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Introduction

Dans I’industrie aéronautique, le développement de nouveaux moteurs, avec des températures
de fonctionnement et un rendement toujours plus importants, complexifie sans cesse le cahier des
charges des forgerons et leur impose de connaitre parfaitement les alliages métalliques afin de
maitriser la prévision des caractéristiques mécaniques (résistance en traction, tenue au fluage ou en
fatigue...).

Dans ce cadre, I’Inconel 718, un superalliage base nickel élaboré dans les années 1960,
représente, a lui seul, 60 % en masse de ces alliages utilisés dans I’industrie aéronautique. Cette
proportion montre a quel point il est nécessaire, pour un forgeron, de maitriser la mise en forme de cet
alliage.

Le forgeron dispose toutefois de peu de marge de manceuvre pour 1’obtention des
caractéristiques mécaniques de 1’Inconel 718, le traitement thermique final de précipitation des phases
nanométriques y’ et y’’, responsables du durcissement de 1’alliage, étant imposé par le client. Le
forgeron peut donc seulement jouer sur des paramétres de microstructure tels que la taille de grains
finale et son homogénéité.

Afin d’obtenir les meilleures caractéristiques mécaniques, pour une application donnée, le
forgeron doit donc forger I’Inconel 718 en présence de phase 6 ou non, avec pour but la maitrise de la
taille de grains finale. Toutefois, I’influence de la fraction initiale de phase 6 et de son évolution au
cours de la mise en forme sur la microstructure sont autant de parameétres qu’il est nécessaire de
parfaitement maitriser pour optimiser la taille de grains finale et donc les caractéristiques mécaniques.

Avec I’objectif de se développer sur le marché de 1’industrie aéronautique, en produisant des
picces forgées en Inconel 718, I’entreprise Forges de Bologne investit en 2009 dans une presse a vis de
force nominale de 63 MN. Cet investissement est complété par le lancement de deux théses, I’une au
CEMEF et l’autre au laboratoire MSSMat, visant a mieux comprendre la métallurgie de I’alliage
Inconel 718 ainsi que I’évolution de sa microstructure au cours de traitements thermiques et
thermomécaniques (unipasse et multipasses).

L’objectif industriel de cette thése est donc de fournir a I’entreprise Forges de Bologne une
base de données expérimentale réalisée a 1’aide d’échantillons de petites dimensions permettant de
définir des gammes de mise en forme (super-6-solvus et sub-d-solvus) de I’Inconel 718 sur des piéces
de dimensions industrielles. Toutefois, la réalisation de la partie industrielle de la thése nécessite de
maitriser les phénomeénes physiques responsables de 1’évolution de microstructure de I’Inconel 718 au
cours de la mise en forme. Pour cela, ce manuscrit comporte quatre chapitres :

- le premier chapitre est consacré a une présentation générale des superalliages base nickel et
de D’alliage Inconel 718 en particulier a travers leur historique, leur composition chimique, la
description des phases en présence, des procédés d’élaboration et de mise en forme, et de leurs
caractéristiques mécaniques.

- le deuxieme chapitre est axé autour de 1’é¢tude de la précipitation de la phase 9, phase non
durcissante en soi, mais pouvant limiter la croissance de grains au cours de traitements thermiques. Le
role de cette phase est donc primordial pour le controle de la taille de grains. La quantification de cette
phase est réalisée en utilisant deux méthodes : I’une, par analyse de micrographies MEB couplé a de
I’analyse d’images et 1’autre par diffraction des neutrons. L’influence du temps et de la température de
traitement est étudiée dans le but de proposer une représentation des cinétiques de précipitation de la
phase 8. L’effet de la microstructure initiale et du chemin thermique suivi sont également pris en
compte dans I’identification des parametres favorisant les cinétiques de précipitation de la phase o.
Ces dernieres sont relativement bien décrites a I’aide du modele simplifié de Zener. Un prolongement
est ensuite proposé avec la réalisation d’un traitement thermique a une température de mise en forme
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de 980 °C dans le but de déterminer un critére sur la fraction de phase 6 permettant d’ancrer les joints
de grains ; un tel traitement pourrait étre repris dans des conditions industrielles.

- le troisieme chapitre s’intéresse a la simulation du forgeage a 1’échelle du laboratoire sous
forme d’un essai de compression, et a I’étude de la dépendance de la courbe de compression et de la
microstructure vis-a-vis des paramétres thermomécaniques. Le but de cette étude est d’identifier et de
maitriser les mécanismes responsables de I’évolution de la taille de grains au cours de la mise en
forme. Pour cela, un montage de refroidissement rapide a été développé pour figer la microstructure a
différents taux de déformation afin de comprendre 1’évolution de microstructure. Dans un premier
temps, la température d’essai correspond a des conditions de mise en forme a 1’état super-d-solvus.
Dans un deuxieéme temps, des essais ont été réalisés a température plus faible, en présence de phase 9.
Plusieurs études complémentaires ont également permis de déterminer I’influence des conditions
thermomécaniques (¢ et T), de la taille de grains initiale, de la fraction initiale et de la morphologie de
la phase 6 sur la courbe de compression et sur 1’évolution de microstructure permettant de maitriser la
taille de grains finale obtenue. Un intérét particulier est porté a la mise en forme multipasses, procédé
de mise en forme permettant de réduire la contrainte d’écoulement au cours du forgeage par rapport a
un essai unipasse, toujours dans le but de maitriser la taille de grains finale obtenue.

- le quatrieme chapitre est une étude numérique visant a modéliser le procédé de forgeage
super-d-solvus a 1’échelle mésoscopique en réalisant un chainage séquentiel original entre un modele
de plasticité cristalline basée sur les éléments finis, CristalECP, et un modéle de recristallisation,
CAReX, basé sur les automates cellulaires. Dans un premier temps, le chainage proposé est positionné
par rapport aux modeles développées dans la littérature. Ce chainage est ensuite introduit a travers les
équations constitutives des deux modéles, et la présentation de I’automatisation réalisée visant
également a optimiser le dialogue entre les deux modéles. Les courbes de compression expérimentales
sont ensuite utilisées pour I’identification des parametres matériaux des deux modéeles pour un agrégat
d’orientations aléatoires moins coliteux en temps de calcul qu’un agrégat représentant une
microstructure réelle. Le méme jeu de paramétres est utilisé pour la simulation du forgeage sur un
agrégat a trois dimensions représentant une microstructure réelle. Les champs mécaniques et les
évolutions de microstructure simulés sont présentés et confrontés aux résultats expérimentaux.
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Chapitre 1 : Présentation des superalliages base nickel et de I’Inconel 718

Ce chapitre constitue une introduction générique aux superalliages base nickel. Un intérét
particulier est porté a I’alliage de 1’étude : I’Inconel 718, depuis sa mise au point jusqu’a ses
applications industrielles actuelles en passant par sa composition chimique, sa métallographie, ses
étapes d’¢laborations et de mise en forme. Enfin, ses propriétés mécaniques sont discutées.

1.1 Superalliages base nickel
1.1.1 Historique

Le développement des superalliages est li€ a D’amélioration des performances des
turboréacteurs [REEO8] et [GEDI10]. Ceux-ci ont vu le jour dans les années 1900 et étaient
initialement constitués d’aciers inoxydables austénitiques. Les rendements thermiques des premiers
moteurs a combustion étaient d’environ 3 % a une température de fonctionnement des turbines de
400 °C. En 1935, un nouveau moteur a combustion fut introduit avec une température au niveau des
turbines allant jusqu’a 550 °C, température a laquelle les aciers inoxydables austénitiques conservent
encore de bonnes propriétés mécaniques.

Parallélement au développement de ces moteurs, en 1918, des ingénieurs anglais déposérent
un brevet pour un nouvel alliage : le Nichrome (80 % de nickel et 20 % de chrome), ancétre des
superalliages base nickel. En 1929, afin d’améliorer la résistance mécanique du Nichrome, quelques
pourcents d’aluminium et de titane ont été ajoutés a cet alliage qui devint le Nimonic 80. Il a fallu
attendre quelques années et I’arrivée du microscope électronique a transmission pour comprendre
pourquoi ces éléments d’alliages durcissaient autant le matériau. Il a été dés lors possible de visualiser
la phase y’ de composition chimique Nis[Ti,Al], responsable de cette augmentation de dureté de
I’alliage.

A partir de 1941, Pintroduction d’un moteur dans lequel la température de combustion a
augmenté jusqu’a 780 °C pour en améliorer le rendement, conduit aux limites d’utilisation des aciers
inoxydables austénitiques. Ainsi, une premicre nuance de superalliage a été introduite dans un moteur
d’avion : le Rex-78.

Un saut important est réalis¢ en 1952 en améliorant 1’élaboration des superalliages avec
I’introduction des procédés de solidification sous vide, que ce soit par la technique Vacuum Induction
Melting (VIM) ou Vacuum Arc Remelting (VAR). Ces techniques facilitent grandement le controle de
la composition chimique des superalliages, I’addition d’¢léments comme 1’aluminium et le titane étant
critique car ils ont tendance a s’oxyder rapidement. Ces techniques sous vide ont été a 1’origine de
I’augmentation des proportions en ¢léments d’alliages et donc des propriétés mécaniques résultantes.
Elles ont, de plus, permis I’introduction en quantités controlées d’éléments bénéfiques comme le bore,
le manganese et le silicium, améliorant la ductilité a haute température.

En 1959, la société International Nickel COmpany aussi connue sous le sigle INCO®,
représentée par Eiselstein, ¢labore I’Inconel 718. 1l crée ainsi une nouvelle classe de superalliages base
nickel contenant une forte proportion de niobium et de tantale permettant la précipitation d’une
seconde phase durcissante : la phase y’’ de composition chimique Ni;[Nb,Ta].

11 faut également noter qu’en 1969, la société Pratt et Whitney est pionni¢re dans un nouveau
champ d’¢élaboration des superalliages base nickel : celui de la solidification dirigée. Enfin la derniére
avancée majeure dans 1’élaboration des superalliages est liée a I’introduction en 1979 du premier
superalliage monocristallin : le PWA-1480. En effet, les superalliages monocristallins peuvent
atteindre des températures de fonctionnement de ’ordre de 1200 °C et conserver d’excellentes
propriétés de résistance au fluage.

L’ensemble des évolutions successives des superalliages présentées précédemment est
schématisé sur la Figure 1.1.1 pour la période allant de 1940 a 1990. L’Inconel 718 a été ajouté en
rouge sur cette figure.
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Figure 1.1.1 Evolution des températures de sollicitation des superalliages base nickel en fonction de
I’année d’introduction [MOL90]

Les superalliages sont classés selon la température a laquelle il y a rupture lors d’une
sollicitation en fluage de 140 MPa pendant 100 h. On remarque que les superalliages coulés, ¢laborés
a partir des méthodes sous vide, ont des meilleures propriétés en fluage a haute température que ceux
corroyés. Apres s’étre intéressé a I’historique des superalliages base nickel, leurs différentes propriétés
mécaniques vont étre introduites dans la prochaine partie.

1.1.2 Définition et applications

La littérature ne donne pas de définition précise d’un superalliage base nickel. Sur le plan de
leur composition chimique, ils ont tous en commun d’avoir le nickel comme constituant majoritaire.
D’apres leur historique, on peut les définir comme les alliages industriels ayant les meilleures
propriétés mécaniques et d’oxydation a haute température. C’est donc a partir de ces deux
observations que les superalliages base nickel sont définis. La Figure 1.1.2 permet de confirmer les
excellentes propriétés de ces alliages en comparaison avec d’autres alliages métalliques, en particulier
lors de fonctionnements longs a haute température.
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Figure 1.1.2 : Propriétés croisées de la résistance au fluage et de la résistance a I’oxydation de divers
alliages métalliques [SIM87]
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D’autres alliages réfractaires, comme ceux base tungsténe, offrent de meilleures propriétés
mécaniques a chaud mais ceux-ci ont une résistance a I’oxydation plus limitée. En contrepartie, les
alliages base platine ont une résistance a I’oxydation équivalente aux superalliages base nickel mais
présentent un comportement mécanique en fluage limit¢é au-dela de 400 °C. Du fait de leurs
excellentes propriétés, les superalliages sont utilisés aujourd’hui dans un large panel
d’applications dans les secteurs :

- de I’aéronautique (pieces tournantes, aubes...)

- du nucléaire (turbines, ressorts de grilles...)

- de la pétrochimie (matériel d’extraction, valves de sécurité...)

- de la cryogénie (pompes turbo moléculaires a oxygene liquide...)
- de la construction navale

- de I'usinage (revétements d’outils de coupe...)

Dans ce manuscrit, le parti pris est de se concentrer uniquement sur la premicre application
citée des superalliages. Ceci pour deux raisons : la premiére historique, car c’est cette application qui a
permis le développement des superalliages, la seconde en fonction du marché principal de I’entreprise
financant ce travail de recherche. Afin d’illustrer ce choix, une vue éclatée du moteur CF6-80C2 de la
série CF6 réalis¢ par ’américain GE est présenté sur la Figure 1.1.3. Ce moteur €quipe les Airbus
A300, A310 et A330 et les Boeing 747 et 767.

Figure 1.1.3 : Représentation schématique du moteur CF6-80C2 [FLI12]

Un bilan réalisé a la fin des années 1980 par un ingénieur de la société GE sur cette série de
moteurs conclut qu’il y a, en pourcentage en masse, 47 % de superalliages, 25 % d’alliages de titane,
16 % d’acier, 8 % d’alliages d’aluminium et 4 % de composites [SCHO1]. Ces chiffres soulignent
I’utilisation majoritaire des superalliages dans la composition des moteurs actuels.

1.1.3 Composition chimique et grandes familles

Les superalliages sont les alliages métalliques ayant une composition chimique complexe
intégrant une dizaine d’éléments, voire plus. Il existe d’apres la littérature trois grandes familles de
superalliages : les bases nickel, les bases cobalt et les bases fer-nickel.

Dans ce manuscrit seule la famille des superalliages base nickel est étudi¢e. Le role principal
de chacun de ces ¢léments, ainsi que leur importance relative, sont présentés sous forme de tableau
périodique sur la Figure 1.1.4. Le nickel est 1’élément majoritaire, ce qui est cohérent avec la
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définition de ces alliages. On peut également y trouver, dans des proportions moindres, le chrome, le
cobalt, le fer, I’aluminium, le titane, le niobium, le tantale, le molybdéne et le tungsténe.
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Precipitate modification
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\ protection phases
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Grain-boundary Solid-solution
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Figure 1.1.4 : Proportion d’éléments du tableau périodique présents dans la composition des
superalliages base nickel [DAVI7]

Le role particulier des différents ¢léments d’additions des superalliages base nickel sera
discuté dans la présentation du matériau de 1’étude. Il en ressort toutefois que la famille des
superalliages base nickel se subdivise en sous-familles liées au mode de durcissement. Celui-ci peut se
faire de quatre maniéres :

- par precipitation de la phase y’ de composition chimique Ni;[Ti,Al]
- par précipitation de la phase y’” de composition chimique Ni;Nb

- par solution solide et par précipitation de carbures

- par dispersion d’oxydes (ODS)

Un superalliage base nickel peut appartenir a deux sous-familles de durcissement différentes.
C’est le cas, par exemple, de I’alliage MA 6000 durci par précipitation de la phase y’ et par une
dispersion de particules inertes d’oxyde d’yttrium (ODS). Cet alliage apparait d’ailleurs sur la
Figure 1.1.1 comme ayant d’excellentes propriétés mécaniques en fluage a haute température. Un
second exemple d’appartenance a deux sous-familles de durcissement est le cas de I’Inconel 718,
matériau de 1’étude, durci par les phases v’ et y’.

1.2 L’alliage Inconel 718

1.2.1 Mise au point

La premicre citation de 1’Inconel 718 dans la littérature date du 16 mai 1959 et provient d’un
rapport d’introduction de I’alliage par la société INCO [BARS&9]. Ce rapport présente comment les
propriétés mécaniques a haute température de cet alliage, fraichement élaboré, permettent de
concurrencer les nuances utilisées a I’époque comme le René 41, le Chromoloy ou I’alliage A286 pour
la réalisation des pieces pour moteurs de I’américain GE comme le J79 et le J93. Une figure issue de
ce rapport, retranscrite par Barker, permet d’appréhender ces excellentes propriétés mécaniques
(Figure 1.2.1).
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Figure 1.2.1 : Propriétés mécaniques comparées d’alliages utilisés sur des moteurs commercialisés en
1965 a I’Inconel 718 [BAR89]

Barker a d’ailleurs ajouté sur cette figure une courbe mécanique réalisée par Eiselstein,
I’élaborateur de I’Inconel 718. Il publia un article en 1965 intitulé : « Metallurgy of a columbium’-
hardened nickel-chromium-iron alloy » ou il caractérise les différentes propriétés chimiques,
thermiques et mécaniques de cet alliage, ce qui en fait le tout premier article de référence sur I’Inconel
718 [EIS65].

L’exploitation de la Figure 1.2.1 permet de constater que le comportement mécanique de
I’Inconel 718 le pressent pour remplacer les différentes nuances de 1’époque : il présente une
résistance en traction de 140 Ksi (970 MPa) et supérieure de 20 Ksi (= 150 MPa) par rapport a son
principal concurrent, le René 41 sur une plage de température allant de 400 F a 1200 F (200 °C a
650 °C).

Le facteur prépondérant qui a permis le déploiement rapide de I’Inconel 718 est li¢ a ses
bonnes propriétés a 650 °C, et au fait d’étre dénué ou presque de cobalt dans sa composition chimique
(<1 %). En effet, entre 1972 et 1978, une crise mondiale autour de cet ¢lément a multiplié son prix par
dix [SHE98].

Dans les années 2000, cet alliage constitue a lui seul 34 % en poids total des constituants des
moteurs d’avions comme par exemple le CF6 et le CFM56 de GE [SCHO1].

1.2.2 Composition chimique

Dans un premier temps, le réle des principaux ¢éléments présents dans la composition d’un
superalliage base nickel est précisé, détaillant la Figure 1.1.4. Le manuscrit se focalisera ensuite sur la
composition chimique de 1’Inconel 718 comparée a celles des superalliages utilisés dans les moteurs
d’avions a I’époque de son élaboration.

Les divers éléments présents de maniere significative dans la composition chimique d’un
superalliage base nickel sont :

- le nickel. Des trois grandes familles de superalliages, la famille des superalliages base nickel
est la seule a avoir une matrice de structure cubique a faces centrées a toute température, jusqu’a
température ambiante. De plus, le nickel confeére au superalliage d’excellentes propriétés mécaniques a
température ambiante et a chaud.

- le chrome apporte des propriétés de résistance contre 1’oxydation a froid et a chaud. Sa
proportion influe également sur la taille, la forme et la distribution des précipités de phase y’, comme

"le columbium correspond au terme utilisé par les américains pour désigner le niobium
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Chapitre 1 : Présentation des superalliages base nickel et de I’Inconel 718

il le sera observé dans ce chapitre. Il assure également un durcissement de la matrice de nickel par
effet de solution solide de substitution. Toutefois, sa teneur doit étre limitée a 20 % au maximum de
facon a éviter la précipitation de phases de Laves (A,B), en particulier, néfastes a la ductilité de
I’alliage apres des temps de maintien longs en température.

- le fer donne de bonnes propriétés de soudabilité au superalliage. Coltant moins cher que le
nickel, il entre souvent en substitution partielle du nickel. Il contribue également a I’augmentation de
la dureté de la matrice de nickel par effet de solution solide de substitution.

- le molybdene et le tungsténe. Ces éléments réfractaires conférent au superalliage de trés
bonnes propriétés mécaniques a haute température et participent également au durcissement de la
matrice de nickel par solution solide.

- le niobium et le tantale permettent la précipitation de phases telles que y’” (Niz[Nb,Ta]),
responsable du durcissement du superalliage, & (Ni3Nb), responsable de ’ancrage des joints de grains
et de carbures primaires, issus de 1’étape de solidification, de type MC. Le tantale n’est plus beaucoup
utilisé dans les compositions actuelles du fait de son différentiel de cofit avec le niobium.

- le titane facilite la précipitation de la phase y’, bénéfique pour la résistance a chaud des
superalliages. Il a été néanmoins montré que cette phase de composition chimique Nis[Ti,Al] tend vers
une phase d’équilibre n néfaste pour les propriétés mécaniques aux longs temps de traitements
thermiques. Il peut aussi servir a la précipitation de carbures primaires de type MC, abaissant ainsi les
réserves en titane pour la précipitation de la phase y’. Enfin cet ¢lément, présent en de trop grandes
proportions, est néfaste aux propriétés de soudabilité du superalliage.

- Paluminium améliore les propriétés de résistance a 1’oxydation du superalliage en formant
avec I’oxygene une couche passive. Il favorise également la précipitation de la phase y’. Enfin, comme
le titane, il peut réduire la soudabilité du superalliage s’il est ajouté en de trop grandes quantités.

- le cobalt durcit la matrice de nickel par effet de solution solide.

A partir de ces différentes informations, il est possible de préciser la composition chimique de
I’Inconel 718. Sa composition au moment de son élaboration dans les années 1960 peut étre comparée
aux deux autres nuances présentes dans les moteurs d’avions en service a cette époque permettant de

mettre en lumiére les apports de ce nouvel alliage a base nickel (Tableau 1.2.1).

Tableau 1.2.1 : Composition chimique en poids de différentes nuances de superalliages base nickel

Eléments Inconel 718 René 41 A286
Ni 52,5 bal 26,0
Fe bal 5,0 bal
Cr 19,0 19,0 15,0
Mo 3,0 9,8 1,3

Nb + Ta 5,3 0 0
Ti 1,0 1,5 2,1
Al 0,5 3,2 0,3
Co 0 11,3 0

Ainsi, I’alliage A286 est un superalliage de la famille fer-nickel, utilisé pour réaliser les pieces
de turbine du moteur J79. La teneur en fer de la matrice conduit a des propriétés mécaniques plus
faibles que celles des superalliages a base nickel et de 1’Inconel 718 en particulier, car le durcissement
est majoritairement obtenu par solution solide ou précipitation de carbures plutot que par précipitation
d’une seconde phase durcissante. Cette différence de propriétés mécaniques entre 1’alliage A286 et les
superalliages base nickel est visualisée sur la Figure 1.2.1.
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Chapitre 1 : Présentation des superalliages base nickel et de I’Inconel 718

Le René 41 est un superalliage base nickel présent dans les turbines et dans le compresseur du
moteur J93. Il présente néanmoins trois différences majeures de composition avec I’Inconel 718 :

- le René 41 contient 11,0 % de cobalt qui ont été remplacés par du fer dans 1’Inconel 718 afin

d’en diminuer le prix de revient

- I’Inconel 718 a une teneur en (Ti + Al) de 1,5 %, plus faible que celle du René 41 (4,7 %),
améliorant ainsi la soudabilité de I’alliage comme le montre la Figure 1.2.2
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Figure 1.2.2 : Evolution des propriétés de soudabilité des superalliages base nickel en fonction de la
teneur en aluminium et en titane [BROS2]

- le durcissement de I’Inconel 718 n’est pas assuré uniquement par les éléments Ti et Al,
comme dans le cas du René 41, mais majoritairement par 1’introduction du couple Nb et Ta (5,3 %).
L’introduction de ces éléments permet I’apparition d’une nouvelle sous-famille de superalliages base
nickel durcis par la précipitation conjointe des phases y’ et y’’. Néanmoins, dans le cas de I’Inconel
718, les teneurs en Nb et en Ta sont limitées car, selon I’étude réalisée par Eiselstein a partir d’un
diagramme binaire matrice y - phases A,B, la présence d’une quantit¢ de (Nb + Ta) supérieure a 6 %
favorise la précipitation de phases de Laves, néfastes aux propriétés mécaniques (résistance en
traction...) du matériau des 1’étape de solidification de I’alliage [EIS65].

La composition chimique actuelle de I’Inconel 718 est donnée dans le Tableau 1.2.2 [ALEO4].
Celle-ci est soumise a des normes strictes. On remarque que la composition de ’alliage a sa création
(Tableau 1.2.1) se situe entre les bornes de composition chimique définies par la norme actuelle,
montrant que la composition de I’alliage a peu évolu¢ en cinquante ans.

La plage de composition chimique est importante pour cet alliage. Néanmoins, la littérature a
montré que seuls deux facteurs influent sur les propriétés de 1’Inconel 718. Le principal est la fraction
de niobium introduite qui dépend de I’application visée. Ainsi des nuances d’Inconel 718 peuvent étre
définies comme une nuance « haut niobium », avec une fraction de niobium de I’ordre de 5.4 %,
destinée a des applications aéronautiques, ou une nuance « bas niobium », avec une fraction de
niobium de I’ordre de 4,9 % en masse, pour des applications industrielles moins sévéres que celles en
aéronautique.

