'utilisation de TiH, permet
d’améliorer la distribution des renforts. Cependant, des études complémentaires visant la
déshydrogénation et le frittage sont nécessaires avant 'emploi de cette méthode.

De maniere générale, un post-traitement de type forgeage parait inévitable quel que soit le
procédé d’élaboration afin de mettre en forme ces composites. Le procédé de fabrication risque
d’influencer fortement le résultat du forgeage notamment en terme de distribution des particules
et de leur cohésion avec la matrice. D’aprés nous, une approche par la voie TiH, fritté a basse
température et couplé a un post-traitement de forgeage pourrait étre un procédé
économiquement viable de fabrication de CMM possédant les propriétés mécaniques requises par
le cahier des charges.
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I. Introduction

L’étude bibliographique a montré que les composites a matrice métallique (CMM) souffrent d’'une
faible élongation (=1%) (Song et al. 2009; lbrahim et al. 1991; Srivatsan et al. 1995). Une solution
pour améliorer la ductilité des CMM est d’ajouter une étape de mise en forme par déformation a
chaud apres la phase d’élaboration (Chawla et al. 2002). Ce post-traitement est classique pour la
fabrication d’alliages de titane afin d’améliorer leurs propriétés mécaniques, y compris la ductilité,
et les mettre en forme (Weiss & Semiatin 1999; Weiss & Semiatin 1998).

1. Objectifs

La déformation a chaud a donc deux utilités :
e Lamise en forme du composite, permettant d’obtenir une certaine géométrie de piece.
e ['amélioration des propriétés mécaniques et surtout de la ductilité dans le cas des CMM.

La quantité de matiere ainsi que le dispositif dont nous disposons ne nous permettent pas de faire
un essai de traction a la suite de la déformation a chaud pour vérifier quantitativement si la
ductilité est réellement améliorée. Nous avons donc privilégié la caractérisation des
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microstructures aprés déformation. En effet, la déformation a chaud améliore les propriétés
mécaniques grace a I'élimination des défauts microstructuraux encore présents (par exemple la
porosité) apres élaboration, ainsi que par affinement de la taille de grain (Guo et al. 2012). Lors de
cette caractérisation, nous nous sommes notamment intéressés aux aspects suivants :

o L’influence des parametres de déformation a chaud.

e L’influence du taux de renforts.
e L’influence du procédé d’élaboration.

2. Démarche expérimentale

Le schéma des procédés de fabrication est présenté en Fig. V. 1. Dans ce chapitre, seule la derniére
étape du procédé est étudiée : la compression uniaxiale a chaud. La solution industrielle retenue
pour réaliser cette étape de déformation a chaud sera probablement le forgeage par matrigage. Il a
donc été décidé d’utiliser la compression uniaxiale a chaud, qui permet de simuler le forgeage,
pour réaliser cette étude.

Poudre de Tiou
Ti-6Al-4V

. Pressageuniaxial Frittagelibre
a froid (600MPa) L (1375°C-3h)

-

Melange ou ) | CIC
broyage J | (920°C-2h)

Compression uniaxialea chaud (e=0,7,
830°C<T<1050°C, 0,001s< £<0,151)

Poudre de TiC

Filage
(920°C-1h)

Fig. V. 1. Schéma des procédés d’élaboration

En raison de la quantité de matiere limitée des CMM filés et préparés par CIC, les essais ont
majoritairement été réalisés sur les CMM élaborés par frittage libre. Les résultats obtenus ont
permis de déterminer des parametres de forgeage pour les CMM et de souligner un certain
nombre de problématiques liées a la présence de renforts. La méthodologie a ensuite été
appliquée aux CMM issus des voies d’élaboration par filage et par CIC.

3. Conditions expérimentales

Trois parametres sont a prendre en compte lors d’un essai de compression uniaxiale a chaud :

e |e niveau de déformation.
e |avitesse de déformation.
e latempérature de déformation.

Le niveau de déformation a été fixé a 0,7 (pour tous les essais), ce qui correspond a une réduction
de 50% de la hauteur initiale de I'échantillon. Cette valeur est fréquemment utilisée et permet
d’atteindre un régime stationnaire (Liu et al. 2010; Ma et al. 2006).

Les conditions de compression uniaxiale a chaud étudiées sont présentées Fig. V. 2. Trois
températures ont été choisies (850°C, 950°C et 1050°C) et pour chaque température, les CMM ont
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CHAPITRE 5. DEFORMATION A CHAUD DES CMM

été déformés a trois vitesses de compression différentes (0,001s™, 0,01s™ et 0,157). A la suite de la
compression, les échantillons ont été refroidis dans I'enceinte par le flux d’argon a une vitesse
moyenne d’environ 50°C/min.

Sur la Fig. V. 2, les 9 losanges bleus correspondent aux essais de déformation a chaud réalisés sur
les CMM élaborés par frittage libre tandis que les points entourés en rouge et numérotés de 1 a 3
correspondent aux essais réalisés sur les CMM élaborés par CIC et par filage.

Remarques :

e La gamme de température choisie permet d’étudier la mise en forme a chaud des CMM Ti
et Ti-6Al-4V dans les domaines a, B et a-p (avec a et a-B, respectivement seulement pour
les CMM Ti et Ti-6Al-4V).

e Le «point central » des composites & matrice Ti est de 850°C et 0,01s™ et non 950°C et
0,01s™ comme pour Ti-6Al-4V (indiqué par 1 sur la Fig. V. 2). La raison est qu’il est courant
de forger le titane a une température légérement inférieure a celle du transus a/f. On
rappelle que Ti et Ti-6Al-4V ont respectivement une température de transition de 882°C et

995°C.
Température (°C)
1 T
850 950 1050

;I,—'- 2
wv .
= W < ¢
]
2
©
£ LT 1, T-6AI4V
(=]
o @D ® .
°
(]
o°
2
>
0,0001 -

Fig. V. 2. Domaine d'étude des essais de déformation a chaud

4. Présentation des CMM étudiés

Les CMM étudiés ont déja été présentés dans le chapitre 4 portant sur I'élaboration et sont
simplement rappelés dans le Tableau V. 1. La nuance commune aux 3 procédés, Ti+15%TiC permet
d’étudier I'influence de I'élaboration.

Le filage étant déja une étape de déformation a chaud, les propriétés mécaniques des CMM filés
sont déja suffisantes par rapport au cahier des charges (cf. Chapitre 6 Caractérisation des
propriétés mécaniques). Cependant, a cause de la géométrie « en barreau » des CMM obtenus par
filage, une étape de mise en forme est tout de méme obligatoire pour obtenir la géométrie de la
piece finale. Pour les composites préparés par frittage libre et par CIC, cette étape de mise en
forme est également nécessaire mais dans leur cas on espere surtout éliminer les défauts
microstructuraux pour améliorer les propriétés mécaniques.
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Tableau V. 1. Récapitulatif des nuances de CMM déformés a chaud

. Taux de renforts  Préparation Procédé

Matrice (% vol.) de la poudre d'élaboration
Ti-6Al-4V 0-5-10-20 Mélange Frittage libre
Ti 0-5-10-20 Mélange Frittage libre
Ti 15 Broyage Frittage libre
Ti 15 Broyage CIC
Ti 15 Broyage Filage
Ti-6Al-4V 10 Broyage Filage

II. Etude des conditions de déformation a chaud sur les
CMM élaborés par frittage libre

1. Influence des parametres de compression uniaxiale a chaud sur
la loi de comportement

Par souci de concision, nous présentons uniquement les résultats sur des CMM a matrice Ti-6Al-4V
élaborés par frittage libre. Les résultats des CMMs a matrice Ti sont globalement identiques et sont
présentés en annexe A5-1.

L'influence de la température et de la vitesse de déformation sur les courbes contrainte (o) —
déformation (g) des CMM sont respectivement présentée Fig. V. 3 et Fig. 4.
De maniére générale, la contrainte atteint rapidement un maximum aux faibles valeurs de
déformation (e = 0,05) puis décroit pour atteindre un régime stationnaire. Ce comportement est
typiquement celui que 'on trouve dans la littérature pour Ti-6Al-4V (Colin 2007; Semiatin et al.
1999). La présence de renforts ne modifie donc pas le comportement mais a tout de méme un
impact sur 'allure de la courbe :
e la contrainte, ainsi que le maximum de contrainte (situé autour de € = 0,05), augmentent
avec la fraction de renforts (cf. Fig. V. 5 et 6).
e L’'adoucissement (0aximum — Ostationnaire) €St €galement plus important aux fortes
fractions volumiques de renforts indépendamment des conditions de déformation a chaud
(cf. Fig. V. 7 et 8).

Les conditions de déformation a chaud (température et vitesse de déformation) influencent
également la loi de comportement :
e La contrainte décroit fortement quand la température augmente ou/et quand la vitesse de
déformation diminue.
e la différence de contrainte est plus importante entre 850°C et 950°C (70MPa a € = 0,6)
gu’entre 950°C et 1050°C (40MPa a € = 0,6).
e Le maximum de contrainte situé autour de £ = 0,05 disparait progressivement quand la
température augmente ou quand la vitesse de déformation diminue (cf. Fig. V. 5 et 6).
e |’adoucissement est moins marqué dans le domaine  de Ti-6Al-4V (Colin 2007).
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307 850°C
300
250
“© 200
% ==Ti-6Al-4V+20%TiC
S 150 w=Ti-6Al-4V+10%TiC
«=Ti-6Al-4V+5%TiC
100 «=Ti-6Al-4V
50
0 |
0,8
€
(a)
180 + 950°C
«=Ti-6Al-4V+20%TiC
w=Ti-6Al-4V+10%TiC
e=Ti-6Al-4V+5%TiC
«=Ti-6Al-4V
1
0,8
€
(b)
0T 1050°C
60
50 ]
@=Ti-6Al-4V+20%TiC
w=Ti-6Al-4V+10%TiC
=Ti-6Al-4V+5%TiC
=Ti-6Al-4V
|
00 01 02 03 04 05 06 07 08
€
(c)

Fig. V. 3. Influence de la température sur la loi de comportement des CMM Ti-6Al-4V en compression uniaxiale a chaud.
Vitesse de déformation fixée 2 0,01s™. (a) 850°C. (b) 950°C. (c) 1050°C.
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Fig. V. 4. Influence de la vitesse de déformation sur la loi de comportement des CMM Ti-6Al-4V en compression uniaxiale
A chaud. Température fixée a 950°C. (a) 0,1s™. (b) 0,01s™. (c) 0,001s™.
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Fig. V. 5. Contrainte maximale en fonction de la Fig. V. 6. Contrainte maximale en fonction de la vitesse de
, N . -1 e . x e
température a une vitesse de 0,01s déformation a une température de 950°C
160 0,015 120 950°C
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— - 100
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Fig. V. 7. Adoucissement en fonction de la température a Fig. V. 8. Adoucissement en fonction de la vitesse de
. -1 , . N -
une vitesse de 0,01s ™. déformation a une température de 950°C.

2. Evolution de la microstructure

De méme que dans le paragraphe précédent, nous présentons ici uniquement les
microstructures des CMMs a matrice Ti-6Al-4V. Les mémes tendances sont observées sur les
micrographies des CMMs Ti que I'on pourra trouver en annexe A5-2.

Pour faciliter la comparaison, les microstructures avant déformation sont rappelées dans la Fig.
V. 9 tandis que les microstructures apres compression sont présentées dans les Fig. V. 10 a 15.
La direction de compression est indiquée par la fleche a coté des figures.

Remarques : Les clichés ont été pris au centre des échantillons a I'endroit ou la déformation est
la plus importante. Dans la Fig. V. 14 (b), la microstructure de la matrice est différente car il
s’agit d’'un échantillon trempé dans I'eau immédiatement apres déformation et non refroidi
dans I'enceinte a 50°C/min. La phase en gris clair correspond alors a la phase B figée par la
trempe.
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= » e Y o S il : e
Fig. V. 9. Microstructures des CMM Ti-6Al-4V avant compression uniaxiale a chaud. (a) Ti-6Al-4V. (b) Ti-6Al-
AV+5%TiC. (c) Ti-6Al-4V+10%TiC. (d) Ti-6Al-4V+20%TiC.

20um

Fig. V. 10. Microstructures des CMM Ti-6Al-4V déformées a 850°C et 0,01s™. (a) Ti-6Al-4V. (b) Ti-6Al-4V+5%TiC. (c)
Ti-6Al-4V+10%TiC. (d) Ti-6Al-4V+20%TiC. La fleche indique la direction de compression.
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Fig. V. 11. Microstructures des CMM Ti-6Al-4V déformées a 950°C et 0,01s™. (a) Ti-6AI-4V. (b) Ti-6Al-4V+5%TiC. (c)
Ti-6Al-4V+10%TiC. (d) Ti-6Al-4V+20%TiC. La fleche indique la direction de compression.

Fig. V. 12. Microstructures des CMM Ti-6Al-4V déformées a 1050°C et 0,01s™. (a) Ti-6Al-4V. (b) Ti-6Al-4V+5%TiC. (c)
Ti-6Al-4V+10%TiC. (d) Ti-6Al-4V+20%TiC. La fleche indique la direction de compression.
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Fig. V. 13. Microstructures des CMM Ti-6Al-4V déformées a 950°C et 0,15'1. (a) Ti-6Al-4V. (b) Ti-6Al-4V+5%TiC. (c) Ti-
6Al-4V+10%TiC. (d) Ti-6Al-4V+20%TiC. La fleche indique la direction de compression.

Fig. V. 14. Microstructures des CMM Ti-6Al-4V déformées a 950°C et 0,015'1. (a) Ti-6Al-4V. (b) Ti-6Al-4V+5%TiC. (c)
Ti-6Al-4V+10%TiC. (d) Ti-6Al-4V+20%TiC. La fleche indique la direction de compression.
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Fig. V. 15. Microstructures des CM Ti-6Al-4V déformées & 950°C et 0,001s™. (a) Ti-6Al-4V. (b) Ti-6AI-4V+5%TiC. (c)
Ti-6Al-4V+10%TiC. (d) Ti-6Al-4V+20%TiC. La fleche indique la direction de compression.
La comparaison des microstructures avant et aprés compression a chaud (quelles que soient les
conditions) permet de mettre en évidence que :
e la porosité dans la matrice est pratiquement éliminée aprés déformation a chaud (cf.
Fig. 9 (a) et Fig. V. 10 a 15 (a)).
e Les agglomérats de TiC sont en partie cassés et redistribués dans la matrice (cf. Fig. V. 9
(c) et Fig. V. 10 a 15 (c) en prenant I'exemple des CMM contenant 10% de TiC).
e De nouvelles cavités apparaissent liées a 'endommagement des composites (cf. Fig. V. 9
(d) et Fig. V.10 a 15 (d) en prenant I'exemple des CMM contenant 20% de TiC).

L'endommagement est clairement une conséquence de la présence des particules: plus la
fraction de renforts est importante et plus les CMM sont endommagés. Deux types
d’endommagements sont observés :

e |’endommagement par décohésion de l'interface indiqué par A sur la Fig. V. 16.

e |’endommagement par fracture de particules indiqué par B sur la Fig. V. 16.

Ces observations sont valables pour tous les CMM cependant, les CMM contenant 5% de
renforts s’endommagent majoritairement par décohésion tandis qu’aux plus fortes fractions
volumiques de renforts, I'endommagement par fracture de particules est plus important.
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Fig. V. 16 lllustration de ’'endommagement d’un CMM Ti-6Al-4V+10%TiC. A : décohésion. B : fracture de particule.

La comparaison des Fig. V. 10 a 12 et 13 a 15 permet d’identifier respectivement I'influence de
la température et de la vitesse de déformation sur la microstructure des CMM Ti-6Al-4V :

e Les CMM présentent moins d’endommagement lorsque la température est élevée
et/ou la vitesse de déformation est faible.

e la température de déformation modifie la morphologie des grains de la matrice
(lamellaire ou nodulaire). Les microstructures de la matrice Ti-6Al-4V sont typiquement
celles que I'on trouve aprés un traitement thermique a 850°C, 950°C ou 1050°C et un
refroidissement lent (Combres & Champin 1995).

Afin de quantifier les modifications microstructurales engendrées par I'étape de compression
uniaxiale a chaud, le taux de densification ainsi que la taille des grains et des particules ont été
quantifiés respectivement par analyse d’images et par EBSD. L'utilisation d’une étape de
déformation a chaud modifie également la texture des alliages de titane (LiUtjering & Williams
2003). Cependant, la texture est peu développée en raison de la présence de renforts (cf.
Chapitre 4 Fig. IV. 37, p.88) et il a donc été décidé de ne pas développer cet aspect.

a. Evolution du taux de densification

Les Fig. V. 17 et 18 présentent I'influence des conditions de compression uniaxiale a chaud sur le
taux de densification des CMM Ti-6Al-4V et Ti, respectivement. La compression uniaxiale a
chaud permet d’augmenter la densité des matrices Ti et Ti-6Al-4V sans renforts d’environ 2%.
En ce qui concerne les CMM, le résultat varie selon la fraction volumique de renforts : la densité
augmente dans le cas de Ti-6Al-4V+5%TiC et diminue pour Ti-6Al-4V+10%TiC (de 1,5% au
maximum) et Ti-6Al-4V+20%TiC (de 6% au maximum). Cela est cohérent avec les observations
microstructurales qui montrent que la porosité résiduelle dans la matrice se referme tandis que
plus les CMM possedent de renforts et plus ils s’endommagent.

Les températures plus élevées et les vitesses de déformation lentes favorisent le taux de
densification. Les graphes mettent en évidence que la température a un effet plus prononcé sur
le taux de densification que la vitesse. En effet, les interpolations (en pointillé) indiquent que le
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taux de densification augmente de maniere quasi linéaire lorsque I'on classe les conditions de
déformation par température croissante et puis par vitesse de déformation décroissante
(comme il a été fait en abscisse des Fig. V. 17 et 18).

Remarque : Les interpolations linéaires ne prennent pas en compte I'état initial.

Les pentes des interpolations linéaires sont d’autant plus importantes que la fraction de
renforts est élevée ce qui peut étre corrélé avec I'endommagement des CMM : plus
I’endommagement est initialement important (aux conditions défavorables), et plus I'effet de la
température et de la vitesse est marqué.

Les CMM tendent vers un maximum de taux de densification proche de 99%. La porosité
rémanente est constituée de cavités liées a I'endommagement ainsi que de cavités résiduelles
dans la matrice. Les CMM Ti atteignent ce maximum plus rapidement que les CMM Ti-6Al-4V
puisque dées 950°C la déformation est effectuée dans le domaine .
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Fig. V. 17. Influence des conditions de compression sur le taux de densification des CMM a matrice Ti-6Al-4V
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Fig. V. 18. Influence des conditions de compression sur le taux de densification des CMM a matrice Ti
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b. Evolution de la sous-structure et de la taille de grains

Pour faciliter la comparaison, les cartographies EBSD avant déformation sont rappelées dans la
Fig. V. 19 tandis que les microstructures apres compression sont présentées dans les Fig. V. 20 a
24. Les joints de grains (HAGB) sont représentés en noir et les sous-joints de grains (LAGB) en
rouge. Les particules de TiC sont colorées en gris.

Les cartographies EBSD mettent en évidence que la compression uniaxiale a chaud modifie la
microstructure. On remarque en particulier :
e |’apparition d’'une sous-structure. Dans les CMM, les sous-joints de grains semblent
regroupés autour des renforts.
e la quantité de sous-joints varie selon les conditions de déformation.
e La morphologie et |a taille des grains de Ti varient selon les conditions de déformation.

La microstructure de la matrice, déformée dans le domaine a+p (cf. Fig. V. 20, 21, 23 et 24), est
caractérisée par une structure bimodale composée de larges nodules de a primaire et de petits
grains de a secondaire (recristallisés). Lorsque la matrice Ti-6Al-4V est déformée dans le
domaine B (cf. Fig. V. 22), la microstructure est seulement composée de grains lamellaires.

4V+10%TiC. (d) Ti-6AI-4V+20%TiC.
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A i e~ e T A e
Fig. V. 20. Cartographies des CMM Ti-6Al-4V déformées a 850°C et 0,01s™. (a) Ti-6AI-4V. (b) Ti-6Al-4V+5%TiC. (c) Ti-
6Al-4V+10%TiC. (d) Ti-6Al-4V+20%TiC. La fleche indique la direction de compression.

L 3 A (o0 -.f; f . : drg N
Fig. V. 21. Cartographies des CMM Ti-6Al-4V déformées a 950°C et 0,01s™. (a) Ti-6Al-4V. (b) Ti-6Al-4V+5%TiC. (c) Ti-
6Al-4V+10%TiC. (d) Ti-6Al-4V+20%TiC. La fleche indique la direction de compression. En vert : phase Ti- non

indexée.
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Fig. V. 23. Cartographies des CMM Ti-6Al-4V déformées a 950°C et 0,15'1. (a) Ti-6Al-4V. (b) Ti-6Al-4V+5%TiC. (c) Ti-
6Al-4V+10%TiC. (d) Ti-6Al-4V+20%TiC. La fleche indique la direction de compression.
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Fig. V. 24. Cartographies des CMM Ti Ti-6Al-4V. (b) Ti-6Al-4V+5%TiC. (c)
Ti-6Al-4V+10%TiC. La fleche indique la direction de compression.

Remarque : Sur la Fig. V. 21 (b), la zone de couleur verte correspond a la phase Ti-B qui n’a pas
été indexée. Cela car I'échantillon a été refroidi par une trempe a l'eau au lieu d'un
refroidissement plus lent dans I’enceinte de compression.

L'influence de la température et de la vitesse de déformation sur la fréquence des angles de
désorientation ont été respectivement tracées en Fig. V. 25 et 26. Les résultats étant identiques
pour les divers nuances, Ti-6Al-4V+10%TiC est pris en exemple. La température est le principal
parameétre influencant la sous-structure en compression uniaxiale a chaud. Quand Ia
température augmente, la quantité de sous-joints de grains (désorientation comprise entre 2°
et 15°) diminue. Entre 850°C et 950°C, la différence est cependant faible. A 1050°C, dans le
domaine B, les sous-joints de grains ont pratiquement tous disparu tandis que la fréquence des
angles de désorientation a 10°, 60°, 61°, 63° et 90°C augmente. Ces angles de désorientation
correspondent bien aux relations de Burgers lors d’un refroidissement de B en a (Wang et al.
2003).
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Fig. V. 25. Influence de la température sur la fréquence des angles de désorientation pour Ti-6Al-4V+10%TiC. (a)

0,1s™. (b) 0,01s™. (c) 0,001s™.
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(b)

(c)

Fig. V. 26. Influence de la vitesse de déformation sur la fréquence des angles de désorientation pour Ti-6Al-
4V+10%TiC. (a) 850°C. (b) 950°C. (c) 1050°C.

L'influence de la compression uniaxiale a chaud sur la taille des grains de titane et des particules
de TiC des CMM Ti-6Al-4V et Ti est présentée dans les Fig. V. 27 a 30.

Globalement, la taille des grains initiale de la phase Ti-a est réduite par I'étape de compression
uniaxiale a chaud (cf. Fig. V. 27 et 28). Cette réduction de taille est particulierement significative
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pour les matrices sans renforts : Ti-6Al-4V passe de 210um a environ 60um tandis que Ti passe
de 432um a environ 80um. Pour les CMM, la taille de grain est également affinée mais de
maniére moins importante.

La présence de renforts semble également limiter I'influence des conditions de déformation sur
la taille des grains de Ti-a. En effet, pour Ti-6Al-4V sans renforts, la taille de grain est la plus
faible pour un forgeage a 950°C alors que pour les CMM, la taille de grain reste quasiment
constante quelles que soient les conditions de déformation.

Remarque : Les matériaux Ti sans renforts ont posé des difficultés d’indexation a 'EBSD et ne
sont donc pas présentés. Seul un CMM Ti+20%TiC a été testé car il est fortement probable que
le résultat soit identique aux CMM Ti-6AI-4V+20%TiC.

La taille des particules de TiC est globalement inchangée par rapport a leur taille initiale quelles
que soient les conditions de compression uniaxiale a chaud (cf. Fig. V. 29 et 30).
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Fig. V. 27. Influence des conditions de déformation sur la taille des grains de Ti-a dans les CMM a matrice Ti-6Al-4V
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Fig. V. 28. Influence des conditions de déformation sur la taille des grains de Ti-a dans les CMM a matrice Ti
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Fig. V. 29. Influence des conditions de déformation sur la taille des grains de TiC des CMM a matrice Ti-6Al-4V
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Fig. V. 30. Influence des conditions de déformation sur la taille des grains de TiC des CMM a matrice Ti

3. Conclusion sur les CMM frittés

La compression uniaxiale a chaud permet effectivement de refermer la porosité dans la matrice
et d’affiner la taille des grains en passant par la création d’une sous-structure. Cependant lors
de la déformation, les CMM s’endommagent soit par décohésion de [Iinterface
particule/matrice, soit par rupture des particules. Augmenter la température et diminuer la
vitesse de compression limite I'endommagement.
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III. Influence du procédé d’élaboration (frittage, CIC ou
filage) sur la déformation a chaud des CMM

A partir de ces résultats, il a été décidé d’effectuer des essais ciblés sur les CMM préparés par
filage et par CIC afin d’étudier I'influence du procédé sur la déformation a chaud des CMM. Les
conditions appliquées sont rappelées dans le Tableau V. 2. Chaque CMM a donc subi trois
essais : deux conditions extrémes (par rapport a 'endommagement) et une condition centrale.
Le niveau de déformation est toujours fixé a 0,7. La nuance utilisée pour la comparaison des
procédés est Ti+15%TiC. La nuance Ti+10%TiC filé a été caractérisée pour évaluer I'importance
de la matrice mais n’a pu étre comparé a d’autres procédés fautes d’échantillons.

Tableau V. 2. Conditions expérimentales des essais de compression a chaud

Température Vitesse de déformation
Conditions . 1
C s
Défavorable 850 0,1
Point central 850 (Ti) ou 950 (Ti-6Al-4V) 0,01
Favorable 1050 0,001

1. Influence du procédé sur les courbes contrainte -
déformation

La comparaison des courbes de compression des CMM Ti+15%TiC préparés selon les différents
procédés est présentée dans la Fig. V. 31. Globalement, les courbes contrainte — déformation
des CMM Ti+15%TiC, préparés selon les différentes méthodes, sont relativement proches
quelles que soient les conditions de compression. Le mode d’élaboration n’a donc pas une
influence particuliere sur le comportement en compression uniaxiale a chaud.

100 1 Ti+15%TiC
90 - 850°C et 0,15
80
70
— 60 -
© ~— 850°C et 0,015
S 50 i — \W —Frittage
£
© 40 | —CIC
‘ —Filage
30
20 -~

° -1
10 - 1050°C et 0,001s
. ; . | | .

0
0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 0,8

€

Fig. V. 31. Influence du type d’élaboration sur la loi de comportement en compression uniaxiale a chaud de
Ti+15%TiC
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2. Influence du procédé d’élaboration sur la microstructure
déformée

Les microstructures des CMM avant compression a chaud sont rappelées dans la Fig. V. 32
tandis que les microstructures apres déformation sont présentées dans les Fig. V. 33 a 36.

Ces clichés réveélent que les CMM fabriqués par frittage libre et par CIC s’endommagent lors de
la compression a chaud (de la méme facon qu’observé précédemment) tandis que les CMM
préparés par filage sont sains et ce quelles que soient les conditions de déformation. Pour
Ti+15%TiC préparé par CIC, les fissures se situent dans des amas de particules et se propagent
perpendiculairement a la direction de compression.

La distribution de renforts qui était anisotrope aprés filage a été modifiée selon le schéma
présenté Fig. V. 37. La compression uniaxiale a chaud n’a donc pas permis de redistribuer les
renforts de maniere significative. En ce qui concerne les CMM fabriqués par CIC, la déformation
a aplati les zones de titane tandis que les renforts continuent de les entourer.

o

Fig. V. 32. Microstructures des CMM avant compression uniaxiale a chaud. (a) Ti+15%TiC fabriqué par frittage libre.
(b) Ti+15%TiC fabriqué par CIC. (c) Ti+15%TiC fabriqué par filage. (d) Ti-6Al-4V+10%TiC fabriqué par filage.
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Fig. V. 33. Influence des conditions de compression sur Ti+15%TiC préparé par frittage libre. (a) 850°C et 0,1s™. (b)
850°C et 0,015'1. (c) 1050°C et 0,001s™. La fleche indique la direction de compression.

10um  (p) |

Fig. V. 34. Influence des conditions de compression sur Ti+15%TiC préparé par CIC. (a) 850°C et 0,01s™. (b) 1050°C
et 0,0015'1. La fleche indique la direction de compression.
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1opm | (b)

Fig. V. 35. Influence des conditions de compression sur Ti+15%TiC préparé par filage. (a) 850°C et 0,1s™. (b) 850°C et
0,01s™. (c) 1050°C et 0,001s™. La fleche indique la direction de compression.

10pum

Fig. V. 36. Influence des conditions de compression sur Ti-6Al-4V+10%TiC préparé par filage. (a) 850°C et 0,1s™. (b)
950°C et 0,01s™. (c) 1050°C et 0,001s™. La fleche indique la direction de compression.

128



Direction
de filage

alignés

Cylindre avant déformation

Renforts

s

«wm

Cylindre aprés déformation

Fig. V. 37. Influence de la compression sur la distribution des renforts des CMM filés

a. Influence du procédé sur le taux de densification apres déformation

Les mesures de densité, effectuées par analyse d’images, sont présentées sur la Fig. V. 38.

Les résultats de taux de densification confirment que les CMM filés sont complétement denses
indépendamment des conditions de déformation et qu’ils ne sont donc pas endommagés par
cette étape. Pour les CMM préparés par CIC, le taux de densification aprés compression est
inférieur au taux initial. Le CMM étant presque completement dense aprés CIC, la perte de
densité (1% a 2%) correspond presque entierement a des cavités créées par endommagement.
Les CMM préparés par frittage libre a partir de la poudre broyée possedent une densité de
seulement 89% apres frittage. La compression uniaxiale a chaud permet, dans le meilleur des

cas, de gagner 5% de densité.
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Fig. V. 38. Influence des conditions de déformation a chaud sur le taux de densification des CMM Ti+15%TiC
élaborés par différents procédés.

Remarque : Les taux de densification de Ti-6Al-4V+10%TiC filé aprés compression uniaxiale a

chaud sont également proche de 100%.
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b. Influence du procédé sur la taille de grain apres déformation

Les cartographies EBSD de ces CMM sont présentées en annexe A5-3. A partir de ces
cartographies, la taille des grains de titane et des particules de TiC ont été mesurées et sont
présentées dans les Fig. V. 39 et 40.

La taille des grains de Ti-a varie tres peu pour les CMM filés et préparés par CIC quelles que
soient les conditions de déformation. Dans le cas des CMM frittés, la taille de grain diminue
lorsque la température augmente et quand la vitesse diminue. Cela difféere des résultats
précédents portant sur les CMM frittés (élaborés a partir de poudre mélangée et non broyée)
ou la taille de grain était constante. |l semble que ce phénomene soit lié a la porosité

Dans les CMM préparés par filage et par CIC, les particules de TiC grandissent lorsque I'on
augmente la température et que I'on diminue la vitesse de déformation. Par exemple, pour
Ti+15%TiC filé, la taille des TiC double presque (2um a 3,7um) lorsque I'on passe de 850°C et
0,1s™ 4 1050°C et 0,001s. Au contraire, la taille des particules de TiC pour les CMM frittés reste
constante indépendamment des conditions.
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Fig. V. 39. Influence des conditions de déformation a chaud sur la taille de grain de Ti-a
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Fig. V. 40. Influence des conditions de déformation a chaud sur la taille de particules de Ti
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IV. Discussion

1. Analyse des courbes contrainte - déformation

Les courbes contrainte — déformation des CMM montrent la méme dépendance a la
température et a la vitesse de déformation que Ti et Ti-6Al-4V sans renforts : augmenter la
température et diminuer la vitesse de déformation abaisse la contrainte (Davis et al. 1988).

Pour comprendre cet effet, il faut prendre en compte la température de transition a/f du
titane. Dans le cas de Ti-6Al-4V, lorsque la température augmente, la fraction de phase
B augmente également : a 850°C il y a environ 38% de B, a 950°C il y a 79% de 3 et a 1050°C,
100% de B (Castro & Séraphin 1966). Dans le cas de Ti, il y a 100% de a jusqu’a 882°C et 100%
de B a partir de cette température. La phase a étant plus dure que la phase B (Lutjering &
Williams 2003), il est logique qu’augmenter la température diminue la contrainte. Cela explique
également que la différence de contrainte constatée pour Ti-6Al-4V est plus faible entre 950°C
et 1050°C qu’entre 850°C et 950°C.

En regle générale, augmenter la température de déformation active thermiquement la
propagation ainsi que la restauration des dislocations ce qui abaisse la contrainte d’écoulement
(Sellars & McTegart 1966). La Fig. V. 25 (p.121) illustre ce propos puisque la quantité de sous-
joints de grain diminue avec la température. Il faut remarquer qu’entre 950°C et 1050°C, il y a
aussi l'effet de la transformation de phase a prendre en compte. De maniéere similaire, une
vitesse de déformation plus lente laisse le temps aux dislocations de se propager et de
s’annihiler ce qui abaisse la contrainte de mise en forme. Cela peut étre corrélé avec la Fig. V. 26
(p.122) qui montre que les microstructures déformées a vitesse plus faible possedent
également moins de sous-joints de grain.

La présence des particules céramique augmente la contrainte de mise en forme des CMM par
rapport a la matrice sans renforts (cf. Fig. V. 3 et 4, p108-109). D’apreés la littérature, plusieurs
mécanismes sont a l'origine du renforcement :
e Les particules de TiC agissent comme des obstacles a la propagation des dislocations
(Aikin 1997).
e La présence de particules augmente la densité de dislocation de la matrice (différence
de coefficient de dilatation (Olivas et al. 2006) et création de dislocations
« géométriguement nécessaires » a la déformation de la matrice (Liu et al. 2010)).
e A 920°C, une partie du carbone est en solution dans la matrice a la hauteur de 1%at. ce
qui durcit la matrice (Badini et al. 2000).
e La taille de grain dans les composites est plus faible que celle de la matrice sans renforts
(cf. Fig. 28 et 29) (Luo et al. 2012).

Dans les alliages de Ti-6Al-4V, I'adoucissement est généralement considéré comme étant issu de
deux phénomenes : I'auto-échauffement et les modifications microstructurales (Dreistadt 2007,
Semiatin et al. 1999). L'auto-échauffement a un effet aux vitesses de déformation « rapides »,
c'est-a-dire a partir de 0,01s et affecterait donc deux de nos vitesses d’essais. De plus, il est
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possible qu’en raison du caractere réfractaire des renforts, la chaleur ait plus de mal a étre
évacuée ce qui provoque un échauffement du matériau et donc un adoucissement plus
important. En ce qui concerne les modifications microstructurales, Semiatin et al. ont montré
que ni la texture ni la création d’une sous-structure ne pouvait étre responsable d’'un fort
adoucissement (Semiatin et al. 1999).

Plusieurs auteurs ont également proposé que la recristallisation dynamique continue (CDRX)
participe a I'adoucissement (Zhu et al. 2012; Liu et al. 2010). Dans le cadre de notre étude nous
n’avons pas vérifié si ce mécanisme intervenait, cependant Liu et al. ont montré que les CMM Ti
étaient effectivement soumis a la CDRX (Liu et al. 2010).

Remarque : La présence de carbone dans la matrice augmente la température de transition du
titane ce qui pourrait expliquer que I'on n’observe pas de différence avec la microstructure de
Ti-6Al-4V attendue malgré I'auto-échauffement (Ma et al. 2007).

L'adoucissement augmente avec la fraction de renforts (cf. Fig. V. 7 et 8, p.110). Cependant, une
large différence est observée dans le cas de Ti-6Al-4V+20%TiC ce qui laisse penser qu’il pourrait
y avoir un autre phénomeéne y contribuant. En effet, les micrographies (cf. Fig. V. 10 a 15, p.111-
114) laissent entrevoir un endommagement considérable qui semble lié a la collision de renforts
entre eux. Selon cette hypothése, la contrainte maximale serait trés importante en raison d’un
phénoméne de percolation des renforts et I'adoucissement serait en partie le résultat de la
rupture d’un certain nombre de renforts. Cette hypothése est également valable pour les autres
CMM contenant 5% et 10% mais de maniéere plus limitée puisque les renforts, moins nombreux,
ont une probabilité moindre de rentrer en contact. Pour confirmer cette hypothese, il faudrait
faire des essais de compression a différent niveaux de déformation et observer leurs
microstructures.

2. Analyse des microstructures de compression

La compression uniaxiale a chaud a plusieurs effets sur la microstructure :
e Elimination de la porosité dans la matrice.
e Endommagement des CMM.
e Réduction de la taille des grains.

a. Elimination de la porosité

L’élimination de la porosité est le résultat de I'application d’une contrainte de compression. La
déformation de la matrice comble les cavités et a haute température les grains se soudent
entres eux par diffusion. Cela est particulierement visible dans les matrices sans renforts (cf. Fig.
V.9 (a) et Fig. V. 10 (a) par exemple, p.111).

Nous avons vu que méme dans les conditions favorisant le taux de densification (1050°C et
0,001s™), il restait environ 1% de porosité résiduelle pour les CMM préparés par frittage libre ou
par CIC. Cette porosité est bien évidemment attribuée a de I'endommagement.
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b. Endommagement des CMM

Nous avons vu que la présence de renforts engendrait de 'endommagement dans les CMM
frittés et préparés par CIC.

Lors d’une sollicitation mécanique, les différences de propriétés mécaniques des deux phases
entrainent des concentrations de contrainte ainsi qu’une déformation hétérogene de la matrice
a proximité des particules (Ashby 1970). En Fig. V. 41, nous avons comparé deux cartographies
de Ti-6Al-4V+5%TiC en contrainte avant et apres déformation a chaud. La partie grise
correspond a la zone non renseignée c'est-a-dire aux renforts. La compression entraine
effectivement des concentrations de contraintes qui sont localisées dans la matrice, et en
grande partie a proximité des renforts.

X - L - @r
Fig. V. 41. Cartographie des contraintes résiduelles de Ti-6Al-4V+5%TiC. (a) Apres frittage libre. (b) Aprés
déformation a chaud. Les renforts sont colorés en gris.

L’'endommagement apparait lorsque, localement, le niveau de contrainte devient supérieur a la
résistance de l'interface ou a la résistance a la rupture des renforts (Roger et al. 1993). Il
intervient alors soit sous forme de décohésion de I'interface (A), soit sous forme de fracture de
particules (B) (cf. Fig. V. 16, p.115). De plus, en raison de I'’écoulement de la matrice, déformée a
chaud, les particules sont mises en rotation et tentent de s’aligner perpendiculairement a la
direction de compression (Schuh & Dunand 2001). Dans le cas de particules a morphologie
angulaire, la rotation est également une source possible a la cavitation de linterface.
Finalement, I'endommagement peut apparaitre lorsque les particules entrent en contact les
unes avec les autres. Ce dernier mode est surtout visible dans les CMM préparés par frittage
libre contenant 20% de renforts mais peut étre retrouvé dans les autres CMM au niveau des
agglomérats de TiC.

Remarque: |l est difficile a partir des clichés MEB de faire la distinction entre
I’endommagement di a la rotation et celui d{ a la décohésion des particules.

Les microstructures des CMM déformés a haute température (1050°C) et faible vitesse de
déformation (0,001s™) ont montré qu’ils étaient moins endommagés (cf. Fig. V. 10 a 15, p.111-
114). Ce résultat provient du fait que la matrice relaxe les contraintes de maniére plus efficace a
haute température et donc une contrainte moins importante est transférée aux renforts. De
méme, une vitesse de déformation plus lente donne plus de temps au composite pour
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accommoder les contraintes générées a l'interface et donc éviter 'endommagement. Cette
remarque est appuyée par les courbes contrainte — déformation qui montrent que la contrainte
de mise en forme est significativement plus basse a haute température et faible vitesse de
déformation. Finalement, avec la température, le volume de phase B augmente (pour Ti-6Al-
4V). La phase B étant de type cubique centré (c.c.), elle possede une vitesse de restauration plus
rapide, ce qui assiste également la relaxation des contraintes.

Remarque : La diffusion est le mécanisme soupconné de relaxer les contraintes. Ce mécanisme
est plus rapide dans le domaine B (Leyens & Peters 2006).

Les microstructures apres compression uniaxiale montrent que les CMM préparés par filage ne
sont pas endommagées. Nous avons identifié plusieurs raisons a I'origine de cette différence :
o Le filage induit une forte déformation qui va en grande partie casser les agglomérats de
TiC et créer de nouvelles interfaces plus saines et donc plus résistantes.
e Les renforts sont plus fins que dans les CMM frittés et donc leur résistance mécanique
est plus élevée.
e Les renforts sont relativement sphériques ce qui limite 'endommagement lors de la
rotation des particules.

Elaborer les CMM par filage avant de les forger est favorable a I'obtention de composites sains,
sans défauts et donc possédant une bonne ductilité.

c. Analyse des tailles de grain

Globalement, la compression uniaxiale a chaud permet de réduire la taille des grains des alliages
de titane sans renforts de maniére considérable (d’un ordre de grandeur d’environ 5 pour les
frittés). Dans le cas des CMM issus de tout type de préparation, la compression uniaxiale a
chaud a un effet moins marqué sur la réduction de la taille des grains. En effet, les résultats
indiquent que plus la taille des grains de Ti est initialement fine et moins la compression
uniaxiale a chaud permet de la réduire.

Remarque : Lors de la phase d’élaboration, la présence de renforts limite la croissance des
grains de Ti. Dés lors, la microstructure des CMM est déja relativement fine avant compression
uniaxiale a chaud.

Classiquement, les alliages compressés a plus haute température ou vitesse de déformation
plus lente possedent des grains plus grands. Cependant, d’apres les résultats, les conditions de
compression ont peu d’effet sur la taille des grains. Nous attribuons cela aux renforts qui,
comme pendant |'élaboration, limitent la croissance des grains. La taille de grain est donc
pratiguement constante. Les fluctuations observées sont, a notre avis, en partie liées au choix
d’une zone d’observation comportant une certaine distribution de particules.