Le second facteur est associé au rapport (Al + Ti) / Nb (en pourcentage atomique). Ce dernier
modifie considérablement I’ordre de précipitation des phases durcissantes : s’il est inférieur a 0,9 - 1,
la phase y” précipite avant la phase y’ et inversement s’il est supérieur a 0,9 - 1 [COZ73].
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Chapitre 1 : Présentation des superalliages base nickel et de I’Inconel 718

Tableau 1.2.2 : Compositions chimiques minimale et maximale en poids normalisées de I’Inconel 718

Eléments Min Max
Ni 50 55
Fe bal bal
Cr 17 21
Mo 2,8 3,3

Nb + Ta 4.8 5,5
Ti 0,7 1,2
Al 0,4 0,8
Co 0 1

La suite du manuscrit se consacrera au role des différentes phases dans I’Inconel 718.
1.2.3 Phases en présence

Au sein de la matrice austénitique de nickel, communément appelée vy, différentes phases
peuvent précipiter dans 1’Inconel 718. Elles sont regroupées et décrites en fonction de leurs conditions
d’apparition : au cours de la solidification de 1’alliage, durant des temps de traitement faibles au cours
de la mise en forme, ou durant des temps de traitement longs dans la piéce en service :

- au cours de la solidification de [l’alliage, ce sont des carbures primaires de type MC, M
correspondant au niobium ou au titane, qui précipitent. Leur température de solvus est du méme ordre
de grandeur que celle de la matrice de nickel. Ils sont donc présents au cours de toutes les étapes de
réalisation de la piéce et n’ont qu’un role mineur sur les propriétés finales (mécaniques et autres) de
I’alliage. Ils jouent néanmoins un réle néfaste sur I’initiation de fissures intergranulaires en fatigue a
650 °C [SUN93].

- au cours des traitements thermiques courts, trois phases peuvent précipiter : y’ de structure
cristalline cubique simple et de composition chimique Ni;(Ti,Al), y’* de structure cristalline
quadratique centrée et de composition chimique Ni3(Nb,Ta), et & de structure orthorhombique et de
méme composition chimique que la phase y’’. L’étude de ces trois phases sera présentée briévement
dans la suite et fera I’objet du Chapitre 2, en particulier pour la phase 9.

Les phases y’ et y’’ apparaissent sous forme de précipités nanométriques [SUN93] dans
I’Inconel 718. C’est d’ailleurs leur dimension et le fait qu’il y ait une cohérence de réseau cristallin
entre ces précipités et la matrice qui conduisent au durcissement important observé. En comparaison,
la phase 9, incohérente avec la matrice, ne contribue pas directement au durcissement [SLA97].

- au cours des traitements longs a la température de service dans un moteur (plusieurs milliers
d’heures a 650 °C), des phases néfastes pour les propriétés mécaniques peuvent précipiter comme les
phases de Laves ou la phase ¢ (ou a-Cr) de structure cristalline hexagonale compacte. Celles-ci sont
riches en ¢éléments d’addition et, aprés de longs temps d’exposition de la piéce en température,
précipitent au détriment des phases primaires [SRI04] et [BI10].

1.3 Elaboration et mise en forme

Deux voies existent pour 1’¢élaboration de 1’Inconel 718 : la voie lingot-forgeage et la voie par
métallurgie des poudres. La premiére est la voie historique d’¢laboration de 1’Inconel 718 et la plus
répandue. La seconde, apparue dans les années 1970, était dédiée a I’élaboration de pieces de petites
dimensions aux propriétés mécaniques plus faibles que celles obtenues par la voie principale. Bien
qu’aujourd’hui les pieces réalisées par métallurgie des poudres aient des propriétés équivalentes aux
pieces ¢élaborées par solidification et forgeage, cette méthode reste souvent préférée pour des raisons
historiques d’investissement des outils de production. Seule la voie lingot-forgeage sera décrite.
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Chapitre 1 : Présentation des superalliages base nickel et de I’Inconel 718

Cette méthode peut se décrire en deux étapes : I’¢laboration et le forgeage. Chacune d’elles va
étre détaillée dans la suite.

1.3.1 Elaboration

L’élaboration de 1’Inconel 718 se fait de maniére classique en utilisant les procédés Vacuum
Induction Melting (VIM) ou Vacuum Arc Remelting (VAR). Pour I’élaboration de pieces subissant des
sollicitations mécaniques importantes, le procédé de refusion Electrode Slag Remelting (ESR) peut
étre utilisé, néanmoins le colit de fabrication de la piéce est augmenté. Deux schémas sont alors
possibles : I’élaboration avec les procédés VIM + VAR ou celle avec les précédés VIM + ESR +
VAR. Un schéma de principe de I’¢laboration de I’Inconel 718 est présenté dans la Figure 1.3.1
[SOLO6].

Le processus d’¢laboration commence par la sélection des matic¢res premicres et des ferrailles
pour la premicre étape de fusion sous vide. Le fonctionnement du procédé VIM est décrit de manicre
succincte sur la Figure 1.3.2(a). Au terme de cette étape, le produit obtenu est solidifi¢ sous forme

d’électrodes.
s AW
Fusion par L

Refusion a Parc Refusion sous
Traitement
1 -z

Figure 1.3.1 : Cycle d’¢laboration d’une billette d’Inconel 718 [SOLO06]

Celles-ci sont ensuite soumises au procédé VAR afin de subir une refusion pour homogénéiser
les structures de solidification et réduire la présence des défauts de solidification résultant du procédé
VIM. Le procédé VAR estdécrit sur la Figure 1.3.2(c) et le procédé ESR est décrit sur la
Figure 1.3.2(b). Aucune é¢lectrode ne peut subir uniquement le procédé¢ ESR car il induit une
ségrégation importante au centre du lingot. C’est pour cela que les ¢électrodes ayant subi le procédé
ESR doivent étre homogénéisées par le procédé VAR. En fin de traitement de refusion, 1’électrode est
transformée en lingot.

Un contréle méticuleux des lingots est réalisé car il peut y avoir sur certaines coulées des
macro-défauts de solidification propres au procédé VAR comme les freckles (zones enrichies en
¢léments d’addition permettant la précipitation de phases néfastes aux propriétés mécaniques) ou les
white spots (zones appauvries en ¢léments d’addition empéchant la précipitation de phases
durcissantes et donc ¢également néfastes aux propriétés mécaniques). Ces défauts entrainent
généralement un rebut du lingot car ils ne disparaissent pas lors du forgeage [SOL06].
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Figure 1.3.2 : Représentation schématique des procédés d’¢élaboration sous vide,
(a) VIM, (b) ESR et (c) VAR [ALEO0O4]

La structure du lingot solidifié laisse apparaitre des dendrites associées a des
microségrégations locales. C’est au cours de la solidification que précipitent les carbures primaires de
type MC. Deux derniers traitements (un traitement thermique d’homogénéisation et un traitement
thermomécanique généralement réalisé¢ sous forme de forgeage libre) sont ensuite réalisés afin de
casser cette structure dendritique de solidification et d’obtenir une billette. Cette étape de mise en
forme induit un état déformé et hétérogene de la microstructure au sein de la billette.

1.3.2 Mise en forme

Ce processus est constitué de plusieurs étapes et dépend de la géométrie et de la sollicitation
en service de la piece finale. Dans un premier temps la billette est découpée dans le sens radial sous
forme de lopins. Un forgeage libre est ensuite réalisé afin de conférer au matériau une partie de ses
propriétés mécaniques et de sa microstructure quasi-finale. D’éventuelles étapes de matricage a plus
basse température peuvent compléter le processus dans le but de donner une dimension spécifique au
lopin. Des traitements thermiques de précipitation de phases durcissantes sont ensuite appliqués au
demi-produit et une étape d’usinage est réalisée au final pour obtenir la picce.

- le forgeage libre, ou mise en forme primaire, peut étre réalisé en une ou plusieurs passes sur
des presses hydrauliques, a vis ou avec des marteaux pilons qui différent par la vitesse de déplacement
du coulisseau. Quelle que soit 1’application future de la piece, le lopin subit presque toujours une
premiére mise en forme par forgeage libre. Elle est équivalente a une compression uniaxiale dans [’axe
du lopin. L’objectif est double, il permet de dimensionner le lopin, c'est-a-dire de le rapprocher de la
cote finale, et surtout il contribue fortement aux propriétés mécaniques finales de la piéce.

Le forgeage libre de 1’Inconel 718 est introduit via ses domaines de forgeabilité (Figure 1.3.3).

850°C  =925°C  =1000°C 1150°C
v’ solvus  y’’ solvus & solvus  liquidus

forgeage forgeage T (°C)
subsolvus supersolvus

Figure 1.3.3 : Domaines de forgeabilité de I’Inconel 718 en fonction de la température
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11 existe deux grands domaines de forgeabilité de 1’Inconel 718 : le forgeage super-6-solvus et
le forgeage sub-o-solvus. La limite supérieure au domaine super-6-solvus correspond a la température
de liquidus de la matrice y. Cette derniére a été évaluée par Lewandowski et Overfelt [LEW99] a
1150 °C. Les picces forgées dans ce domaine présentent des tailles de grains importantes, de I’ordre de
6 a 2 ASTM (50 a 200 pum). La taille de grains finale dépend de la sollicitation de la piéce en
fonctionnement : pour des pi¢ces non critiques, cette taille de grains grossiére ne pose pas de probléme
particulier et la température de forgeage élevée réduit les efforts sur les presses.

La limite inférieure du second domaine correspond a la température de solvus de la phase y”’,
de I’ordre de 925 °C. En effet, il est presque impossible de forger sous cette derniére température pour
deux raisons : d’une part, la température étant basse, la résistance mécanique de 1’Inconel 718 sera
plus élevée et, d’autre part, il y aura un surcroit de résistance mécanique induit par la précipitation de
la phase durcissante y’’. Les piéces forgées dans le domaine sub-5-solvus présentent une taille de
grains finale plus faible qu’aprées forgeage super-6-solvus, pouvant aller de 14 a 6 ASTM (3 a 50 um).
Il y a néanmoins une dispersion de tailles de grains plus importante dans ce domaine, d’ou la nécessité
de parfaitement maitriser les paramétres de forgeage et les évolutions structurales du matériau, comme
la précipitation de la phase & (Chapitre 2), et les paramétres thermomécaniques comme la température
de I’essai et la vitesse de déformation (Chapitre 3).

- la mise en forme secondaire : le matrigage ou le laminage circulaire. Ces procédés permettent
d’obtenir la géométrie et les propriétés mécaniques finales de la piéce. L’utilisation d’un type de
procédé de mise en forme secondaire dépend de la géométrie de la piece finale. Si celle-ci correspond
a un disque, le procédé utilisé sera le laminage circulaire. Si ¢’est une ailette, ce sera le matrigage.

Pour certaines applications la mise en forme de finition n’est pas nécessaire ; c’est le cas des
disques aubagés monoblocs. La mise en forme de ces pieces implique d’obtenir I’intégralité des
propriétés mécaniques a I’issue de 1’étape de forgeage libre.

- le traitement de précipitation de phases durcissantes. 1l en existe trois différents : le
traitement Direct Aged (DA), le Standard (STD) ou I’Homogenised Standard (HS).

Le traitement DA correspond a un traitement a 720 °C pendant 8 h, suivi d’un refroidissement en four
a 55 °C / h, puis d’un maintien de 8 h a 620 °C (puis trempe a [’eau). Celui-ci a été mis au point la
premiére fois par Eiselstein [EIS65]. 1l est maintenant utilisé de manicre systématique sur les picces
forgées afin d’optimiser la précipitation des phases y’ et y".

Le traitement STD consiste en un maintien a 955 °C pendant 1 h qui sert a relaxer les contraintes
résiduelles dues au forgeage libre, celui-ci est appliqué a I’Inconel 718 avant le traitement DA.

Le traitement HS consiste en une homogénéisation a 1100 °C pendant 1 h permettant la mise en
solution de I’ensemble des phases précipitées et d’une croissance de grains. Ce traitement est surtout
utilisé pour des applications de 1’Inconel 718 a température ambiante ou cryogénique. Le traitement
HS est également complété par le traitement DA.

1.3.3 Propriétés finales des piéces en Inconel 718

La partie précédente a permis de mettre en évidence que deux étapes principales influent sur
les propriétés finales de I’Inconel 718 : le forgeage primaire (et secondaire quand il est présent) et le
traitement thermique final. Néanmoins, le traitement thermique final étant soumis a des normes
strictes et imposées par le client, le forgeage est la seule étape ou le forgeron a une marge de
manceuvre pour une composition chimique donnée.

Dans cette partie, les propriétés finales obtenues sur 1’Inconel 718 vont étre comparées en
fonction du traitement thermique appliqué et en fonction du procédé de mise en forme appliqué
(représenté par une variation de taille de grains). Ces différents résultats vont étre présentés en
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fonction des propriétés mécaniques déterminées par essai de traction, de fluage et de fatigue a
température ambiante et a température de sollicitation dans un moteur, ¢’est-a-dire a 650 °C.

Les propriétés mécaniques obtenues en traction et en fluage a chaud suite aux trois types de
traitements présentés précédemment sont données sur la Figure 1.3.4.

Parameter = °R (25 + log time)

Temperature, °F
42 44 46 48

38 40
200 400 600 800 1000 1200 1300

[ s
o 1600 @ I [ R l H 180
= = ® 1200 -
A N\ o S.—+DA 718
£ ™Y 5 2 1100 HS 718 160 <
2 1400 DATIB = 4 1000 g
@ \_‘_/_ — 200 = ® — 140 &
#® 1300 S~ s 7181 . £ %00 N[ s 3
o '\:\\ . \_ 180 % g 803 /.”8‘“—* 120 o
@ 1200 e ® 70 N - s
€ N~ ‘\ S 3 NN 110 2
2 1100 ] N 160 o § 600 [-1000 h rupture points N T £
S STD 718/ \\ % 2 500 : ! { sl 80 &
£ 1000 E 400 | 535°C 595°C 650°C
£ 900 JMe s 300 R T I AN
= 0 100 200 300 400 500 600 700 21 2 23 24 5 26 27

Temperature, °C Parameter = K (25 + log time)

(a) (b)

Figure 1.3.4 : Evolution de la contrainte a rupture et de la contrainte maximale en fonction du
traitement thermique post mise en forme (DA, HS ou STD), (a) en traction et (b) en fluage [DAV97]

Le traitement DA permet d’obtenir les meilleures propriétés mécaniques car la microstructure
présente un écrouissage résiduel qui n’existe pas a I’issue des deux autres traitements (HS et STD).
Toutefois, le type de traitement post mise en forme est imposé par le cahier des charges. Cette
restriction ne permet au forgeron que de modifier les propriétés de 1’alliage en modifiant la
microstructure obtenue, c'est-a-dire la taille de grains. Celle-ci est également imposée dans le cahier
des charges et est comprise dans les bornes de la Figure 1.3.5.
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Figure 1.3.5 : Influence de la taille de grains sur les propriétés en fatigue de I’Inconel 718 [SPAO1]

En milieu industriel, la taille de grains est fréquemment exprimée en indice ASTM *. Le
critére industriel est compris entre 8 et 12 ASTM pour avoir la meilleure tenue en fatigue. Il peut étre

? cette norme sera définie au chapitre suivant
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Chapitre 1 : Présentation des superalliages base nickel et de I’Inconel 718

de 6 ASTM ou moins pour des pieces soumises au fluage. Ces critéres de tailles de grains dépendent
donc de Ia sollicitation de la piéce en service et peuvent étre généralisés a I’ensemble des propriétés
mécaniques qui sont regroupées sur la Figure 1.3.6 pour un superalliage base nickel.
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Figure 1.3.6 : Evolution des propriétés mécaniques d’un superalliage base nickel en fonction de la
taille de grains [WIL03]

L’étude expérimentale se limitera donc a controler et prévoir la taille de grains en fonction des
différents traitements thermomécaniques.
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Chapitre 1 : Présentation des superalliages base nickel et de I’Inconel 718

Résumé du chapitre

Ce chapitre donne un bref apercu de I’origine des superalliages base nickel permettant de
comprendre comment le besoin incessant d’augmenter les températures de fonctionnement des
piéces a conduit aux évolutions de nuances successives, puis a I’élaboration de I’Inconel 718 en
1959. Celui-ci est devenu dans les années 1970 le superalliage principal dans les moteurs d’avion
représentant, a lui seul, plus de 30 % du poids total du moteur. Ceci est dii a son coiit relativement
faible et a ses excellentes propriétés mécaniques lors de fonctionnements jusqu’a 700 °C.

Cet alliage est durci majoritairement par la précipitation de phases cohérentes avec la
matrice de nickel : les phases y’ et y’’. Il est également durci minoritairement par la présence
d’atomes en solution solide. Une troisiéme phase influence les propriétés mécaniques de I’Inconel
718, c’est la phase 0, qui est la phase d’équilibre de la phase y’’. Celle-ci est incohérente avec la
matrice et contribue au durcissement de ’alliage de maniére indirecte par le contréle de la taille de
grains au cours des étapes de mise en forme.

Ce chapitre a également mis en évidence que I’étape cruciale sur laquelle il est possible
de jouer pour donner les propriétés mécaniques finales d’une piéce est la forge. La plage de
forgeabilité en température de I’Inconel 718 s’étend de 925 °C a 1150 °C composée de deux
domaines : la mise en forme super-o-solvus et la mise en forme sub-o-solvus. Le premier domaine
améne a des tailles de grains grossiéres pour des piéces majoritairement sollicitées de facon non
critique. Le second domaine nécessite une profonde compréhension de l’interaction entre la phase
0 et la matrice au cours de la déformation. Cette interaction est un phénoméne peu étudié dans la
littérature et nécessite donc un approfondissement.

Le Chapitre 2 va donc s’intéresser a comprendre les mécanismes liés a la précipitation de
la phase J et a sa quantification au cours de différents traitements thermiques. La taille de grains
étant le seul paramétre de microstructure variant au cours de la mise en forme, les propriétés
mécaniques finales d’une piéce sont ramenées dans cette étude a la détermination d’une taille de
grains. Le Chapitre 3 s’intéressera quant a lui aux différents paramétres thermomécaniques
influencant la taille de grains y compris la compétition entre déformation a haute température et
Dphase o.
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Chapitre 2 : Comportement de 1’Inconel 718 au cours de traitements thermiques

Ce chapitre s’intéresse a I’évolution des précipités de 1’Inconel 718 au cours de traitements
thermiques. Aprés avoir rappelé la spécificité des phases présentes dans 1’alliage et ayant une
influence sur son comportement mécanique ou sa microstructure, un intérét particulier sera porté a la
phase 6. Cette phase est de premiere importance car elle a la dimension caractéristique pour interagir
avec les joints de grains et ainsi influencer les propriétés mécaniques finales de ’alliage. L’étude de la
phase 9 sera approfondie a travers la présentation des différents mécanismes en compétition au cours
de sa germination et de sa croissance. La méthodologie utilisée et le protocole expérimental suivi afin
de caractériser le matériau ainsi que la quantification de la phase o seront ensuite présentés. L’étude
sera consacrée a I’influence des chemins thermiques sur les cinétiques de précipitation de la phase &
puis a un cas industriel simulant la chauffe d’un lopin précédant le cycle de mise en forme.

2.1 Théorie de la précipitation appliquée a I’Inconel 718

Le role des différentes phases de 1’Inconel 718 a été présenté dans le Chapitre 1. Seules les
influences des phases y’, v’ et 0 sont discutées dans ce chapitre. Les deux phases nanométriques y’ et
v’’ ont un effet durcissant sur 1’alliage et le traitement thermique aprés mise en forme (Direct Aged)
permet leur précipitation. En comparaison, le role de la phase & est plus complexe : elle a un effet
adoucissant car elle diminue la fraction disponible de niobium en solution pour la précipitation de la
phase vy’ [AZAO04] et elle peut accroitre le durcissement par controle de la taille de grains au cours de
la mise en forme [BEA0O4].

Dans ce chapitre, on s’intéresse a I’évolution de la phase o lors d’un traitement thermique. Le
Chapitre 3 traite de I’influence et de I’évolution de la phase 8 lors du forgeage a chaud (traitement
thermomécanique).

2.1.1 Phases en présence et températures de précipitation

Au cours de traitements thermiques réalisés entre 600 °C et 1000 °C, la microstructure de
I’Inconel 718 évolue. La borne supérieure précédente appartient aux domaines de températures de
mise en forme par forgeage a chaud de [’alliage. C’est pourquoi il faut, avant de s’intéresser a
I’évolution de microstructure au cours de traitements thermomécaniques, connaitre les modifications
de la microstructure de I’alliage au cours de traitements thermiques. Cette partie montre et discute des
domaines (Temps-Température) de précipitation des phases de 1’Inconel 718 au cours de ce type de
traitements (Figure 2.1.1).
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Figure 2.1.1 : Diagramme Transformation-Temps-Température (TTT) de I’Inconel 718 [BROS82]

Ce diagramme TTT présente uniquement les domaines d’existence des phases de I’Inconel
718 mais ne donne aucune information sur leurs cinétiques de précipitation. Il permet de déterminer
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Chapitre 2 : Comportement de 1’Inconel 718 au cours de traitements thermiques

les températures de solvus des différentes phases présentes dans I’Inconel 718. La température de
solvus (ou solvus) est définie comme la température maximale a laquelle une phase peut étre présente,
indépendamment du temps de traitement. Ainsi, le solvus de la phase y’ est de 850 °C, celui de la
phase y*” est de 925 °C et celui de la phase § est d’environ 1000 °C. Il met également en évidence la
précipitation de la phase a-Cr pour des temps de traitements longs (= 10000 h) a des températures
comprises entre 650 °C et 850 °C.

Classiquement, les courbes TTT prennent la forme d’un "C”, mais celle correspondant a la
phase y’* présente une allure particuliere. En effet, plus le temps de traitement augmente, plus le
solvus de la phase y’’ diminue. Ce résultat est probablement liée au domaine d’apparition de la phase &
montrant qu’il existe une compétition entre la précipitation de la phase y’’ (phase métastable) et de la
phase o (phase d’équilibre) mais ce point n’a jamais été développé dans la littérature.

Le diagramme TTT de la Figure 2.1.1 distingue deux cinétiques de précipitation de phase
o différenciées par les termes : "3" et "grain boundary §". Cette affirmation suppose qu’il existe deux
types de phases & ou deux zones différenciables dans la microstructure de précipitation. Une
explication a cette affirmation sera également apportée au cours de ce chapitre.

La littérature présente plusieurs diagrammes TTT présentant les cinétiques de précipitation
spécifiques de la phase & . Trois de ces diagrammes ont été superposés sur la Figure 2.1.2.
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Figure 2.1.2 : Comparaison des diagrammes TTT de la phase d issus de la littérature
Ces diagrammes correspondent a trois études particuliéres de la phase 0 :
- Beaubois et al. proposent une courbe décrite sous la forme d’une relation entre le temps de

début de précipitation, t, et la température, T, et identifiée a partir d’observations par microscopie
¢lectronique a balayage [BEAO4]:

2
0.054T ) @.1.1)

71 = 0,7AT % exp ( T

ou AT est la différence de température entre le solvus de la phase d et la température considérée

- Thomas et al. reprennent un diagramme équivalent a celui présenté en Figure 2.1.1 [THOO06]

3 seuls les diagrammes TTT correspondant aux domaines proches de la mise en forme industrielle ont été
retenus. On peut néanmoins citer 1’étude de Collier ef al. réalisée sur la précipitation de la phase ¢ a des
températures inférieures ou égales a 8§70 °C [COL8S]
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- Niang et al. s’appuient sur des résultats obtenus avec la technique d’Analyse Thermique
Différentielle (ATD) [NIA10]

Bien que les techniques utilisées afin d’obtenir les diagrammes TTT de la Figure 2.1.2 soient
différentes, la comparaison de ces diagrammes montre qu’il existe des différences de cinétique de
précipitation et de température de solvus de la phase 6 entre les différentes nuances d’Inconel 718
¢tudiées dans la littérature. Ce constat est a I’origine de la campagne expérimentale lancée pour établir
un diagramme TTT de précipitation de la phase ¢ propre a cette étude. Les résultats permettront de
comprendre les différences observées dans la littérature et également de compléter la base de données
existante.

Afin de mieux comprendre les cinétiques de précipitation de la phase 6, une étude de ses
mécanismes de précipitation est réalisée dans la prochaine partie. Celle-ci se décompose en deux
champs d’investigation : les mécanismes propres a la germination et ceux caractéristiques de la
croissance de la phase 6.

2.1.2 Mécanismes de précipitation de la phase 6
2.1.2.1 Mécanismes de germination

D’aprés la littérature, il existe deux mécanismes distincts de germination de la phase &
[AZAO4]. Le premier est intergranulaire (Figure 2.1.3(a)) et serait équivalent a ce qui a été observé
dans 1’alliage de plomb-¢tain par Tu et Turnbull [TU67]. D’aprés les auteurs, la rotation du germe est
due a la compétition entre les énergies interfaciales entre interfaces semi-cohérentes et incohérentes.

Le second mécanisme de germination est intragranulaire (Figure 2.1.3(b)) et nécessite la
présence initiale de la phase métastable y" dont les défauts d’empilement vont servir de sites de
germination a la phase 6. Ce mécanisme a été proposé par Kirman et al. [KIR70].
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Figure 2.1.3 : Mécanismes de germination de la phase 9, (a) intergranulaire et (b) intragranulaire

Une différence notable entre ces deux mécanismes est leur domaine d’apparition. Le
mécanisme de germination intergranulaire peut &tre présent sur toute la plage de température de
précipitation de la phase & : [600 °C - 1000 °C] (Figures 2.1.1 et 2.1.2). Le second mécanisme de
germination de la phase o nécessite la présence préalable de la phase y", dont le solvus est d’environ
925 °C (Figure 2.1.1). Le raisonnement précédent suppose qu’il ne peut y avoir germination de la
phase 6 a une température supérieure a 925 °C que par le mécanisme intergranulaire.

A des températures plus faibles, Azadian et al. avancent que la germination de la phase 6 est
toujours précédée par la précipitation de la phase v’ [AZA04], ce qui est en accord avec le diagramme
TTT de la Figure 2.1.1 et permet de comprendre la présence des deux cinétiques proposées en fonction
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du type de précipitation, intra- ou intergranulaire. Ces hypothéses portant sur les mécanismes de
germination vont étre approfondies au cours de 1’étude expérimentale.

2.1.2.2 Mécanismes potentiels de croissance

La littérature fournit peu d’informations sur les mécanismes de croissance de la phase 6. En
effet, la croissance de la phase 6 semble dépendre de sa morphologie : elle peut étre présente sous
forme globulaire ou sous forme d’aiguilles (appelée aciculaire dans la littérature) semblables aux
structures de Widmanstitten. La compilation des diverses microstructures présentées dans la littérature
montre que la morphologie de la phase 6 dépend du couple température et temps de traitement. Deux
exemples sont présentés sur la Figure 2.1.4 avec les températures et les temps de traitement associés.

(a) (b)

Figure 2.1.4 : Micrographies obtenues au MEB, (a) état brut de réception présentant la phase o
globulaire [KUOO09] et (b) état traité a 900 °C pendant 32 h présentant la phase o aciculaire [ZHA10]

La morphologie présentée dans la Figure 2.1.4(b) met clairement en évidence une étape de
croissance de la phase d. La répartition spatiale de celle-ci n’est pas homogene et pose la question de
la non unicité du mécanisme responsable de la croissance de la phase 9.

Deux mécanismes sont proposés afin de décrire le phénomeéne de croissance de la phase 9 :

- la croissance continue (appelée également croissance en volume) qui se traduit par une
croissance homogene du précipité présent au joint de grains vers I’intérieur du grain.

- la croissance discontinue (appelée plus généralement précipitation discontinue) qui se traduit
par une croissance hétérogéne du précipité avec migration du joint de grains. La définition de la
croissance discontinue a été proposée en 1979 par Gust [GUS79]. C’est une réaction en solution solide
ou celle-ci, initialement sursaturée (o) se décompose en deux phases (o + B) sous forme d’une
structure lamellaire. Ce mécanisme semblerait relativement bien expliquer les structures observées
dans la Figure 2.1.4(b).

La croissance discontinue est d’autant plus importante que la désorientation de part et d’autre
des interfaces est importante [HEN75]. Cette hypothése peut étre étayée par le fait que plus I’énergie
d’interface est importante, plus I’angle entre les deux cristaux adjacents est important, ce qui conduit a
une taille critique de germe plus petite. Evidemment, plus la taille critique du germe est petite, plus la
germination est favorisée.

Le mécanisme de précipitation discontinue est connu dans les aciers sous le nom de
"plissement du joint". Il a notamment été étudié depuis les années 1960 par Singhal et Martin [SIN67],
puis par Henry et al. [HEN75]. La Figure 2.1.5 est extraite de cette étude.
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Figure 2.1.5 : Mécanisme du plissement du joint, (a) Description schématique en germination puis
croissance [HEN75] et (b) Lame mince d’acier 18 Cr - 14 Ni - 0,07 C, d’apres Henry et al.

Sur la micrographie de la Figure 2.1.5(b), on observe, au niveau des fléches, le développement
d’un précipité induisant un déplacement du joint de grains. Ce mouvement du joint se fait dans des
directions privilégi¢es, puisque, d’aprés Henry et al., il existe une relation d’orientations entre la
matrice et la phase précipitant. C’est également le cas dans 1’Inconel 718 puisque ces relations ont été
identifiées par Slama et al. [SLA97] et sont du type :

(2105 // (220),
[001]5// [111],

La croissance de la phase d selon les plans (111), est d’ailleurs illustrée par la Figure 2.1.6.

EMT=25000V WD=113mm  SEI

(a) ®)

Figure 2.1.6 : Observation de la phase 0, (a) en électrons secondaires avec la platine tiltée de 70°
et (b) a ’EBSD avec ses directions de croissance

Le triangle standard de la Figure 2.1.6(b) correspond a la matrice y. La phase o, identifiée
graice a "I’image qualité”, apparait sous la forme des traits noirs superposés aux figures de pole
inverses.

Les relations d’orientations entre la phase d et la matrice seront utiles pour la compréhension
de I’interaction entre la phase 3 et les dislocations au cours de la mise en forme discutée au Chapitre 3.
Dans la prochaine partie, 1’étude est consacrée aux éléments pouvant influencer les cinétiques de
précipitation de la phase 0.
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2.1.3 Cinétiques de précipitation de la phase 6
2.1.3.1 Précipitation de la phase & au cours du refroidissement

Les résultats expérimentaux de précipitation anisotherme sont rassemblés dans des
diagrammes TRC (Transformations en Refroidissement Continu).

Slama et al. ont proposé un diagramme TRC d’une nuance d’Inconel 718 contenant une
fraction de niobium de 5,11 % [SLA97] (Figure 2.1.7(a)). Ce dernier est I’unique diagramme TRC *
réalisé a partir d’une taille de grains faible disponible sur I’Inconel 718. Il reste néanmoins controvers¢
car la température initiale de mise en solution est de 990 °C et pendant seulement quinze minutes,
temps de traitement sans doute trop faible pour dissoudre 1’ensemble de la phase . Cette remarque
laisse penser que l’intégralit¢ de la phase o n’est pas dissoute dans la matrice faussant ainsi la
construction de ce diagramme TRC.

En opposition aux observations de Slama et al., les observations réalisées par Geng et al.
[GEN97] a partir d’une température de maintien de 1100 °C pendant 1 h montrent que la phase o ne
peut précipiter a une vitesse de refroidissement supérieure a 5 °C/min (0,03 °C/s). Ces différents
auteurs sont néanmoins en accord sur 1’ordre de grandeur de la vitesse de refroidissement critique pour
avoir précipitation de la phase y’’ : 0,2 °C/s pour Slama et al. et 0,3 °C/s pour Geng et al.

Des observations plus récentes réalisées par Niang ef al. [NIA10] montrent que la phase 6 peut
précipiter pour des vitesses de refroidissement de 0,7 °C/s a partir d’un maintien thermique réalisé
dans les mémes conditions que Slama et al. Ces derniers ont repris le diagramme TRC de Slama et al.
afin d’y superposer leurs cinétiques de précipitation au cours du refroidissement (Figure 2.1.7(b)).

700
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Figure 2.1.7 : Diagrammes TRC de I’Inconel 718, (a) diagramme original [SLA97]
et (b) diagramme modifi¢ avec I’ajout du domaine de précipitation de la phase 6 [NIA10]

Niang et al. n’ont cependant pas déplacé le nez de précipitation des phases nanométriques y’ et
v>’ vers des temps de précipitation plus importants. Ceux-ci ont certainement repris I’information
précisant qu’il faut une vitesse de refroidissement d’au moins 600 °C/min (10 °C/s) afin d’inhiber la
précipitation de toutes les phases dans I’'Inconel 718. Néanmoins, il semble que ces auteurs n’ont pas
converti la vitesse de refroidissement a leur diagramme donné en Figure 2.1.7(b) car le nez de

* d’autres diagrammes TRC ont été réalisés par Garcia er al. [GAR92]. Néanmoins, il semble que les
températures de traitements soient si ¢levées (1180 °C) qu’il y a dissolution des carbures primaires et que la
taille de grains augmente exagérément. Les carbures reprécipitent au cours du refroidissement modifiant les
cinétiques de précipitation de la phase 9.
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précipitation des phases nanométriques correspond a un temps de refroidissement inférieur a 10 s
incompatible avec la vitesse de refroidissement critique de 10 °C/s.

Le diagramme TRC le plus récent semble plus en accord avec les observations expérimentales
de la littérature [GEN97] et [NIA10]. On observe donc que la phase & ne peut pas précipiter a des
vitesses de refroidissement supérieures a 3 °C/s (correspondant au nez de précipitation). Cette
conclusion nécessite de déterminer la vitesse de refroidissement obtenue au cours d’un essai
thermomécanique a 1’échelle du laboratoire et a I’échelle industrielle afin de déterminer si les phases 6
ou y’/y’’ peuvent précipiter au cours du refroidissement (Chapitre 3).

2.1.3.2 Précipitation a partir d’un état homogénéisé

Dans la littérature, les études de précipitation de la phase o sont principalement réalisées a
partir d’un état recuit. Le traitement thermique est généralement réalisé a des températures supérieures
a la température de solvus de la phase 6 (T > 1020 °C). Cet état a ’avantage de mettre en solution la
phase 6 pouvant initialement étre présente dans le matériau dans 1’état de réception. Le second
avantage de ce traitement thermique est d’éliminer les contraintes résiduelles générées aux étapes
précédentes de mise en forme. L’inconvénient de cette température de traitement est de favoriser la
croissance des grains du fait de I’absence de phase 9.

Parmi les études de précipitation de la phase 6 a partir d’un état homogénéisé, on peut citer
Azadian et al. [AZA04] et Beaubois ef al. [BEA04]. La premicére étude est réalisée pour des temps de
précipitation longs (> 15 h) et la seconde a des temps de précipitation courts (< 10 h). Pour des temps
de traitement équivalents de 10 h a 900 °C, la premiére étude mesure (par extrapolation) une fraction
surfacique de phase & d’environ 8 % alors que la seconde en mesure moins de 2 %. Cette différence de
cinétique de précipitation sera I’objet d’un approfondissement au cours de I’étude expérimentale.

2.1.3.3 Précipitation a partir d’un état déformé

La seule étude recensée réalisant des traitements thermiques de précipitation de la phase 6 a
partir de 1’état de réception en donnant des résultats quantitatifs est celle de Beaubois et al. [BEAO4].
Celle-ci sera utilisée dans les comparaisons expérimentales obtenues au cours de la présente étude.

Une étude a également été réalisée par Liu ef al., présentée sous forme d’une série d’articles
[LIU97a-97b-98], s’intéressant a I’influence d’une déformation a froid (laminage) de ’Inconel 718
avant traitement thermique sur la fraction de la phase d précipitée au cours d’un recuit ultérieur a
910 °C. La quantification de phase 6 a ¢té réalisée grace a la diffraction des rayons X [LIU96] et ces
résultats sont regroupés sur la Figure 2.1.8.

10

gL v 25%
a 40%
o 50%

2+ /
u A i i i

100 102 103 104 105 106
Time, t [s]

Figure 2.1.8 : Influence du taux d’écrouissage a froid sur les cinétiques de précipitation de la phase 6
dans I’Inconel 718 [LIU97a]
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Sur la Figure 2.1.8, les auteurs constatent que plus le taux de réduction est important, plus la
cinétique de précipitation de la phase & est rapide. La fraction maximale de phase o (fraction
d’équilibre) obtenue au cours de cette étude est d’environ 9 %, indépendamment du taux d’écrouissage
initial.

Cette fraction de phase 6 a 1’équilibre reste cependant ¢loignée des résultats obtenus par
Azadian et al. prédisant, pour une température équivalente et d’aprés un calcul thermodynamique
théorique, une fraction de phase ¢ a I’équilibre allant jusqu’a 20 % (en admettant d’autres éléments
que le niobium dans sa composition chimique) [AZA04]. Cette différence de fraction de phase
précipitée est une des questions auxquelles il sera tenté de répondre au cours de 1’étude expérimentale.

Qian et al. [QIA03] ont également réalisé des traitements thermiques a partir d’échantillons
déformés, ceci avec 1’objectif de faire un traitement de "jouvence" (rejuvenation) apres des cycles de
chauffe post-soudage sur une nuance d’Inconel 718 a 5,04 % en poids de niobium. Pour cela, ils ont
obtenu une microstructure type en réalisant des traitements thermiques de 954 °C/40 h et de
954 °C/100 h (Figure 2.1.9(b)) a partir de leur microstructure de livraison (Figure 2.1.9(a)), celle-ci
étant constituée d’une population bimodale de petits grains recristallisés et de gros grains déformés
(80 pum). Ils ont ensuite cherché a obtenir le traitement de "jouvence" optimal avec des traitements de
996 °C/2 h, de 1010 °C/2 h et de 1038 °C/2 h.
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Figure 2.1.9 : Micrographies MEB obtenues par Qian et al. [QIA03],
(a) a I’état de livraison et (b) aprés 954 °C/100 h

L’étude de Qian ef al. [QIA03] montre que la microstructure a 1’état de réception présente une
fraction surfacique de phase & conséquente. Toutefois, les auteurs ne déterminent aucune fraction
surfacique de phase & au cours de 1’étude. On peut considérer que le traitement de 954 °C/100 h est
suffisamment long pour tendre vers la fraction de phase 6 a 1’équilibre (Figure 2.1.9 (b)). De plus,
I’avantage de ce type de traitement thermique est de conserver la microstructure dans 1’état initial
(taille de grains identique de 80 um et distribution toujours bimodale des grains).

En comparaison, pour des traitements thermiques réalisés a des températures plus élevées
(996 °C/2 h et 1010 °C/2 h), Qian et al. constatent une diminution sensible de la taille de grains qui
sont de 50 pm et de 70 pm, respectivement. Leur conclusion est que la phase 8 bloque les mécanismes
de recristallisation statique. Cette hypothése reste a confirmer et la compétition entre phase 6 et
recristallisation sera le sujet d’études présentées dans le Chapitre 3.

Les traitements de "jouvence" ménent a une diminution de la fraction de phase d. Ce constat
est conforté par les résultats de Desvallées et al. [DES94] et de Cai et al. [CAIO7] qui indiquent des
fractions de phase & de ’ordre de 2 % apres 2 h a 1010 °C en réalisant des traitements de dissolution
de phase 0 a partir de microstructures présentant une fraction initiale plus élevée (> 2 %) de phase 6.
L’étude de la dissolution de la phase o et de sa cinétique sera un des axes centraux de 1’étude de la
mise en forme sub-6-solvus (Chapitre 3).
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2.1.3.4 Fraction d’équilibre et fraction critique

Les ¢tudes de la littérature portant sur la précipitation de la phase & s’intéressent a déterminer
la fraction maximale de phase & pouvant précipiter a une température donnée : c’est la fraction
d’équilibre. S’intéressant a la fraction de phase ¢ précipitant a 1’équilibre thermodynamique (c'est-a-
dire indépendamment du temps de traitement), Desvallées et al. [DES94] ont tracé la fraction
surfacique de phase & en fonction de la température de traitement. La régression de Desvallées et al.
est superposée aux résultats de précipitation de phase 6 expérimentaux de Beaubois et al. [BEA0O4]
obtenus pour un revenu réalisé a partir de I’état de réception (Figure 2.1.10).
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Figure 2.1.10 : Fraction d’équilibre comparée aux fractions de phase 6 précipitées a partir de
1’état de réception > [BEA04]

La régression de Desvallées et al. rend compte du fait que plus la température de traitement est
importante, plus la fraction de phase & ayant précipité a I’équilibre est faible. Cette figure montre
¢galement que la température de solvus de la nuance d’Inconel 718 étudiée par Beaubois et al. est
d’environ 1030 °C.

Lorsque I’on s’intéresse aux interactions entre la précipitation et d’autres mécanismes comme
la recristallisation, il peut étre utile de définir une autre fraction caractéristique de la phase 6, celle qui
permet ’ancrage de joints de grains : la fraction critique. Celle-ci est introduite par Smith et Zener en
1948 [SMI48]. Ces derniers ont montré qu’une pression sur un joint ancré par des particules,
équivalente a la force motrice pour la croissance de ce grain, entraine une compétition conduisant a
une taille de grains limite (D,). Cette taille de grains limite dépend du rayon de la particule (r) et de la
fraction volumique de particule (f,). Elle est exprimée sous la forme :

D, = % (2.1.2)

ou a est une constante : 0,25 <a < 0,5 [MAN9S]

L’importance de la fraction critique de phase & est un sujet peu abordé dans la littérature. Peu
d’auteurs utilisent ce concept dans leurs discussions et encore moins s’intéressent a sa quantification.
Seules trois études abordent ce sujet : Dix et al. [DIX92], Desvallées et al. [DES94] et enfin Cone
[CONO1].

* Beaubois ef al. ont utilisé les résultats de Desvallées ef al. en décalant leur identification pour avoir une
température de solvus de la phase 6 de 17 °C supérieure. Ils expliquent ce décalage par une différence de fraction
de niobium entre les deux nuances étudiées (5,3 % pour Desvallées et al. et 5,4 % pour Beaubois ef al.)
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Les résultats de I’étude de précipitation de Dix et al. sont repris et tracés sur la Figure 2.1.11
sous la forme d’évolution de la taille de grains en fonction de la fraction de phase & précipitée.
Néanmoins, ces auteurs ne précisent pas la composition chimique de la nuance étudiée.

L’Equation 2.1.2 y est également tracée pour r = 2,4 um et o = 0,26, valeurs décrivant au
mieux les résultats expérimentaux de Dix et al. [DIX92].
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Figure 2.1.11 : Tracé de la taille de grains en fonction de la fraction précipitée a partir des résultats de
Dix et al.

L’observation de la figure précédente, en accord avec les conclusions de 1’étude de Dix et al.,
permet d’avancer qu’une fraction de phase & de 4 % permet 1’ancrage des joints de grains. En
comparaison, une fraction de phase 6 d’environ 2 % suffit a ralentir de manicre significative la
croissance des grains. Cette derniére affirmation est reprise dans I’étude de Cone [CONO1]. Toutefois,
le modéle proposé en Equation 2.1.2 n’est pas suffisant pour décrire la croissance de grains
intermédiaire pour une fraction de phase 6 comprise entre 1,5 % et 3,5 % de phase o.

La connaissance de I’évolution de ces deux fractions caractéristiques est un atout afin de
comprendre I’interaction phase 6 - joints de grains. L’objectif industriel étant le controle de la taille de
grains finale aprés mise en forme, la connaissance de la fraction critique de phase & est donc
primordiale. La détermination de la fraction critique de phase & pour ancrer les joints de grains dans
des conditions de mise en forme industrielle est donc un des points clés de I’étude expérimentale.

2.2 Protocole expérimental et caractérisation de I’état de réception

Cette partie présente le matériel utilisé au cours des analyses expérimentales. La description
du protocole utilisé est présentée pour chaque technique et 1’application de celle-ci est réalisée a
travers la caractérisation du matériau dans I’état de livraison.

2.2.1 Matériel utilisé

L’utilisation du matériel expérimental au cours de ce chapitre comprend trois étapes : la
réalisation de traitements thermiques, la préparation des échantillons pour les différentes analyses
microscopiques et la quantification de la phase 9.

2.2.1.1 Traitements thermiques

Les traitements thermiques sont réalisés sur le matériau a I’état de réception. Le matériau brut
de réception est sous forme de pions cylindriques de 18 mm de hauteur et de 12 mm de diamétre
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fournis par I’entreprise Forges de Bologne. Cette géométrie est nécessaire a la réalisation des essais de
compression (Chapitre 3) et de nombreux traitements thermomécaniques seront réalisés aprés une
¢tape de traitement thermique. Afin de pouvoir comparer les résultats obtenus, la géométrie des
¢chantillons subissant uniquement les traitements thermiques est identique a celle subissant
ultérieurement les traitements thermomécaniques.

Les traitements thermiques sont réalisés dans un four tubulaire en position verticale. Cette
configuration du four entraine un gradient de température en son sein plus important que s’il était en
configuration horizontale. Ce gradient de température est controlé en plagant les échantillons a la
méme hauteur que le thermocouple de régulation de la température du four. L’ensemble des
thermocouples utilisés au cours de 1’étude expérimentale sont de type N (Nicrosil / Nisil) car ils
présentent un degré d’oxydation inférieur aux autres thermocouples dans la gamme de températures
visée.

La configuration verticale présente 1’avantage de limiter la manipulation de I’échantillon et de
faciliter la trempe en fin de traitement. En effet, 1’échantillon est suspendu a un fil en acier inoxydable
que I’on sectionne en fin de traitement thermique. Le filament sectionné, les échantillons tombent dans
un bac contenant de I’eau en une durée inférieure a une seconde.

2.2.1.2 Préparation des échantillons

Les échantillons ayant subi un traitement thermique présentent une oxydation de surface. Cette
oxydation détériore la qualité du soudage du thermocouple. Il est donc nécessaire d’ajouter une étape
de polissage a une granulométrie grossic¢re afin de supprimer la couche d’oxyde. Ce polissage n’est
réalis¢é que dans le cas d’un traitement thermomécanique ultérieur, nécessitant le soudage d’un
thermocouple sur la surface du pion.

Pour les observations métallographiques, le pion traité est découpé a la trongonneuse selon la
génératrice avec un montage spécifique fourni par I’entreprise Struers. Trois découpes paralléles sont
ainsi réalisées dans le pion afin d’obtenir deux échantillons plans présentant des microstructures
équivalentes. Ces échantillons sont ensuite enrobés dans une résine par frittage afin de faciliter la
manipulation des échantillons au cours de 1’étape suivante de polissage.

Les échantillons découpés sont polis mécaniquement jusqu’au papier SiC 2400 puis avec une
solution diamantée 3 um et 1 um. L’étape de finition est un polissage mécanique avec 1’utilisation de
Mastermet (Silice Colloidale non Cristallisante), solution basique qui révele la microstructure.

Les deux échantillons obtenus a partir du méme traitement thermique sont dissociés a 1’étape
de la révélation de microstructure. Le premier échantillon est soumis a une attaque chimique acide
avec un réactif du type Kalling ° (solution contenant 100 mL d’acide chlorhydrique, 100 mL d’éthanol
et 5 mg de dichlorure de cuivre) afin de faire des observations en microscopie optique. Cette technique
est utilisée pour I’observation qualitative des microstructures obtenues aprés traitements.

Le second échantillon n’est pas attaqué chimiquement et est uniquement collé avec de la laque
d’argent a un porte échantillon afin de réaliser une acquisition par la technique de diffraction des
¢lectrons rétrodiffusés. Cette technique est essentiellement utilisée pour 1’analyse des orientations
cristallines relatives a une évolution de microstructure propre a un essai thermomécanique et sera
approfondie dans le Chapitre 3.

Un des deux échantillons peut étre ultérieurement soumis a un polissage électrolytique
(tension de 35 V, température de 20 °C, temps d’attaque : 6 s et intensité¢ du flux : 14) avec le réactif
de type A2 de Struers (solution contenant du 2-butoxyéthanol, de 1’acide perchlorique, de 1’éthanol).

6 différents réactifs ont été testés au cours de la mise en place du protocole d’attaques, néanmoins, le réactif du
type Kalling semble le plus adapté afin de révéler les joints de grains ainsi que la phase &
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Ce réactif permet de diminuer la rugosité jusqu’a un centiéme de micron et de révéler la
microstructure afin de faire des observations en microscopie électronique a balayage, notamment en
utilisant le capteur d’électrons rétrodiffusés afin de réaliser une quantification de la fraction surfacique
de phase 9.

2.2.1.3 Quantification de la phase 6

Plusieurs méthodes sont proposées dans la littérature pour quantifier la fraction surfacique ou
volumique de phase 6. On peut notamment citer la dissolution sélective de la matrice, la
métallographie ou les techniques de diffraction des rayons X ou des neutrons. Les avantages et
inconvénients de chaque technique sont présentés ci-dessous :

- la dissolution de la matrice [L102]

Cette technique est propre au domaine de 1’¢lectrochimie. Son principe est de dissoudre
I’intégralité de la matrice a base nickel de I’Inconel 718 (dans une solution aqueuse de 1 % de sulfate
d’ammonium, de 2 % d’acide tartrique) soumise a une tension comprise entre 800 mV et 1200 mV
pour ne récupérer que les précipités. La quantification des phases minoritaires peut donc se faire par
mesure de la différence de masse. Cependant, cette technique reste destructive, peu économe en temps
et ne dissout pas les précipités de type carbures primaires ou secondaires. L’ensemble de ces raisons
justifient pourquoi cette technique expérimentale n’a pas été approfondie au cours de ce travail de
these.