La taille des TiC des CMM filés et CIC augmente lors de I'étape de déformation a chaud tandis
que celle des CMM frittés reste constante. L’élaboration des CMM filés et CIC se fait a 920°C ce
qui limite la croissance des grains de TiC. La réaction entre Ti et TiC se trouve donc dans un
stade intermédiaire. Lors de la déformation a chaud, la réaction continue ce qui entraine la
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croissance des particules. Dans le cas des CMM frittés, la température d’élaboration est de
1375°C. Les TiC ont donc complétement réagi avec la matrice et sont proches de I'équilibre
thermodynamique. La phase de compression uniaxiale a chaud n’a donc pas d’effet sur la taille
des grains de TiC dans ce cas-la.

3. Identification des parametres de compression

L'objectif de I'étude constituant ce chapitre est finalement de déterminer les conditions
optimales de forgeage des CMM. Le critere étant d’avoir la densité la plus élevée pour la taille
de grain la plus faible possible.

a. CMM frittés et CIC

Afin de déterminer les paramétres les plus adaptés a la mise en forme, nous proposons de
tracer a la fois le taux de densification et la taille des grains en fonction des conditions de
compression uniaxiale a chaud. Deux exemples, Ti-6Al-4V+10%TiC et Ti+10%TiC (frittage libre)
sont utilisés pour ce type de représentation en Fig. V. 42 et 43, respectivement.

Remarque : Nous nous basons sur les deux CMM (Ti+10%TiC et Ti-6Al-4V+10%TiC) pour lesquels
nous possédons le plus de données.

Dans le cas de Ti-6Al-4V+10%TiC, par rapport a la taille de grain, le plus intéressant est de forger
a 950°C et une vitesse comprise entre 0,1s" et 0,001s’. Cependant, pour le taux de
densification, il faudrait pouvoir forger & 1050°C et 0,001s™. Bien qu’il soit plus important de
privilégier un fort taux de densification (par rapport a 'application en fatigue), forger dans le
domaine B n’est pas recommandé en raison de la microstructure lamellaire (dans le cas d’une
matrice Ti-6Al-4V) qui en résulte et qui est défavorable a la ductilité (Lutjering & J. C. Williams
2003). Dans le meilleur des cas (950°C et 0,001s™), on aurait donc une densité de 98,5% et une
taille de grain de 15um.

Pour Ti+10%TiC, au point optimal (1050°C et 0,001s"), on obtient une densité de 99,0% et une
taille de grain d’environ 25um. Il en va de méme pour les CMM préparés par CIC ou dans le
meilleur des cas, la densité est de 98,5% et la taille de grain de 10um.
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Fig. V. 42. Influence des conditions de déformation sur les paramétres microstructuraux de Ti-6Al-4V+10%TiC
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Fig. V. 43. Influence des conditions de déformation sur les paramétres microstructuraux de Ti+10%TiC

Remarque : Les points expérimentaux n’étant pas en accord avec les autres ont été entourés en
rouge.

Il se pose donc la question de savoir si le frittage ou la CIC sont des voies réellement
envisageables lorsque 'objectif est d’atteindre un taux de densification de 100% et une taille de
grain faible (<10um). Il est clair qu’a partir des précurseurs utilisés dans cette étude, les
meilleurs résultats restent insuffisants.
Le principal probléeme reste d’obtenir un meilleur taux de densification car la compression
uniaxiale a chaud qui était censée permettre de refermer les cavités en crée de nouvelles par
endommagement. Les résultats nous permettent d’envisager plusieurs points
d’amélioration pour que la compression uniaxiale a chaud n’endommage pas les composites :

e Améliorer la distribution des particules (et/ou réduire la fraction volumique de

particules).
e Réduire la taille des particules de TiC.
e Envisager de faire plusieurs étapes de déformation a chaud.
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Les deux premiers points concernent I'élaboration des CMM avant déformation a chaud. En
effet, améliorer la distribution permettra de diminuer les concentrations de contraintes autour
des renforts. Il en va de méme pour une fraction volumique de particules plus faible. Le
phénoméne est particulierement bien mis en évidence dans les CMM préparés par CIC oU
I’endommagement intervient typiquement dans les agglomérats de TiC (cf. Fig. V. 44).

Dans le cas des CMM frittés uniquement, les renforts sont angulaires en raison de leur
croissance lors de la phase d’élaboration. Limiter la coalescence des renforts permet de retenir
la morphologie quasi sphérique qu’ils ont aprés broyage ce qui permettra de réduire
I'endommagement lié a la rotation des particules. De plus, il a été montré que la vitesse de
relaxation est plus rapide pour les petites particules (Koeller & Raj 1978).

Nous avons montré (cf. Chapitre 4, IV., p.89) qu’une piste envisageable pour améliorer la
distribution des particules et limiter la croissance des particules est I'utilisation d’une poudre de
titane de départ différente : TiH,.

Fig. V. 44. Zoom sur un agglomérat de particules endommagé dans Ti+15%TiC préparé par CIC et déformé a 850°C
et0,01s” de 0,7

b. CMM préparés par filage

Nous avons vu que les CMM filés étaient presque complétement denses quelles que soient la
température de forgeage et la vitesse de déformation. De plus, |a taille des grains de Ti-a n’est
pas modifiée par les conditions de déformation. Seule la taille des particules de TiC limite le
domaine de forgeage des CMM filés. Il est donc conseillé de conserver les températures de
forgeage classiquement utilisées pour les alliages de titane : 850°C pour les CMM Ti et 950°C
pour les CMM Ti-6Al-4V.

Il faut tout de méme noter que nous avons pu observer de 'endommagement notamment dans
les agglomérats de TiC (cf. Fig. V. 45). Cependant, les porosités restent relativement petites (de
I'ordre d’une centaine de nanometres). Il reste toutefois intéressant de développer une autre
voie d’élaboration que le filage et ou la distribution des TiC est plus homogéne.
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CHAPITRE 5. DEFORMATION A CHAUD DES CMM

Fig. V. 45. Endommagement dans un agglomérat de Ti+15%TiC filé

V. Conclusions

Dans ce chapitre, nous avons étudié l'influence de la compression uniaxiale a chaud sur la
microstructure des CMM élaborés par frittage, CIC et filage, I'objectif de cette étape étant
d’améliorer la ductilité et de mettre en forme les CMM.

La déformation a chaud est un moyen efficace de refermer la porosité résiduelle aprés frittage,
ce qui est un atout pour améliorer la ductilité. Cependant, I'étape de forgeage introduit de
I'endommagement dans les CMM frittés et CIC en raison de la présence de particules. Seul les
CMM filés sont sains apres leur mise en forme a chaud.

L'étude des parameétres de déformation a chaud a montré qu’il était possible de limiter
I'endommagement en utilisant des températures hautes (1050°C) et des vitesses de
déformation lentes (0,001s™) mais sans toutefois pouvoir I'éliminer complétement.

De plus, I'utilisation de haute température et faible vitesse de déformation a tendance a faire
croitre la taille des particules de TiC dans les CMM filés et CIC, ce qui va a I'encontre de la
ductilité recherchée.

Pour les CMM filés, le critére limitant pour les conditions de forgeage est donc la taille des
particules de TiC. D’apres les résultats, il est donc conseillé de ne pas dépasser 850°C pour les
CMM Ti et 950°C pour les CMM Ti-6Al-4V. La gamme de vitesse de déformation étudiée
(0,001s " 3 0,15™) influe peu sur le résultat mais par précaution il est préférable de privilégier les
vitesses lentes.

L’analyse des microstructures des CMM frittés et CIC aprés déformation nous permet de définir
les origines de I'endommagement et d’envisager des solutions pour le prévenir. Il est
notamment conseillé d’améliorer la distribution des particules et de limiter leur croissance. Une
solution proposée est d’utiliser une poudre de TiH, pour la matrice.
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I. Introduction

L'objectif de I'ajout des particules de TiC dans une matrice titane est d’obtenir un composite
couplant les propriétés mécaniques des deux phases. La principale propriété visée par le projet
COMETTI est la résistance au fretting-fatigue. Cependant, les CMM doivent aussi répondre a un
certain cahier des charges en sollicitation statique. Dans ce projet, 'ENSM-SE est responsable de la
caractérisation des propriétés statiques des CMM a partir d’essais de traction. Cette caractérisation
fait partie des critéres permettant d’effectuer le choix de la nuance a retenir pour la suite du
projet, a savoir les essais de fatigue et de fretting-fatigue.

Au niveau des propriétés statiques, le plus gros probleme des CMM est leur faible ductilité. En
effet, I'ajout de renforts fragilise les matériaux si bien que dans de nombreux cas, la ductilité ne
dépasse pas 1%. Des lors, un autre point important, outre la caractérisation, est de pouvoir établir
un lien entre microstructure et propriétés mécaniques. Cela indiquera les pistes a suivre pour
poursuivre le développement des CMM.
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Finalement, les propriétés mécaniques des phases sont modifiées en raison de la réaction prenant
place lors de I'élaboration. Afin de pouvoir modéliser par homogénéisation le comportement des
CMM, il est indispensable de connaitre les propriétés élastiques des deux phases aprés élaboration.

1. Objectifs
Les objectifs sont les suivants :

e Déterminer les propriétés mécaniques statiques
e Etablir un lien entre microstructure et propriétés mécaniques
e Déterminer les propriétés élastiques de Ti et TiC apres élaboration

2. Nuances étudiées

Les nuances testées en traction sont présentées dans le Tableau VI. 1. Les CMM ont été testés
aprées la phase d’élaboration sans étape de déformation a chaud pour des raisons de dimensions.
Cependant, I'effet de la déformation a chaud sur les propriétés mécaniques peut quand méme étre
étudié au travers des CMM filés. Seuls les CMM fabriqués par CIC et filage ont été caractérisés par
essais de traction car les CMM fabriqués par frittage libre présentent trop de défauts
microstructuraux (porosités) pour que les propriétés mécaniques remplissent le cahier des charges.

Tableau VI. 1. Présentation des nuances testées en traction
Volume de renforts

Nuance Fabrication
(%)
Ti 0-15 CIC
Ti 15-17,5-20 Filage
Ti-6Al-4V 0-10 CIC
Ti-6Al-4V 10 Filage

Dans le cas des CMM filés, les essais de traction ont été réalisés sur six éprouvettes provenant deux
par deux des extrémités et du centre des barres filées (cf. Fig. VI. 1). Cette sélection permet de
déterminer s’il y a éventuellement des hétérogénéités le long de la barre. Cette étude est

présentée en annexe A6-1.

1000mm - 1500mm

A B C D E

Fig. VI. 1. Schéma des zones de sélection des éprouvettes dans les barres filées. Les zones teintées A, Cet E
correspondent aux zones sélectionnées.
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II. Caractérisation des propriétés mécaniques

1. Essais de nanodureté

Dans l'optique d’obtenir le module de Young réel des TiC,, et de la matrice Ti, des essais de
nanodureté ont été réalisés en collaboration avec I'Ecole Centrale de Lyon. Les empreintes de
dureté ont pu étre réalisées seulement sur les composites fabriqués par frittage libre et par CIC car

les carbures des composites filés sont trop petits par rapport a la taille de I'indentation.

La Fig. VI. 2 présente une micrographie de nano-indentations réalisées dans la matrice Ti (fleches
rouges) et dans les carbures TiC., (fleches bleus) d’un composite Ti+20%TiC élaboré par frittage

libre.

Fig. VI. 2. Nano-indentations réalisées dans Ti+20%TiC (frittage libre). Fleches rouges : matrice. Fleches bleues : carbure

Les résultats obtenus sont présentés dans le Tableau VI. 2. Dans le cas de I'élaboration par CIC, le
module de Young de Ti mesuré par nano-indentation est supérieur a sa référence (respectivement
120 GPa et 107 GPa). La mesure de nano-indentation étant extrémement locale par rapport a un
essai de traction, on peut justifier cette différence par les facteurs microstructuraux (rayure, joint
de grain, porosité, écrouissage, orientation du grain..) qui peuvent avoir une importance
conséquente sur la mesure. Par rapport a ces considérations, le module de Young obtenu par nano-
indentation parait étre une mesure acceptable pour identifier des tendances mais ne permet pas
une mesure précise du module de Young. Cela est particulierement évident dans le cas de
Ti+15%TiC préparé par CIC ou le module de la matrice seule est déja supérieur au module global du
composite (respectivement 141 GPa et 138 GPa). La mesure effectuée dans Ti+20%TiC parait déja

plus réaliste puisqu’elle témoigne d’une augmentation de 6GPa par rapport a Ti sans renforts.
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Les valeurs de module de Young obtenues par nano dureté ont été recalées sur le module de
référence. Comme nous n’avons pas la valeur par nano dureté du module de Young pour TiC;, nous
avons considéré que l'erreur sur Ti était proportionnelle. Les nouvelles valeurs sont présentées
dans le Tableau VI. 3.

De maniére générale, le module de Young de la matrice augmente en présence de carbures tandis
que le module de Young des carbures en sous stoechiométrie diminue. Globalement, cette
observation est également valable pour la dureté. Ces résultats semblent cohérents puisqu’une
partie de I'oxygéne contenue dans les TiC diffuse dans la matrice lors du traitement thermique ce
qui a pour conséquence de durcir la matrice. De plus, il est logique que la perte de carbone des

TiC,, abaisse le module de Young des renforts.

Tableau VI. 2. Résultats des essais de nano-indentation

- Zone Procédé Dureté = Module de Young
Matériau . . 'z .
d'empreinte  d'élaboration (GPa) (GPa)
- gfﬁges”;: - Matrice ML* 1,4 103 - 107
Ti (Gr2) Matrice CIC 3,3+0,5 120+ 8
Ti+15%TiC Matrice CIC 4,0+0,3 1417
Ti+20%TiC Matrice Frittage libre 3,0£0,4 126 £ 10
Référence
Tic, (Pierson 1997) Carbure - 32,7 410-510
Ti+15%TiC Carbure CIC 24,0+1,5 252 +31
Ti+20%TiC Carbure Frittage libre  21,8+2,6 258 £ 16

*ML : Métallurgie du lingot.

Tableau VI. 3. Modules de Young obtenus par nano-indentation recalés sur les valeurs de références

‘. Zone Procédé Module de Young
Matériau , . ‘e .
d'empreinte d'élaboration (GPa)

Ti (Gr2) Matrice CIC 107
Ti+15%TiC Matrice CIC 128
Ti+20%TiC Matrice Frittage naturel 113
Ti+15%TiC Carbure CIC 222
Ti+20%TiC Carbure Frittage naturel 228

2. Essais de traction

a. Comparaisons

Les courbes de traction (contrainte — allongement) des CMM a matrice Ti et Ti-6Al-4V sont
présentées sur les Fig. VI. 3 et Fig. VI. 4. Comme indiqué en bibliographie, la résistance mécanique
est augmentée au détriment de la ductilité. L'augmentation de la résistance mécanique est plus
prononcée pour les CMM a matrice titane (120%) que pour les CMM a matrice Ti-6Al-4V (100%).
On remarque également que plus les CMM contiennent de renforts et plus I'allongement est réduit
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(cf. Fig. VI.3). Cependant, la méthode de fabrication joue également un réle puisque les CMM

fabriqués par filage sont plus ductiles et plus résistants que les CMM correspondants fabriqués par
CIC.

Dans le cas des CMM a matrice Ti filés, les courbes présentent une portion a concavité tournée vers
le haut au niveau de la limite élastique (cf. Fig. VI.5). Ce type de concavité peut provenir d’un
certain nombre de phénoménes assez délicats a mettre en évidence. Par exemple, la présence
d’éléments interstitiels (oxygéne ou carbone) en solution ou encore de la micro-plasticité localisée
autour des renforts (Farenc et al. 1995). Par ailleurs, ce phénomeéne ne se retrouve que sur les
CMM a matrice Ti filés mais il est difficile d’interpréter en quoi un matériau biphasé différe sur ce

point. Il se peut également que le refroidissement, plus rapide pour les CMM filés que les CMM
élaborés par CIC, joue un role.
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Fig. VI. 3. Courbes de traction des CMM a matrice Ti
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Fig. VI. 4. Courbes de traction des CMM a matrice Ti-6Al-4V
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Fig. VI. 5. Palier au niveau de la limite d’élasticité des CMM Ti

Les propriétés mécaniques moyennes sont présentées dans le Tableau VI. 4. Le cahier des charges
a été établi par Eurocopter par rapport a I'application visée. La propriété la plus critique est la
déformation plastique a la rupture qui doit étre au moins égale a 3%. Seule la nuance Ti-6Al-
4V+10%TiC fabriquée par filage respecte toutes les conditions du cahier des charges. Les CMM
fabriqués par CIC sont éliminés en raison de leur trop faible ductilité. En ce qui concerne les
matériaux filés, la nuance Ti+15%TiC posséde un allongement correct mais des résistances
mécaniques en deca du cahier des charges. Il faut ajouter 20% de renforts pour atteindre les
criteres de o, et 0.« Mais cela diminue de maniére trop significative I'allongement. De la méme
maniére, il semble difficile d’ajouter plus de 10% vol. de TiC dans un CMM a matrice Ti-6Al-4V car il
y a de fortes chances pour que I'allongement devienne alors inférieur a 3%.

Tableau VI. 4. Valeurs moyennes des propriétés mécaniques a température ambiante. Les cases teintées en jaune ne
respectent pas le cahier des charges.

Nuance Fabrication % Omax &’ &
(GPa) (MPa) (MPa) (%)
Cahier des charges =130 > 1000 >1100 >3
Ti CIC 107 £1 421 48 504 £25 14,4 £3 -
Ti+15%TiC CIC 134 9 836 +23 882 +32 1,1 +0,7 -
TiC+15%TiC Filage 138 £3 926 £27 1076 £20 4,9 £0,5 5,4 £0,5
Ti+17,5%TiC Filage 148 +4 952431  1110+18  2,9+0,6  3,2+0,7
Ti+20%TiC Filage 155 15 1003 £32 1130 %40 1,8 £0,9 1,5%1,3
Ti-6Al-4V CIC 117 £2 888 +21 944 +17 11,6 +0,9 -
Ti-6Al-4V+10%TiC CIC 133 #4 1183 £24 1195 £23 0,4 £0,1 -
Ti-6Al-4V+10%TiC Filage 133 £3 1306 17 1363 £21 3,9+0,8 4,3+0,6

a : mesure par extensometre. b : mesure par raboutage.

Remarque : les mesures de déformation plastique a la rupture obtenues par extensometre et par
raboutage sont en bon accord bien que les valeurs déterminées par raboutage soient
généralement plus élevées.
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b. Caractérisation de la partie plastique

Les coefficients caractérisant la partie plastique de la courbe de traction des CMM filés sont
présentés dans le Tableau VI. 5. Tout comme les alliages sans renforts, les CMM a matrice Ti
présentent un écrouissage plus important que les CMM a matrice Ti-6Al-4V. La présence de
renforts fait diminuer le coefficient d’écrouissage et augmenter le coefficient de résistance. On
peut faire le lien avec le fait que les renforts font diminuer la ductilité et améliorent la résistance
mécanique.

Tableau VL. 5. Coefficients d’écrouissage et de résistance

Coefficient d'écrouissage Coefficient de résistance

Nuance
n K (MPa)

Ti (CIC) 0,10 735
Ti+15%TiC 0,08 1447
Ti+17,5%TiC 0,08 1520
Ti+20%TiC 0,07 1565
TA6V (CIC) 0,05 1194
Ti-6Al-4V+10%TiC 0,04 1620

3. Conclusions

Les essais de nanodureté permettent de vérifier qu’il y a une tendance pour que le module de
Young de la matrice augmente en présence de renforts et que le module de Young des renforts
diminue en présence de Ti. Ces effets sont imputés respectivement a la diffusion de I'oxygeéne dans
la matrice et a la sous-stoechiométrie des carbures.

A travers la caractérisation par essais de traction, nous avons retrouvé les résultats
bibliographiques qui indiquent que I'ajout de renforts augmente le module de Young, la limite
d’élasticité et la résistance maximale de la matrice mais abaisse considérablement sa ductilité. Le
filage permet d’obtenir des CMM plus ductiles que par CIC pour des raisons qui seront étudiées par
analyses des facies de rupture. Finalement, le seul CMM remplissant le cahier des charges est Ti-
6AI-4V+10%TiC.

III. Caractérisation de la rupture

1. Mécanismes de rupture

Afin de déterminer le mécanisme de rupture, les faciés de rupture des éprouvettes de traction ont
été observés. Ti et Ti-6Al-4V sans renforts (cf. Fig. VI. 6 et 7) présentent tous deux des signes
classiques d’une rupture ductile, a savoir des cupules fines et coniques. En revanche, les CMM
présentent a la fois le mode de rupture ductile dans la matrice et le mode de rupture fragile dans
les renforts. Sur la Fig. VI. 8, un exemple de coalescence de cavité (1) autour d’une particule
rompue par clivage (2) est identifié. La propagation d’une fissure secondaire est également

147



CHAPITRE 6. CARACTERISATION DES PROPRIETES MECANIQUES DES CMM

indiquée (fleche). Ces observations sont cohérentes avec le mécanisme de rupture pour les CMM
décrit par da Silva et présenté en bibliographie (da Silva et al. 2006). Uniquement sur les facies de
rupture des CMM préparés par CIC, nous avons également pu observer des surfaces lisses
témoignant de porosités résiduelles (cf. Fig. 8 (c)).