- la métallographie [DES94], [HAZ94] et [BEA04]

Réalisée par analyse de micrographies par électrons rétrodiffusés, cette technique est
actuellement la plus utilisée dans la littérature. Hazotte et Lacaze [HAZ94] ont montré la possibilité
d’utiliser industriellement I’analyse d’images sur des superalliages base nickel. Cette méthode a
I’inconvénient de ne pas encore &tre automatisable et contraint a une acquisition de micrographies
avec des contrastes suffisant pour la réalisation de seuillages. Elle a toutefois I’avantage de nécessiter
uniquement un microscope électronique a balayage muni d’un capteur d’électrons rétrodiffusés et
d’étre relativement rapide a mettre en ceuvre. Son point faible est le caractére surfacique et destructif
de la quantification réalisée.

La quantification pourrait également étre réalisée par EBSD. Toutefois, la dimension
caractéristique de la phase o est encore trop faible par rapport a la taille de la zone diffractante pour
une indexation optimale. Des essais d’indexation de phase o sont présentés en Annexe 6.

- la diffraction [SLA97] et [LIU96]

La technique de diffraction des rayons X présente I’inconvénient d’étre surfacique. Une étude
expérimentale de diffraction des rayons X a été réalisée au cours de ce travail de thése (au laboratoire
SPMS de I’Ecole Centrale Paris). Les résultats obtenus n’ont néanmoins pas permis d’accéder aux pics
de diffraction propres a la phase 6.

En comparaison, la diffraction des neutrons a été utilisée récemment dans ’analyse de phases
minoritaires [REP10]. Elle a I’avantage d’étre ['unique technique a proposer une quantification
volumique des phases présentes dans 1’Inconel 718 et d’étre non destructive. Sa mise en ceuvre
nécessite une source de neutrons. Celle-ci est disponible au Laboratoire Léon Brillouin (LLB) du CEA
Saclay.

La présentation des diverses techniques utilisées dans la littérature réalisée, les techniques de
quantification de phase d retenues dans ce travail de thése se limitent a la mesure par MEB et a la
diffraction des neutrons. Les protocoles suivis sur ces deux techniques expérimentales vont maintenant
étre présentés.
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Analyse de micrographies par électrons rétrodiffusés

Le protocole mis au point impose de réaliser I’ensemble des observations a la méme distance
de travail et a la méme tension. Ces deux parametres sont fixés a 8 mm et 15 kV. Le grandissement
choisi dépend de la taille de grains de 1’échantillon. Les acquisitions sont donc réalisées a un
grandissement de 1000 quand la taille de grains est faible (< 50 um) et a un grandissement de 250
quand la taille de grains est plus importante. Afin d’avoir la méme résolution sur la phase o, c'est-a-
dire le méme nombre de pixels la décrivant, I’acquisition est réalisée avec une résolution quatre fois
plus importante dans le deuxiéme cas. La Figure 2.2.1 montre un exemple de micrographie obtenue
suite a un traitement thermique présentant une phase o aciculaire.
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Figure 2.2.1 : Micrographie MEB,
(a) acquise avec le détecteur d’électrons rétrodiffusés et (b) traitée avec le logiciel Image J®

Les zones d’acquisition sont prises aléatoirement dans I’échantillon. Un critére d’acceptabilité
a toutefois été défini : éviter la présence de carbures dans la zone analysée. La présence de carbures
sur la cartographie analysée peut en effet surestimer la quantification de la fraction surfacique de
phase 9.

Chaque cartographie est ensuite binarisée avec le logiciel de traitement d’images Image J
(Figure 2.2.1(b)). Un protocole est également mis en place afin de minimiser I’erreur de traitement
d’image introduit par I’utilisateur. Ce protocole est défini a travers des étapes successives d’érosions et
de dilatations équivalant au protocole introduit par Beaubois et al. [BEA04].

La validation statistique des résultats obtenus impose 1’acquisition d’'un minimum de cing
cartographies par ¢chantillon. Celles-ci sont utilisées dans la détermination de la fraction surfacique de
phase o et permettent ainsi de présenter les fractions obtenues sous forme de fractions moyennes et
d’écarts-types.

Diffraction des neutrons

La description de la technique d’affinement choisie (méthode Rietveld) ainsi que la
présentation du spectrometre permettant d’obtenir les spectres de diffraction sont réalisées en
Annexe 1.

Une recherche bibliographique a été nécessaire afin de déterminer 1’ensemble des informations
nécessaires a la quantification de la fraction volumique de phase & par diffraction des neutrons. Dans
un premier temps, les structures cristallines des phases 6 et y’* sont représentées sur la Figure 2.2.2.
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La position de chaque atome dans la maille doit correspondre a un groupe de symétrie
référencé dans les tables internationales de cristallographie. La Figure 2.2.2(a) permet d’évaluer la
position des atomes de nickel et de niobium dans la maille ¢lémentaire de phase o.

(@) (®)

Figure 2.2.2 : Structures cristallines des phases NizNb de I’Inconel 718, (a) structure orthorhombique
de la phase 9 et (b) structure tétragonale de la phase y’’ [DAI10]

La position des atomes dans la maille ¢lémentaire de la phase o est définie dans le
Tableau 2.2.1 et correspond au groupe de symétrie numéro 59 (Pmmn) :

Tableau 2.2.1 : Positions des atomes de nickel et de niobium dans la maille élémentaire de la phase & ’

X Y Z Nombre d’atomes
Nb | 1/4 | 1/4 z 2
Ni; | 1/4 | 3/4 z 2
Ni, X 1/4 z 4

En procédant de maniére équivalente avec la phase y’’ et a partir de la Figure 2.2.2(b), on
obtient les données du Tableau 2.2.2 décrivant le groupe de symétrie numéro 139 (/4/mmm) :

Tableau 2.2.2 : Positions des atomes de nickel et de niobium dans la maille ¢lémentaire de la phase y”’

X Y Z Nombre d’atomes
Nb 0 0 0 2
Ni, 0 0 1/2 2
Ni, | 1/2 0 1/4 4

Enfin la phase y est de structure cubique a face centrées et appartient au groupe de symétrie
numéro 225 (Fm-3m). La position des atomes de nickel dans la maille élémentaire est (0,0,0). La
diffraction des neutrons impose également de connaitre les parametres de maille des phases en
présence dans I’alliage :

7 il existe un décalage de (-1/4 -1/4 0) sur la maille de la phase & de la Figure 2.2.2(a) par rapport aux tables
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a;=5,14 A ap=b,=3,62A
bs=4,23 A d’aprés [SUNSS] et ¢ =741 A d’aprés [COZ73]
c;=4,53 A

Le paramétre de maille de la matrice a été obtenu expérimentalement par diffraction des
rayons X. Cette technique n’est pas décrite dans le protocole expérimental car elle n’a été utilisée
qu’une seule fois et la seule information qui a pu en étre extraite est a,= 3,61 A, résultat en accord
avec la littérature (a,= 3,62 A [SUN8S]).

Les données nécessaires afin de quantifier la fraction volumique de phase o ont été
déterminées a I’aide de la littérature. Celles-ci seront utilisées comme jeu de parametres initial, sans
étre nécessairement figées, afin d’optimiser I’affinement. Au cours de I’affinement, 1’objectif est de
minimiser ’erreur entre I’intensité calculée et 1’intensité expérimentale. Un critére permet donc de
traduire la pertinence de I’accord entre le modele calculé et I’intensité expérimentale : c’est le facteur
de fiabilité ou facteur d’accord de Bragg (Rg). Son expression est la suivante :

kak(lﬁbs—lﬁalc)z

Rp =100 *
Yk Wk

2.2.1)

obs?
Iy

Le facteur d’accord de Bragg est d’autant plus faible que la phase est présente en grandes
proportions dans I’alliage. Pour une phase majoritaire, celui-ci est inférieur a 10 %. Il peut toutefois
augmenter pour une phase présente dans des proportions moindres.

Les techniques expérimentales utilisées au cours de ce chapitre ont été présentées. Une
premiére utilisation de celles-ci va étre réalisée dans la suite de ce chapitre avec la caractérisation de
I’Inconel 718 dans 1’état de réception étudi¢ au cours de ce travail de these.

2.2.2 Caractérisation de I’état de réception

Dans un premier temps, les informations sur la provenance de la nuance d’Inconel 718 étudiée
ainsi que sa composition chimique seront indiqués. Une caractérisation par microscopie optique puis
par microscopie électronique a balayage sera ensuite réalisée afin de déterminer quelles sont les phases
en présence ainsi que la fraction de phase 6 dans 1’état de réception. Une caractérisation par la
méthode de diffraction des ¢électrons rétrodiffusés sera enfin proposée afin de connaitre les orientations
cristallines ainsi que d’autres parameétres cristallins.

2.2.2.1 Composition chimique de la nuance étudiée

L’alliage étudié est un Inconel 718 a haute teneur en niobium propre a 1’application
aéronautique. Il a été ¢laboré par la société Carpenter. D’apres la déclaration de conformité, il a été
¢labor¢ a l’aide des procédés VIM/VAR. Il est livré sous forme d’une barre de demi-produit de
diamétre 150 mm et dans 1’état de réception, il n’a pas subi de traitement thermique. Sa composition

est présentée dans le Tableau 2.2.3.

Tableau 2.2.3 : Composition chimique de la nuance d’Inconel 718 étudiée ®

Ni Cr Fe Nb | Mo Ti Al Co

%wt | 541 17,8 1 173 |1 551291 1,0 | 05 0,2

%at | 53,7 | 199 | 181 | 34 | 1,8 | 1,2 1,1 0,2

¥ seuls les éléments chimiques présents avec une fraction en poids supérieure a 0,1 % sont donnés dans le
Tableau 2.2.3, on trouve également des traces de Mn, C, Cu, Si, P, S, N, Mg, O, B, Ca, Ta, Ag, Se, Bi et Pb
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La composition chimique de la nuance d’Inconel 718 étudiée est conforme aux normes
définies au Chapitre 1 (Tableau 1.2.2). En accord avec la déclaration de conformité, 1’alliage présente
une fraction de niobium de 5,44 %. Cette fraction est cruciale dans 1’¢tude de la précipitation de la
phase 8. En effet, d’aprés une compilation des différentes données exclusivement issues de la
littérature, il existe un lien entre le solvus de la phase 6 et la fraction de niobium présente dans la
nuance étudiée comme le montre la Figure 2.2.3.
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Figure 2.2.3 : Dépendance de la température de solvus de la phase  a la fraction de niobium présente
dans I’alliage [NIA10]

Sur la Figure 2.2.3, une régression linéaire est ajoutée afin de présenter I’influence de la
fraction de niobium présente dans 1’alliage sur le solvus de la phase 6. On constate que la fraction de
niobium présente dans 1’alliage de 1’étude permet d’estimer un solvus supérieur a 1040 °C. L’étude
expérimentale s’intéressant a la précipitation de la phase 6, un intérét sera naturellement porté sur la
détermination plus précise du solvus de la phase 6.

La composition chimique et ’origine de 1’alliage étant déterminées, la présentation des
microstructures obtenues a partir de 1’état brut de réception va pouvoir étre réalisée.

2.2.2.2 Microstructures et phases en présence

La barre de demi-produit de diamétre @ = 150 mm étudiée présente une hétérogénéité de
microstructure. La déclaration de conformité fait d’ailleurs état de trois zones caractéristiques de la
piece : la zone correspondant au centre (ou cceur : C), la zone correspondant au mi-rayon (MR) et celle
correspondant a la périphérie (ou peau : P). La périphérie correspond a la zone se trouvant environ a
30 mm du diamétre extérieur. Ces zones caractéristiques sont représentées schématiquement sur la
Figure 2.2.4.

Figure 2.2.4 : Zones caractéristiques de la barre de demi-produit dans I’état de réception
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Des micrographies optiques ont été réalisées dans chacune des trois zones caractéristiques de
la barre de demi-produit définies sur la Figure 2.2.4. Ces micrographies sont représentées sur la
Figure 2.2.5.

(a) (b) ()

Figure 2.2.5 : Micrographies optiques des différentes zones caractéristiques de la barre de
demi-produit prélevées dans la section longitudinale du pion, I’axe du pion étant vertical,
(a) centre, (b) mi-rayon et (c) périphérie

Les microstructures du centre et du mi-rayon de la barre de demi-produit sont semblables. En
comparaison, la taille de grains semble plus faible en périphérie.

Des joints de grains droits sont observables sur la Figure 2.2.5. Ceux-ci sont caractéristiques
d’une structure CFC (ce sont des défauts d’empilements de type ABCACBA) correspondant aux
macles de recuit. Leur role sera mis en évidence au cours des différentes analyses expérimentales.

Les micrographies (a) et (b) de la Figure 2.2.5 montrent un alignement des précipités
observables en microscopie optique. Cet alignement est d’ailleurs toujours vertical et paralléle a I’axe
de compression des pions. L’ensemble des micrographies optiques sont acquises avec l’axe de
compression dans le méme sens afin de pouvoir comparer différents traitements thermiques /
thermomécaniques. L’alignement des précipités suit les lignes d’écoulement également appelées
fibrage. Le fibrage est issu de la premiére étape de forge, qui brise la structure dendritique de
solidification et entraine une hétérogénéité de répartition du niobium dans la microstructure. Les
différentes phases présentes a 1’état de réception sont également observables sur la Figure 2.2.5. A
I’¢état de réception, I’alliage présente une fraction non négligeable de phase o et de carbures.

Les trois zones définies précédemment présentent également des tailles de grains différentes
appréciables sur le Tableau 2.2.4.

Tableau 2.2.4 : Tailles de grains de la barre de demi-produit en fonction de la zone d’observation

C (um-ASTM) | MR (um - ASTM) P (um - ASTM)
Déclaration de conformité | 25 - 35 7-8 9-25 | 8-11 9-12 10-11
Mesure expérimentale 30 7,5 12 10

Sur le tableau précédent, les tailles de grains données par la déclaration de conformité sont
comparées aux tailles de grains déterminées au cours de I’étude expérimentale par EBSD. Les tailles
de grains sont exprimées en microns ainsi qu’avec I’indice industriel ASTM. Cet indice correspond a
la densité de grains mesurable sur la section, exprimée en mm™, d’une microstructure a un
grandissement de 100. Cette norme est inversement proportionnelle a la taille de grains en microns et
elle s’exprime sous la forme :
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4

Gm+3 —
Ngy, = 2™M7° = —————
sm m(10~3D)2

(2.2.2)

ou ngy, est la densité de grains par unité de surface, Gy, I’indice de grains (noté Dastv dans la suite du
manuscrit) et D, la taille de grains en approximant les grains par des disques, exprimé dans le systéme
métrique. L’équation simplifiée permettant de déterminer la relation entre la taille de grains exprimée
en microns et la taille de grains exprimée en ASTM est :

n(107D)’
Gm = 3,3221og — - 2,955 (2.2.3)

Les données correspondant aux tailles de grains associées a la déclaration de conformité sont
confirmées par la mesure de la taille de grains en utilisant la technique EBSD. 1l existe donc un facteur
trois entre la taille de grains déterminée a cceur et celle déterminée en peau de la barre de demi-
produit.

Les pions qui sont utilisés dans 1’étude expérimentale proviennent intégralement de la peau de
la barre de demi-produit. Ils présentent donc une taille de grains initiale ayant une faible dispersion
comprise entre 9 pm <Dy < 12 pm (10 < Dagrm < 11).

Des micrographies MEB en ¢électrons secondaires montrent 1’état de la microstructure de la
nuance d’Inconel 718 étudiée dans 1’état de réception. Ces cartographies sont acquises dans la zone
correspondant a la périphérie de la barre de demi-produit et sont représentées sur la Figure 2.2.6.

EWT = 1000w Sgnel A»inLens Date 14 Jan 2010 g ENT = 1000w Signel A #inLens  Date 14 Jan 2010
Proto Proto

WD* Gmm No.* 2980 poerure Sie = 60.00 pm WO B No.= 2083 asecure Swe + 60 00 pm

(a) (b)

Figure 2.2.6 : Micrographies MEB de I’état de réception acquises en électrons secondaires,
(a) vue générale et (b) a plus fort grandissement

Les micrographies de la Figure 2.2.6 confirment la présence de carbures et de phase o sur la
périphérie de la barre de demi-produit. La morphologie de la phase & dans I’état de réception
correspond a I’appellation globulaire définie précédemment (par opposition a aciculaire). Sa
dimension caractéristique est de 1’ordre du micron.

Ces micrographies permettent ¢galement d’observer la présence de phases dont la taille
caractéristique est trés inférieure au micron. Ces phases recouvrent I’ensemble de la microstructure
comme le montre la Figure 2.2.6(Db).

La fraction de phase 6 est différente entre les zones correspondant au cceur et a la périphérie de
la barre de demi-produit. Cette différence va &tre quantifiée a 1’aide d’analyses de cartographies
acquises avec un capteur d’électrons rétrodiffusés comme défini dans le protocole expérimental de ce
chapitre. Des micrographies caractéristiques de ces deux zones sont données sur la Figure 2.2.7. La
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fraction surfacique de phase & déterminée par cette méthode est de 0,3 % + 0,1 % pour la zone
provenant du centre et de 1,8 % =+ 0,2 % pour la zone issue de la périphérie. L’origine de cette
différence de fraction de phase 6 est complexe et sera approfondie dans 1’étude expérimentale.

(
10 um Geand = 100K X ENT=15000V SignelA=AsE  Dete 16 Juil 2012 10 pm Geand = 100K X EHT=1500%V  SignwA=As8  Date 4 Jan 2012
prosgeme m WD= 43mm Photo ' = 4564 ECP + soesre x WO » 88 mm Photo N« 9306 Ecp

Figure 2.2.7 : Micrographies MEB de 1’état de réception acquises en électrons rétrodiffusés,
(a) centre de la barre de demi-produit et (b) périphérie de la barre de demi-produit

Les fractions surfaciques déterminées par analyse d’images sont du méme ordre que la fraction
volumique de phase & déterminée par diffraction des neutrons sur [’état brut de réception
(fis = 1,5 % £ 0,4 %), pour un échantillon issu de la périphérie. Les résultats obtenus par ces deux
méthodes de mesure de phase 6 seront discutées dans la suite du manuscrit a partir de la comparaison
des fractions obtenues dans plusieurs conditions de traitement.

2.2.2.3 Structure et orientations cristallines
Une acquisition par EBSD a été réalisée dans la zone correspondant a la périphérie de la barre

de demi-produit de 1’état de réception. Elle représente une zone de 300*300 pm? avec un pas de
0,25 um. La cartographie d’orientations correspondante est donnée sur la Figure 2.2.8.

(a) (b)

Figure 2.2.8 : Informations obtenues a I’EBSD a I’état de réception
(a) cartographie d’orientations et (b) figures de pdles

Une attention particuliére est portée sur la représentativité de la microstructure. Pour cela un
critére est choisi sur le nombre de grains présents dans la zone étudiée. Il faut en effet un nombre
minimum de 1000 grains afin d’avoir une statistique suffisante pour représenter I’intégralité de la
microstructure et de la texture (= 2250 dans cette analyse) [KOCO98]. Les joints de grains
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(désorientation entre des cristaux adjacents supérieure a 15°) sont représentés par un segment noir sur
la Figure 2.2.8(a).

La Figure 2.2.8(b) présente les figures de poles de 1’état brut de réception. Celles-ci ne
présentent aucun renforcement et en accord avec la valeur maximale de I’acuité (= 1,6), il peut étre
conclu que ce matériau ne présente aucune texture dans 1’état de réception. Ce résultat est crucial pour
I’analyse des résultats de diffraction des neutrons. En effet, cela signifie qu’il n’y a pas d’orientations
préférentielles dans les échantillons analysés dans 1’état de réception.

La diffraction des électrons rétrodiffusés permet également d’accéder aux désorientations
entre proches voisins ainsi qu’a la taille de grains. Une manicre de les représenter est la distribution de
désorientations et la distribution de taille de grains, respectivement (Figure 2.2.9).
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Figure 2.2.9 : Informations obtenues a I’aide de la technique EBSD sur I’état de réception,
(a) distribution de désorientations et (b) distribution des tailles de grains

La distribution de désorientations de 1’Inconel 718 dans I’état de réception montre un
maximum de désorientations a 60° qui correspond aux macles de recuit. L’ensemble des informations
pouvant étre obtenues a I’aide de ’EBSD ont été extraites afin de caractériser 1’état de réception.

L’¢étude expérimentale de ce chapitre s’intéressera donc a I’évolution de la microstructure de
I’Inconel 718 depuis son état brut de livraison en fonction de divers traitements thermiques. Les
traitements thermomécaniques seront traités dans le chapitre suivant.

2.3 Relation entre précipitation de phase 6 et microstructure

La maitrise de la taille de grains est le parametre clé dans 1’obtention des propriétés
mécaniques finales d’une picce. Cependant, de par sa dimension caractéristique, la phase & influe
considérablement sur 1’évolution de la taille de grains au cours d’un traitement thermique et/ou
thermomécanique. Cette compétition nécessite dans un premier temps la compréhension de 1’influence
de la température et du temps sur la précipitation de la phase 6. Dans un second temps, ’influence de
la microstructure initiale sera également caractérisée afin de pouvoir finalement appliquer la
précipitation de la phase d a un cas pratique : les traitements thermiques industriels a 980 °C.

2.3.1 Précipitation a partir d’un état homogénéisé

L’ensemble des études de la littérature présente les évolutions de phase & a partir d’un état
homogénéisé. Afin de pouvoir comparer les résultats obtenus dans la présente étude a la littérature, un
diagramme TTT sera réalisé dans les mémes conditions. Ce diagramme sera complété par la
détermination des cinétiques de précipitation de la phase 9.
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2.3.1.1 Construction d’un diagramme TTT

Un traitement thermique de 1 h a 1100 °C, suivi d’une trempe a 1’eau, traitement dit
d’homogénéisation, est réalis¢ afin de dissoudre complétement la phase & et d’¢liminer les contraintes
résiduelles pouvant fausser la quantification de phase et les mesures de cinétique. Ce traitement a une
influence sur la taille de grains comme il peut étre observé sur les micrographies de la Figure 2.3.1.

(@) ®)

Figure 2.3.1 : Micrographies optiques, (a) de I’état brut de réception et (b) apres traitement
d’homogénéisation de 1100 °C/ 1 h

L’état homogénéisé ne présente aucune trace de phase 6, preuve que la température de
traitement est supérieure a la température de solvus de la phase 5. La taille de grains a également
augmenté en I’absence de phase 0 et est devenue trop importante pour €tre déterminée par la technique
EBSD (la zone maximale sans qu’il n’y ait une défocalisation conséquente est de 2 mm * 2 mm). La
taille de grains est donc déterminée par microscope optique selon la norme ASTM avec Dy =270 pm
(DASTM = 2,5)-

Cette croissance de grains est ¢galement un obstacle a la détermination de la fraction
volumique de phase 6 par diffraction des neutrons. En effet, les échantillons ayant une taille de grains
importante présentent une orientation préférentielle qui ne peut étre justifiée par le faible nombre de
grains (manque de statistique) car le volume diffracté est de 1,4 cm’, ce qui correspond grossiérement
a environ 5.10* grains. Afin d’identifier les paramétres liés a cette orientation préférentielle, la
réalisation d’un spectre de diffraction des neutrons sur une plage angulaire plus importante est
nécessaire mais n’a pas été réalisée au cours de cette étude expérimentale par manque de temps. Cette
technique ne sera donc pas utilisée sur des échantillons ayant subi une croissance de grains importante.

Les traitements thermiques de précipitation ont été réalisés sur une gamme de température
comprise entre 850 °C et 1050 °C et une gamme de temps allant de 20 min a 30 h. Les durées
inféricures a 20 min n’ont pas été réalisées car le temps correspondant au traitement devient
négligeable devant le temps d’homogénéisation en température (Annexe 2). Les fractions surfaciques
de phase 6 déterminées sur chaque essai du plan d’expériences sont données sur la Figure 2.3.2.

La température de traitement correspondant au maximum de précipitation de phase 6 est de
900 °C. Cette observation est également constatée dans la littérature par Thomas et al. [THOO06] et
Zhang et al. [ZHA10]. A cette température, la fraction surfacique maximale de phase & mesurée est de
16 %. Ce résultat expérimental est en accord avec les mesures expérimentales proposées par Azadian
et al. qui obtiennent une fraction volumique de 14 % de phase 6 dans leur nuance étudié¢e [AZAO4].

Toutes les conditions (temps-température) expérimentales ont permis la précipitation de phase
0 sauf le traitement thermique de 3 h a 800 °C. Le couple temps-température est donc représenté sur la
Figure 2.3.2 mais pour une fraction de phase ¢ nulle. A 800 °C, seul le traitement de 30 h permet
d’observer la précipitation de phase o (fs = 0,3 %).
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Figure 2.3.2 : Fraction de phase d précipitée en fonction de la température et du temps de traitement a
partir d’un état homogénéisé a 1100 °C/1 h

La phase & précipite a la température de 1025 °C dés 1 h. Un traitement thermique
supplémentaire a été réalisé de 1 h a 1050 °C mais 1’observation de 1’échantillon montre 1’absence
totale de phase . Le solvus de la phase 6 est donc compris dans la gamme [1025 °C - 1050 °C]. Cette
remarque est en accord avec la Figure 2.2.3 approximant le solvus de la phase ¢ autour de 1040 °C
pour la teneur actuelle en niobium. Les résultats de 1’é¢tude expérimentale de la précipitation de la
phase 0 a partir de 1’état homogénéisé sont superposés sur les diagrammes TTT de la Figure 2.1.2 afin
de pouvoir les comparer aux résultats de la littérature (Figure 2.3.3).
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Figure 2.3.3 : Diagramme TTT de la précipitation de la phase 6 comparé aux différents diagrammes
TTT issus de la littérature

Les résultats expérimentaux de précipitation de phase o sont similaires a ceux de Beaubois et
al. et de Niang et al. pour les températures supéricures a 925 °C. Les nuances étudiées par ces deux
¢tudes ainsi que la nuance de la présente étude ont une fraction de niobium plus ¢élevée (5,4 %) que
celle de la nuance de Thomas et al. (5,1 %). Cette fraction plus faible explique partiellement la
température maximale de précipitation plus faible (= 1010 °C) en comparaison de celle observée pour
les trois autres études (= 1030 °C). La température maximale de précipitation de 1I’étude de Thomas et
al. ne semble d’ailleurs pas en adéquation avec les solvus présentés sur la Figure 2.2.3.

Pour les températures inférieures, les résultats expérimentaux correspondent aux cinétiques de
précipitation de Beaubois ef al. [BEA04] et de Thomas et al. [THOO06]. Les deux auteurs ainsi que la
présente étude ont réalisé un traitement thermique d’homogénéisation (1100 °C/1 h pour Beaubois et
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al. ainsi que pour la présente étude et 1080 °C/1 h pour Thomas et al.). En comparaison, Niang et al.
n’ont pas réalisé de traitement thermique. Les paramétres potentiels responsables de cette différence
de cinétique de précipitation sont donc la taille de grains et/ou 1’état de déformation. Cette piste sera
approfondie dans 1’étude de I’influence du chemin thermique sur la précipitation de la phase 6.

Un diagramme TTT intégrant la notion d’avancement de la transformation et donc de
cinétiques est propos¢ sur la Figure 2.3.4. Ce diagramme contient le front de germination et les fronts
correspondant & 50 et 100 % de la transformation, déterminés a partir de la base de données
expérimentale. Cette derniére permet d’obtenir la fraction d’équilibre de phase 6.
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Figure 2.3.4 : Diagramme TTT de la phase 6 intégrant les cinétiques de précipitation

Plus la température de traitement est faible (et donc ¢loignée du solvus de la phase d), plus les
cinétiques de précipitation sont lentes. Pour des températures proches du solvus de la phase o
(= 1030 °C), I’équilibre est atteint quasiment immédiatement, il n’est donc pas possible de distinguer
les trois courbes. Un diagramme TTT propre a 1’étude et original car intégrant les cinétiques de
précipitation de la phase 6 a donc été réalisé sur I’Inconel 718.

2.3.1.2 Mécanismes de croissance

L’identification des mécanismes de croissance de la phase 6 est réalisée a 1’aide de
micrographies prises sur un échantillon ayant subi un traitement de précipitation de 10 h a 900 °C
(Figure 2.3.5). Celle-ci présente les deux mécanismes envisagés précédemment.

Croissance
en volume

Croissance
discontinue

(a) (b)

Figure 2.3.5 : Micrographies montrant les différents mécanismes de croissance de phase 6 a 900 °C,
(a) vue globale et (b) vue locale
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Afin de mieux comprendre le mécanisme de croissance discontinue présent dans 1’Inconel
718, sa description schématique est proposée et comparée a la description proposée par Sundquist en
1973 [SUN73] sur un acier perlitique. Les transformations données sur la Figure 2.3.6 peuvent étre
écrites sous la forme :

V sursanurs - aéquilibre +F eSC (231)
7/ + 7/” - ysursaturé - yéquilibre + 5 (232)
—5 dARH’Im "
At rpamis
a
(a) (b)

ou d désigne I’espacement entre lamelles de précipités.

Figure 2.3.6 : Représentation schématique du mécanisme de croissance discontinue,
(a) dans les aciers perlitiques [SUN73] et (b) dans I’Inconel718

Une analogie peut étre faite entre les mécanismes de précipitation discontinue dans un acier
perlitique et dans I’Inconel 718 avec toutefois de légeres différences. Premierement, on constate que la
structure cristalline sursaturée et a I’équilibre est la méme dans le matériau de 1’étude, ce qui n’est pas
le cas dans un acier perlitique. Néanmoins cette réaction se produit de la méme fagon a travers une
interface qui est constituée par un joint de grains qui se déplace préférentiellement (Figures 2.3.5 et
2.3.6), ce type de précipitation est aussi rencontré dans les alliages Ag - Al (Ag,Al) [PRE72] et
Fe - 30 Ni - 6 Ti (phase n : Ni;Ti) [SPE63].

La seconde différence est que ce n’est pas la limite de solubilité de 1’élément chimique servant
a la précipitation (ici le carbone) qui explique la diffusion de celui-ci vers le précipité. En effet, dans le
cas du matériau de 1’étude, c’est la présence de phase nanométrique y" (et non de la matrice y) qui est
la réserve de 1’¢lément chimique servant a la précipitation de la phase 6 (ici le niobium) car de méme
formule chimique.

La croissance discontinue est accompagnée d’une migration des joints de grains, comme
constaté sur la Figure 2.3.5 alors que la croissance continue vers ’intérieur du grain nécessite une
diffusion en volume de la matrice vers le précipité. Baumann et al. [BAUS81] ont d’ailleurs observé
une dépendance en température du mécanisme de précipitation discontinue dans les alliages de Be-Cu.
Celui-ci peut étre qualifié de croissance a simple courbure si T < T;/ 2 ou a double courbure, sinon.
Dans le cadre de cette étude, un troisiéme type de précipitation discontinue, la morphologie dite en S
[FOU79], a été mise en évidence indépendamment de la température de traitement (Figure 2.3.5(a)).

Une étude complémentaire sur la longueur moyenne des aiguilles issues de la croissance
continue et de celles issues de la croissance discontinue montre que celles obtenues en croissance
continue peuvent atteindre I’intégralité d’un grain a 1’équilibre thermodynamique alors qu’il y a une
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saturation pour le second type. En effet la croissance continue ancre les joints de grains et empéche
leur migration par croissance discontinue.

Le joint de grains est un court-circuit de diffusion. Cette remarque conduit a I’hypothése que
la cinétique de précipitation discontinue est favorisée par rapport a celle de la précipitation continue.
Néanmoins, comme on peut le voir sur les micrographies de la Figure 2.3.5, le joint de grains devient
sinueux ce qui est défavorable énergétiquement. Ce constat met en compétition deux effets
antagonistes et il n’est pas possible de déterminer quelle est la cinétique de croissance la plus rapide.

Les aiguilles sont équidistantes dans le cas de la croissance discontinue, ce qui n’est pas le cas
en croissance en volume. L’espacement entre les lamelles est li¢ a la distance de diffusion le long des
joints de grains. Le second constat concerne la proportion de phase y" restante : la croissance
discontinue semble avoir consommé I’intégralit¢ de la phase y" disponible réduisant localement la
dureté de 1’échantillon. Ceci n’est pas le cas en croissance continue.

En effet, pour expliquer I’affirmation précédente, il faut partir de 1’hypothése que la
germination intergranulaire est un processus non périodique dans I’espacement des germes (dépendant
du taux local de dislocations) [DUL92]. La croissance discontinue est, comme cela a été vu au
paragraphe précédent, périodique dans 1’espacement des lamelles a cause de considérations
énergétiques. De plus la distance entre lamelles doit étre optimale afin que tout le niobium disponible
dans la phase y" soit consommé pour la croissance de la phase .

En croissance continue le raisonnement est différent : les germes vont croitre en volume.
Néanmoins, selon les conclusions de Turnbull [TURSS] et Duly [DUL92], la fraction de précipités
issue de la croissance en volume (continue) est négligeable devant la fraction de précipités issue de la
croissance discontinue. Les germes a l’origine d’une croissance en volume sont donc trés peu
nombreux et espacés de fagon non périodique, ¢’est ce qui explique qu’ils ne peuvent pas consommer
toute la phase y" présente dans le grain en croissance en volume mais uniquement celle proche de
I’aiguille. Dit autrement, la longueur de diffusion du niobium en solution solide est négligeable devant
I’espacement entre les germes subissant la croissance en volume.

La Figure 2.3.7 résume la discussion sur les mécanismes de précipitation de la phase 9.

Meécanisme continu Mécanisme discontinu
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Figure 2.3.7 : Synthése des mécanismes de précipitation de la phase o

Le rapport Tt/ T¢ (Tt correspond a la température de traitement et Ty a la température de
solvus de la phase considérée plutot qu’a la température de fusion [DUL92] toutes deux exprimées en
Kelvin) est introduit afin de déterminer s’il peut décrire la compétition entre les deux types de
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croissance. Ceci pourrait permettre d’expliquer pourquoi Turnbull et Duly n’observent pas de
croissance en volume alors que ¢’est le cas pour cette étude expérimentale (Figure 2.3.5).

En effet, dans I’étude de Turnbull, la température de référence de traitement est de 273 K.
Apres vérification sur le diagramme de phases Pb-Sn [OHT95], la température de 1’eutectique est de
458 K, soit un rapport Tr/ T¢ de 0,60. Dans le cas de 1’étude de Duly, les traitements thermiques sont
réalisés a une température de 493 K et la température de fusion du précipité Al;,Mg;; est de 723 K,
soit un rapport Tt / Ty de 0,68. Ces rapports sont négligeables devant celui déterminé au cours de la
présente étude : la température de traitement est considérée a 900 °C et la température de dissolution
de la phase 6 est de 1035 °C soit un rapport Tt/ Trde 0,90. Ces constats semblent indiquer que plus le
rapport Tt/ Ty est proche de I’unité, plus les deux mécanismes agissent conjointement.

D’un autre c6té, Fisher [FIS51] puis Philibert ef al. [PHI02], faisant I’hypothése d’un matériau
biphasé grain - joint de grains, déterminent deux coefficients de diffusion et donc deux énergies
d’activation nommées respectivement Q (en volume) et Q’ (aux joints de grains). Ces auteurs mettent
en évidence la prépondérance de la diffusion aux joints de grains devant celle en volume en
introduisant le rapport Q’ / Q. Turnbull montre qu’il vaut 0,35 et Philibert et al. [PHI02] généralisent
ce rapport a 0,5 pour les métaux. L’important est de constater que 1’énergie d’activation aux joints de
grains est inférieure et donc explique la croissance intergranulaire observée par Turnbull et Duly.

Néanmoins, 1’énergie d’activation est reliée au coefficient de diffusion en volume du niobium
dans la matrice (Q) par I’Equation 2.3.3.

D = Dyexp (— 2) (2.3.3)

Finalement, plus le rapport Tt / T; est important, plus la densité de lacunes est importante dans
la matrice [PHIO2] et donc plus le rapport D’ / D tend vers un. En conclusion, au cours de la présente
étude, le rapport Tt / Trest plus important que dans la bibliographie. Ce constat indique que les

énergies d’activations intergranulaires et intragranulaires sont du méme ordre de grandeur a 900 °C et
qu’il peut y avoir compétition entre les deux types de croissance.

Ayant identifié les mécanismes caractéristiques de la germination et de la croissance de la
phase 9, sa cinétique de croissance va étre décrite a 1’aide du modele de Zener dans 1’étude suivante.

2.3.1.3 Modélisation des cinétiques de précipitation

Historiquement, le premier a s’étre intéressé aux problémes de précipitation et & avoir proposé
un mod¢le thermodynamique est Zener [ZEN46] pour la transformation y => o + Fe;C dans les
alliages fer-carbone. S’en sont suivies plusieurs ¢études complexifiant toujours la vision
phénoménologique de Zener. Ainsi Turnbull [TURS5] a mis en évidence expérimentalement que la
diffusion en volume est négligeable devant la diffusion aux joints de grains dans les alliages plomb-
¢tain. En effet, il a constaté que la croissance des précipités se faisait uniquement dans la direction de
migration du joint validant la prépondérance de la croissance discontinue sur la croissance en volume.

Du point de vue de la cinétique de la transformation, les travaux de Zener [ZEN46] ont été
repris par Aaronson et Liu [AAR68] et Petermann et Hornbogen [PET68]. Ces derniers sont d’ailleurs
les premiers a avoir mis en €évidence la relation entre la force motrice et la vitesse de migration du
front de transformation qui est une équation constitutive du modéle de recristallisation (Chapitre 4).
Enfin, une approche plus complexe a été proposée par Cahn [CAHS59] prenant en compte la mobilité
d’interfaces et le fait que la diffusion ait lieu a cette interface.

Dans cette étude, la représentation la plus simple de la croissance discontinue a été choisie,
c’est pour cela que la description de Zener a été retenue [ZEN46]. Ce dernier a en effet été le premier a
proposer un modele reliant la vitesse de migration du front de transformation (v) et I’espacement entre
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lamelles (d). Néanmoins cette approche repose plutdt sur une description phénoménologique que sur la
prise en compte des explications du phénomeéne de croissance de la phase 8. De plus, ce modéle n’est
valable que pour I’étude de la croissance discontinue car il propose un espacement entre lamelles
optimal qui ne peut étre applicable que dans le cas ou les lamelles sont équidistantes, ce qui n’est pas
observé en croissance en volume.

Le mod¢le de Zener est fondé sur une considération énergétique : la variation de la force
motrice liée a la formation de la phase 6 (Equation 2.3.4). Dans le cas de I’Equation 2.3.4, il peut étre
aisément considéré que la force motrice dépend de deux termes : la force motrice libérée lorsque la
réaction est poursuivie jusqu’a I’équilibre thermodynamique a laquelle on doit soustraire 1’énergie
volumique de création d’interface.

AG = AG, — %" (2.3.4)
ou o est 1’énergie d’interface et d, la distance entre deux lamelles de la phase 0.

L’hypothese posée par Zener est de considérer qu’a une distance minimale (d.;,), la force
motrice libérée lorsque la réaction est poursuivie jusqu’a 1’équilibre devient nulle :

20
AGgq

sidy, = =>  AG = AG (1—%m) (2.3.5)

La représentation souhaitée doit prend en compte I’expression de la température comme
variable du modele. Au raisonnement de Zener est ajoutée I’expression de la force motrice libérée
lorsque la réaction est poursuivie jusqu’a I’équilibre thermodynamique en fonction de la température :

AG, = AH — TAS (2.3.6)

AS = £ et donc AG, = AH (TT‘I—_T) (2.3.7)

eq €q

Considérant les Equations 2.3.5 et 2.3.7, la vitesse de migration du front de transformation, v,
proposée par Zener, donnée dans I’Equation 2.3.8, se présente sous la forme :

_ D _ Teq-T\ (1 _ dmin
v=KAGD ® V—kDAH(Teq)(d oo ) (2.3.8)

A partir de ’Equation 2.3.8, Zener avait le choix entre trois critéres de maximisation afin
d’obtenir 1’espacement optimal entre deux lamelles. Il pouvait maximiser la force motrice sur le
systéme, la vitesse de migration du front de transformation ou le couple : (force motrice * vitesse de
migration du front de transformation). Il a choisi de maniére arbitraire la maximisation de la vitesse de
migration du front de transformation en posant 1I’Equation 2.3.9 :

dv _ kDAH Teq_T) <2dmin _ 1) =0 23
dd — d2p, ( Teq dopt (239)

De cette équation, il est ais¢ de déterminer que la vitesse de migration du front de
transformation optimale est obtenue pour une distance optimale :

dopt = 2dmin (2.3.10)

Des Equations 2.3.8 et 2.3.10, on obtient :

__ kDAH (Teq—T
Vopt - 4dmin( Teq ) (2311)
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Finalement, on injecte les Equations 2.3.3, 2.3.4 et 2.3.5 dans I’Equation 2.3.11 pour obtenir
1’Equation 2.3.12 7 ;

KDy AH? Q) (TeqT 2
o exp ( RT) (—Teq) (2.3.12)

Vopt =
Afin de déterminer expérimentalement la vitesse optimale de migration du front de
transformation, les longueurs d’aiguilles de phase 6 mesurées en croissance discontinue a un temps
donné normalisées par la longueur maximale d’aiguilles mesurées (ici a 900 °C) doivent é&tre
déterminées en fonction de la température. Il a été choisi de déterminer la longueur des aiguilles a un
temps de traitement de 10 h car a un temps plus important, il y a saturation de la microstructure en
précipités. 11 devient impossible de dissocier la contribution de chaque mécanisme sur la croissance de
phase 6 comme constaté sur la Figure 2.3.8.

(a) (b)

Figure 2.3.8 : Comparaison des microstructures pour une méme température de traitement,
(a) a 10 h de traitement et (b) a 30 h de traitement

La relation permettant de déterminer la vitesse optimale de migration du front de
transformation normalisée par la vitesse maximale de migration du front de transformation est :

Vopt _ ldiscontinue " (t—tna900°c) (2.3.13)

Vmax (t—tn) laiscontinue a 900°C

out=10h et t, est le temps de germination pour chaque température considérée.

La détermination de la longueur des aiguilles de phase 6 en fonction de la température de
traitement pour un temps de 10 h ainsi que les autres parameétres nécessaires a I’Equation 2.3.13 sont
présentés dans le Tableau 2.3.1.

Tableau 2.3.1 : Calcul de la vitesse de migration du front de transformation normalisée

température (°C) 800 850 900 950 975 1000
L discontinge (1LT) 0 33 47 34 29 6
t,(h) 30 1 0,3 0,3 0,3 0,3
Vopt / Vinax 0 0,76 1,00 0,72 0,62 0,13

? rigoureusement, on devrait écrire Q’ dans 1’Equation 2.3.12 car c’est bien I’énergie d’activation le long des
joints de grains qui est déterminée ici et non Q qui est ’énergie de diffusion du niobium en volume dans la
matrice de nickel
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L’Equation 2.3.12 (normalisée par le coefficient pré-exponentiel) est représentée en bleu sur la
Figure 2.3.9 ou elle est comparée aux résultats expérimentaux. D’aprés ces derniers, la vitesse
maximum de croissance correspond a la température de 900 °C. Cette vitesse optimale conduit a
déterminer une énergie d’activation apparente de 190 kJ/mol. Celle-ci est du méme ordre de grandeur
que I’énergie d’activation de la diffusion du niobium dans le nickel qui est de 203 kJ/mol [PAT96].
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Figure 2.3.9 : Cinétique de croissance discontinue de la phase &

Sur la Figure 2.3.9, on constate qu’a une température égale ou supérieure a 850 °C, la
cinétique de croissance de la phase & est équivalente a celle décrite par le modéle de Zener.
Néanmoins, a une température inférieure a 850 °C, le temps de traitement de 10 h (et méme de 30 h)
ne permet pas d’avoir suffisamment de phase o précipitée pour mesurer une longueur d’aiguille. Il
faudrait réaliser des temps de traitement plus longs afin de mesurer des aiguilles a ces températures.

La prise en compte du deuxiéme phénoméne de croissance présent dans la gamme de

température étudiée n’est pas effective avec 1’approche de Zener. Toutefois, d’aprés la cinétique
observée sur la Figure 2.3.9, ’hypotheése de considérer uniquement le phénoméne de croissance

discontinue est justifiée.
En conclusion, le modele de Zener décrit qualitativement la cinétique de croissance

discontinue de la phase 8. Ayant déterminé les mécanismes conduisant a la germination et a la
croissance de la phase d et proposé une cinétique de croissance discontinue de cette phase, I’influence

de divers chemins thermiques va étre étudiée dans la prochaine partie.

2.3.2 Influence du chemin thermique emprunté

Cette étude s’intéresse a I’effet du chemin thermique sur les cinétiques de précipitation de la

phase 6. En accord avec la bibliographie, trois chemins thermiques sont comparés (Figure 2.3.10).
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Figure 2.3.10 : Les différents chemins thermiques étudiés,

(a) mise en solution super-90-solvus, trempe puis revenu, (b) mise en solution super-d-solvus,
refroidissement puis revenu et (¢) revenu direct a partir de 1’état de réception
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Le chemin thermique correspondant a une mise en solution de la phase 9, d’une trempe puis
d’un revenu, est le chemin thermique ayant servi a représenter les cinétiques de croissance de la phase
6 suivant le modele théorique de Zener. Ce chemin est considéré comme le chemin thermique de
référence car il est celui qui est le plus étudi¢ dans la littérature [AZA04] et [BEA04]. Ce dernier est
comparé aux deux autres chemins présentés sur la Figure 2.3.10.

2.3.2.1 Influence d’une trempe intermédiaire

Le second chemin thermique présente également une mise en solution de la phase 6 mais le
traitement de revenu est réalisé sans trempe intermédiaire. En effet, la germination intergranulaire de
la phase & dépend du nombre de défauts (dislocations et autres) présents aux joints. Une trempe
intermédiaire augmente donc le nombre de défauts et de surcroit le nombre de germes [ADA71], cette
derniére étude étant réalisée sur un acier austénitique. Cette affirmation a été confirmée dans I’Inconel
718 par Sundararaman et al. [SUN88] comme le montrent les micrographies MET de la
Figure 2.3.11(a) et a également ¢été observée dans le cadre de la présente étude (Figure 2.3.11(Db)).

(2) (b)

Figure 2.3.11 : Micrographies MET montrant les dislocations générées par trempe
(a) d’aprés Sundararaman et al. [SUN8S] et (b) sur un échantillon trempé

Comme on peut le voir sur la Figure 2.3.11(b), il existe des arrangements planaires de
dislocations le long des plans {111} de la matrice y. Cette observation est en accord avec les études de
Henry et al. (acier austénitique) [HEN75] et de Sundararaman et al. [SUN8S8]. De plus, ces
dislocations résultent bien de la trempe car elles sont également présentes dans un échantillon ayant
subi une trempe juste aprés un maintien d’un quart d’heure a 1050 °C, c'est-a-dire sans aucune
déformation.

De par ce constat, la comparaison des deux chemins thermiques permet de conclure que les
cinétiques de précipitation sont les plus importantes dans le cas du chemin thermique intégrant une
trempe comme on peut I’observer en comparant les micrographies MEB de la Figure 2.3.12.

L’¢échantillon ayant subi une trempe intermédiaire (Figure 2.3.12(a)) montre une fraction
surfacique de phase & de 15,4 % qui est plus importante que sans trempe intermédiaire
(Figure 2.3.12(b)) puisque de 5,6 %. Cette remarque est vraie indépendamment du temps de
traitement. En effet, pour une durée de traitement d’une heure a 900 °C, il existe déja une différence
notable de fraction surfacique de phase & entre les deux chemins thermiques : 1,1 % pour le chemin
avec trempe contre seulement 0,2 % pour le chemin sans trempe.

On constate également la présence de phase y’’ sur I’échantillon ayant subi le traitement sans
trempe intermédiaire. La présence de cette phase confirme que la précipitation de la phase 6 n’est pas
maximale. En comparaison, la microstructure correspondant au traitement avec trempe intermédiaire
présente une saturation en phase 6 confirmant la différence de cinétiques de précipitation entre les
deux chemins thermiques.
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(a) (b)

Figure 2.3.12 : Micrographies MEB 900 °C/30 h,
(a) avec trempe intermédiaire et (b) sans trempe intermédiaire

Une remarque doit néanmoins &tre apportée a cette étude. Dans ces conditions de traitements
thermiques, c'est-a-dire avec une trempe a 1’eau, la vitesse de refroidissement est de 1’ordre de
100 °C/s. Si on se place en conditions de traitements thermiques industriels, les vitesses de
refroidissement sont inférieures a 10 °C/s. Cette faible vitesse de refroidissement permet la
germination de la phase y" au cours du refroidissement comme le confirme le diagramme TRC de
Slama et al. [SLA97] (Figure 2.1.7(a)). Celle-ci peut influencer la germination de la phase &
(intragranulaire) lors de revenus ultérieurs. De plus, une simulation complémentaire réalisée sur
Forge” montre que les vitesses de refroidissement peuvent étre inférieures a 3 °C/s, notamment sur des
¢chantillons déformés [RIZ10]. A de si faibles vitesses de refroidissement, la phase & peut également
germer aux joints de grains comme le constatent Geng et al. [GEN97].

2.3.2.2 Précipitation a partir de 1’état de réception

Les deux premiers chemins thermiques comprennent une remise en solution, ce qui n’est pas
le cas pour le troisieme chemin (Figure 2.3.10). Cette mise en solution a pour effet d’augmenter
considérablement la taille de grains des échantillons ayant subi les deux premiers traitements en
comparaison de celle du troisiéme qui est restée €équivalente a la taille de grains de 1’échantillon dans
1’¢état brut de réception. Une étude par la technique EBSD pour différents temps de traitements réalisés
a 900 °C montre que la taille de grains est constante (Dy = 12 pm et Dastv = 10,5).