L'initiation de la fracture des CMM est souvent située au niveau du diamétre extérieur de
I’éprouvette de traction (cercle rouge sur la Fig. 8 (a)), ce qui suggére que leur état de surface est
un facteur important en caractérisation statique. Il se peut donc qu’améliorer I'état de surface
permette de retarder la rupture et améliore les propriétés mécaniques.

%

Fig. VI. 6. Faciés de rupture de Ti sans renforts. (a) Vue globale. (b) Zoom sur des cupules coniques.

(a) B B ‘ 200pm (g

Dt}

Fig. VI. 7. Faciés de rupture de Ti-6Al-4V sans renforts. (a) Vue globale. (b) Zoom.

-

148



v ¢

Fig. VI. 8. Faciés de rupture des CMM. (a) et (b) Ti+15%TiC filé. (c) Ti+15%TiC CIC.

2. Endommagement des CMM

Il n"a pas été possible a travers I'étude des faciés de trouver des différences notables entre les
CMM contenant différentes fractions volumiques de renforts. Des lors, pour comprendre les
différences de propriétés mécaniques, nous avons travaillé sur des coupes polies d’éprouvettes de
traction. Les micrographies des différents CMM sont présentées sur les Fig. VI. 9 a 13.

a. Comparaison de Ti+15%TiC fabriqué par CIC et par filage

Nous pouvons noter que la fracture (en vue macroscopique, cf. Fig. VI. 9 (a) et 10 (a)) est
relativement linéaire comme c’est souvent le cas avec les matériaux fragiles. Aux plus forts
grandissements, il est possible de distinguer les mécanismes d’endommagement entre les deux
CMM. Le CMM fabriqué par CIC présente peu de dommage autour de la fracture ce qui souligne le
fait que la propagation de fissure a rencontré peu de résistance. De plus, nous pouvons voir une
forte densité de particules de TiC le long de la fissure (cf. Fig. VI. 9 (b)) ce qui suggere qu’elles
facilitent sa propagation. Cette idée est renforcée par le zoom de la Fig. VI. 9 (c) ou il apparait que
I’endommagement est localisé au niveau des contacts TiC/TiC. En revanche, le CMM filé présente
deux types d’endommagement proche de la rupture. Sur la Fig. VI. 10 (b), il est possible d’observer
a la fois de la rupture et de la décohésion de particules. Les particules cassées ont tendance a étre
grosses (>2um) tandis que la décohésion concerne les plus petites.

Cela suggere qu’il existe une taille de particule de transition déterminante pour la nature du
dommage. Si la taille de la particule est supérieure a cette valeur, dans ce cas, la contrainte que la
particule peut supporter est inférieure a la résistance mécanique de l'interface et se traduit par
une fracture du renfort. Ces observations sont la preuve d’une interface résistance entre la matrice
et les renforts dans les CMM filés car la taille des TiC doit étre relativement faible (<2um) pour qu’il

149



CHAPITRE 6. CARACTERISATION DES PROPRIETES MECANIQUES DES CMM

y ait décohésion. De plus, comme indiqué par la Fig. VI. 10 (c), les agglomérats de particules sont
des défauts pouvant initier 'endommagement.

Fig. VI. 9. Micrographies d’une coupe polie de la rupture de Ti+15%TiC CIC. (a) Vue globale. (b) et (c) Zoom. Les fleches
indiquent de 'endommagement localisé entre les particules de TiC.

Fig. VI. 10. Micrographies d’une coupe polie de la rupture de Ti+15%TiC filé. (a) Faible grandissement. (b) Zoom (c)
Agglomérats de particules proches de la rupture. Les fleches indiquent de grosses particules de TiC qui ont rompu les
premiéres.

b. Comparaison des CMM filés

Les CMM filés contenant de plus grandes fractions volumiques de renforts tendent vers le
comportement d’un CMM fabriqué par CIC. A savoir, 'endommagement est principalement
localisé au voisinage de la rupture comme en témoignent les Fig. VI. 11 et 12. Au contraire, dans
Ti-6Al-4V+10%TiC ainsi que Ti+15%TiC filés, il est possible d’observer de 'endommagement sur la

plupart de la partie utile de I'éprouvette (cf. Fig. VI. 13).
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Fig. VI. 12. Micrographies d'une coupe polie de la rupture de Ti+20%TiC filé. (a) Faible grandissement. (b) Zoom proche
de la rupture.

sur une zone endommagée de la partie utile de I’éprouvette.

c. Essai de traction in situ

Afin d’avoir une idée de I'évolution de 'endommagement au cours de la déformation, un essai de
traction in situ a été réalisé sur Ti+15%TiC filé. La courbe de traction (contrainte — déplacement)
ainsi que les micrographies prises a différentes contraintes sont présentées en Fig. VI. 14. Deux
autres zones suivies sont présentées en annexe A6-2. L'endommagement apparait entre les images
3 et 4 (respectivement 850MPa et 960MPa) et croit en 5 (1000MPa). C’'est donc au moment de la
transition entre le régime élastique et le régime plastique que les particules commencent a
rompre. L'endommagement peut étre associé a la différence entre les propriétés d’écoulement des
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deux phases. Sur I'image 6, on peut voir I'apparition de fissures sur le bord de I'éprouvette. Ce sont
ces fissures qui sont ensuite a I'origine de la rupture totale de I'éprouvette illustrée par I'image 7.

Un essai similaire a été réalisé par Boehlert sur un composite Ti-6Al-4V+7%TiB (Boehlert et al.
2006). Au cours de leur essai, I'apparition des premiéres fractures de particules a lieu des 700MPa,
soit bien avant la limite d’élasticité du CMM (=1200MPa). Cette différence peut étre directement
reliée a la morphologie des renforts: TiB prend la forme de fibres courtes tandis que TiC est
majoritairement sphérique. Il semble donc qu’il soit favorable de privilégier des particules
sphériques pour prévenir I'amorc¢age de I'endommagement.

152



00

E.
- 8
4 E
2
3
88

2 ]
2 &

(ed) Muenuoy

Fig. VI. 14. Courbe de traction in situ de Ti+15%TiC filé et évolution de la microstructure au cours de la déformation.
Les fleches suivent des zones ou I'endommagement apparait au fur et a mesure de I'essai
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IV. Discussion sur la relation entre microstructure et
propriétés mécaniques

1. Influence du procédé de fabrication

Un de nos objectifs est de comprendre la relation entre microstructure et propriétés mécaniques
afin de mieux concevoir I'origine du renforcement pour ensuite optimiser la ductilité des CMM. La
démarche utilisée pour faire ce rapprochement consiste a comparer les microstructures et
propriétés mécaniques des CMM Ti+15%TiC fabriqués par CIC et par filage.

L’ajout de particules de TiC a efficacement amélioré les propriétés mécaniques (autres que la
ductilité) de I'alliage de titane pour les deux procédés. Les modules de Young sont relativement
proches (134GPa pour le CIC et 138GPa pour le filé) ce qui laisse penser que celui-ci dépend en
grande partie de la fraction volumique de renforts. Il se peut que la légere différence soit un effet
de la distribution des particules qui, dans le cas des CMM filés, sont alignées selon la direction
d’extrusion. En revanche, leur résistance mécanique ainsi que leur ductilité different : différences
de 90MPa pour la limite élastique, 194MPa pour la résistance maximale et 3,8% de déformation a
la rupture, toujours en faveurs des CMM filés.

Dans un premier temps, nous considérons la différence de résistance mécanique. Les différents
mécanismes de renforcement de la matrice par l'ajout de renforts ont été présentés en
bibliographie. Nous pouvons considérer que le renforcement di au transfert de charge, au
refroidissement ainsi qu’a la génération de dislocations géométriquement nécessaires sont les
mémes dans les deux cas puisque les deux composites ont sensiblement la méme fraction de
renforts et ont été élaborés a la méme température (920°C). De plus, le renforcement par solution
solide doit également étre approximativement identique puisque les composites contiennent
approximativement la méme quantité d’oxygene aprés élaboration (cf. Chapitre 4 Tableau. IV. 7,
p.83). Le dernier mécanisme est le renforcement par affinement de la taille de grain. La
contribution de ce mécanisme a la limite d’élasticité est généralement déterminée par la loi de
Hall-Petch qui peut s’écrire de la facon suivante :

1

Ao, =k D ? (VI-1)

Remarques : Les tailles moyennes des grains de titane des deux composites ont été déterminées
préalablement (cf. Chapitre 4 Tableau IV. 9 p.85) comme étant 22,4um pour le CIC et 7,6um pour le
filé. Nous prenons volontairement une taille de grain de 7,6um pour le CMM filé bien que les tailles
selon la direction longitudinale et dans la direction transverse soient respectivement 14,7um et
5,8um. En effet, la propagation des dislocations se fait en moyenne a 45° par rapport a la direction
de traction. Le schéma Fig. VI. 15 illustre ce propos. La taille des grains moyenne de la matrice sans
renforts de référence (élaborée par CIC) est de 80,6um.
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Cela se traduit par un renforcement de 85MPa et 127MPa respectivement, pour le CIC et le filé. Par
rapport a ces considérations, I'affinement de la taille des grains compte pour un peu moins de la
moitié de la différence de limite élastique entre ces deux CMM (42MPa vs. 90MPa). Les
mécanismes de renforcement n’expliquent que partiellement la différence de résistance
mécanique. Nous avons donc étudié d’autres traits microstructuraux pouvant influencer le résultat.
Il a été démontré dans le Chapitre 4. IV.2.c. (cf. p.86), que le role de la texture était négligeable. De
nombreux auteurs considérent que la distribution des particules joue un réle important sur les
propriétés mécaniques des CMM (Tjong & Mai 2008; da Silva et al. 2005). Le filage engendre une
distribution anisotrope ou les particules sont arrangées en lignes séparées par une couche de
matrice (Chapitre 4. Fig. IV. 30 et 31 p.81-82). Ce type de distribution ressemble fortement aux
composites renforcés par des fibres longues et dont les propriétés mécaniques sont excellentes
dans l'axe des fibres. Ainsi la distribution participe peut-étre a la différence de résistance
mécanique. De plus, la taille des particules de TiC est [égerement plus petite dans le CMM filé que
dans le CMM CIC (respectivement 2um et 2,7um). Comme nous l'avons vu, 'endommagement
cible en premier les particules les plus grosses ou les agglomérats, ce qui devrait entrainer une
meilleure résistance mécanique pour le CMM filé. Finalement, nous avons montré que les CMM
filés sont légérement plus denses que les CMM CIC ce qui doit également avoir un réle dans la
différence de résistance mécanique.

Direction de traction

Direction de propagation
des dislocations

Représentation d’un grain

Fig. VI. 15. Schéma de principe de la détermination de la taille effective d’un grain filé pour application a la loi de Hall-
Petch

En ce qui concerne la ductilité, le CMM fabriqué par CIC est presque fragile avec seulement 1,1% de
déformation plastique a la rupture tandis que le CMM filé se déforme jusqu’a 4,9%. Plusieurs des
remarques précédentes sont également valables dans ce cas-la. Notamment, la taille plus fine des
renforts dans le CMM filé va réduire les concentrations de contraintes et homogénéiser la
déformation. Ceci est une cause probable d’amélioration de la ductilité (Lasalmonie & Strudel
1986). De méme, la présence de porosités peut amorcer les fissures ce qui dans le cas du CMM filé
abaisse la ductilité. Cependant, ces deux observations n’expliquent pas entierement la différence
de comportement car les tailles des renforts et les densités sont malgré tout assez proches dans les
deux types de CMM.
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Il est souvent mentionné que la qualité de I'interface est primordiale pour la ductilité (Tjong & Mai
2008). Lors du filage, il se crée de fortes contraintes de cisaillement qui éliminent les défauts
préexistant dans la poudre de départ et a partir desquels les fissures peuvent prendre origine ou se
propager. En particulier, les agglomérats de TiC restant dans la poudre broyée vont étre cassés et
réarrangés dans la matrice ce qui crée de nouvelles interfaces Ti/TiC plus saines. Cela peut étre
corrélé aux micrographies en coupe de la rupture des éprouvettes. En effet, 'endommagement
dans le CMM fabriqué par CIC est localisé au niveau des contacts TiC/TiC et ainsi, un nombre
important de particules est retrouvé le long de la rupture (cf. Fig. VI. 9, p.150). En revanche, dans le
CMM filé, les particules de TiC sont entourées de matrice et seul 'endommagement par fracture de
particule ou par décohésion avec la matrice est observé (cf. Fig. VI. 10, p.150). Nous avons
mentionné qu’une couche d’oxyde de TiO, se forme autour des particules de titane en raison de sa
forte réactivité avec I'oxygene. Le filage, toujours grace aux fortes contraintes de cisaillement mises
en oceuvre, va casser cette couche et par conséquence créer des contacts Ti/Ti plus forts (moins
fragiles) alors qu’au contraire, cette couche d’oxyde est préservée dans les CMM fabriqués par CIC.
La ductilité des CMM filés est alors améliorée car I'oxygene n’est pas concentré au niveau des
joints de grains. Des observations plus fines des faciés de rupture corrélées a des mesures EDS
pourraient apporter une meilleure compréhension de la différence de comportement.

2. Influence de la fraction volumique et de la matrice

Les Fig. VI. 16 et 17 présentent l'influence de la fraction volumique de renforts sur les propriétés
mécaniques des CMM a matrice Ti fabriqués par filage. La fraction volumique de renforts influence
surtout le module de Young (augmentation de 12% entre 15% vol. et 20% vol. de renforts) et la
déformation plastique a la rupture (diminution de 60% entre 15% vol. et 20% vol. de renforts). En
revanche, la contrainte max et la limite élastique augmentent seulement de 5% a 8% entre 15%vol.
et 20% vol. de renforts.

Pour expliquer pourquoi la contrainte maximale et la limite élastique sont peu influencées par le
taux de renforts, il faut encore se pencher sur les mécanismes de renforcement. D’aprés les
équations des différents mécanismes présentés en bibliographie, les mécanismes faisant intervenir
la fraction de renforts ont une influence mineure sur la limite élastique (transfert de charge,
dislocations géométriquement nécessaires, refroidissement). Dés lors, il est logique que I'on
observe peu d’écart entre les différents CMM a matrice Ti filés. Nous avons néanmoins montré
dans le Chapitre 4. Il. 2. c. (cf. p.76-77). que la fraction de renforts influence la taille de grain qui
joue un réle important sur le renforcement. Cependant, comme illustré par le Tableau VI. 6, la taille
de grain des CMM filés varie trés peu avec la fraction volumique. Nous pouvons attribuer ce
phénomeéne a I'action du filage qui réduit la taille de grain par déformation et donc limite I'action
des renforts.

Les CMM a matrice Ti-6Al-4V semblent se comporter de maniere similaire aux CMM a matrice Ti
bien qu’une seule nuance ait été étudiées. On retrouve d’ailleurs des différences en termes de
propriétés mécaniques comparables a la différence initialement existante entre Ti et Ti-6Al-4V. La
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différence de résistance mécanique peut d’ailleurs étre attribuée a une taille de grain bien plus fine
pour Ti-6Al-4V (cf. Tableau VI. 6).
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Ti fabriqués par filage

Tableau VI. 6. Influence de la fraction de renforts et de la matrice sur la taille de grains

Taille de grains de Ti

Nuance Direction pondérée par l'aire

(nm)

. . longitudinale 14,7
Ti+15%TiC

transverse 5,8

. . longitudinale 14,9
Ti+17,5%TiC

transverse 5,5

) . longitudinale 13,4
Ti+20%TiC

transverse 5,4

longitudinale 3,8

Ti-6Al-4V+10%TiC
transverse -
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CHAPITRE 6. CARACTERISATION DES PROPRIETES MECANIQUES DES CMM

V. Conclusions

Nous avons caractérisé les propriétés mécaniques de CMM pouvant potentiellement remplir le
cahier des charges. Les résultats ont montré que seul Ti-6AlI-4V+10%TiC fabriqué par filage
remplissait les conditions requises. De maniere générale, les CMM fabriqués par CIC ont un
allongement trop faible et les CMM filés a matrice Ti ont soit une résistance mécanique trop faible
(15%TiC et 17,5%TiC), soit un allongement trop faible (20%TiC).

L’étude des faciés de rupture a permis de vérifier que les CMM rompent selon un mécanisme a la
fois ductile dans la matrice et fragile dans les renforts. En approfondissant au travers de coupes de
rupture polies, nous avons pu mettre en évidence des différences notoires entre
I’endommagement des CMM fabriqués par CIC et filés. Finalement, grace a un essai de traction in
situ, il a pu étre montré que I'endommagement débute a partir de la limite élastique.

En nous basant sur ces résultats, nous avons ensuite discuté la relation entre la microstructure et
les propriétés mécaniques. Cette discussion axée sur la comparaison entre les procédés de frittage
et de CIC permet de développer plusieurs pistes expliquant la différence de propriétés mécaniques.
La résistance mécanique semble étre surtout influencée par la taille de grains, la distribution des
particules et la densité. Tandis que la ductilité est générée grace a la méthode de filage qui réduit
les microdéfauts dans la microstructure et crée de fortes interfaces Ti/Ti et Ti/TiC. Cette derniére
observation est trés prometteuse car elle signifie que le forgeage va également améliorer la
ductilité dans les CMM ce qui laisse entrevoir une possibilité d’avenir pour les CMM fabriqués par
frittage.

Les pistes évoquées pour expliquer la relation entre microstructure et propriétés mécaniques vont
maintenant étre confirmées au travers d’un travail de modélisation et de simulation qui est
présenté dans le chapitre 7.
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CHAPITRE 7
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I. Introduction

Les CMM titane sont des matériaux dont le développement est relativement récent et il est
important d’accroitre et d’améliorer les données disponibles les concernant. Plus ces composites
seront bien caractérisés et plus il sera possible de trouver des applications adaptées a leurs
propriétés. La modélisation par méthode d'homogénéisation est un moyen efficace de prédire les
propriétés effectives du composite a partir des propriétés des phases qui le constitue. La
modélisation peut également permettre une meilleure compréhension des mécanismes de
déformation et d’endommagement.

Dans ce projet, I'objectif en terme de modélisation est de prédire la loi de comportement du
composite lors d’une sollicitation en traction. A partir de la loi de comportement il est ensuite
possible de déterminer le module de Young, la limite élastique, I'écrouissage et I'allongement a la
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rupture. Il n'a pas été possible dans cette thése d’implémenter I'endommagement dans la
modélisation et des lors de prédire I'allongement a la rupture. Cependant, I'étude locale des
contraintes et des déformations dans différents modeles permet d’aborder plusieurs pistes de
réflexion portant sur 'endommagement.

Les modélisations analytique et numérique ont largement été employées pour étudier les
composites a renforts particulaires et en majorité les CMM aluminium (Mackerle 2002; Shao et al.
2011; Shen & Lissenden 2002). Dans ce chapitre, nous avons appliqué et adapté les modéles
présentés dans la partie bibliographique aux CMM titane. La premiere partie porte sur la
modélisation analytique du module de Young et de la limite élastique. Cependant, les modéles
analytiques deviennent rapidement compliqués ou nécessitent des hypotheses fortes en plasticité.
La méthode des éléments finis est alors particulierement adaptée a la simulation de la loi de
comportement plastique des composites. La seconde partie présente les résultats de simulation
par éléments finis. Afin de valider les modeéles, la troisieme et derniére partie portera sur la

comparaison entre les résultats expérimentaux et issus de la modélisation.

II. Résultats de la modélisation analytique

1. Module de Young

Dans la partie bibliographique, plusieurs modeéles permettant d’encadrer ou de prédire le module
de Young ont été présentés :

e Les bornes de Voigt et Reuss

e Les bornes de Hashin et Shtrikman

e Le modele de Mura adapté des calculs d’Eshelby

e Le modele de Halpin Tsai

Un grand nombre d’auteurs ont utilisé ces modeles et ont pu montrer une bonne correspondance
avec les résultats expérimentaux (Lu et al. 2001; Gorsse et al. 2003; Huang et al. 2012;
Parashivamurthy et al. 2001; Poletti & Holtl 2010). Dans cette partie, il est question de vérifier que
les modeles sont en adéquation avec le module de Young de nos composites et de déterminer,
parmi les modeles, celui qui donne la meilleure prédiction.

Les résultats expérimentaux des composites a matrice Ti préparés par filage sont confrontés aux

prévisions des modeles dans la Fig. VII. 1. Les modules d’élasticité utilisés pour le calcul sont en
annexe A7-1 (p.215-216). Les modules des composites filés sont en bonne adéquation avec la
borne supérieure du modele de Hashin et Shtrikman et le modéle de Halpin Tsai avec un rapport de
forme (§) de 4. Un rapport de forme de 4 n’est pas compatible avec la morphologie,
majoritairement sphérique, des particules. Cependant, en prenant en compte la distribution,
alignée en fibre, des particules, un rapport de forme de 4 peut paraitre plus probable. Les modeéles
ne prennent pas en compte la distribution des particules et il est donc supposé que c’est pour cette

raison que les points expérimentaux se situent dans la fourchette haute de I'encadrement de
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CHAPITRE 7. MODELISATION ET SIMULATION

Hashin et Shtrikman. Ce sentiment est confirmé par le composite Ti+15%TiC préparé par CIC et
dont la distribution n’est pas anisotrope, car son module de Young est plus proche du modele
d’Eshelby-Mura.