L’autre différence notable est le nombre de défauts initialement présent dans les échantillons :
quand les échantillons correspondant aux deux premiers chemins thermiques ont une densité de
deéfauts relativement faible (légérement supérieure pour les échantillons ayant subi la trempe
intermédiaire), le troisiéme conserve son histoire thermomécanique. Il en est de méme pour la fraction
de phase o présente dans 1’état de réception qui est d’environ 1,8 %, cette valeur ne prenant pas en
compte les nombreux germes de phase & pouvant &tre initialement présent dans I’échantillon dans
I’état de réception et de taille inférieure a la limite de détection de ’analyse d’images. Les
micrographies obtenues pour des traitements réalisés a partir du troisieme chemin thermique (revenu
direct) sont présentées sur la Figure 2.3.13.

La précipitation de la phase & au cours d’un revenu direct n’a pas lieu uniquement sous une
morphologie aciculaire comme observée pour les deux autres chemins thermiques, pour une méme
température. Des globules de phase & sont également présents dans les microstructures observées. La
présence de phase 6 avec deux morphologies et I’absence de migration de joints de grains observées
pour les autres chemins thermiques empéche 1’application du modéle de Zener pour la détermination
de la cinétique de précipitation de la phase 6 a partir de 1’état de réception.
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(a) (b)

Figure 2.3.13 : Micrographies MEB obtenues a partir du revenu direct,
(a) revenu a 900 °C/10 h et (b) revenu a 900 °C/30 h

Afin de déterminer la cinétique de précipitation obtenue par la technique de diffraction des
neutrons, chaque spectre de raies obtenu (en quantification a température ambiante ou en précipitation
in-situ a 900 °C) est affiné afin de déterminer la fraction volumique de phase 6. Dans le cas de la
précipitation in-situ a 900 °C, quelques spectres obtenus pour des temps caractéristiques sont tracés
sur la Figure 2.3.14.
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Figure 2.3.14 : Spectres obtenus par diffraction des neutrons au cours de I’étude de la précipitation
in-situ 3 900 °C pour différents temps caractéristiques

L’intensité des pics de diffraction correspondant a la phase 6 augmente en fonction du temps
de traitement traduisant 1’augmentation de fraction volumique de phase d. Cette augmentation est
¢galement observable dans le Tableau 2.3.2 présentant 1’évolution in-situ de la fraction volumique de
phase ¢ en fonction du temps de traitement a 900 °C.

Les données présentées sur ce tableau sont obtenues pour des durées d’acquisitions différentes.
La durée d’acquisition influence le facteur Ry qui traduit I’accord entre 1’intensité mesurée et celle
calculée a I’aide du modele structural présenté précédemment : pour I’ensemble des Ry supérieurs a
25 %, le temps d’acquisition est de 15 min, quand celui-ci est de 30 min pour les fractions volumiques
affinées avec un Ry inférieur a 20 %.
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Tableau 2.3.2 : Evolution de la fraction volumique de phase & en fonction du temps a 900 °C '

temps (h) 0 0081031061101 15]1201]30]30] 10 ] 30

£, (%) 2,5 35 149173 | 75|87 | 85|97 ]10,1]12,6] 13,1
Ecart-type (%) 0,7 1,3 131121121121 1,1]109]0,710,61] 0,5
Rgs (%) 18 52 39 1 42 | 47 | 28 | 41 41 12 14 17

A partir de ces résultats, il est possible de déterminer une cinétique de précipitation simple en
identifiant les coefficients d’une fonction du type Avrami [LIU97a]. Cette derniére se présente sous la
forme :

fs = f54(1 — exp(—k(t + tp)™) (2.3.14)

ou fgq est la fraction d’équilibre de phase & a la température de traitement, k et n, les coefficients
d’Avrami et t,, le temps d’incubation.

Afin de prendre en compte la fraction de phase d initiale, I’Equation 2.3.14 peut s’écrire :
fs = (£ — £5) exp(—k((t + to)™) + 5 (2.3.15)

La détermination des fractions surfaciques (par analyse d’images) et volumiques (par
diffraction des neutrons) de phase 6 ainsi que ’identification des parametres de I’Equation 2.3.15 sont
présentés sur la Figure 2.3.15. Cette ¢tude est réalisée a la température ou il y a potentiellement une
précipitation maximale de phase & : 900 °C.

& 1257 (0,113 —0,015) exp(—4,3.107*t°%) + 0,113 1

% fs=1(0115-0,020)exp(—1,0.107%t"%) + 0,115 :[‘,__-- i

: P ¢

‘é 10 . g

k: & Ig;CxXpernmeniaic 4

~0D . .'_.-'_""-.~. ]

e * 54 FURALY

v m fy;in-situ

2 m fyzex-situ

w6 : u

g |- - fy; identifice

=

o |

=

=

B | e

E 2}1,

(2]

E
0'1 X i 4 |
10 i - " .

Temps de traitement (s)
Figure 2.3.15 : Cinétiques de précipitation de la phase 6 a partir de 1’état de réception

La fraction surfacique de phase 6 mesuré par métallographie pour un temps de traitement de
30 h (supposé¢ a I’équilibre thermodynamique) est de 11,3 % alors que la fraction volumique
déterminée par diffraction des neutrons est légérement supérieure (11,5 %). En considérant les
dispersions déterminées pour les deux méthodes et I’équivalence entre les paramétres des cinétiques de
précipitation, la validité de 1’égalité entre les fractions surfacique et volumique est confirmée.

10 I . , cppr . N .

les données du Tableau 2.3.2 sont issues de deux méthodes de mesures différentes : jusqu’a trois heures, la
mesure est réalisée en précipitation in-situ @ 900 °C et les trois derniéres colonnes correspondent a des mesures
réalisées a I’ambiante pour des traitements réalisés ex-situ.
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Considérant la complexité de mise en ceuvre de la technique de diffraction des neutrons, seule
la technique d’analyse d’images sera utilisée dans la suite du manuscrit. Par conséquent, seule la
notion de "fraction surfacique de phase §” sera prise en compte et considérée comme un estimateur de
la fraction volumique.

Les différentes fractions surfaciques de phase & obtenues avec les divers traitements de la
présente étude sont données dans le Tableau 2.3.3. Seuls les traitements compris dans la gamme de
température [900 °C - 975 °C] ont été considérés.

Tableau 2.3.3: Fractions surfaciques moyennes de phase & mesurées selon trois chemins thermiques

1100 °C/1 h, trempe et revenu 1100 °C/1 h, revenu revenu direct

l1h 3h 10h 30h | 1Th|3h | 10h|30h | 1h]|3h] 10h | 30h
975°C| 03 0,9 1,0 4,2 0,110,171 0,1 08 | 1.8127] 45 4,7
950°C | 03 0,6 1,7 4,7 0,11011] 06 1,8 130571 7,0 7,3
900°C | 1,1 1,0 3,9 150 | 0,310,771 4,6 5,6 1371631 82 | 10,8

L’examen du Tableau 2.3.3 montre que le troisiéme chemin thermique a toujours une fraction
de phase 6 plus élevée que celle des deux premiers traitements. La présence initiale de germes et de
défauts cristallins quand un revenu est fait directement a partir de 1’état de réception permet
d’accélérer la cinétique de précipitation par rapport aux autres chemins thermiques.

Le second constat est que la croissance de la phase & semble saturer plus tot le long du chemin
thermique réalisé a partir de 1’état de réception que pour les autres traitements. Par exemple, a
900 °C/30 h (Figure 2.3.13(b)), il y a une fraction surfacique de 10,8 % pour le revenu direct alors
qu’il y a une fraction surfacique de 15,0 % pour la mise en solution, trempe puis revenu. Une
hypothéese est alors envisageable : la fraction a saturation (sous-entendue a 1’équilibre) de phase d et
plus vraisemblablement la cinétique de croissance de la phase & dépend de la taille de grains. Cette
hypothése est aussi soutenue par Beaubois er al. [BEAO4] et pourrait expliquer la différence de
fraction surfacique de phase 6 a I’équilibre obtenue par Liu ef al. [LIU97b] (Figure 2.1.8).

En effet, un échantillon subissant un revenu et ayant initialement une densité de défauts
importante ne peut qu’avoir une germination plus importante qu’un échantillon subissant une mise en
solution [LIU97a, LIU97b et LIU9S]. Ce raisonnement est compatible avec les hypothéses proposées
par Turnbull [TURS5] dés 1955, c’est a dire que "la vitesse de précipitation cellulaire" dépend de trois
parameétres : le coefficient de diffusion des atomes dans la paroi de la cellule, I’espacement inter-
lamellaire et le nombre de cellules par unité de volume. Il a constaté que le coefficient de diffusion
n’était pas modifié en présence de défauts mais ceux-ci agissent comme un court-circuit de diffusion
auxiliaire. L’auteur utilise le terme auxiliaire en comparaison au court-circuit principal de diffusion
créé par les joints de grains [PHIO02].

Les fractions surfaciques de phase ¢ déterminées au cours de cette étude sont supérieures aux
fractions d’équilibre déterminées par Beaubois et al. (Figure 2.1.10). En effet, ces auteurs ont supposé
que la fraction d’équilibre de phase o est atteinte pour un temps de traitement de 10 h a 900 °C. Or,
dans cette ¢tude, il est constaté qu’avec un temps de traitement de 30 h a 900 °C, la fraction de phase 6
augmente toujours. En comparaison, pour des températures de traitement plus importantes, la fraction
de phase 6 peut étre cependant considérée a saturation puisque celle-ci évolue peu entre 10 h et 30 h de
traitement.

La cinétique de précipitation de la phase & est donc accélérée dans le cas d’un revenu direct.
Ce revenu est celui appliqué par les industriels au cours de la chauffe des demi-produits pour réaliser
une mise en forme. Dans la suite de ce manuscrit, un intérét est porté sur le comportement de 1’ Inconel
718 a une température de traitement (a partir du revenu direct) de 980 °C, température utilisée dans la
mise en forme industrielle.
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2.3.3 Cas industriel : précipitation a 980 °C

Industriellement, un lopin est chauffé durant plusieurs heures avant la mise en forme. Ce
traitement implique une compétition entre la précipitation de la phase o et la croissance de grains.
L’objectif de cette partie est de déterminer comment conserver une taille de grains faible au cours de la
chauffe a la température de 980 °C sans pour autant saturer la microstructure en phase .

Aux températures de traitement super-6-solvus, il y a absence de phase 6 et donc croissance de
grains amenant la microstructure a ne plus respecter le cahier des charges. Toutefois, aux températures
de traitement sub-3-solvus, deux parametres influent sur 1’évolution de la microstructure : la
température de traitement (fixée dans cette ¢tude) et la fraction de phase 6 initiale avant mise en forme.

Les traitements thermiques a 980 °C ne sont pas effectués dans le four tubulaire utilisé pour
les traitements thermiques. Ils sont réalisés dans un four a lampe couplé a la presse hydraulique
utilisée dans le Chapitre 3 pour la réalisation d’essais de compression. Ces traitements thermiques a
980 °C suivent le protocole de chauffe d’un échantillon subissant une compression : 1’échantillon est
placé entre les tas de compression de la presse hydraulique a température ambiante, une chauffe est
ensuite réalisée a puissance maximale (il faut 6 min pour atteindre 900 °C) puis une régulation est
appliquée quand la température de consigne est atteinte. L’¢chantillon subit un maintien thermique
pendant 15 min a partir de la température de 900 °C jusqu’a la température de consigne. Ce temps de
traitement de 15 min est validé dans I’ Annexe 2.

Les échantillons sont ensuite trempés a I’hélium a une température de refroidissement au
minimum de 12 °C/s donc correspondant a des temps inférieurs au délai pour qu’il y ait début de
précipitation des phases y’ et vy’ ou encore de la phase 8. Ce constat permet d’étre certain que les
fractions surfaciques de phase & déterminées dans cette étude dépendent uniquement du traitement
thermique réalisé et ainsi de s’affranchir de la précipitation éventuelle de phase 6 au cours du
refroidissement dans les raisonnements ultérieurs.

Divers traitements thermiques courts (t < 3 h) sont réalisés a la température de 900 °C. Les
microstructures obtenues sont comparées a |’échantillon dans [’état brut de réception sur la
Figure 2.3.16. L objectif est de faire varier la fraction de phase & avant 1’étape de croissance de grains
et ainsi déterminer la fraction critique d’ancrage des joints de grains a 980 °C.

(a) (b) (c)

Figure 2.3.16 : Micrographies optiques d’échantillons présentant une fraction surfacique croissante de
phase 0, (a) état brut de réception, (b) 900 °C/30 min et (¢) 900 °C/2 h

Le traitement a 900 °C n’a pas d’effet sur la taille de grains. On observe une augmentation de
la fraction surfacique de phase & avec le temps de traitement. Celles-ci sont déterminées au cours du
traitement de précipitation a 900 °C et au cours du maintien a 980 °C pendant 15 min (Tableau 2.3.4).
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Tableau 2.3.4 : Fractions surfaciques moyennes de phase 6 mesurées apres traitements thermiques

Chauffe a 900 °C Maintien a 980 °C
Etat brut 1,8 2.4
30 min 2.4 2,7
lh 3,7 3,1
2h 43 3,7

Un traitement thermique a 980 °C est influencé par la fraction surfacique initiale de phase 6.
Si la fraction est inférieure a 2.4 %, il a précipitation a 980 °C. Si au contraire, la fraction est
supérieure ou égale a 3,7 %, il y a dissolution a 980 °C. Cette différence d’état de précipitation
s’explique par la fraction d’équilibre de phase ¢ a 980°C qui d’aprés Desvallées et al. correspond a
environ 3 % (Figure 2.1.10), et donc comprise dans 1’encadrement expérimental de [2,7 % - 3,1 %].

Afin de déterminer quelle fraction surfacique de phase 6 peut inhiber la croissance de grains
et ainsi évaluer la fraction critique de phase J, les microstructures obtenues aprés traitements
thermiques a 980 °C sont présentées sur la Figure 2.3.17.

(a) (b) (c)

Figure 2.3.17 : Micrographies optiques aprés maintien de 15 min a 980 °C, a partir de,
(a) I’état brut de réception, (b) I’état ayant subi un traitement de 30 min a 900 °C et (c) I’état ayant
subi un traitement de 2 h a 900 °C

Aprés observation des micrographies optiques obtenues, on constate que la fraction surfacique
de phase 6 obtenue apres un traitement thermique de 2 h a 900 °C (4,3 %) est suffisante pour ancrer les
joints de grains et empécher leur mouvement au cours du maintien thermique a 980 °C puisque la
taille de grains reste constante (12 um - 10,5 ASTM). Cette observation est également vraie pour des
durées de traitement plus faibles (30 min et 1 h). En effet, la taille de grains n’a pas augmenté au cours
du maintien thermique a 980 °C pour ces deux conditions. En comparaison, 1’échantillon présentant la
plus faible fraction surfacique de phase o initiale présente une augmentation de sa taille de grains
(50 um - 6,5 ASTM donc multipliée par 4).

La fraction critique de phase 6 appartient donc a I’encadrement [1,8 % - 2,4 %]. Cette fraction
est inférieure a la fraction d’équilibre de phase & a 980 °C. 1l est donc possible d’inhiber la croissance
de grains a 980 °C car la fraction critique est inférieure a la fraction d’équilibre. Pour cela, il faut
toutefois réaliser un traitement thermique de précipitation précédant le traitement a 980 °C car a 1’état
brut de réception, la fraction initiale de phase 6 est inférieure a la fraction critique de phase 6.
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Conclusions intermédiaires

Dans I’Inconel 718, au cours de traitements thermiques, la phase 0 peut précipiter dans la
gamme de température comprise entre 850 °C et 1025 °C pour des durées inférieures ou égales a
30 h. En fonction de la température de traitement, la phase 6 peut présenter deux morphologies :
aciculaire a T < 975 °C et globulaire a T > 975 °C.

"u cours de I’étude, un intérét a été porté a la phase o aciculaire. Quatre mécanismes
différents de précipitation de la phase 6 aciculaire ont été mis en évidence et discutés. Ceux-ci
dépendent de la présence de la phase y" dont le solvus est situé entre 925 °C et 950 °C et donc
indirectement de la température de traitement. Ces mécanismes présentent une compétition entre
une croissance en volume et une croissance discontinue, cette derniére étant accompagnée d’une
migration des joints de grains.

Les cinétiques de précipitation dépendent de la taille de grains et de la densité de défauts
cristallins présents dans la microstructure. La température de traitement de 900 °C a été
particuliéerement utilisée au cours de cette étude car celle-ci permet d’accéder a la fraction
surfacique maximale de phase 6 (16 % pour un état homogénéisé a 1100 °C pendant 1 h et 11 % a
partir de I’état brut de réception).

La cinétique de précipitation discontinue de la phase 6 est en accord sur un aspect qualitatif
avec le modéle de Zener pour un état homogénéisé. "' partir de ’état brut de réception qui posséde
une taille de grains correspondant au cahier des charges, la cinétique du type Avrami permet
d’estimer d’un point de vue quantitatif la cinétique de précipitation de la phase o. Pour cette
derniére, la comparaison des cinétiques obtenues par les deux techniques expérimentales employées
permet de valider leur utilisation et de confirmer I’équivalence entre fraction surfacique déterminée
par analyses d’images et volumique mesurée par diffraction des neutrons.

La compréhension de la précipitation de la phase 0 a permis d’évaluer la compétition entre
cinétique de précipitation de phase 0 et cinétique de croissance de grains. '"insi pour une
température de 980 °C, qui sera celle de la mise en forme sub-d-solvus au cours du Chapitre 3, la

fraction d’équilibre a été déterminée a 2,7 % < fig < 3,1 % et la fraction critique permettant

d’ancrer les joints de grains et ainsi d’inhiber leur croissance est de 1,8 % < f zgl 1M < 2.4 %.
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Ce chapitre s’intéresse a la compréhension du comportement mécanique et de 1’évolution
microstructurale de I’Inconel 718 au cours du forgeage a chaud. Dans ce travail, I’opération de
forgeage est simulée par un essai de compression uniaxiale a haute température. Dans un premier
temps, la description des mécanismes pouvant influencer le comportement mécanique et 1’évolution de
la microstructure est présentée. Dans un second temps, le dispositif expérimental et I’exploitation des
résultats expérimentaux sont réalisés.

A partir de ces analyses préliminaires, 1’étude proprement dite de la mise en forme de
I’Inconel 718 dans le domaine super-d-solvus est décrite, tout d’abord en conditions unipasses a 1’aide
d’essais interrompus, puis I’influence des conditions thermomécaniques sur I’Inconel 718 sera
discutée, enfin une ouverture sera proposée a la mise en forme en conditions multipasses avec
différents chemins thermiques interpasses.

Enfin, la derniére partie de ce chapitre porte sur la mise en forme de 1’Inconel 718 en présence
de phase & (domaine de températures sub-6-solvus). Cette partie est axée autour de deux aspects : une
¢tude unipasse de caractérisation du comportement et une étude s’intéressant a 1’influence de la
fraction de phase o sur le comportement mécanique. Une étude complémentaire sera réalisée sur la
détermination des cinétiques de dissolution statique et dynamique de la phase 9.

3.1 Mécanismes physiques et comportement mécanique liés a la mise en
forme a chaud

Un essai de forge libre, simulé dans cette étude par essai de compression a chaud de pions
cylindriques, peut étre décomposé en quatre étapes distinctes :

- une chauffe. Celle-ci dépend de la dimension de la piéce ou de 1’échantillon, et du type de
phénomeénes physiques présents comme la conduction (s’il y a contact avec un second corps), la
convection (si I’échantillon est en présence d’un fluide) et/ou le rayonnement thermique. L’objectif de
cette premicre étape est d’amener le pion de compression jusqu’a la température de mise en forme
avec une répétabilité du temps de chauffe.

- un maintien isotherme. Sur une base numérique ', un temps de quinze minutes a été défini
pour étre certain d’avoir une température homogene au sein du pion de compression avant de
commencer la déformation. Avec I’apport d’énergie thermique, la microstructure du matériau évolue
durant ce maintien et il est important de caractériser cette évolution afin de connaitre la structure de
départ avant déformation plastique.

- une compression. Celle-ci est réalisée a vitesse de déformation et température constantes. La
déformation est un apport d’énergie supplémentaire au systeme. De fagon similaire a 1’étape de
maintien thermique, il faut caractériser I’évolution de la microstructure a cette étape de déformation.

- un refroidissement. Sa vitesse est fonction des attentes de 1’essai. Suffisamment lent, le
refroidissement permet 1’apparition de phénomeénes physiques post-déformation pour obtenir des
microstructures finales particuliéres. Au contraire, une trempe fige la microstructure dans son état
aprés déformation.

Les différents mécanismes physiques intervenant au cours des étapes définies ci-dessus et
permettant de comprendre les évolutions de la microstructure vont étre présentés. Ces phénomenes
induits par la déformation ont lieu a des températures supérieures a la moiti¢ de la température de
fusion et peuvent donc étre en compétition avec des étapes de précipitation ou de remise en solution
(dans le domaine sub-d-solvus) qui ne sont pas négligeables.

"les temps définis sont confrontés a des simulations de chauffe de pion et de lopins dans I’Annexe 2. Il en
résulte que pour une durée de traitement supérieure ou égale a quinze minutes, la température est homogeéne au
sein de I’échantillon.
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3.1.1 Mécanismes statiques d’évolution microstructurale

La chauffe et le maintien thermique de quinze minutes permettent le développement
d’évolutions statiques, c’est-a-dire sans application de contraintes extérieures et sans déformation.
L’évolution et le maintien en température conduisent a des modifications structurales fonction de la
vitesse de chauffe, du temps et de la température de maintien, et de la microstructure du matériau
avant le traitement thermique. Cette étape, appliquée a un matériau non déformé, induit
essentiellement une croissance de grains et des modifications des phases en présence (dissolution ou
précipitation). Si le matériau a été préalablement déformé, des phénomeénes de restauration et de
recristallisation peuvent prendre place si la température est suffisamment importante. Dans ce cas, bien
que la majorité de 1’énergie mécanique apportée au systéme au cours de la déformation ait été dissipée
sous forme de chaleur pendant ’essai, une partie reste stockée sous forme de dislocations traduisant
I’effet d’écrouissage et amenant le matériau dans un état instable thermodynamiquement.

On défini 1’énergie stockée, E; comme :
1
Es = -ub*p (3.1.1)

ou p est le module de cisaillement du matériau (GPa), b, le vecteur de Burgers du matériau (mm) et p,
la densité de dislocations totale du volume élémentaire considéré (mm™).

Deux grandes classes de phénomeénes s’observent expérimentalement :

- les phénomenes discontinus ou chaque étape intervient de fagon indépendante et conduit a
des évolutions distinctes de la microstructure,

- les phénomenes continus ou les évolutions microstructurales se font de maniére progressive
et les mécanismes apparaissent simultanément dans différentes zones de 1’échantillon.

L’ensemble des phénoménes statiques listés dans la littérature sont présentés dans le
Tableau 3.1.1.

Tableau 3.1.1 : Les différents phénomeénes statiques [HUMO04]

Restauration Recristallisation Croissance
Continu Croissance de Recristallisation Croissance normale
sous-grains continue de grains
) . Croissance discontinue Recristallisation Croissance
Discontinu . .. .
de sous-grains primaire anormale de grains

Ces phénomenes ont lieu a haute température ce qui permet a la restauration statique
d’apparaitre des lors qu’il y a des dislocations stockées lors de la déformation plastique avant
chauffage. En comparaison, le phénoméne de recristallisation statique nécessite un niveau de
déformation seuil pour s’initier, celui-ci est communément appelé déformation critique (ec). Elle
représente un second parametre nécessaire a la définition et a la distinction des phénomeénes résumés
dans le Tableau 3.1.1.

La déformation critique dépend de la nature du matériau et de la température de maintien. On
peut néanmoins 1’estimer au voisinage de 10 % a basse température (inférieure a 0,2 Ty). A ce niveau
de déformation, les dislocations se présentent fréquemment sous forme d’enchevétrements, appelés
"parois de dislocations”, délimitant des cellules. A un niveau de déformation plus élevé et/ou sous
I’effet de la température, les parois de cellules s’affinent progressivement et se structurent, pouvant
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aller jusqu’a une organisation de type "sous-joint”. Une représentation schématique de ce processus de
modification de la microstructure au cours de la déformation a été proposée par Nes (Figure 3.1.1).

STRAIN,E

SMALL LARGE

B B

3UB-BCUNDARY

@g

DESLUCATIDN

&
Ringllh &

MmMIT—— GIZ—rrPMZZ >

LM

Figure 3.1.1 : Evolution schématique des sous-structures caractéristiques d’un matériau déformé a
€ > g, en fonction de la déformation et du temps de recuit [NES95]
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Les cellules de dislocations présentent de faibles désorientations entre elles (désorientation
entre deux réseaux cristallins comprise entre 2° et 15°). Cette désorientation moyenne des cellules
augmente avec le niveau croissant de déformation.