@ Filage

+ CIC
——Halpin Tsai (§=4)

Eshelby-Mura

- = Hashin-Shtrikman sup
——Hashin-Shtrikman inf
- = Voigt
—Reuss

0,1 0,15 0,2 0,25 03
Fraction Volumique de TiC

Fig. VII. 1. Comparaison entre les prévisions des modéles et les points expérimentaux

D’apreés ces résultats, le module de Young des composites a renforts particulaires préparés par CIC
et par filage sont respectivement prédits par les modéles d’Eshelby-Mura et de Halpin Tsai.

Bien que les prédictions soient proches de la réalité, les valeurs implémentées dans les modeles ne
tiennent pas compte des modifications microstructurales prenant place lors de I’élaboration. Lors
du traitement thermique, Ti et TiC réagissent ce qui entraine, d’'une part une augmentation de la
fraction volumique de TiC (Quinn & Kohlstedt 1984) et d’autre part, une modification de la
stoechiométrie de TiC ce qui altere ses propriétés mécaniques (Pierson 1997) et celles de la
matrice. La Fig. Il. 11 (cf. p.14) présentée en bibliographie corrobore ce propos puisqu’elle met en
évidence que la dureté de TiC,., diminue lorsqu’il s"appauvrit en carbone.
Au niveau des parametres de modélisation, la réaction va donc influencer :

e la fraction volumique de TiC (augmentation)

e Le module de Young de TiC (diminution)

e Le module de Young de Ti (augmentation — C en solution solide dans la matrice)
Ces effets ont été vérifiés expérimentalement par analyse d’image dans le chapitre sur
I’élaboration et par nanodureté dans le chapitre sur les propriétés mécaniques.

Remarque : Nous avons essayé de modéliser le module de Young en utilisant les valeurs obtenues
expérimentalement par nanodureté (cf. Chapitre 6 II. 1., p.143-144). Cependant, une trop grande
incertitude sur les résultats ne permet pas d’obtenir un bon accord. La comparaison est présentée
en annexe A7-2 (p.217-218).

Malgré I’utilisation des caractéristiques correspondant a TiC, et les fractions volumiques initiales,
un bon accord entre modélisation et résultats expérimentaux est obtenu. Cela est cohérent car la
diminution de module de Young due a la sous stoechiométrie en carbone est compensée par une
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fraction volumique de TiC., plus importante et a une augmentation du module de Young de la
matrice.

2. Détermination de la limite élastique a partir des mécanismes
de renforcement

Les mécanismes de renforcement prenant place dans un composite a matrice Ti et renforts
particulaires TiC ont été présentés en bibliographie. Il est envisagé ici de calculer la contribution de
chacun des mécanismes afin de déterminer la limite élastique des composites. Nous rappelons les
mécanismes de renforcement prenant place :

e Transfert de charge, noté Aotc (effet mécanique,)

e Contournement des particules ou mécanisme d’Orowan, noté Ao, (dislocations)

e Augmentation de la densité de dislocation au refroidissement, Ac, (dislocations)

e Joints et sous-joints de grains, noté respectivement Aogs et Aosgs (dislocations)

e Durcissement par création de dislocations géométriquement nécessaires, noté A0gso
(dislocations)

e Oxygene en solution-solide, noté Aoss (dislocations)

Tous les parametres matériaux utilisés pour les calculs peuvent étre consultés en annexe A7-1. Les
résultats des contributions de ces mécanismes pour les composites Ti/TiC sont présentés dans le
Tableau VII. 1. Il est clair que le mécanisme prépondérant est le renforcement par solution solide
suivi du renforcement par taille de grain.

Tableau VII. 1. Contribution des différents mécanismes au renforcement des composites Ti/TiC

Matériau Procédé Aorc Aor Acs Adss Aoses D00 Aoss
MPa

Ti+15%TiC CIC 31 10 18 108 0 50 300

Ti+15%TiC Filage 31 14 22 122 98 50 300

Ti+17,5%TiC Filage 36 17 25 134 100 58 300

Ti+20%TiC Filage 41 17 24 151 100 66 300

L’objectif est maintenant de déterminer la limite élastique totale du composite. Cependant rien ne
précise que les effets soient indépendants les uns des autres et qu’ils soient donc additifs
(Ramakrishnan 1996). C'est dans cette optique que Ramakrishnan a proposé un modele analytique
en incorporant dans le modéle de transfert de charge les effets des dislocationssur le

renforcement :
Ao, =o, [(1+ )1+ f)-1] (VII-1)

Avec f, et f, des facteurs d’amélioration associés respectivement aux effets de transfert de

charge et au renforcement par dislocations (AO'[,I.I) :

163



CHAPITRE 7. MODELISATION ET SIMULATION

Ao-dis — \/(AO-W )2 +(AO-0( )2 +(Ao-g€n)2

O-)Gm O-)/,m

/ =%f (VII-2) et [, = (VII-3)

Les effets liés aux dislocations interagissent dans le terme f,. Cependant, les renforcements par
solution solide et par réduction de la taille de grain ne sont pas pris en compte par ce modele. Afin
d’affiner le modele, il est possible d’inclure le renforcement lié a la taille de grain dans le terme
Aoy puisque tous ces mécanismes ont une portée de 'ordre de grandeur du um. Cependant, les
interactions entre les atomes en solution solide et les dislocations étant d’un ordre de grandeur
différent, il est préférable de I'ajouter séparément. Par conséquence, I'expression de la limite

élastique des composites s’écrit :

o,.=0,,+0, [(1+/)1+f,)-1]+Ac, (VII-4)

Avec,

=\/(A0'm~) +(Ao,) +(Aog) +(Aoy) +(ATy,) (VII-5)
o

y.m

d

Le Tableau VII. 2 compare les valeurs des limites élastiques calculées a partir de (VII-4) aux valeurs
expérimentales obtenues par les essais de traction. La modélisation est en assez bon accord avec
les valeurs expérimentales. Le modeéle surestime la limite élastique des CMM filés et mais sous-

estime celle du CMM élaboré par CIC.

Tableau VII. 2. Comparaison de la limite élastique modélisée et expérimentale

Matériau Procédé Oy, c modélisée Oy, c expérimentale Différence

MPa MPa MPa
Ti CIC - 415 -
Ti+15%TiC CIC 876 852 -24
Ti+15%TiC Filage 925 926 1
Ti+17,5%TiC Filage 947 952 5
Ti+20%TiC Filage 971 1003 32

Pour les composites filés, I'écart augmente avec la fraction de renforts. Il semble donc que I'effet
de la fraction volumique de TiC ne soit pas entierement pris en compte dans ce modele. D’apres
nous, ce phénomeéne est lié au fait que le modéle ne prend pas en compte les interactions entre
particules. Cela a pour effet de sous-estimer le renforcement par transfert de charge et donc la
limite élastique. Cela est directement relié au volume de particule car plus il y a de particules, et
plus la distance interparticulaire est faible.

On note également une différence de comportement entre les composites préparés par CIC et les
composites préparés par filage car seule la limite élastique du CIC est surestimée par la
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modélisation. Les modeles étant prévus pour des matériaux isotropes (Leggoe et al. 1998), la
distribution des particules est peut-étre a I'origine de ce phénomene.

III. Simulation numérique

La méthode des éléments finis est particulierement adaptée a la modélisation de la loi de
comportement élasto-plastique des composites. Cette approche est souvent utilisée car elle
permet d’étudier de maniére simple I'influence des facteurs géométriques tels que la fraction
volumique, la morphologie et la distribution des renforts. Cette partie comporte trois objectifs :

- Etudier I'influence de facteurs géométriques sur la loi de comportement.
- Prédire par méthode d’homogénéisation la loi de comportement des composites.
- Valider le modeéle en confrontant les résultats de simulation et expérimentaux.

Le logiciel employé pour cette étude est ABAQUS. Les calculs ont été effectués en paralléle par 8
processeurs de 2,21GHz et de 900MB de mémoire chacun.

1. Présentation des modeles

a. Géométrie

Une approche assez répandue pour I'étude de composites a renforts particulaires est |'utilisation
de mailles élémentaires (Chawla & Shen 2001). Elles permettent d’étudier de maniére simplifiée les
effets des particules sur la matrice. Les modeles utilisés sont en trois dimensions car nous savons
par la bibliographie qu’ils sont les plus représentatifs de la réalité. Nous avons utilisé des
géomeétries contenant une ou plusieurs particules pour étudier divers aspects. Ces modeéles sont
présentés Fig. VII. 2 et 3. Les relations de symétrie permettent d’utiliser une maille élémentaire
représentant un huitieme de la maille totale.

L'interface est considérée comme étant parfaite, ce qui d’apres les observations microstructurales
est proche de la réalité.

Remarque: Une maille uniparticulaire est moins colteuse en ressource mais la maille
multiparticulaire est plus représentative de la réalité.

Il est important, pour la comparaison des résultats issus de I'expérience et de la simulation, de
s’assurer que le volume du modele utilisé est représentatif de la réalité. En nous basant sur la
bibliographie, nous considérons que nos modeéles multiparticulaires contenant 62,5 particules, sont
représentatifs de la réalité (Chawla et al. 2006).
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Fig. VII. 2. Modéle d’'une maille élémentaire 3D contenant une seule particule. Matrice et renfort sont représentés
respectivement en bleu et en rouge.

Fig. VII. 3. Modéele 3D multiparticulaire. (a) Matrice. (b) Particules. (c) Modéle.

b. Conditions aux limites

Un modeéle 3D de maille élémentaire est présenté Fig. VII. 4 identifiant, les axes (x;), les surfaces
(Sx;) et les déplacements (u;) en vue d’appliquer les conditions aux limites.

X2

sx1=0) >3 0
S{x3=1) Six1=1)
A _HT:}"“/‘%*.‘»&_H&M
/,: /S{x::: 1 J\* x1
5 e Hk“"‘_‘xl
u3

Fig. VII. 4. Définition des axes (x,), surfaces (S,) et déplacements (u,) d'une maille élémentaire 3D

166



Les conditions aux limites d’'une maille élémentaire sollicitée en traction par déplacement de la
face supérieure sont présentées dans le Tableau VII. 3. Tous les degrés de liberté en rotation sont
bloqués. Les conditions de symétrie permettent d’imposer des déplacements nuls pour les plans
S(x1=1), S(x2=0) et S(x3=1).

On considere que la maille élémentaire est un élément périodique du volume total du composite.
La maille étant imbriquée dans le volume, il est important que les faces de la maille élémentaire
restent planes au cours de la sollicitation en traction (Saraev & Schmauder 2003). Cela permet
d’obtenir une déformation homogéne du modeéle (Kang et al. 2005). Cette condition est appliquée
grace a des plans analytiques rigides au contact des faces S(x1=0) et S(x3=0). Les conditions
d’interaction de ce plan avec le modele sont définies par un contact tangentiel sans frottement et
un contact normal « dur » ne laissant pas au plan la possibilité de se séparer du modele. Le plan
analytique rigide étant lié a la face, il oblige celle-ci a rester droite.

La méthode permettant d’obtenir la contrainte homogene du composite est d’utiliser la force de
réaction liée au déplacement d’un plan analytique rigide en contact avec la face du cube en
traction (Meijer et al. 2000). La sollicitation en traction est donc appliquée par le biais du
déplacement U d’un tel plan en contact avec la face S(x2=1). Les plans sont illustrés dans la Fig. VII.
5. Les points de références RP, servent a appliquer des conditions aux limites aux plans analytiques

rigides.
Tableau VII. 3. Conditions aux limites
Face du modéle Conditions aux limites
S(x1=1) ul=0
S(x1 = 0) - Plan analytique ul =libre,u2=0,u3=0
S(x2 =0) u2=0
S(x2 = 1) - Plan analytique ul=0,u2=U,u3=0
S(x3=1) u3=0
S(x3 =0) - Plan analytique ul=0,u2=0,u3=libre

7Plans analytiques rigides
J A

Fig. VII. 5. Positionnement des plans analytiques rigides. RP : Point de référence d’un plan analytique.

c. Homogénéisation

L'objectif de la simulation est d’obtenir la loi de comportement homogéene du composite a partir
des propriétés mécaniques (élastiques et plastiques) de chacune des phases le constituant. La
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déformation réelle est déterminée par le déplacement de la face en traction du cube grace a la
relation :

u
e=In(1+-%) (VII1-6)

LO
Avec L0 la hauteur initiale de la maille. En ce qui concerne la contrainte, comme mentionné
précédemment, nous utilisons la force de réaction selon x2 (RF)) subie par le plan analytique

rigide pour un déplacement u,. Cette force de réaction est ensuite transformée en contrainte

simplement en la divisant par la surface réelle de la face supérieure :

RE 41 (VII-7)
SO LO

o=

d. Matériaux

Les propriétés des matériaux intégrés dans les simulations sont présentées dans le Tableau VII. 4.
La phase de renforcement, TiC, est définie uniquement par ses parameétres élastiques tandis que la
matrice Ti est définie a la fois par ses parameétres élastiques et sa loi plastique. La loi plastique du
titane peut s’écrire selon la relation de Hollomon (Frangois 2005):

o,=Ke/ (ViI-8)

Avec,

o,, la contrainte dans le domaine de déformation plastique

K, le coefficient de résistance

£, la déformation plastique

n , le coefficient d’écrouissage

Tableau VII. 4. Propriétés des phases

E v o o
Matériau Y max n K
GPa - MPa MPa - MPa
Ti 107 0,34 421 524 0,104 735
TiC 450 0,191 - - - -

e. Maillage

Les éléments utilisés pour le maillage sont des tétraédres a dix noeuds d’ordre quadratique (C3D10)
afin de bien épouser la morphologie des renforts (Chawla et al. 2006). La technique de maillage
employée avec ces éléments est le maillage libre.

Le maillage peut avoir une influence sur la simulation, notamment le nombre d’éléments qui peut
influencer la convergence vers un résultat (Drabek & Béhm 2006). Il a été vérifié que pour les mailles
contenant une seule particule, le maillage (type et nombre d’éléments) a peu d’influence sur les
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résultats de simulation. Au contraire, pour les mailles multiparticulaires une étude de convergence
du maillage a été nécessaire. Comme on peut le constater sur la Fig. VII. 6, le nombre d’éléments de
maillage influence fortement la contrainte maximale d’un modele multiparticulaire. Afin de
minimiser I'effet du maillage sur I’écrouissage (0.x) Sans trop augmenter le temps de calcul, il a été
décidé de prendre environ 1 000 000 d’éléments pour les modeles multiparticulaires.

Remarque : L'endommagement n’ayant pas été implémenté, la contrainte maximale (0m.) ou
contrainte a la rupture est définie comme la contrainte a une déformation de € = 0,06 car il a été
constaté expérimentalement (cf. Chapitre 6 Il. 2. a., p.145) que les composites ne dépassent jamais
cet allongement.
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Nombre d'éléments

Fig. VII. 6. Convergence du maillage pour une maille multiparticulaire

2. Influences de I’'ajout de renforts

Dans cette partie, plusieurs études sont présentées afin de mieux cerner comment interagissent
renforts et matrice sous I'effet d’une sollicitation mécanique en traction.

a. Influence d’une particule sphérique

La premiere étude consiste a déterminer I'effet d’une particule sphérique rigide sur une matrice
ductile. Le modele utilisé est présenté sur la Fig. VII. 7. La taille du renfort est petite devant celle de la
matrice afin de déterminer la zone d’influence de la particule sur la matrice.

Face en traction
selony

“r=350

Fig. VIl. 7. Modele 3D d’un renfort sphérique (rouge) dans une matrice (bleu)
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CHAPITRE 7. MODELISATION ET SIMULATION

La Fig. VII. 8 représente les contraintes (au sens de von Mises) a une déformation € = 0,0003 ; c'est-a-
dire dans le domaine élastique. La particule perturbe le champ des contraintes de la matrice dans
son voisinage. La contrainte est plus élevée dans le renfort ce qui témoigne du transfert de charge de
la matrice ductile vers le renfort rigide.

5, Mises S, Mises

(Avg: 759%) e
+4,967e+01 (Mgl:?;%um
+4,658e+01 +4.138e+01
+4,350e+01 +3.875e+01
+4.041e+01 +32.613e+01
+3.733e+01 +2,350e+01
+3.4242401 +3.0886+01
+3.116e+01 +2,9256+01
+2.807e+01 +2.563e+01
+2.499e+01 +2.300e+01
+2,190e+01 +2.038e+01
+1.882e401 +1.775e+01
+1.573e+01 +1.513e+01
+1.264e+01 +1.250e+01

~~ x1
Fig. VII. 8. Contrainte équivalente (von Mises) dans le Fig. VII. 9. Contrainte équivalente (VM) dans la matrice
modéle 4 € = 0,0003 a£=0,0003

Pour une meilleure lisibilité, la distribution des contraintes a € = 0,0003 est représentée uniquement
pour la matrice sur la Fig. VII. 9. On constate que la contrainte est surtout perturbée a l'interface et
directement au-dessus de la particule. La contrainte de von Mises est tracée a l'interface (coté
matrice) en fonction de 6 dans la Fig. VII. 10. Le maximum de contrainte se situe au voisinage de 45°,
endroit ou le cisaillement dans la matrice est le plus élevé. En revanche, a © = 90°, la contrainte est la
plus faible ce qui signifie qu’en cette zone, le transfert de charge au renfort est le plus élevé.
La contrainte dans la matrice, au centre de la maille élémentaire, est tracée selon I'axe x2 et I'axe x1
en partant de I'interface sur la Fig. VII. 11 (n = r/R avec r le rayon de l'inclusion et R la position le long
de x). La contrainte selon x2 est supérieure a la contrainte selon x1 au voisinage de l'inclusion. Les
courbes illustrent bien que I'inclusion crée une concentration de contrainte dans la zone au-dessus
d’elle tandis que la zone « équatoriale » au renfort est protégée par le transfert de charge.
On retrouve également des résultats analogues a ceux trouvés par le modele analytique de (Goodier
1933):

e Le maximum de contrainte selon x2 se situe légérement apres l'interface.

e lazone d’influence d’une particule est d’environ 3 rayons a partir de l'interface.

60 45 +
40
50 -
35
40 + 30
T @ 25
o (-9
30
g— —Renfort g 20 —x1
-] =]
—Matrice —x2
20 15
10
10
5
0+ t 0+
0 30 60 90 1 1,5 2 2,5 3 3,5 4
(¢} n
Fig. VII. 10. Evolution de la contrainte a l'interface en Fig. VII. 11. Evolution de la contrainte en fonction du
fonction de © nombre de rayons (n) de renforts. Cette évolution est

tracée selon les axes x1 et x2.
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L'état de contrainte, uniquement dans le renfort, a € = 0,0003 est illustré Fig. VII. 12. De méme que
pour les prédictions de Goodier (modele analytique) la contrainte est homogéne dans le renfort
(Goodier 1933). On peut constater de légeres variations (0,5 MPa) a travers le renfort qui sont
inhérentes a la méthode des éléments finis qui est approchée.

5, Mizes

(Avg: T3%)
+5.000e+01
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+4.850e+01
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+4.8]1 Te+0]
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Fig. VII. 12. Contrainte équivalente (VM) dans le renfort a € = 0,0003. (a) Vue avant. (b) Vue arriére.

A présent, on s’intéresse au comportement dans le domaine plastique en se placant a € = 0,05. La
répartition des contraintes et des déformations dans la matrice est présentée Fig. VII. 13. Les zones
fortement déformées correspondent aux zones fortement chargées. Les concentrations de
contrainte sont situées aux mémes endroits que dans le domaine élastique.

La répartition des contraintes dans le renfort a € = 0,05 est présenté Fig. VII. 14. La distribution de
contrainte est maintenant hétérogéne. On constate un gradient de contrainte partant du centre du
renfort (~1100MPa) vers l'interface (~930MPa) pour 6 allant de 20° a 90°. Autour de 8 = 0°, le renfort
est moins chargé (~800MPa) a proximité de I'interface (zone en bleu foncé Fig. VII. 14 (a)).

Au niveau de l'interface (Fig. VII. 14 (b)) on constate également un gradient de contrainte allant de
~1000MPa en 6 =0 a ~850MPa en 6 = 80°.

Ces phénomenes s’expliquent lorsque I'on corréle les contraintes dans la matrice et dans le renfort. A
I'interface par exemple, matrice et renfort se comportent clairement de maniére inverse, c'est-a-dire
que les zones fortement chargées dans la matrice sont faiblement chargées dans le renfort et vice
versa. Le principe de répartition des contraintes est donc le suivant : quand la matrice supporte la
charge le renfort est protégé et inversement.

(a)

(b)

5, Mises (8vg: 75%)

(Awvg: 75%) +2.5dbe-01
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+4,2830+02 +1.458=.01
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+3.5208402 +6.250=-02
+3.180e+02 167e-02
+2.8390+02 e
+2,49984+02 45 000e+ B0

Fig. VII. 13. Répartition de la contrainte équivalente (VM) (a) et des déformations (b) dans la matrice a € = 0,05
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S, Mises
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Fig. VII. 14. Contrainte équivalente (VM) dans le renfort a € = 0,05. (a) Vue avant. (b) Vue arriére.

En ce qui concerne l'origine des concentrations de contrainte, il faut s’intéresser a I’écoulement de la
matrice lors de sa déformation. Le renfort étant indéformable, la matrice est obligée de le
contourner. La matiere se déformant se rencontre donc en haut du renfort d’ou la concentration de
contrainte en cette zone. Le transfert de charge de la matrice vers le renfort est le plus effectif a
0=90° puisque c’est a ce niveau-la que le renfort est perpendiculaire a I’écoulement de la matrice.
Cela engendre donc une forte contrainte dans le renfort a cet endroit. Ceci est en adéquation avec
des travaux antérieurs qui ont montré que le transfert de charge s’effectue a I'interface matrice-
renfort par cisaillement (Parashivamurthy et al. 2001).

b. Influence de la fraction volumique

Les composites élaborés ont des fractions volumiques pouvant varier entre 10% et 30% (si I'on prend
en compte I"laugmentation de la fraction volumique de TiC lors du traitement thermique). Il est donc
envisagé dans cette partie d’étudier l'influence de la fraction volumique de renforts sur la loi de
comportement des composites.

Des simulations ont été effectuées sur des modeles 3D (a une particule) contenant 10%, 15%, 20%,
25% et 30% volumique de renforts. La taille de la maille cubique a été fixée et nous avons fait varier
le rayon du renfort pour obtenir la bonne fraction volumique.

Remarque : La taille de grain (de la particule) n’a pas d’influence dans un modele uniparticulaire. La
simulation prenant uniquement en compte le renforcement par transfert de charge (et non par
obstacle a la propagation des dislocations).

La Fig. VII. 15 présente les lois de comportement des composites contenants différents teneurs de
renforts. Ces courbes illustrent bien que le volume de renforts participe au renforcement des
composites.
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Fig. VII. 15. Influence de la fraction volumique sur la loi de comportement du composite

Les propriétés mécaniques provenant de ces simulations sont présentées dans le Tableau VII. 5. La

logique est respectée puisque plus la fraction volumique est élevée et plus le module de Young, la

limite élastique et la contrainte maximale des composites sont élevés.

Tableau VII. 5. Influence de la fraction volumique de renforts sur les propriétés mécaniques

omax

Matériau : % (£=0,06)
GPa MPa MPa
Ti 107 425 540
Ti+10%TiC 122 445 580
Ti+15%TiC 132 460 600
Ti+20%TiC 142 478 635
Ti+25%TiC 154 500 680
Ti+30%TiC 166 530 745

Remarque : La limite élastique de Ti est supérieure a celle qui a été indiquée dans les parameétres

matériaux simplement car nous prenons par convention la limite élastique a une déformation de

0,2%. Il y a donc une erreur de 10MPa sur la limite élastique de Ti.

La Fig. VII. 16 permet d’apprécier I'influence du renforcement en fonction de la fraction volumique.

Le module de Young et la limite élastique augmentent de maniere quasi-linéaire avec la fraction

volumique tandis que la contrainte maximale augmente linéairement jusqu’a 20% de renforts puis de

fagon plus conséquente jusqu’a 30%. Par rapport a ces résultats, nous supposons que la méthode des

éléments finis est uniquement valable jusqu’a 20% de renforts au moins pour la partie plastique. La

distorsion des éléments induit possiblement des rigidités parasites qui pourraient étre atténuées par

remaillage.
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Fig. VII. 16. Influence de la fraction volumique sur les propriétés mécaniques

c. Influence de la morphologie

La morphologie des renforts observés expérimentalement est majoritairement sphérique ou
« arrondie » comme illustré par la Fig. VII. 17. Cependant, il est possible de trouver parmi les
particules certaines dont les bords sont anguleux (indiquées par des croix rouges). L’objectif de cette
étude est de déterminer comment et en quoi la morphologie des particules peut influencer la loi de
comportement des composites.

(@) 2um

Fig. VII. 17. Morphologie des renforts dans un composite Ti+15%TiC élaboré par filage. Les croix indiquent des particules
a morphologie anguleuse.

L’étude de l'influence de la morphologie a été réalisée sur des modeles 3D contenant une particule
dont la fraction volumique est de 15%. Les formes envisagées, sphérique, cubique et cube tronqué,

sont présentées dans la Fig. VII. 18.
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Fig. VII. 18. Modeles a différentes morphologies de renfort. (a) Sphére. (b) Cube. (c) Cube tronqué.

La Fig. VII. 19 représente l'influence de la morphologie du renfort sur la loi de comportement du
composite. La courbe de la matrice est représentée a titre indicatif. On peut constater des
différences importantes en fonction de la morphologie sur le module de Young, la limite élastique et
I’écrouissage. Afin de quantifier ces différences, les propriétés mécaniques sont reportées dans le
Tableau VII. 6. Le classement en terme de renforcement par la morphologie des renforts est le
suivant : sphére < cube tronqué < cube.
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Fig. VII. 19. Influence de la morphologie des renforts sur la loi de comportement des composites

Tableau VII. 6. Influence de la morphologie sur les propriétés mécaniques

omax
. E Oy

Morphologie (£=0,06)
GPa MPa MPa

Matrice 107 425 540

Sphéere 132 460 600

Cube tronqué 136 480 645

Cube 136 495 730

Afin de comprendre les mécanismes mis en jeu, les répartitions de contraintes et de déformations
dans la matrice des trois modeles sont retranscrits Fig. VII. 20, 21 et 22. Nous pouvons faire deux
observations en comparant ces figures :
e Les zones de concentration de contrainte dans la matrice sont situées la ou la déformation
de la matrice est la plus perturbée c'est-a-dire les arétes et angles (cube tronqué et cube) et
les faces obliques (cube tronqué et sphére).
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e Les niveaux de déformation et de contrainte sont plus élevés dans la matrice des renforts
sphérique et cube tronqué que dans la matrice du renfort cubique.

(b)
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Fig. VII. 20. Simulation de la matrice du modéle a renfort sphérique a € = 0,05. (a) Déformation. (b) Contrainte.
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Fig. VII. 21. Simulation de la matrice du modéle a renfort cubique a € = 0,05. (a) Déformation. (b) Contrainte.
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Fig. VII. 22. Simulation de la matrice du modéle a renfort cube tronqué a € = 0,05. (a) Déformation. (b) Contrainte.

En ce qui concerne les zones de concentration de contrainte, il faut s’intéresser a la perturbation de
la déformation. Un schéma explicatif est présenté Fig. VII. 23. Ces schémas illustrent le fait que la
contrainte est plus élevée dans les zones ol deux directions de déformation se rencontrent. Plus les
deux directions de déformation sont différentes et plus la déformation est perturbée ce qui entraine
une contrainte plus élevée.
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Fig. VII. 23. Schémas simplifiés expliquant I'origine des zones de concentration de contrainte. (a) Sphére. (b) Cube. (c)
Cube tronqué.
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L'autre effet a prendre en compte est le transfert de charge. On a constaté précédemment que le
niveau de contrainte dans la matrice est plus fort pour les renforts sphere et cube tronqué que le
renfort cube. La répartition des contraintes dans les renforts est présentée Fig. VII. 24, 25 et 26. La
tendance est inversée puisque le classement des niveaux de contraintes dans les renforts est le
suivant : sphére < cube tronqué < cube (identique a celui des lois de comportement).

L'étude « Influence d’une particule sphérique » (cf. 1ll.2.a., p.169), a montré que le transfert de
charge est plus important quand la surface est perpendiculaire a la direction d’écoulement de la
matrice. L'observation faite ici est donc tout simplement l'illustration que le transfert de charge est
bien plus efficace sur une interface plane (parallele a la direction de chargement) qu’une interface
sphérique (Chawla & Shen 2001).
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Fig. VII. 25. Répartition de la contrainte (VM) dans le renfort cubique a € = 0,05. (a) Vue avant. (b) Vue arriére.
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Fig. VII. 26. Répartition de la contrainte (VM) dans le renfort cube tronqué a € = 0,05. (a) Vue avant. (b) Vue arriére.

Pour conclure I'étude de la morphologie des renforts, nous pouvons expliquer que la différence entre
les lois de comportement illustrées Fig. VII. 19 (cf. p.175) trouve son origine dans le fait que le
transfert de charge est plus efficace sur une surface plane et que les particules angulaires perturbent
plus la déformation de la matrice qu’une particule sphérique.

d. Influence du nombre de particules (modéles multiparticulaires)

Jusqu’a présent, seuls des modeles contenant une seule particule ont été étudiés afin de pouvoir
comprendre les effets sur la contrainte et la déformation d’un renfort. Cependant, pour se
rapprocher de la microstructure réelle des composites il est important de regarder le comportement
de modeéles multiparticulaires.

Les deux modeles comparés contiennent chacun 15%vol. de renforts. Les particules du modele
multiparticulaire ont été distribuées de maniére homogene et sont espacées d’environ 1,5 fois leur
rayon. D’apres les prévisions des modeles analytiques et éléments finis on peut donc s’attendre a
avoir des interactions entre particules.

La Fig. VII. 27 compare les lois de comportement simulées a partir des modeles a une et plusieurs
particules. Le comportement des deux modeéles est assez similaire aux faibles déformations (jusqu’a
€=0,01) puis I'écrouissage devient plus important dans le cas du composite multiparticulaire.
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Fig. VII. 27. Comparaison des lois de comportements simulées a partir des modéles uniparticulaire et multiparticulaire

Les propriétés mécaniques sont comparées dans le Tableau VII. 7 et confirment que le module de
Young et la limite élastique sont tres proches contrairement a la résistance maximale qui est plus
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élevée pour le modele multiparticulaire. Ces observations se traduisent par des coefficients
d’écrouissage et de résistance plus importants.

Tableau VII. 7. Comparaison des propriétés mécaniques des modeéles uniparticulaire et multiparticulaire

Matériau Modéle £ % Omax n «
GPa MPa MPa MPa
Ti - 106 425 540 0,11 752
Ti+15%TiC  Uniparticulaire 132 460 600 0,11 818
Ti+15%TiC  Multiparticulaire 129 460 650 0,17 1055

Il semble que le module de Young et la limite élastique soient donc régis par la fraction volumique de
renforts et la morphologie des particules.

La différence étant uniquement liée au domaine plastique, la suite de I'étude se propose de
comparer les modeles a une déformation de € = 0,05. Les Fig. VII. 28 et 29 présentent respectivement
la répartition des contraintes et la répartition des déformations plastiques dans les deux modéles.

Remarque : Comme il n’y a pas de déformation plastique des renforts (comportement purement
élastique), seule la matrice est représentée sur la Fig. VII. 29 pour une meilleure lisibilité.

La différence de comportement des deux modeles est assez claire :
e Les renforts du modele multiparticulaire supportent une charge plus élevée et la distribution
de cette charge est différente.
e la répartition de la déformation dans le modele multiparticulaire est plus homogéne et de
valeur moins élevée.
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Fig. VII. 28. Comparaison de la répartition des contraintes (VM) en fonction du type de modéle a € = 0,05. (a)
Uniparticulaire. (b) Multiparticulaire.

179



CHAPITRE 7. MODELISATION ET SIMULATION

PEEQ
PEE

(Avg: 759%) (Avq??S%]
+5.807e-01 +5,000e-01
+5.000e-01 +4.583e-01
+4.583e-01 +4.167e-01
+4.167e-01 +3.750e-01
+3.750e-01 +3/333e-01
+3.333e-01 +2.917e-01
+2.917e-01 +2.500e-01
+2,500e-01 +2.083e-01
+2.083e-01 +1.667e-01
+1,667e-01 +1.250e-01
+1,250e-01 +8,333e-02
+8.333e-02 +4.167e-02
+4,167e-02 +0.000e+00
+0,000e+00

Fig. VII. 29. Comparaison de la répartition des déformations en fonction du type de modéle a € = 0,05. (a)
Uniparticulaire. (b) Multiparticulaire.

Suite a ces observations, nous pouvons décrire le comportement du modele multiparticulaire de la
fagon suivante :
e Lors de la déformation plastique les renforts empéchent la matrice de se déformer surtout
dans les zones de faible distance interparticulaire.
o Cela entraine localement des augmentations de contrainte dans la matrice.
e Ces augmentations de contrainte sont en grande partie transférées aux renforts par transfert
de charge.

Cette idée est confortée par la Fig. VII. 30 qui présente I'évolution de la contrainte en fonction de la
déformation en différents nceuds de la matrice et d’un renfort. La position des nceuds est indiquée
par la Fig. VII. 31. L’évolution de la contrainte en fonction de la déformation (extrapolée) est
identique pour les nceuds 1 et 2 de la matrice et le nceud 1 du renfort tandis que la contrainte
augmente considérablement plus vite dans le noeud 2 du renfort. C’est donc bien le nceud du renfort
le plus proche de I'interface qui se charge le plus alors qu’il n’y a pas de différence dans la matrice, ce
qui témoigne du transfert de charge.
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Fig. VII. 30. Evolution de la contrainte en fonction de la Fig. VII. 31. lllustration de la position des nceuds de la
déformation en différents nceuds de la matrice et d’'un Fig. 30. Rouge : Renforts. Bleu : Matrice. Points jaunes :
renfort Nceuds renfort. Points oranges : Noeuds matrice.

Pour conclure sur cette étude, on peut dire que les interactions entre particules vont par le biais du
transfert de charge, augmenter I'écrouissage des composites.

e. Influence de la taille des renforts

La taille des renforts est un des facteurs microstructuraux pouvant influencer les propriétés
mécaniques. Expérimentalement, il est vérifié (Slipenyuk et al. 2004) que les composites dont la taille
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des renforts est plus fine possedent de meilleures propriétés mécaniques. Nous avons cherché a
déterminer si ce phénomene pouvait en partie étre expliqué par des essais de simulation.

Remarque : Si la fraction volumique est constante et la distribution des particules est homogéne
alors diminuer la taille de grain entraine forcément une diminution de la distance interparticulaire.

Nous avons étudié deux modéles de méme volume (~200000 mm?®) contenant la méme fraction
volumique de renforts (15%) mais dont la taille des renforts est deux fois plus grande dans un des
modeles. Les modéles sont présentés sur la Fig. VII. 32. Les particules sont plus proches dans le

modele ou la taille des renforts est plus petite. Les modeles (a) et (b) ont respectivement une
distance interparticulaire comprise entre 7mm<A<l4mm et 3,5mm<A<7mm. D’aprés les modeles
analytique et éléments finis il devrait donc y avoir des interactions plus fortes dans le cas du modele

(b).

Fig. VII. 32. Modéles 3D multiparticulaires ou la taille des renforts est différente. (a) d, = 10mm. (b) d, =5mm.

Remarque : L'unité du diameétre des renforts n’a pas d’importance pour la simulation tant que les
unités sont cohérentes dans le modele. Le millimetre est utilisé par souci de simplicité des notations
dans ABAQUS mais les résultats seraient les mémes avec des dimensions en meétre ou en
micromeétre.

Les lois de comportement issues de la simulation sont présentées dans la Fig. VII. 33. D’aprés ces
courbes, il semble qu’une taille plus fine de particules augmente I'écrouissage du composite mais n’a
pas d’effet sur le module de Young ou la limite élastique.
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Fig. VII. 33. Influence de la taille de particule sur la loi de comportement
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De méme que dans I'étude précédente, nous nous placons a une déformation plastique de € = 0,05
puisque la partie élastique n’est pas influencé par la taille des particules. Les minima et maxima de
contrainte et de déformation dans les matrices des deux modeéles, sont quasiment identiques (cf. Fig.
VII. 34 et 35). La différence de comportement ne vient donc pas directement de la matrice.
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Fig. VII. 34. Influence de la taille des particules sur la répartition des contraintes (VM) dans la matrice a une déformation
de £=0,05. (a) d, = 10mm. (b) d, = 5mm.
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Fig. VII. 35. Influence de la taille des particules sur la répartition de la déformation plastique dans la matrice a une
déformation de € = 0,05. (a) d, = 10mm. (b) d, = 5mm.

L'étape suivante consiste donc a regarder la répartition des contraintes dans les renforts afin de
comprendre d’ou provient la différence de loi de comportement. Ceux-ci sont présentés dans la Fig.
VII. 36. On constate que la contrainte est globalement bien plus importante dans les renforts de
petite taille. Le phénomene observé ici est donc similaire a celui décrit dans la comparaison entre le
modele uniparticulaire et multiparticulaire.
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Fig. VII. 36. Répartitions de la contrainte (VM) dans les renforts a une déformation de £ = 0,05. (a)d, = 10mm. (b)d, =
5mm.
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L'origine de la différence d’écrouissage entre les deux modeéles est donc liée au fait que les particules
plus fines et donc plus nombreuses, empéchent « plus » la matrice de se déformer ce qui va créer
des contraintes plus élevées qui sont supportées par les renforts.

f. Influence de la distribution des particules

La distribution des particules dans les composites est rarement homogene en raison des facteurs liés
a I’élaboration. Deux types de défauts qui ont été observés expérimentalement sont les amas de
particules (cf. Fig. VII. 37 (a)) ainsi qu’une distribution anisotrope (cf. Fig. VII. 37 (b)) dans le cas des
composites extrudés.

Fig. VII. 37. Exemple de distribution de particules. (a) Amas. (b) Alignement des particules.

Nous avons modélisé approximativement ces distributions pour étudier leur effet sur la loi de
comportement ainsi que localement au niveau des contraintes et des déformations. Les modéles
étudiés sont présentés Fig. VII. 38.

Remarque : Le modeéle aligné n’est pas isotrope et ne donne donc pas la méme réponse en fonction
de la direction de sollicitation. Une étude complémentaire traitant cet aspect est présentée en
annexe A7-3.

() l (b) l (c) l

Fig. VII. 38. Modeéles 3D multiparticulaires contenant 15% de particules réparties différement. (a) Homogeéne. (b)
Aggloméré. (c) Aligné. La fleche indique la direction de la sollicitation en traction.

Les lois de comportement des trois modeles sont comparées sur la Fig. VII. 39. Le classement du type
de distribution selon leur niveau de renforcement est le suivant: homogene < aggloméré < aligné. Les
propriétés mécaniques des trois composites sont présentées dans le Tableau VII. 8. On constate que
la distribution de particules alignées écrouit considérablement plus le composite que les deux autres
distributions.
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Fig. VII. 39. Influence de la distribution des renforts sur la loi de comportement

Tableau VII. 8. Influence de la distribution des particules sur les propriétés mécaniques

omax

Modeéle E % (£=0,06) n «
GPa MPa MPa MPa
Homogene 129 460 650 0,17 1055
Aggloméré 131 480 720 0,20 1311
Aligné 137 500 880 0,28 2001

La répartition des contraintes dans le domaine élastique (¢ = 0,0003) pour chaque distribution est
tracée sur la Fig. VII. 40. On remarque, dans le cas des distributions agglomérée et alignée,
I"apparition de concentration de contraintes dans les zones ou la distance interparticulaire est faible.
Il est évident que ces concentrations de contraintes sont a I'origine des différences de propriétés
mécaniques constatées dans le Tableau VII. 8. Les maxima de contrainte se situent dans les pdles
haut et bas des renforts proches les uns des autres ce qui explique la différence entre le modele
aggloméré et le modeéle aligné.

La répartition des contraintes dans le domaine plastique (€=0,05) pour chaque distribution est
présentée Fig. VII. 41. On retrouve le méme phénomeéne qui a été observé dans le domaine élastique.
On peut préciser que la contrainte augmente trés rapidement avec la déformation dans les zones de
faible distance interparticulaire. Ces observations sont cohérentes avec les lois de comportement
présentées dans la Fig. VII. 39.
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Fig. VII. 40. Répartition des contraintes (VM) dans des modeéles possédant différentes distributions de particules a €
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Fig. VII. 41. Répartition des contraintes (VM) dans des modéles possédants différentes distributions de particules a €

=0,05. (a) Homogeéne. (b) Aggloméré. (c) Aligné.
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3. Conclusions sur les résultats des simulations par éléments finis

La modélisation par éléments finis est une méthode puissante pour I'étude des mécanismes prenant
place lors de la déformation des composites. En effet, il est possible de créer des modéles possédant
des géométries tres variables permettant d’envisager de nombreux cas, ce qui seraient difficilement
réalisable expérimentalement. Le post-traitement des données et surtout I'analyse de la répartition
des contraintes ont amené a une meilleure compréhension de I'influence des facteurs géométriques
sur la loi de comportement des composites.

Il faut donc maintenant confronter ces résultats aux résultats expérimentaux pour tirer des
conclusions pratiques. Nous avons fait un récapitulatif des résultats issus de la simulation et établi un
lien avec les résultats expérimentaux quand cela était possible.

Résultats issus de I’étude sur I'influence d’une particule rigide dans une matrice ductile :

e Le mécanisme de renforcement pris en compte par la méthode des éléments finis est
uniquement le transfert de charge. Pour avoir une chance de prédire correctement la loi de
comportement d’un composite il faut donc ajouter la contribution des autres mécanismes de
durcissement a la simulation.