Un matériau déformé posséde une énergie stockée lice a la présence de dislocations
(Equation 3.1.1). Cette approche néglige la contribution des sous-joints de grains a 1’énergie stockée
contrairement a 1’approche de Dillamore et al. [DIL67]. L approche de Dillamore ef al. a été appliquée
sur des matériaux a forte énergie de défauts d’empilement (acier IF), ce qui n’est pas le cas de
I’Inconel 718. Cette remarque permet de supposer que la contribution des sous-joints de grains peut
étre négligée dans cette étude (il peut y avoir plus d’un facteur cent entre les deux énergies [PHI02]).

L’apport d’énergie thermique lors d’un recuit ou d’un traitement thermique conduit a une
minimisation de I’énergie stockée. Au-dela de I’influence premiére du taux de déformation avant
recuit, 1’évolution microstructurale est fortement dépendante des mécanismes locaux, fonction de
I’énergie de défauts d’empilement (ysgg). Pour quantifier cette influence, un critére adimensionnel,
appelé énergie de défauts d’empilement relative ou v, liant I’énergie de défauts d’empilement aux
paramétres matériaux que sont b et u est définie:

= Lsee (3.1.2)

L’énergie de défauts d’empilement relative (y,) est classée en deux domaines " : les

matériaux a vy, faible ou moyenne comme 1’argent (= 2,7) ou le cuivre (= 4,1) et les matériaux a 7y,
¢levée comme ’aluminium (= 19,3) ou le fer o (= 18,3). Le nickel pur présente une vy, moyenne
(= 12,7), toutefois, le nickel allié avec 15 % de chrome présente une vy, du méme ordre de grandeur
que I’argent ou le cuivre (= 3,0), classant cette famille dans les matériaux a vy, faible.

Dans un matériau avec une énergie de défauts d’empilement relative faible, la dissociation des
dislocations favorise le glissement planaire en limitant le glissement dévié. Ce phénomeéne rend plus
difficile le réarrangement des dislocations. Lors de I’accroissement de température et du maintien, la

2 d’aprés les yspp expérimentaux de Murr normalisés par b et p [MUR75]
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cinétique faible de la restauration conduit a une diminution lente de 1’énergie stockée. Ainsi, la
recristallisation statique discontinue ou primaire est privilégiée avec un mécanisme de germination de
grains fortement désorientés par migration induite des joints puis par croissance de nouveaux grains.

Lors de la recristallisation statique primaire, la germination n’est pas a prendre au sens strict
thermodynamique. Le germe est plutdt un volume ¢élémentaire, sans dislocations, qui est initialement
présent ou apparait dans la structure déformée. L’étape de germination débute ainsi par un petit grain a
faible densit¢ de dislocations qui grossit progressivement par migration des joints de forte
désorientation qui le limitent. Ce mécanisme est présenté sur la Figure 3.1.2: le mécanisme de
germination par migration induite (SIBM) entraine une fluctuation du joint soumis a un gradient de
déformation local appelée aussi gonflement ou bulging comme schématisé sur la Figure 3.1.2(b). Le
germe ainsi créé croit en direction du grain voisin afin de minimiser 1’énergie stockée du systéme.

() (b)

Figure 3.1.2 Mécanisme de SIBM (a) sur de I’aluminium [BEL77] et (b) schéma décrivant le
mécanisme de migration induite des joints de forte désorientation [HUMO04]

A DP’opposé, dans un matériau avec une forte énergie de défauts d’empilement relative le
glissement dévié est facilité et 1’activation thermique accélére ce processus par annihilation des
dislocations de signes opposés et réarrangement des dislocations stockées. Ces mécanismes font
évoluer les parois de dislocations, initialement faiblement désorientées. Durant la restauration statique
continue, la désorientation entre les cellules croit jusqu’a I’émergence de sous grains, puis de grains
(Figure 3.1.3). Ces mécanismes sont généralement accompagnés d’une augmentation de mobilité du
joint avec sa désorientation [REAS3]. Ce phénomeéne est connu sous le nom de polygonisation.

a | I

—
1000 nm 3
2 1000 nm

Figure 3.1.3 : Les grandes étapes de la restauration statique continue dans un échantillon de cuivre pur
déformé a e =10 %, T =290 K et £ = 0,05 s observé aprés (a) un jour, (b) trois jours
et (c) cinq jours de maintien a température ambiante [KUOO7]
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Dans le cas d’un matériau avec une énergie de défauts d’empilement relative élevée, le taux de
déformation avant le traitement thermique peut également modifier le type de mécanisme de
recristallisation. En effet, pour des taux de déformation importants, la restauration dynamique
provoque 1’évolution des parois de cellules de dislocations vers une structure de sous-joints.
L’évolution ultérieure de la microstructure lors du maintien en température se fait alors par un
processus de croissance des sous-grains sous forme de recristallisation statique continue. A I’opposé,
apres une faible déformation, on retrouve un mécanisme discontinu. Ces différences de comportement
sont d’autant plus sensibles que la température de maintien est faible (Figure 3.1.4).
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Figure 3.1.4 : Evolution du type de recristallisation statique de 1’alliage AA8006 en fonction du niveau
de déformation et de la température de recuit avec Do=3 um [JAZO01]

Ainsi, pour les matériaux a forte énergie de défauts d’empilement relative, le taux de
déformation avant traitement thermique sera un parameétre important. Du point de vue microstructural,
cet effet se traduit par une plus ou moins grande désorientation au sein des grains ou entre les sous-
grains : une faible désorientation aprés déformation favorisant la germination (recristallisation statique
discontinue) au cours du recuit. La fraction de fortes désorientations (HAGB) au sein du matériau
avant recuit est donc un paramétre clé qui indique la nature de la recristallisation. Ce sera donc un
paramétre important suivi au cours de I’étude expérimentale de ce travail.

Plus le temps de recuit est important, plus 1’énergie stockée diminue. Au terme de ce
phénoméne, si le recuit est suffisamment long, on peut considérer que la microstructure est totalement
recristallisée. Afin de décrire la cinétique des transformations de phases, plusieurs auteurs ont proposé
une loi phénoménologique : le modele IMAK (pour Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov [KOL37],
[JOH39], [AVR39], [AVR40] et [AVR41]). Ce mod¢le a été repris afin d’évaluer les cinétiques de
recristallisation. L’avancement de la recristallisation X en fonction du temps est défini par :

X =1 —exp(—Bt") (3.1.3)

ou X est la fraction de grains recristallisés, B un coefficient dépendant de la géométrie du grain
considéré, de la force motrice et de la cinétique de germination, et n, le coefficient d’Avrami
dépendant de la dimension considérée (1D, 2D ou 3D) pour la modélisation du mécanisme.

L’avancement de la recristallisation au sens d’Avrami permet de rendre compte de la cinétique
de recristallisation d’un matériau en fonction des divers facteurs influents. Ces paramétres sont le taux
de déformation, la température de recuit, la taille de grains initiale, la texture du matériau et 1’état de
solution solide ou de précipitation [HUMO4]. La Figure 3.1.5 montre I’influence de deux des
parametres cités ci-dessus : la taille de grains initiale et la température de recuit.
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Figure 3.1.5 : Parametres contrdlant la cinétique de recristallisation statique, (a) taille de grains initiale
sur du cuivre déformé a € = 93 % puis recuit a 225 °C [HUT89] et (b) température de recuit sur un
alliage de Fe-3,5%Si déformé a € = 60 % [SPE66]

La taille de grains initiale et la température de recuit ont une influence non négligeable sur les
cinétiques de recristallisation statique. Ces deux paramétres seront donc contrdolés avec attention lors
de I’analyse expérimentale.

Au final, lorsqu’un matériau est totalement recristallisé, 1’énergie stockée sous forme de
dislocations, héritée de la déformation, est minimale et concentrée dans les joints de grains. Une
réduction supplémentaire d’énergie ne peut alors qu’étre associ¢e a une diminution de la surface totale
de joints de grains pour un volume donné. Ceci conduit a un nouveau mécanisme d’évolution
microstructurale : la croissance des grains. De plus, ce phénoméne tend a homogénéiser la taille de
grains comme le montre la représentation schématique réalisée par Philibert et al [PHIO2]
(Figure 3.1.6). Cette représentation montre deux cas de modification microstructurale liée au
phénomeéne de croissance : la réduction de la longueur des joints conduit a la disparition des petits
grains et des points quadruples.

Figure 3.1.6 : Mécanismes de croissance des grains [PHI02]

L’ensemble des mécanismes présenté précédemment s’applique dans le cas d’une matrice
contenant peu d’¢léments en solution solide et/ou sans particules de seconde phase. En effet, les
atomes en solution et les particules de seconde phase peuvent influer sur les cinétiques et les
mécanismes de restauration et de recristallisation en abaissant la déformation critique de
recristallisation ou en limitant la taille de grains recristallisée [HUMO4]. Les particules de seconde
phase, lorsqu’elles sont de taille suffisante, peuvent induire un mécanisme additionnel appelé PSN
(Particle Stimulated Nucleation ou germination stimulée par les particules). Ce mécanisme fera 1’objet
d’une étude spécifique dans la partie consacrée a la mise en forme de I’Inconel 718 en présence de
phase 6.

La description des mécanismes statiques et de leur distinction est complexe. Cette
bibliographie ne se veut pas exhaustive, mais le but recherché est d’en donner les principales
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caractéristiques afin de pouvoir faire le paralléle avec les mécanismes dynamiques qui ont lieu au
cours de I’étape de mise en forme a chaud. Leur étude fait I’objet de la suite de ce chapitre.

3.1.2 Comportements dynamiques

Les mécanismes statiques présentés précédemment sont basés sur une différenciation entre le
phénomeéne de création de dislocations par écrouissage et les mécanismes de diminution des
dislocations au cours d’un recuit ultérieur. En comparaison, la spécificité des mécanismes dynamiques
est que la déformation, réalisée a une température supérieure a Ty / 2, implique une compétition entre
la génération et 1’annihilation des dislocations.

La description des mécanismes dynamiques se présente sous deux aspects dans la littérature :
ce sont soit les comportements mécaniques qui sont mis en avant (par exemple [MONO09]), soit les
mécanismes ainsi que leur effet sur la microstructure (par exemple [HUMO4]). Les mécanismes liés
aux phénomenes dynamiques sont similaires aux mécanismes statiques auxquels s’ajoute I’effet de la
déformation qui vient compléter ou modifier celui de la température. Les mécanismes dynamiques
conduisent a une approche macroscopique liée au comportement mécanique du matériau.

Trois essais mécaniques simples permettent de représenter des procédés industriels de mise en
forme comprenant des chemins de déformation trés complexes : 1’essai de traction, 1’essai de torsion,
et I’essai de compression [JAOO8]. Dans ce travail, seul 1’essai de compression est utilisé car il
correspond le mieux au procédé de forge libre. Une partie du travail présenté dans ce manuscrit est
consacrée au passage de 1’échelle des pions de laboratoire a I’échelle des lopins industriels (Annexes).

Le comportement mécanique d’un matériau a haute température peut se décomposer, sur la
courbe de compression, en trois phases (Figure 3.1.7) : une partie élastique, un domaine d’écrouissage
et un domaine stationnaire.
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Figure 3.1.7 : Courbe de compression d’un échantillon présentant un phénomene de recristallisation
dynamique (a) continue et (b) discontinue [MONO09]

Dans certaines conditions de température et de vitesse de déformation, la phase d’écrouissage
est suivie par un domaine d’adoucissement avant d’atteindre un plateau en contrainte correspondant au
régime stationnaire ou "steady state”. Ce comportement est caractéristique de la recristallisation
dynamique, le régime stationnaire correspond a un stade ou la recristallisation peut étre considérée
comme totale.

En fonction des matériaux étudiés, deux grands types de comportement sont observés : soit le
régime permanent est atteint a grand taux de déformation aprés un pic de contrainte (Figure 3.1.7(a)),
soit il s’établit aprés plusieurs oscillations de la courbe contrainte-déformation (Figure 3.1.7(b)). Le
premier cas correspond a la réponse mécanique d’un mécanisme de recristallisation dynamique
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continue, le second a un mécanisme de recristallisation dynamique discontinue. Le mécanisme
principal de recristallisation dynamique de I’'Inconel 718 en déformation a chaud est discuté dans la
suite de ce chapitre.

Le comportement mécanique lié a la recristallisation dynamique discontinue dépend des
parametres de mise en forme comme la température de 1’essai et la vitesse moyenne de déformation. Si
la température de déformation est élevée et que la vitesse moyenne de déformation est faible, le
comportement mécanique dans le domaine d’écrouissage présente une série de maxima de contrainte
sous forme d’oscillations avant de se stabiliser dans le domaine stationnaire : c’est la recristallisation
dynamique synchronisée. En comparaison, une température d’essai faible et une vitesse de
déformation ¢levée conduisent a un seul pic de contrainte : c’est la recristallisation dynamique
asynchronisée. Le comportement mécanique correspondant au deuxiéme cas est analogue a celui
obtenu en recristallisation dynamique continue (excepté le niveau de déformation pour atteindre le
domaine stationnaire). Ce constat met en évidence 1’une des difficultés d’identification de la nature du
mécanisme en présence en s’appuyant uniquement sur I’analyse des comportements mécaniques.

La nature de la recristallisation dynamique dépend des parameétres thermomécaniques (T, € et
€) et de I’énergie de défauts d’empilement relative du matériau. Par analogie avec les mécanismes
statiques, pour un matériau avec une faible énergie de défaut d’empilement la cinétique de restauration
dynamique est limitée et, avec la déformation croissante, une quantité suffisante d’énergic de
déformation peut étre stockée pour conduire a I’apparition d’un germe de facon discontinue.

Le cas de la recristallisation dynamique discontinue du nickel a été étudié¢ par Luton et Sellars
[LUT69]. Ceux-ci ont observé des comportements mécaniques du type recristallisation dynamique
discontinue (Figure 3.1.8).
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Figure 3.1.8 : Recristallisation dynamique discontinue des alliages a base nickel,
(a) siex<gc et (b)siex>eg, [LUTO9]

Pour Luton et Sellars [LUT69] (Figure 3.1.8), le comportement mécanique au cours de la
recristallisation dynamique fait apparaitre deux niveaux de déformation caractéristiques : &,
déformation critique pour avoir germination dans une structure écrouie, €x, déformation pour atteindre
la fin d’'un cycle complet de recristallisation. Si ex < g, la microstructure peut intégralement
recristalliser avant le déclenchement de la seconde vague de recristallisation dynamique : la
recristallisation est synchronisée. Ceci explique les oscillations de la courbe contrainte-déformation de
la Figure 3.1.8(a) suite aux adoucissements successifs associés a chaque cycle de recristallisation. En
comparaison, si €x > &, la seconde vague de recristallisation dynamique se déclenche avant la
recristallisation complete de la premicere vague: la recristallisation est asynchronisée. Cette
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superposition des vagues successives de recristallisation entraine une continuité du comportement
mécanique (Figure 3.1.8(b)). Dans ce cas, la détermination de la fraction recristallisée est plus
complexe a I’échelle de 1’échantillon.

Une approche plus macroscopique basée sur 1’identification de la courbe de comportement a
¢été proposée par Laasraoui et Jonas afin de déterminer un taux d’adoucissement Xoening S€lon la
méthode proposée sur la Figure 3.1.9 [LAA91]. Les auteurs considérent que la fraction de grains
recristallisés est proportionnelle au taux mesuré, d’adoucissement du comportement mécanique.
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Figure 3.1.9 : Courbe de compression schématique présentant les parametres de I’Equation 3.1.4

ou 0,4 est la contrainte d’écoulement hypothétique en considérant uniquement la compétition entre
écrouissage et restauration dynamique a un niveau de déformation supérieur a €,, opry, la contrainte
en considérant la compétition entre écrouissage et recristallisation dynamique, og, la contrainte a
saturation hypothétique de la contrainte d’écoulement o4 et o, la contrainte a saturation de opgry.

A partir des parameétres précédents, Laasraoui et Jonas définissent X ogening COmme étant :

_ 9rd~ODRX
Xsoftening T oi-os (3.14)

Laasraoui et Jonas font I’hypothése majeure que la contrainte d’écoulement en régime de
restauration dynamique correspond a un prolongement du comportement mécanique apres le pic de
contrainte ¢, (Figure 3.1.9). Or c’est a partir de 1’étape de germination commengant pour une
déformation g, que le comportement mécanique est sensible a 1’apparition d’un second mécanisme. En
toute rigueur, la contrainte en régime de restauration dynamique doit étre déterminée a partir de €.. En
reprenant les notations de Laasraoui et Jonas, on peut écrire la contrainte d’écoulement en régime de
restauration dynamique comme (pour € <g,) :

ora = [05% + (00° — 05 exp(—re)]*/? (3.1.5)
ou o est la limite d’élasticité et r, une constante.

La contrainte d’écoulement en régime de recristallisation dynamique s’écrit (pour € > g,) :

Sprx = 05 — (03 — ) [1 - exp( k(e — £,)"")]| (3.1.6)

ou k et ng sont deux constantes.
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On remarque que le terme défini entre les crochets dans 1’Equation 3.1.6 est de la méme forme
que 1’équation décrivant I’évolution de la fraction de grains recristallisés X (Equation 3.1.3), ce qui
renforce I’analogie entre le taux d’adoucissement Xgoftening €t l€ taux de recristallisation X.

L’utilisation des Equations 3.1.5 et 3.1.6 permet de décrire le comportement mécanique
macroscopique d’un matériau prenant en compte le phénoméne de recristallisation dynamique.
L’étude sera néanmoins centrée sur 1’utilisation du comportement mécanique identifi¢ avant le niveau
de déformation correspondant a €, afin de déterminer les premiers stades de germination ..

Le niveau de déformation correspondant au parametre €. est analogue a la déformation critique
décrite dans la présentation des mécanismes statiques. On retrouve cette déformation critique sur le
comportement mécanique schématisé des Figures 3.1.7(b) a 3.1.9. La littérature définit ce critére
comme dépendant de la déformation au point de contrainte maximale [GUI81] et [MONO9] :

~
=~

o |lun

Ec €

p (3.1.7)
Les études issues de la bibliographie sont unanimes quant a la relation de proportionnalité

entre g, et &. Ce critére est en accord avec les observations expérimentales qui déterminent cette
proportionnalité a 0,7 [SAK77], 0,8 [OUCS82] ou 0,85 [LEB73].

La détermination de &, est possible a partir d’une analyse macroscopique des comportements

mécaniques. Suivant la méthodologie décrite par Kocks et Mecking [MECS81], on introduit le taux
d’écrouissage € :

do
=2 (3.1.8)

L’évolution du taux d’écrouissage en fonction de la contrainte ou de la déformation

(Figure 3.1.10) met en évidence une rupture de pente due a I’apparition de mécanismes autres que le
stockage de dislocations.
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Figure 3.1.10 : Représentation du comportement mécanique du type €-6 pour un acier 304
sollicité en torsion [RYA90]

La représentation du comportement mécanique expérimental sous la forme e-c permet

d’observer cette rupture de pente pour o.. Le prolongement du comportement mécanique par

extrapolation linéaire permet de déterminer la contrainte & saturation en régime de restauration
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dynamique, correspondant a € égal a 0 (o,* sur la Figure 3.1.9). Les deux démarches présentées en
Figure 3.1.9 et 3.1.10 sont équivalentes, néanmoins le mode de représentation sous une forme dérivée
€-0 permet une détermination plus précise de &..

Cette représentation macroscopique moyenne est strictement limitée aux valeurs positives de
e. En effet, les valeurs de € nulles ou négatives décrivent un adoucissement macroscopique moyen qui
traduit en fait de fortes hétérogénéités de déformation a 1’échelle du polycristal : domaine écroui et
domaine recristallisé. Un comportement moyen n’a donc aucune réalité physique et ne peut étre
associ¢ a des paramétres microstructuraux.

Dans [I’hypothése d’une recristallisation dynamique discontinue, les conditions
thermomécaniques influencent directement la taille de grains recristallisée (Dg) amenant a un
affinement des grains ou a leur grossissement.

L’évolution de microstructure au cours du processus d’affinement de grains résulte
généralement de 1’apparition de germes recristallisés a la frontiére du grain initial déformé, zone
fréquente de localisation de contrainte ou de déformation. Ce processus décrit, par exemple, par Ponge
et Gottstein [PON9S], est appelé recristallisation en collier ("necklace recrystallization™). Ces auteurs
ont observé ce processus dans des polycristaux de NizAl (Figure 3.1.11).

orij

ginal grain boundary

parent grain

(a)e<e, (b)e=zg, (Ye=g, +% €,

@ 1st necklace @ 15t necklace
@ 2nd necklace

£ —=

d)e=e_+%-& ele=g

< X 5
& 15t necklace €© DRX grain £, critical strain for start of DRX
gg:‘; r:l :ccil(ll;’;: ig remnant ) &, peak strain; g strain to steady state
@ 4th necklace of a parent grain

gy strain for one DRX-cycle

Figure 3.1.11 : Description du phénomene de recristallisation dynamique discontinue en collier
[PONO9g]

L’initiation du processus de recristallisation en collier est similaire a celui intervenant lors de
la recristallisation statique : pour un niveau de déformation supérieur a €., des germes se développent
autour du grain initial par fluctuation locale du joint initiée par les gradients de déformation
(Figure 3.1.2).

A un niveau de déformation plus élevé, une seconde génération de germes apparait autour de
la premicre. La faible dimension des germes ne permet plus les fluctuations par bulging au niveau des
nouveaux joints. L hypothese est donc émise que les nouveaux germes se développent par maclage
successif afin de consommer l’intégralité de 1’énergie stockée disponible de I’ancien grain. Ce
mécanisme suppose qu’il existe un chemin de propagation des germes sous forme de désorientation du
type Z3™. Ces joints de fortes désorientations ont la particularité de perdre leur qualité de macle au
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cours de la déformation et de devenir rapidement des joints avec une mobilité importante participant
au mécanisme de réduction d’énergie stockée. La taille de grains finale Dy correspond donc a peu pres
a la taille du germe obtenue a la premiére génération de collier.

Si la déformation est stoppée au cours du processus de recristallisation, par une trempe par
exemple, la microstructure est figée dans un état intermédiaire. La taille de grains est alors bimodale
avec une population de grains déformés et une population de grains recristallisés. La mesure d’une
taille de grains moyenne unique n’est plus adaptée pour caractériser cette microstructure. Une méthode
permettant de définir quantitativement la distribution des tailles de grains d’une population hétérogéne
sera présentée dans la suite de ce manuscrit.

3.1.3 Mécanismes microstructuraux post-dynamiques

Par définition, la recristallisation post-dynamique (ou parfois appelée métadynamique) est un
mécanisme se produisant lors d’un maintien en température aprés une étape de recristallisation
dynamique. Ce phénomene ne concerne que l’évolution des germes formés au cours de la
recristallisation dynamique, et I’hypothése est faite qu’il ne s’en forme pas de nouveaux [DJA73].
Dans quelques cas particuliers, certains auteurs observent expérimentalement qu’il peut y avoir
germination au cours du mécanisme de recristallisation post-dynamique [BOZ12] mais ces cas ne
seront pas abordés dans ce manuscrit.

Une étude récente, réalisée sur I’Inconel 718, a montré que la taille de grains obtenue suite a la
recristallisation métadynamique correspond au double de la taille de grains obtenue en absence de
recristallisation métadynamique [PARO1]. Ce résultat est obtenu aprés une compression a un taux de
déformation important (¢ = 0,75). De plus, il est constaté que ce phénoméne tend a homogénéiser la
taille de grains.

Le phénomeéne de recristallisation métadynamique se produit avec une cinétique rapide.
Certains auteurs comme Medeiros ef al. montrent que ce phénomeéne se produit complétement en deux
secondes de maintien a la température de I’essai aprés déformation [MEDOO].

Le seul moyen d’inhiber ce phénomene est donc de réaliser une trempe rapide sur 1’échantillon
juste apres essai. La majorité des études proposées dans ce manuscrit sont réalisées dans 1’objectif de
déterminer la compétition entre écrouissage et recristallisation dynamique donc en absence de
recristallisation métadynamique, c’est-a-dire que les observations sont réalisées apreés trempe.
Néanmoins le phénoméne de recristallisation post-dynamique ne pouvant &étre inhibé lors d’une
opération industrielle, la comparaison avec les essais réalisés en laboratoire nécessitera sa prise en
compte dans 1’étude.

3.2 Présentation des essais thermomécaniques
3.2.1 Dispositif expérimental

Dans cette partie est décrit le dispositif expérimental propre aux essais thermomécaniques.
Celui-ci comprend : un dispositif de mise en forme et un dispositif de refroidissement apres essai. Ce
dernier a été spécifiquement développé dans ce travail.