Résultats issus de I'étude sur la morphologie :

e les particules anguleuses durcissent plus le composite que les particules sphériques.
Cependant, des concentrations de contraintes apparaissent dans les zones angulaires des
renforts. La probabilité de rupture est donc plus grande (a déformation équivalente) dans les
renforts angulaires que les renforts sphériques. Par rapport au cahier des charges des
propriétés statiques des composites, il est plus intéressant de privilégier un bon allongement
a rupture (principal défaut de ces composites) en utilisant des particules sphériques plutot
que la résistance mécanique et les particules angulaires.

Résultats issu de I’étude sur la distribution :

e Pour la méme raison que précisé dans le paragraphe précédent, il est préférable de favoriser
une distribution homogéne au détriment de la résistance mécanique afin de limiter les
concentrations de contraintes et de conserver un bon allongement a la rupture. On peut tout
de méme noter qu’il est encore préférable d’avoir une distribution en amas qu’une
distribution de type filage.

Remarque : Les composites filés possedent un meilleur allongement a la rupture que les composites
préparés par CIC. Cela signifie que les défauts de type porosités et amas de TiC sont plus critiques
que la distribution des particules par rapport a la ductilité du matériau.

Résultats issues de I'étude sur la taille des particules:

e Une taille de particules fine contribue a améliorer la résistance mécanique du composite.
Cependant, le maximum de contrainte est plus élevé dans le renfort et celui-ci risque donc de
rompre plus tot. Néanmoins, d’apres la loi de Weibull (Kingery et al. 1976), la probabilité de
rupture est plus élevée dans un renfort dont la taille est plus grande. Les deux effets se
compensant, il semble donc plus favorable d’avoir des renforts fins afin d’augmenter la limite
élastique.

Remarque : Une particule plus grande a une plus grande probabilité de contenir un défaut grave
(initiant la rupture) puisque son volume est plus grand.
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IV. Confrontation entre la simulation et les résultats
expérimentaux

L’objectif de la modélisation est également de vérifier que celle-ci permet de prédire correctement la
loi de comportement des composites. Par souci de concision, la confrontation des résultats est
présentée uniquement pour les composites a matrice titane.

1. Démarche de comparaison

Les éléments finis prennent seulement en compte le renforcement par transfert de charge. Il a été
détaillé dans la partie sur les mécanismes de renforcement que la limite élastique de la matrice est
modifiée en présence des renforts. Il faut donc utiliser la limite élastique modifiée dans le modele
par éléments finis (Ge & Gu 2001). Le Tableau VII. 9 indique les nouvelles limites élastiques calculées

pour les différents composites a partir de I’équation suivante :

Oy.Ti avec renforts — OyTi T (X Aoyis)? (VII-9)

Ces valeurs de limites élastiques seront implémentées dans la simulation afin de comparer
simulation et expérience. Les propriétés élastiques restent inchangées. Le coefficient d’écrouissage
de la matrice est slirement modifié par la présence des renforts, cependant pour simplifier I'étude,

nous considérerons qu’il est inchangé.

Remarque : L'équation (VII-9) a été adaptée des travaux de Guo et Ramakrishnan (Guo et al. 2012;
Ramakrishnan 1996) pour permettre de calculer la nouvelle limite élastique de la matrice.

Tableau VII. 9. Limite élastique calculée de la matrice titane dans divers composites

Matériau Procédé Oy,
MPa

Ti CIC 421
Ti+15%TiC CIC 738
Ti+15%TiC Filage 757
Ti+17,5%TiC Filage 764
Ti+20%TiC Filage 772

Il est important que la distribution des particules dans le modéle corresponde a la microstructure
réelle. Par rapport aux modeles disponibles, nous avons choisi d’associer le composite élaboré par
CIC au modeéle « aggloméré » et les composites élaborés par filage au modele « aligné ». La Fig. VII.
42 illustre ce choix. Les modeles utilisés sont bien entendu approchés et peuvent étre améliorés
notamment en éliminant leur caractere périodique.
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(a)

Fig. VII. 42. lllustration du modéle retenu par rapport a la microstructure. (a) modéle aggloméré - CIC. (b) modele aligné -
filage.

Remarque : Les renforts sont modélisés par des sphéres car c’est la morphologie tres

majoritairement observée expérimentalement.

2. Résultats

Les lois de comportement issues des simulations sont comparées aux courbes expérimentales sur les
Fig. VII. 43 et 44 pour des composites Ti+15%TiC respectivement préparés par CIC ou filage. Dans les
deux cas, les modules de Young et les limites élastiques sont proches. Par ailleurs, les lois de
comportement expérimentale et simulée correspondent dans le domaine élastique et plastique
jusqu’a € = 0,03. Pour € > 0,03, la courbe simulée s’écrouit beaucoup plus rapidement que la courbe
expérimentale (cf. Fig. VII. 44).
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Fig. VII. 43. Comparaison des lois de comportement Fig. VIl. 44. Comparaison des lois de comportement
simulée et expérimentale de Ti+15%TiC préparé par CIC simulée et expérimentale de Ti+15%TiC préparé par

filage
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Les propriétés mécaniques découlant de ces courbes sont présentées dans le Tableau VII. 10. Les
valeurs confirment que les modules de Young prédits par les simulations sont proches des valeurs
expérimentales (134GPa vs. 131GPa pour la CIC et 138GPa vs. 137GPa pour le filage). De méme, les
coefficients d’écrouissage prédits par les modéles sont proches des valeurs expérimentales jusqu’a €
=0,03 (0,059 vs 0,052 pour la CIC et 0,082 vs 0,083 pour le filage).

Ces résultats indiquent que la différence de comportement entre simulation et expérience provient
surtout d’une erreur sur I'écrouissage (a partir de € = 0,03).

Tableau VII. 10. Propriétés mécaniques des composites issues des résultats expérimentaux et de simulations

. Préparation/ E o, Omax n n
Essai Distribution (simulation : €=0,06)
GPa MPa MPa €<0,03 €>0,03
Expérimental CIC 134 852 892 0,052 -
Simulation Aggloméré 131 835 1038 0,059 0,122
Expérimental Filage 138 926 1076 0,082 0,081
Simulation Aligné 137 890 1250 0,083 0,167

Remarque : Dans le Tableau VII. 10, les valeurs expérimentales des composites préparés par filage
sont la moyenne de six essais. Pour les composites préparés par CIC, les valeurs de E, o, et 6., sont la
moyenne de quatre essais tandis que le coefficient d’écrouissage a été calculé a partir d’'une seule loi
de comportement.

En deuxiéme lieu, nous avons comparé les lois de comportement expérimentales des composites
préparés par filage contenant différentes fractions volumiques de renforts (15%, 17,5% et 20%) avec
les lois correspondantes simulées. La Fig. VII. 45 présente cette comparaison ; les indices exp. et sim.
signifient respectivement expérimental et simulation. Cette figure permet de constater que la
différence de durcissement en régime plastique apparait des que la limite élastique est atteinte pour
les fractions volumiques plus élevées.
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Fig. VIl. 45. Comparaison des lois de comportement expérimentales et simulées des composites filés a 15%, 17,5% et
20% de renforts

Les propriétés mécaniques sont présentées dans le Tableau VII. 11. En ce qui concerne les modules
de Young, la corrélation est satisfaisante car méme si le module est légerement sous-estimé pour les
simulations, il est toujours inclus dans I'écart-type des valeurs expérimentales. Pour une meilleure

189



CHAPITRE 7. MODELISATION ET SIMULATION

visualisation, les écarts entre les propriétés simulées et expérimentales sont reprises dans la Fig. VILI.

46. La différence de limite élastique est peu influencée par la fraction volumique de renforts (36MPa

a 15% et =10MPa pour 17,5% et 20%). La différence de contrainte maximale augmente

significativement avec la fraction volumique (de 175MPa pour 15% a 300MPa pour 20% de renforts)

ce qui témoigne d’'un écrouissage plus important.

Remarque : La contrainte maximale pour les essais de simulation a été prise a la méme déformation

que la contrainte a la rupture des essais expérimentaux correspondant.

Tableau VII. 11. Comparaison des propriétés mécaniques des essais expérimentaux et de simulation pour des

composites contenants différentes fractions volumiques

. f E oy Omax

Essai
% GPa MPa MPa
Expérimental 15 138 +3 926 1076
Simulation 15 137 890 1250
Expérimental 17,5 148 +4 952 1110
Simulation 17,5 144 945 1370
Expérimental 20 155 15 1003 1130
Simulation 20 152 990 1430
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Fig. VII. 46. Influence de la fraction volumique sur I’écart de propriétés mécaniques entre les essais de simulation et

3. Discussion

expérimentaux

La comparaison des lois de comportement expérimentales et simulées révele une bonne adéquation

sur le domaine élastique mais des différences significatives au niveau de la partie plastique. Pour

améliorer la prédiction des modeéles il faut commencer par comprendre I'origine de ces différences.

D’apres les recherches effectuées et les résultats de simulation obtenus, il y a trois sources d’erreur :

e La géométrie du modele : distribution, morphologie et taille des particules ne sont qu’une

approximation de la réalité.

e |’estimation de la limite élastique de la matrice a partir des mécanismes de renforcement.

e [’endommagement des renforts qui n’est pas pris en compte dans le modele.
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Il a été démontré par les différentes études de simulation numérique que la distribution, la
morphologie et la taille des particules sont trois facteurs qui peuvent modifier la loi de
comportement. Cependant, nous pouvons considérer que I'erreur géométrique est faible pour deux
raisons :
e la prédiction du module de Young est en bon accord avec les valeurs expérimentales.
e Il y a une bonne correspondance entre les coefficients d’écrouissage simulés et
expérimentaux de Ti+15%TiC pour les déformations inférieures a 0,03.

L'erreur sur la limite élastique est relativement faible (36MPa au maximum). Pour améliorer la
prédiction, il serait judicieux déterminer expérimentalement les coefficients intervenants dans le
calcul analytique de la limite d’élasticité.

Finalement, la différence de comportement dans le domaine plastique est imputée majoritairement
au fait que 'endommagement n’est pas pris en compte dans le modéle. Nous avons montré dans le
chapitre sur les propriétés mécaniques que I'endommagement des particules apparait a partir de la
limite élastique, ce qui correspond bien avec le début des différences constatées. Muller et al. ont
montré que la charge supportée par une particule cassée correspondait approximativement a celle
supportée par la matrice(Mueller et al. 2008). Pour obtenir la loi de comportement d’'un composite
endommagé, on peut utiliser la loi de comportement d’'un composite contenant une fraction de
renforts égale a la fraction de particules intactes. La Fig. VII. 47 illustre comment varie la loi de
comportement lorsque I'endommagement est pris en compte (Hauert et al. 2009). L’écrouissage est
considérablement réduit ce qui est effectivement constaté expérimentalement.
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Fig. VII. 47. Description schématique de la détermination de la loi de comportement d’un composite prenant en compte
’endommagement (Hauert et al. 2009). Légende des courbes : En gras, la loi de comportement sans endommagement.
En pointillé, les lois de comportement pour différentes fractions volumiques. En noir continu, la loi de comportement
prenant en compte 'endommagement.
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CHAPITRE 7. MODELISATION ET SIMULATION

4. Conclusions sur la confrontation des résultats

Par rapport aux points abordés dans cette discussion, il y a donc plusieurs pistes a suivre pour
améliorer les prédictions du modeéle :

e Modéliser la microstructure réelle du composite permettrait d’éliminer les erreurs
géométriques. Chawla et al. obtiennent une prédiction extrémement précise du module de
Young grace a cette méthode (Chawla et al. 2006).

e Calculer avec précision la contribution de chacun des mécanismes de renforcement
notamment en déterminant expérimentalement, pour les composites de cette étude, les
coefficients mis en jeu dans le renforcement par taille de grain et par solution solide.

e Implémenter 'endommagement des particules dans le modele: définir la rupture des
particules par la loi de probabilité de Weibull et remplacer les propriétés mécaniques du
volume de particules cassées a un instant t par les propriétés mécaniques de la matrice
correspondante.

V. Conclusions sur la modélisation

Deux approches de modélisation ont été employées avec pour objectif de prédire les propriétés
mécaniques des CMM titane par homogénéisation. Les modeéles analytiques permettent de
déterminer le module de Young et la limite élastique. La meilleure prédiction du module de Young
est obtenue par le modele de Halpin Tsai (rapport de forme 4) pour les composites filés et par le
modele de Mura basé sur les calculs d’Eshelby pour les composites préparés par compression
isostatique a chaud. La limite élastique des composites a été déterminée en ajoutant les effets de
taille de grain et de solution solide au modele de Ramakrishnan (Ramakrishnan N. 1996). La
comparaison aux valeurs expérimentales montre que la limite élastique des composites est
légerement sous-estimée car les interactions entre particules ne sont pas incluses.

La modélisation par éléments finis a aussi été employée pour prédire la loi de comportement des
composites et améliorer la compréhension des mécanismes de renforcement. Il a été mis en
évidence que le renforcement modélisé sous ABAQUS correspond au transfert de charge de la
matrice vers le renfort. Il a aussi été montré qu’il faut privilégier des particules sphériques, de petite
taille, et réparties de maniere homogene dans la matrice pour obtenir un composite ductile.
Finalement, la confrontation des résultats de simulation et expérimentaux a montré :

e Une bonne prédiction du module de Young.

e Une bonne prédiction de la limite élastique.

e |’écrouissage est bien modélisé aux faibles déformations. Pour étre en meilleure adéquation
avec la courbe expérimentale, il faut inclure I'endommagement des particules dans le
modele.

Plusieurs pistes permettant d’améliorer le modéle ont également été proposées.
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CHAPITRE 8

CONCLUSION GENERALE
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I. Conclusions

L’objectif de ce travail était de caractériser plusieurs nuances de CMM titane issues de différents
procédés d’élaboration afin de sélectionner la nuance la plus adaptée par rapport a un cahier des
charges. Ce travail de caractérisation a également permis d’améliorer la compréhension de deux
aspects :

e Larelation entre poudre, procédé et microstructure
e larelation entre microstructure et propriétés mécaniques

Les conclusions de cette thése sont les suivantes :

Les poudres de départ de titane et de TiC ont une grande influence sur la suite des résultats. La
morphologie de la poudre de titane, qui au départ est sphérique, influe sur la microstructure des
CMM quel que soit le procédé d’élaboration utilisé. En effet, la différence entre les tailles
moyennes de particules des deux phases ne permet pas d’obtenir une répartition homogene des
renforts. On retrouve sur toutes les microstructures des zones correspondantes aux larges granules
de titane et ne contenant aucun renforts.

L'utilisation d’une étape de broyage, par opposition a un simple mélange de la poudre, réduit la
taille des particules mais ne permet pas non plus d’obtenir une distribution homogene des
renforts. Cela en raison de la difficulté a broyer le titane dont la nature ductile lui permet plutot de
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se déformer. Pour améliorer la distribution des renforts, il faudrait parvenir a obtenir une taille de
particules de titane de l'ordre la taille des particules de TiC (=5um). De plus, le broyage reste
extrémement délicat car la poudre de titane peut facilement étre contaminée par I'oxygene et le
fer lors de cette étape.

Lors du traitement thermique des CMM, Ti et TiC réagissent. Le carbone présent dans TiC., diffuse
dans la matrice et TiC.; se transforme en TiCy,. Cette réaction est influencée par la température
maximale ainsi que par la durée du palier de frittage. D’ailleurs, la stoechiométrie des TiC,, varie
selon ces conditions :

e TiCyspapres un traitement 1375°C pendant 3h.

e TiCpesapres un traitement a 920°C pendant 2h.

e TiCyz0 apres un traitement a 920°C pendant 1h.

D’un point de vue microstructurale, cela se traduit par une augmentation de la taille et du volume
de TiCy,. A titre d’exemple, lorsque TiCy., atteint TiCos, la réaction est compléte et le volume de TiC
a doublé par rapport au volume initial. En ce qui concerne la taille des particules, la réaction entre
Ti et TiC est responsable de seulement une partie de 'augmentation, 'autre phénomene en jeu est
la croissance des renforts par murissement d’Oswald. Aprés un traitement a 1375°C pendant 3h, la
taille des particules de TiC a plus que doublé.

La comparaison des procédés d’élaboration a montré que le procédé le plus adapté pour remplir
nos critéres est le filage. La voie de frittage libre n’est pas viable en raison d’une forte porosité
résiduelle malgré ['utilisation de hautes températures. De plus, ces conditions de frittage
entrainent une croissance trop importante des grains de la matrice Ti ou Ta6V. Les procédés de CIC
et de filage sont tous deux intéressants dans la mesure ol les composites obtenus sont
complétement denses mais c’est pour le filage que la taille des grains est la plus fine. Cela en raison
d’un affinement par recristallisation lors de la déformation a chaud intervenant dans le filage.

A la suite de cette étape d’élaboration, les CMM auront & subir une étape de forgeage pour étre
mis en forme. Nous avons imaginé nous servir de cette étape pour éliminer les défauts
microstructuraux encore présents apres élaboration. La compression uniaxiale a chaud des CMM a
montré qu’il était effectivement possible de refermer la porosité. En revanche, les CMM
s’endommagent lors de cette étape soit par décohésion de l'interface matrice-renfort, soit par
rupture des renforts. Il est possible de limiter 'endommagement des CMM en utilisant des
températures de compression haute (1050°C) et une vitesse de déformation lente (0,001s™).

Seuls les CMM élaborés par filage sont sains aprés déformation a chaud ce qui témoigne de la
bonne cohésion des interfaces pour ce type de CMM. Afin de limiter la croissance des particules de
TiC dans les CMM filés, il est tout de méme recommandé de forger a 850°C les CMM a matrice Ti et
a 950°C les CMM a matrice Ti-6Al-4V.

La principale problématique pour les CMM visant une application de structure est leur manque de
ductilité en raison de la présence de particules rigides. D’ailleurs, les CMM élaborés par CIC ne
possedent qu’un allongement a la rupture de 1%. Les essais de traction ont montré que seule la
nuance Ti-6Al-4V+10%TiC élaborée par filage remplit le cahier des charges. Ce CMM présente a la
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fois une résistance mécanique élevée (0,,,x>1200MPa) et une ductilité raisonnable (¢,>3%). Dans le
cas des nuances de CMM a matrice Ti, le bon compromis entre résistance mécanique et ductilité ne
peut étre atteint malgré les différentes fractions volumiques de renforts envisagées.

A partir des caractérisations précédentes, il a été possible de faire un lien entre microstructure et
propriétés mécaniques. Les facteurs microstructuraux influencant les propriétés mécaniques sont
principalement la taille de grain de titane et des particules de TiC, la distribution des particules et le
taux de densification du CMM. Finalement, la raison pour laquelle le filage permet d’élaborer des
CMM ductile, contrairement a la CIC, semble étre que la déformation a chaud réduit les
microdéfauts et crée de nouvelles interfaces Ti/Ti et Ti/TiC plus fortes.

A partir des modeles analytiques, il est possible de déterminer le module de Young et la limite
élastique des CMM. La meilleure prédiction du module de Young est obtenue par le modéle de
Halpin Tsai (rapport de forme 4) pour le module de Young des composites filés et par le modele de
Mura, basé sur les calculs d’Eshelby, pour les composites préparés par compression isostatique a
chaud. Cette différence provient principalement de la distribution des particules qui dans le cas des
CMM filés sont alignées. Pour déterminer la limite d’élasticité, il faut prendre en compte a la fois le
renforcement d{ au transfert de charge entre matrice et renfort ainsi que les renforcements dus a
la résistance de propagation de dislocations. Les résultats obtenus sont cohérents par rapport aux
résultats expérimentaux.

Les simulations sur ABAQUS de plusieurs systémes ont permis de confirmer que pour limiter les
concentrations de contraintes pouvant entrainer la rupture, il faut favoriser des particules
sphériques, de petite taille et réparties de maniere homogéne dans la matrice. Grace a ces
simulations, nous avons également pu déterminer le module de Young, la limite d’élasticité et
I’écrouissage aux faibles déformations des CMM. Ces résultats ont été confrontés aux résultats
expérimentaux et sont globalement en bonne adéquation.

II. Perspectives

Un certain nombre de perspectives ou bien de travaux de continuation peuvent étre envisagés
suite a cette these.

Le filage est un procédé qui, certes, permet d’obtenir de bonnes propriétés mécaniques mais reste
coliteux en raison de I'encapsulation obligatoire de la poudre. Au contraire, le frittage libre est
beaucoup moins colteux mais ne permet pas d’obtenir les propriétés mécaniques requises. Dans le
Chapitre 4, nous avons abordé I’élaboration de CMM a partir d’'une autre matiére premiere pour la
matrice, TiH,. En raison de son caractere fragile, TiH, est facilement broyable et il est possible
d’obtenir une taille de particules comparable a celle de TiC, ce qui permet d’améliorer la
distribution des renforts dans la matrice. De plus, la réactivité de la poudre est augmentée, ce qui
permet de fritter a une température plus basse (<1000°C) tout en atteignant un taux de
densification élevé (>98%). La taille des particules de TiC et des grains de Ti seront donc plus fins ce
qui améliorera les propriétés mécaniques.
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Il reste néanmoins un certain nombre de points a étudier plus en détail pour que cette voie soit
envisageable. Il est difficile de completement déshydrogéner les CMM de ce type, ce qui entraine
des problémes de fragilisation et rend impossible I'obtention de la ductilité recherchée.
Néanmoins, la phase B du titane a un seuil de saturation en hydrogéne plus élevé que la phase a et
la présence d’hydrogéne en solution n’affecte pas ses propriétés mécaniques. Il faut donc plutét
s’orienter vers une matiére premiére de Ti-6Al-4V hydrogéné pour |'élaboration de CMM de ce
type.

Une seconde problématique est I'augmentation importante de la quantité d’oxygene dans une
poudre de TiH, fine en raison de la couche d’oxyde en surface. Il faut donc développer un procédé
ou toutes les étapes sont réalisées sous atmosphere contr6lée et dont il reste a étudier la
faisabilité industrielle.

Finalement, il reste a étudier le forgeage de tels CMM afin de déterminer s'il est possible grace a
cette étape d’éliminer la porosité rémanente sans les endommager.

Une autre idée intéressante apparue au cours de la thése est de développer plus sérieusement
I'essai de traction in situ. En effet, cet essai pourrait étre couplé a une technique d’analyse
d’images afin d’étudier localement la déformation. Les renforts déja présents peuvent également
servir de points de référence pour cette corrélation. Les résultats peuvent ensuite étre comparés
aux résultats de simulation par éléments finis.

Par ailleurs, il serait intéressant de compléter le modéele numérique en incluant 'endommagement
des CMM lors d’un essai de traction pour également pouvoir simuler I'allongement a la rupture.
Nous avons par ailleurs développé une méthode de polissage successif permettant de reconstruire
en 3D la microstructure réelle d'un CMM. |l serait intéressant de poursuivre ce projet et de réussir
a importer dans un logiciel d’éléments finis une telle microstructure pour y effectuer les
simulations.

En ce qui concerne le projet COMETTI, le choix de la nuance retenue pour la suite est Ti-6Al-
4V+10%TiC. Il reste maintenant a caractériser son comportement en fatigue ainsi qu’en fretting-
fatigue (tache en cours a 'ECL). A la suite de ces résultats qui semblent actuellement positifs, un
démonstrateur sera réalisé afin de tester la pieéce en condition de service.

198



ANNEXES

Annexe A4-1 : Etude du frittage de Ti et Ti-6Al-4V sans renforts

L'étude du frittage de Ti et Ti-6Al-4V a été effectué en utilisant un plan d’expérience de Doehlert.
L'objectif est de déterminer le meilleur compromis entre taux de densification et taille de grain
(taux de densification le plus élevé et taille de grain la plus faible possible).

Les variables du plan d’expérience sont présentées dans le Tableau A. 1 tandis que le domaine
d’étude est présenté sur la Fig. A. 1. Ce plan d’expérience permet en sept essais de déterminer
dans la zone délimitée les conditions optimales de frittage grace a une loi polynomiale d’ordre 2 de
la forme :

y=a,tax, tax,ta,xx,+ a11x12 + gzzxzz (A-1)

Tableau. A. 1. Définition des variables du plan de Doehlert

Facteurs Réponses
Température de frittage  Taux de densification
Durée du palier Taille de grains

1450 » *
21400
@
3
B4 .
k-
§ 1350 \

1300 \

1

&
2 3
Durée du palier (h)

Fig. A. 1. Représentation graphique du domaine d'étude du plan de Doehlert

Les valeurs de taux de densification et de taille de grain de Ti et Ti-6Al-4V sont présentées,
respectivement, dans les Tableaux A. 2 et 3. Ces résultats confirment qu’augmenter la température
ou la durée du palier augmentent le taux de densification et la taille de grain.
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Tableau. A. 2. Taux de densification et taille de grain de Ti en fonction des conditions de frittage

Température Palier de Taux de Taille
de frittage frittage densification moyenne

(°C) (h) (%) (nm)
1300 1 95,2 60
1300 3 95,7 179
1375 0 94,6 67
1375 2 95,9 255
1375 4 96,9 164
1450 1 96,3 223
1450 3 96,6 340

Tableau. A. 3. Taux de densification et taille de grain de Ti-6Al-4V en fonction des conditions de frittage

Température  Palier de Taux de Taille
de frittage frittage densification moyenne

(°C) (h) (%) (nm)
1300 1 94,4 27
1300 3 95,1 36
1375 0 93,8 19
1375 2 96,0 44
1375 4 96,7 73
1450 1 96,6 64
1450 3 96,6 104

Pour la suite de I’étude nous présentons uniquement les résultats de Ti-6Al-4V car la conclusion
avec Ti est la méme. Les données ont été traitées a I'aide du logiciel Nemrodw. Le calcul des
coefficients Ygensite (R*=90,3) et Yiqine (R*=99,9) donnent les résultats suivant :

D =96+1,08x, +1,07x, —0,40x,x, —0,75x,” +0,18x,° (A-2)

D =44 +26,17x, +30,31x, —0,40x,x, —0,75x,> +0,18x,” (A-3)

Les iso courbes en 3D ont été tracées a partir de ces équations et sont représentées sur la Fig. A. 2.
Ces figures illustrent clairement I'effet de la température et du palier sur la densité et la taille
moyenne. Nous pouvons caractériser de maniére qualitative le comportement du taux de
densification et de la taille moyenne de grains comme étant respectivement logarithmique et
exponentielle.

Cela signifie que pour atteindre notre objectif il faut se placer au moment ol le taux de
densification se met a stagner et avant que la croissance de la taille des grains augmente de
maniere trop importante. Les conditions répondant a ces restrictions sont une température de
1375°C et un palier de 3h.
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Fig. A. 2. Surfaces de réponse 3D de Ti-6Al-4V. (a) Taux de densification. (b) Taille moyenne.
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Annexe A5-1 : Courbes contrainte — déformation des CMM a matrice Ti

140 850°C
120 |
100
—_
©
% = Ti+20%TiC
< —=Ti+10%TiC
= Ti+5%TiC
=Ti
00 01 02 03 04 05 06 07 08
€
60 1 950°C
50 -
40 |
T 0%
S50 —=Ti+20%TiC
< —Ti+10%TiC
m = Ti5%TIC
20 —Ti
10 |
0 + t } T } T + T } r } |
00 01 02 03 04 05 06 07 08
€
35 1050°C
30
25
© 20
% v e ———r— =Ti+20%TiC
£ —Ti+10%TiC
o 15 -
1 o =Ti+5%TiC
e =Tj
10 - Ti
5 n
0 — — |
00 01 02 03 04 05 06 07 08
€

Fig. A. 3. Influence de la température sur la loi de comportement des CMM Ti en compression uniaxiale a chaud.

Vitesse de déformation fixée a 0,015'1.
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Fig. A. 4. Influence de la vitesse de déformation sur la loi de comportement des CMM Ti en compression uniaxiale a

chaud. Température fixée a 850°C.
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Fig. A. 6. Contrainte maximale en fonction de la vitesse
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Annexe A5-2 : Evolution de la microstructure des CMM Ti frittés en fonction
des conditions de déformation a chaud

Fig. A. 9. Microstructures des CMM Ti avant compression uniaxiale a chaud. (a) Ti. (b) Ti+5%TiC. (c) Ti+10%TiC. (d)
Ti+20%TiC.
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Fig. A. 10. Microstructures des CMM Ti déformés a 850°C et 0,01s™. (a) Ti. (b) Ti+5%TiC. (c) Ti+10%TiC. (d) Ti+20%TiC.

Fig. A. 11. Microstructures des CMM Ti déformés a 950°C et 0,015'1. (a) Ti. (b) Ti+5%TiC. (c) Ti+10%TiC. (d) Ti+20%TiC.
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Fig. A. 12. Microstructures des CMM Ti déformés a 1050°C et 0,01s™. (a) Ti. (b) Ti+5%TiC. (c) Ti+10%TiC. (d) Ti+20%TiC.

-

(b)

Fig. A. 13. Microstructures des CMM Ti déformés a 850°C et 0,15'1. (a) Ti. (b) Ti+5%TiC. (c) Ti+10%TiC. (d) Ti+20%TiC.
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Fig. A. 14. Microstructures des CMM Ti déformés a 850°C et 0,001s™. (a) Ti. (b) Ti+10%TiC. (c) Ti+20%TiC.
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Annexe A5-3 : Cartographies EBSD des CMM issus des différents procédés
d’élaboration aprés compression uniaxiale a chaud
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Fig. A. 16. Cartographies des joints de grains de Ti+15%TiC préparé par
0,001s™.
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filage.
7

Fig. A. 17. Cartographies des joints de grains de Ti+15%TiC prépar
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Fig. A. 18. Cartographies des joints de grains de Ti-6Al-4V+10%TiC pr
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Annexe A6-1: Etude de ’lhomogénéité des propriétés en traction le long des
barres filées

Les lettres correspondent a une certaine position le long de la barre filée comme indiquée par la Fig. A.
19. Les courbes contraintes allongement des CMM filés sont présentées dans la Fig. A. 20.

D’aprés les résultats, on retrouve des hétérogénéités au niveau des résistances mécaniques et des
allongements a rupture. Il semble que les hétérogénéités de résistance mécaniques (Fig. A. 20 (a) (b)
et (c)) puissent étre corrélées aux extrémités des barres (A, et E,). Pour ces courbes, la limite
d’élasticité ainsi que la contrainte a la rupture sont supérieures a la tendance des autres essais. On
peut donc imaginer qu’aux extrémités, la déformation induite par le filage soit dans en régime
transitoire et qu’il faille attendre une certaine longueur avant d’atteindre un régime permanent ou les
propriétés sont homogenes. De maniere assez systématique (excepté dans le cas de Ti-6Al-
4V+10%TiC), les allongements a la rupture sont plus faibles pour les extrémités présentant ces
différences. On peut imaginer que pour la courbe C2 de Ti-Al-4V+10%TiC I'éprouvette présentait un
défaut microstructural important.

1000mm - 1500mm

A B € D E

Fig. A. 19. Schéma des zones de sélection des éprouvettes dans les barres filées. Les zones teintées A, C et E correspondent
aux zones sélectionnées.
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Fig. A. 20. Homogénéité des courbes contrainte — allongement des CMM filés. (a) Ti+15%TiC. (b) Ti+17,5%TiC. (c) Ti+20%TiC.
(d) Ti-6AI-4V+10%TiC.
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Annexe A6-2 : Suivi de 'endommagement par essai de traction in situ de
Ti+15%TiC élaboré par filage

Nous rappelons la position des zones d’observation dans la Fig. A. 21. En plus de la zone présentée
dans le Chapitre 6 lll. 2. c. (zone centrale), deux autres zones ont été suivies (amas et bord). L’évolution
de la microstructure de ces zones au cours de I'essai de traction in situ est présentée dans la Fig. A. 22.
De méme que pour la zone centrale, I'apparition de I'endommagement se fait entre 850MPa et
960MPa c'est-a-dire au niveau de la transition entre le régime élastique et plastique. La comparaison
des deux suivis permet simplement d’ajouter que I'endommagement est plus prononcé dans I'amas de
particules.

/ \ Bord

Fig. A. 21. Zones suivies lors de I'essai de traction in situ
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Fig. A. 22. Evolution de I'endommagement au cours d'un essai de traction in situ sur Ti+15%TiC filé. (a) Amas. (b) Bord.
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Annexe A7-1 : Tableaux des valeurs employées pour les modéles analytiques

Tableau. A. 4. Modules d'élasticité des phases constituant le composite

E
Matériau
GPa)
Ti[1] 107 0,34
TiC[2] 450 0,191

Tableau. A. 5. Fractions volumiques utilisées pour calculer le transfert de charge

Matériau Procédé f
Ti+15%TiC CIC 0,150
Ti+15%TiC Filage 0,150
Ti+17,5%TiC Filage 0,175
Ti+20%TiC Filage 0,200
Tableau. A. 6. Valeurs utilisées pour calculer le renforcement par le mécanisme d'Orowan
b ) A
Matériau Procédé Hm dric
(GPa) (m) (um) (m)
Ti+15%TiC CIC 40 3,0E-10 2,7 1,3E-06
Ti+15%TiC Filage 40 3,0E-10 1,8 8,9E-07
Ti+17,5%TiC Filage 40 3,0E-10 1,7 7,1E-07
Ti+20%TiC Filage 40 3,0E-10 2,1 7,5E-07

Tableau. A. 7. Valeurs utilisées pour calculer le renforcement lié au refroidissement

Matériau Procédé k p-z
m

Ti+15%TiC CIC 1,25 1,5E+12
Ti+15%TiC Filage 1,25 2,2E+12

Ti+17,5%TiC Filage 1,25 2,7E+12
Ti+20%TiC Filage 1,25 2,6E+12

Tableau. A. 8. Valeurs utilisées pour calculer le renforcement lié a la réduction de taille de grain
Matériau Procédé Ky, cs oy ss dri (157) dri2) dm
(MPa.m*?) (MPa.m'?) (um) (km) (um)

Ti+15%TiC CIC 40 20 22,4 -
Ti+15%TiC Filage 34,9 17,5 7,6 4,2

Ti+17,5%TiC  Filage 34,9 17,5 7,2 4,0 806
Ti+20%TiC Filage 34,9 17,5 7,0 4,0

215



ANNEXES

Tableau. A. 9. Valeurs utilisées pour calculer le renforcement géométrique

Phase Hm v £
(GPa)
Ti 40 0,34 0,002
TiC . 0,191 .

Tableau. A. 10. Valeurs utilisées pour calculer le renforcement par solution solide

Matériau Procédé « 472
(MPa.%at.™")
Ti+15%TiC CIC 388,8
Ti+15%TiC Filage 388,8
Ti+17,5%TiC Filage 388,8
Ti+20%TiC Filage 388,8
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Annexe A7-2 : Exploitation des résultats expérimentaux pour déterminer le
module de Young

Les valeurs implémentées dans les modeles analytiques et éléments finis modifiées par le traitement
thermique sont la fraction volumique des TiC;x et le module de Young, de la matrice Ti et des renforts
TiCy.,. Les valeurs obtenues par analyse d’'images des nouvelles fractions volumiques sont rappelées
dans le Tableau A. 11.

Tableau. A. 11. Propriétés modifiées par le traitement thermique

Procéda Fraction
Matériau ,, roce e. volumique TiCy.
d'élaboration

(%)
Ti+15%TiC CIC 23
Ti+15%TiC Filage 22
Ti+17,5%TiC Filage 29
Ti+20%TiC Filage 31

Remarque : Il n’a pas été possible de mesurer le module de Young dans les composites filés car la taille
des carbures était trop faible par rapport a la taille de I'empreinte de dureté. Nous avons considéré
que les valeurs de modules sont identiques a celles mesurées pour I’échantillon préparé par CIC, c’est-
a-dire 128GPa pour Ti et 222GPa pour TiC. Cette approximation n’est pas trop abusive car comme il a
pu étre constaté dans le chapitre sur I'élaboration, la stoechiométrie des carbures est respectivement
de 0,70 et de 0,66 pour les composites filés et préparés par CIC.

A partir de ces valeurs, les modéles permettant d’estimer le module de Young ont été retracés et sont
présentés Fig. A. 23. On constate que les modeles ne prédisent plus correctement le module de Young.
Il est d’ailleurs important de noter que les points expérimentaux ne sont plus compris dans les bornes

de Voigt et Reuss qui par définition sont les bornes extrémes du module.

Seule une erreur sur les valeurs utilisées peut expliquer de tels résultats. L'estimation des fractions
volumiques de TiC,., étant sensiblement identique par analyse d’images et par DRX, il est supposé que
I'erreur provient majoritairement de la mesure par nanodureté des modules de Young.

Il serait intéressant, pour affiner le modele, d’approfondir les mesures de module par nanodureté
notamment en mesurant le module de référence de TiC;.
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Fig. A. 23. Confrontation des résultats expérimentaux a la prévision des modeéles basés sur les résultats de nano-
indentation
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Annexe A7-2 : Influence de la direction de sollicitation sur une distribution
de particules anisotrope

Il est fortement soupgonné qu’en raison de |'anisotropie microstructurale des composites filés, les
propriétés mécaniques différent selon la direction de sollicitation. Or, il est impossible de tester en

traction ces composites autrement que dans la direction de filage en raison de la géométrie de la
matiere. Les simulations par éléments finis sur ABAQUS permettent d’envisager cette éventualité.

La Fig. A. 24 présente les modeles étudiés et leur direction de sollicitation.

Traction selon X i Traction selon Z

Fig. A. 24. Présentation des modeles et de la direction de sollicitation. (a) Selon X. (b) Selon Y. (c) Selon Z. Les fleches
indiquent la direction de traction.

Les lois de comportement issues des simulations sont présentées Fig. A. 25. Le comportement
selon les directions X et Z est approximativement équivalent tandis que dans la direction Y, le
matériau s’écrouit nettement plus rapidement.
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Fig. A. 25. Influence de I'anisotropie microstructurale sur la loi de comportement des composites

Lorsque les particules sont alignées selon la direction de sollicitation, on retrouve des
concentrations de contraintes plus élevées aux poles supérieurs et inférieurs des particules comme
il est indiqué sur la Fig. A. 26. Le modele sollicité selon Y est celui qui posséde le plus de particules
alignées selon la direction de chargement ce qui explique le fort écrouissage constaté.
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Si 'on raisonne en termes d’endommagement, il est préférable de ne pas avoir de particules
alignées dans la direction de chargement puisque cela va limiter la ductilité des composites.
D’apres les résultats, on peut donc s’attendre, si I'on testait les composites filés dans les directions

perpendiculaires au filage, a obtenir des E, O, et 0, plus faibles mais une meilleure ductilité.

S, Mises S, Mises
(Avg: 75%) (Avg: 75%)
+2.471e+04 +4.109e+04
+2.000e+04
+1.836e+04
+1.678e+04 +1.673e+04
+1.516e+04 +1.509e+04
+1.355e+04 +1.346e+04
+1.194e+04 +1.182e¢+04
+1.033e+04 +1.018e+04
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+3.880e+03 +3.63%+03
+2.268e+03 +2.003e+03
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(Avg: 759%)
+2.000e+04
+1.841ev04
+1,681e+04
+1.522e¢+04
+1.363e+04
+1.204e+04
+1.044e+04
+8.851e+03
+7,252e+03
+5.665¢+03
+4.072e+03
+2.479¢+03
+8.866e+02

Fig. A. 26. Influence de la direction de sollicitation sur la distribution des contraintes. (a) Selon X. (b) Selon Y. (c) Selon
Z. Les fleches rouges indiquent des concentrations de contraintes dans les renforts.
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Abstract:

The specific properties of titanium make it a key material for the replacement of steel in
weight dependent applications. However, unlike steel, titanium suffers from poor wear
resistance. In order to improve this weakness, it is proposed to develop titanium metal matrix
composites (MMC) reinforced with titanium carbide particles.

To this end, Ti and Ti-6Al-4V MMC were prepared with reinforcement fractions ranging
from 5% to 20% using three powder metallurgy techniques: free sintering, hot isostatic
compression and extrusion. The composites were then characterized from a microstructural
(density, grain size) and a mechanical (tensile test) point of view. By comparing the results, it
was possible to establish a relationship between microstructural features and mechanical
properties.

Following their preparation, the composites were subjected to a forging step in order to study
their behavior during hot deformation and to further improve their mechanical properties. The
presence of particles induces the apparition of damage during hot deformation. Therefore, we
determined the best forging for the different composites whilst taking microstructure into
account.

Finally, through analytical modeling and numerical simulations, we determined the Young
modulus, the yield stress and predicted the behavior of a MMC during a tensile test.
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Résumé :

Les propriétés spécifiques du titane en font un matériau de choix pour remplacer 1’acier dans
des applications ou le poids est un parameétre de conception important. Cependant,
contrairement a 1’acier, le titane souffre de mauvaises propriétés tribologiques. C’est pour
répondre a cette problématique qu’il est envisagé de développer des composites a matrice
métallique (CMM) titane renforcée par des particules de carbure de titane.

Dans le cadre de ce projet, plusieurs nuances de CMM a matrice Ti ou Ti-6Al-4V contenants
différentes fractions volumiques de particules de TiC ont été élaborées par métallurgie des
poudres. Trois procédés ont été employés : le frittage libre, la compression isostatique a
chaud et le filage. Les différentes nuances ont ensuite été caractérisées du point de vue
microstructurale (taux de densification, taille des grains) et mécanique (traction). La
confrontation des résultats a permis d’établir un lien entre microstructure et propriétés
mécaniques.

Dans I’optique d’étudier la mise en forme mais également d’améliorer les propriétés
mécaniques, un post-traitement de type forgeage a été appliqué a la suite de la phase
d’¢laboration. Excepté dans le cas des CMM filés, la présence de renforts entraine
I’apparition d’endommagement lors de la déformation a chaud. Nous avons alors déterminé
les conditions de forgeage les plus adaptées selon les nuances.

Finalement, a travers un travail de modélisation analytique et de simulation numérique par
méthode d’homogénéisation, nous avons déterminé les grandeurs mécaniques (module de

Young et limite d’¢lasticité) et prévu la loi de comportement des CMM en traction.