Les essais thermomécaniques sont réalisés sur des pions cylindriques d’Inconel 718 de
dimensions @ = 12 mm et H = 18 mm. Le dispositif expérimental initial est présenté sur la
Figure 3.2.1 [ARB9S]. Celui-ci est composé d’un four a lampe permettant d’avoir une température
homogene jusqu’a 1200 °C, et d’une presse hydraulique MTS de capacité maximale 500 kN reliée a
un ordinateur afin de piloter la conduite de 1’essai et 1’acquisition des données.

La chaine de compression est composée de haut en bas : d’une ligne de compression fixe en
acier réfractaire, d’une coiffe supérieure évitant les déperditions thermiques par effet cheminée, du tas
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de compression supérieur en céramique ZFME, du pion, du tas de compression inférieur, de la coiffe
inférieure et de la ligne de compression inférieure (mobile). L’ensemble de la chaine de compression
est a I’intérieur de I’enceinte thermique, portée a la température d’essai.

Ligne de compression

Coiffe

Lampe

Pion

Tas de compression

Thermocouple

Figure 3.2.1 : Dispositif expérimental initial

L’homogénéité thermique est renforcée par 1’isolation thermique de I’enceinte avec de la laine
de verre. La mesure de la température au cours de 1’essai est assurée par un thermocouple de type N
(Nicrosil / Nitril), soudé a mi-hauteur sur la surface du pion. Il a été montré que le gradient thermique
est inférieur a 1 °C dans le sens radial [ARB98].

Les faces planes du pion en contact avec les tas de compression sont revétues de nitrure de
bore de facon a minimiser les frottements au cours de 1’essai. Une estimation de ces frottements sera
faite ultérieurement dans ce chapitre a partir de la comparaison entre la prévision et la mesure de la
forme du pion au cours de 1’essai.

Le développement majeur, réalisé au cours de ce travail de thése, concerne la mise au point du
systéme de refroidissement du pion de compression. En effet, jusqu’a présent, le pion était refroidi
four coupé, c’est-a-dire a de faibles vitesses de refroidissement (de [’ordre de 1,5 °C/s), insuffisantes
pour figer la microstructure apres la déformation a chaud.

Des modifications ont été apportées au dispositif initial de trempe a eau [ARB9S] afin de
s’affranchir des inconvénients précédents, en particulier des risques de projection et de la réduction de
la durée de vie des lampes. Le dispositif a été modifié afin de pouvoir utiliser un gaz. L’hélium a été
retenu car il présente la meilleure capacité thermique Cv de tous les gaz (excluant le dihydrogeéne pour
les risques d’explosion) ce qui permet un refroidissement rapide du pion apres essai (quelques dizaines
de degrés par seconde selon les conditions expérimentales). Le montage de refroidissement est
présenté en Figure 3.2.2.

Le refroidissement du pion se fait de manieére semi-automatique. Un signal analogique est
envoyé au four depuis I’ordinateur d’acquisition afin de couper 1’alimentation et d’arréter la chauffe.
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En parall¢le, I’opérateur libére le vérin pneumatique qui se déplace a 1’aide d’un circuit secondaire
d’air sous pression et va se positionner a quelques millimétres du pion a travers la fente pratiquée dans
la paroi du four (visible sur la Figure 3.2.2). Une projection d’hélium au travers d’une buse permet un
refroidissement rapide. Une étude permettant d’analyser la répétabilité de la vitesse de refroidissement
des pions ainsi que de valider expérimentalement ce montage est présentée en Annexe 3.

Circuit d’hélium

Dispositif de trempe

Fente

Buse

Figure 3.2.2 : Montage de refroidissement

L’intérét de ce montage de refroidissement est double. D’une part il bloque les phénomenes
post-dynamiques et permet d’étudier les microstructures juste aprés déformation, d’autre part, il
permet d’approcher les vitesses de refroidissement industrielles en peau. Ces vitesses de
refroidissement ont été¢ déterminées par simulations numériques avec le logiciel FORGE® [RIZ10].
Les valeurs obtenues sont données dans le Tableau 3.2.1

Tableau 3.2.1 : Vitesses de refroidissement obtenues par simulations numériques sur des lopins portés
a une température de 1050 °C

Vitesse de refroidissement (°C/s) | Cceur | Peau

Non déformé, refroidissement air 0,3 0,3

Non déformé, refroidissement eau 1,7 28
Déformé, refroidissement air 0,3 0,3
Déformé, refroidissement eau 1,9 12

Les vitesses de refroidissement ont été déterminées entre la température de traitement (ici
1050 °C) et la température de 500 °C sur des lopins de hauteur H = 225 mm et de diamétre
@ = 150 mm. Cette dernicre température a ¢té prise comme référence car elle correspond a la moitié
de la température de fusion (Ty/ 2) de I’alliage. On considére qu’en deca de cette température, la
microstructure du matériau n’évolue plus au cours du refroidissement.

Le développement du montage de refroidissement permet de réaliser des trempes de 30 a
45 °C/s sur des pions non déformés, et de 12 °C/s sur des pions déformés. Ces deux vitesses obtenues
sont en accord avec les vitesses de refroidissement déterminées industriellement sur des lopins
refroidis a I’eau en périphérie (Tableau 3.2.1). A noter qu’a cceur les vitesses de refroidissement de ces
mémes lopins sont de I’ordre de 2 °C/s ce qui est équivalent a la vitesse de refroidissement four coupé.
Les vitesses de refroidissement obtenues expérimentalement sont en excellent accord avec celles
résultant de la simulation numérique.

De plus, I’efficacité du montage de refroidissement a été prouvée a partir d’une analyse
microstructurale (Annexe 3). Il sera donc possible, dans la suite de ce travail, de choisir entre trempe
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et refroidissement four coupé, c'est-a-dire de figer la microstructure a chaud ou de laisser les
phénoménes post-dynamiques se développer.

3.2.2 Résultats expérimentaux : comportement mécanique

Le dispositif expérimental permet d’obtenir plusieurs types de résultats bruts : les courbes
expérimentales, la morphologie du pion déformé et sa microstructure finale. Dans un premier temps,
le traitement des données brutes dans le but d’en déduire le comportement mécanique réel du matériau
sera introduit. Dans un deuxiéme temps, la microstructure caractéristique du pion déformé sera
étudice.

Les contraintes et déformations vraies sont calculées a partir des données brutes de ’essai :
temps, force, déplacement du vérin et température lue par le thermocouple. Le protocole utilisé afin
d’obtenir ces grandeurs est décrit dans I’ Annexe 4.

Une fois ces grandeurs obtenues, la contrainte d’écoulement peut étre exprimée comme
[ARB9S] :

Om = oosnémexp(R&T (3.2.1)
ol g, est la limite d’¢élasticité, Q, 1’énergie d’activation apparente et R, la constante des gaz parfaits.

La contrainte d’écoulement est calculée a partir de la force mesurée et dépend du taux de
deéformation, de la vitesse de déformation et de la température a laquelle est réalisé 1’essai. Néanmoins,
il est nécessaire de s’affranchir d’autres paramétres influencant la mesure de la force comme les
frottements entre le pion et les tas, et I’effet de I’auto-échauffement. Cette partie présente la
normalisation réalisée sur le comportement mécanique afin de prendre en compte ces deux effets
perturbateurs.

3.2.2.1 Frottements

Le comportement mécanique du pion, tel que mesuré directement lors des essais, est affecté
par les frottements avec les tas de compression. Dans la plupart des résultats présentés dans la
littérature, il n’est pas précisé si ces comportements mécaniques ont été ou non corrigés des
frottements. Afin d’estimer le comportement "vrai” du matériau, l’intégralit¢ des résultats
expérimentaux obtenus dans ce travail a été corrigée des effets de frottement. Pour ce faire, une
méthode de correction des frottements basée sur la géométrie de 1I’éprouvette et sur le niveau de
déformation, décrite dans la littérature a été utilisée [CHE76] :

Seorr.t = Om (1 + 10 (5 viixo) x exp(%)_1 (3.2.2)

ou m est le coefficient de frottement entre le pion et les tas de compression, Ay le rapport entre la
hauteur initiale et le diamétre initial du pion de compression et’, le taux de déformation.

Il faut tout d’abord déterminer le coefficient de frottement. Pour cela, une analyse de la
morphologie des pions est réalisée apres déformation (¢ = 0,69) sur cinq échantillons. La mesure des
dimensions caractéristiques de la morphologie en tonneau va permettre d’évaluer le coefficient de
frottement par identification avec des résultats de simulations réalisées par la méthode des éléments
finis.

Les deux dimensions caractéristiques d’ une forme en tonneau sont le diameétre final au contact
avec les tas de compression, D, et le diamétre final a mi-hauteur du pion, D, (zone ou I’effet tonneau
est le plus accentué). Ces deux diametres sont visibles sur la Figure 3.2.3.
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Le rapport entre ces deux diamétres est défini comme :

— Dmn
r=-p (3.2.3)

Ces valeurs caractéristiques ont été déterminées expérimentalement sur cinq pions
(Tableau 3.2.2).

Tableau 3.2.2 : Dimensions caractéristiques d’un pion apreés compression

Pion 1 Pion 2 Pion 3 Pion 4 Pion 5 Moyenne
Dy, (mm) 18,01 17,99 18,01 17,70 17,75 17,88
D, (mm) 15,10 15,03 15,15 15,04 15,12 15,09
T 1,193 1,197 1,189 1,177 1,171 1,185

Les résultats mettent en évidence un frottement entre le pion et les tas de compression, r étant
sensiblement différent de 1.

Les simulations par éléments finis sont réalisées avec le logiciel Abaqus® afin de déterminer
la relation entre les paramétres D,, Dy, et r et le coefficient de frottement m. La loi de comportement
correspond a la courbe de compression expérimentale obtenue pour un pion déformé de 50 % a
1050 °C, avec une vitesse de déformation de 1072 s™. A titre indicatif, les déformées obtenues apres
simulation au méme niveau de déformation sont données pour quelques cas particuliers (Figure 3.2.3).

(a) (b) (c)

Figure 3.2.3 : Isovaleurs de déformation aprés simulation d’une réduction de 50 % sur un pion de
compression, (a) m =0, (b)m=0,15et(c)m=1

On note que le seul cas ou la déformation est homogene dans le pion est celui pour lequel le
glissement est parfait (m = 0). L’introduction d’un coefficient de frottement non nul entre les tas de
compression et le pion modifie la répartition des déformations en les rendant plus hétérogenes : plus le
coefficient de frottement est élevé, plus le gradient de déformation est important.

Le rapport r entre les dimensions D, et D,,, obtenues apreés simulation est tracé en fonction du
coefficient de frottement. La comparaison avec les valeurs expérimentales données dans le
Tableau 3.2.2 permet une estimation fiable du coefficient de frottement réel (Figure 3.2.4).

Dans le cas présent, le coefficient de frottement expérimental est compris entre 0,1 et 0,15. En
comparaison, 1’équipe du LCG (Laboratoire Claude Goux de I’Ecole des Mines de Saint-Etienne)
réalise une correction avec un coefficient de frottement de 0,12 (contact du type métal-métal).
Néanmoins, les pions déformés au LCG ont un effet tonneau 1égerement moins marqué que sur les
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pions déformés au laboratoire MSSMat (contact du type métal-céramique), ce qui est cohérent avec ce
résultat.

1.5f ' ' ' ' o
- | = Expérimental / .
14} | ® Numérique / .
/
/
13+ / ]
= 0,154 1
12 (0’
70,1
1.1 . 1
_—0’// |
1.0e——"" | . . ) i
0 0.01 0.05 0.2 1

Coefficient de frottement m

Figure 3.2.4 : Identification du coefficient de frottement expérimental a partir des simulations
numériques

L’ensemble de ces données incitent a retenir un coefficient de frottement expérimental égal a
0,15 en restant dans les bornes définies sur la Figure 3.2.4. Le coefficient de frottement ainsi
déterminé, I’Equation 3.2.2 peut étre utilisée afin de déterminer 1’influence de la correction des
frottements sur le comportement mécanique en compression (Figure 3.2.5).
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Figure 3.2.5 : Courbes de compression d’un pion déformé en compression a € = 0,69, T = 1050 °C et
¢=107s" corrigées ou non des frottements

Le pic de contraintes observé en début d’essai ne sera pas discuté dans la présente étude.
Néanmoins, une partie est consacrée a sa caractérisation dans la suite du Chapitre 3.

La correction des frottements influence peu le comportement mécanique. En effet, au niveau
de la déformation maximale (Figure 3.2.5), on constate une correction pouvant aller jusqu’a 5 MPa
(=5 %).

Une démarche complémentaire a ét¢ de tenter de réduire les frottements entre le pion et les tas
de compression. Pour cela, la géométrie dite de Rastegaev (pion de compression avec un réservoir a
lubrifiant) [HERS81] a été utilisée. Néanmoins, les morphologies des pions apres déformation sont
similaires que ce soit pour les pions de compression de forme classique et pour les pions avec la
géométrie de Rastegaev, les deux présentant un effet tonneau. La seule différence entre les deux
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géométries se situe sur le comportement mécanique en début d’essai (¢ < 0,01). Ceci est di a la
déformation de 1’évidement percé dans le pion afin de conserver le lubrifiant. Il a donc été décidé,
pour I’ensemble des conditions expérimentales présentées dans la suite de ce manuscrit, de conserver
les pions cylindriques qui sont plus simples a usiner.

La correction sur la contrainte a apporter afin de prendre en compte les frottements étant
¢valuée, la seconde correction a prendre en compte est celle correspondant a 1’auto-échauffement,
(considéré en conditions d’échauffement adiabatique) de I’échantillon au cours de la déformation.

3.2.2.2 Echauffement adiabatique

II est communément admis qu’au cours d’une déformation, I’énergie initiale de la presse est
pour partie dissipée sous forme de chaleur, pour partie transmise au matériau sous forme d’énergie
plastique. Le coefficient de Taylor-Quinney, 3, permet de déterminer la proportion d’énergie dissipée
sous forme de chaleur. Ce coefficient est compris entre 0 et 1 et généralement fixé a 0,9 dans la
littérature.

L’énergie dissipée sous forme de chaleur a pour conséquence d’augmenter la température de la
picce déformée. L’¢lévation de température lors d’un essai en conditions isothermes est quantifiable a
partir de I’équation suivante [NAS09] :

~_ P
ATy(e) ~ o [ ode (3.2.4)

ou p est la masse volumique du matériau considéré [kg.m™], et C,, la chaleur spécifique du matériau
considéré [J.kg" K].

L’évolution de la masse volumique et de la chaleur spécifique en fonction de la température de
I’essai est donnée sous la forme ' :

p =—111T +9230 (3.2.5)
C, =0395T +430

Afin de déterminer la correction & apporter sur la contrainte mesurée expérimentalement, il
faut prendre en compte la relation entre la variation de contrainte et la variation de température, qui
s’exprime :

Ao =0,(¢¢T,)-0,ls T, +AT ()] =VAT (&) (3.2.6)

ou v est le coefficient de sensibilité a la température, or, la contrainte d’écoulement en condition
isotherme et 6, la contrainte d’écoulement en condition adiabatique.

Le coefficient de sensibilité a la température est déterminé expérimentalement, a € et € fixés, a
’aide de I’Equation 3.2.7 :

do
v = abs (a_T

s’é) (3.2.7)

Afin de déterminer le coefficient de sensibilité¢ a la température, trois essais de compression
sont réalisés a une vitesse de déformation identique de 107 s jusqu’a un niveau de déformation
maximal de 0,69. Ils sont réalisés aux températures de 980 °C, de 1020 °C et de 1050 °C. Les
comportements mécaniques en compression résultants de ces trois essais sont tracés sur la Figure 3.2.6
(sans prendre en compte la correction des frottements).

" les données de I’Equation 3.2.5 sont issues de la base de données Thost
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Figure 3.2.6 : Courbes de compression obtenues a partir d’essais réalisés aux trois températures de
980 °C, de 1020 °C et de 1050 °Cae=0,69ctat=10"s"

Les coefficients de sensibilité a la température sont déterminés pour un taux de déformation de
0,1, comme noté sur la Figure 3.2.6. L’ensemble des coefficients déterminés sur la gamme

thermomécanique est représenté dans le Tableau 3.2.3.

Tableau 3.2.3 : Coefficients de sensibilité a la température

AT (°C) £=0,1
980 - 1020 0,58
1020 - 1050 0,73
980 - 1050 0,65

Le coefficient de sensibilité¢ a la température a une valeur moyenne de 0,65 pour le taux de
déformation de 0,1. C’est donc cette valeur qui sera retenue dans I’application numérique de
I’Equation 3.2.6.

La correction de I’auto-échauffement est réalisée sur le comportement mécanique en
compression d’un pion ayant subi un essai a 1050 °C, jusqu’a une déformation de 0,69 avec une
vitesse de déformation de 107 s™ (Figure 3.2.7). Cet essai est retenu car il est identique a celui pour
lequel la correction des frottements a été réalisée (Figure 3.2.5).
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Figure 3.2.7 : Courbes de compression d’un pion déformé a € = 0,69, T = 1050 °C et ¢ =107 5™
corrigées ou non de I’auto-échauffement
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La correction de 1’auto-échauffement sur cet essai améne a une variation de contrainte
maximale de 6 MPa, du méme ordre de grandeur que celle introduite par les frottements. Néanmoins,
le comportement mécanique en compression utilisé¢ sur les Figures 3.2.5 et 3.2.7 correspond a une
vitesse de déformation faible et a une température €levée par rapport au cahier des charges.

La prise en compte des corrections des frottements et de I’auto-échauffement est faite de
maniere séquentielle. Aprés vérification sur trois essais différents, on conclut que 1’ordre des
corrections n’influence pas le résultat final (écart de correction maximal < 1 MPa). On choisira donc
arbitrairement d’effectuer la correction des frottements, puis celle due a I’échauffement dans les
prochains traitements réalisés.

La correction des deux phénomenes (frottements puis auto-échauffement) sur la contrainte
mesurée a été prise en compte sur le comportement mécanique d’essais réalisés a 1050 °C, a une
déformation de 0,69 et a deux vitesses de déformation différentes: 107 s’ et 10° s'. Ces
comportements mécaniques en compression sont tracés sur la Figure 3.2.8 avec un agrandissement des
premiers stades de déformation pour I’essai réalisé a la vitesse de déformation la plus rapide (10° s™).
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Figure 3.2.8 : Correction des frottements et de 1’auto-échauffement sur la contrainte mesurée,
(a) essais réalisés a 1050 °C, € = 0,69 et deux € et (b) agrandissement de la zone autour du maximum
de contrainte pour ¢ maximal

Les variations de contrainte dues a la correction des frottements et dues a la correction de
I’auto-échauffement sont opposées et équivalentes en intensité pour l’essai de référence étudié
(e = 0,69, T = 1050 °C et ¢ = 107 s), comme on peut le voir sur la Figure 3.2.8(a). Ainsi le
comportement mécanique corrigé du frottement et de 1’échauffement est sensiblement voisin du
comportement mécanique directement mesuré pendant 1’essai.

En s’intéressant au comportement mécanique en compression de I’essai réalisé avec une
vitesse de déformation de deux décades plus rapide, la correction des deux phénomenes physiques
semble se superposer avec le comportement mécanique non corrigé. Un agrandissement correspondant
au début de la déformation de cet essai est tracé sur la Figure 3.2.8(b) pour s’y intéresser de plus prés.
On remarque que la correction sur les frottements a plus d’influence sur la correction de la contrainte
que la correction de 1’auto-échauffement en début de déformation puisque la contrainte initiale (sans
correction) est supérieure a la contrainte ayant subi la double correction.

En revanche, aux grandes déformations, le comportement mécanique déterminé sans
correction est inférieur au comportement mécanique déterminé avec la double correction. On peut
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donc conclure que 1’auto-échauffement influe majoritairement sur la contrainte a un niveau de
déformation important.

En conclusion de cette partie, on peut retenir que : la correction des frottements diminue la
contrainte mesurée en début de déformation (¢ < 0,3) alors que la correction de I’échauffement
adiabatique augmente la contrainte mesurée aux fortes déformations (g > 0,3). Toutefois, la correction
réalisée sur la contrainte d’écoulement étant inférieure a la dispersion expérimentale (< 2 %), il est
choisi de ne réaliser aucune correction (frottement ou échauffement adiabatique) au cours de
I’exploitation des données expérimentales.

3.2.3 Outils développés pour I’étude des microstructures

Le pion déformé est préparé et observé selon le protocole mis en place et présenté dans le
chapitre précédent. La mesure des orientations cristallines locales par EBSD est utilisée au cours de
cette ¢étude pour obtenir des informations quantitatives sur les orientations cristallines, les
désorientations, la nature des joints de grains et la taille des grains.

Les échantillons sont polis sans attaque chimique afin d’éviter de creuser les joints de grains.
L’étape finale de polissage a 1’aide de Mastermet (Silice Colloidale non cristallisante) est suffisante
pour légérement marquer les joints de grains par une attaque basique et, ainsi, permettre aux grains de
diffracter.

Au cours de cette étude, la taille de grains pouvant considérablement varier, des acquisitions
peuvent étre réalisées avec des paramétres d’acquisition différents. Néanmoins, un paramétre est gardé
constant au cours de 1’étude : le rapport entre la dimension de la zone et le pas d’acquisition, fixé a
1000. L’orientation de la zone de mesure est telle que 1’axe de compression est toujours vertical,
comme pour les micrographies optiques.

Il est également crucial de définir la zone caractéristique afin d’avoir une répétabilité
d’acquisitions d’un échantillon a un autre. Cette zone est déterminante car le pion déformé n’a pas le
méme niveau de déformation en tout point (Figure 3.2.3). Celle-ci a été fixée a 2 mm * 2 mm sur la
zone correspondant au coeur de I’échantillon et un soin particulier a été pris afin de vérifier que chaque
acquisition est réalisée dans cette zone caractéristique. Le critére utilisé pour considérer qu’une zone
est représentative de la microstructure est basé sur le nombre de grains présents dans la zone analysée.
Il y a donc toujours un nombre minimum de mille grains sur chaque cartographie étudiée.

Les données brutes acquises par EBSD font 1’objet d’un traitement numérique permettant
d’optimiser la microstructure observée. Il est alors possible de déterminer la taille de grains, parametre
principal de ce travail.

3.2.3.1 Détermination d’une répartition hétérogéne de taille de grains

Les données brutes sont traitées a I’aide du logiciel OIM. La microstructure obtenue sans
traitement présente souvent des points qui n’ont pas pu étre indexés de manicre automatique. Un
protocole de traitement des données a été mis au point et a été réalisé pour 1’intégralité des acquisitions
analysées au cours de ce travail de thése. Celui-ci consiste en 1’utilisation d’outils de "nettoyage” de la
microstructure. Deux de ces outils sont utilisés systématiquement : 1’outil "Grain Dilation" et 1’outil
"Neighbor CI Correlation” (dans cet ordre). L’effet de ces traitements sur la microstructure est
présenté sur la Figure 3.2.9.

L’outil Grain Dilation est une méthode itérative. Il est basé sur la détection d’un pixel ne
faisant pas partie d’une entité suffisamment importante pour étre considérée comme un grain, appelé
pixel isolé. Une fois le pixel détecté, celui-ci est réarrangé en fonction du nombre d’orientations
majoritaires au voisinage du pixel. Cette opération est répétée de manicre automatique jusqu’a ce qu’il
n’y ait plus de pixels isolés dans la microstructure.
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e-@

(a) (b)

Figure 3.2.9 : Outils de correction d’indexation utilisés pour nettoyer la microstructure,
(a) Grain Dilation et (b) Neighbor CI Correlation

L’outil Neighbor CI Correlation est une méthode basée sur le critére de ’indice de confiance
(CD). Celui-ci est défini sur un systéme de votes a partir d’un cliché de diffraction donné [OIM10]:

cr = Ya-Va) (3.2.8)

Videal

V, est le nombre de votes pour la premiére solution, V, pour la seconde solution et Vi, le nombre
total de votes possible pour un cliché de diffraction détecté

Un critére empirique consideére qu’un cliché de diffraction et donc qu’un pixel est bien indexé
si I’indice de confiance est supérieur a 0,1. Ainsi on impose cette valeur numérique a 1’outil Neighbor
CI Correlation qui va balayer I’ensemble des pixels de la microstructure avec un indice de confiance
inférieur a 0,1 et réindexer les pixels avec le pixel voisin ayant le plus haut indice de confiance comme
montré sur la Figure 3.2.9(b).

Ces deux outils de correction présentés, les informations quantitatives peuvent étre obtenues a
partir des acquisitions obtenues par la méthode EBSD. Celles-ci sont aussi larges que des
cartographies d’orientations ou de désorientations ou des représentations sous forme de fraction de
désorientations. Ces méthodes seront utilisées au cas par cas dans la suite de I’¢tude. Les informations
quantitatives existent également sur la taille de grains dont la détermination fait I’objet de la prochaine
partie.

3.2.3.2 Critére sur la taille de grains

Historiquement dans 1’industrie, les attaques chimiques permettant de visualiser la
microstructure ne révélaient pas les macles de recuit. Ce constat améne a déterminer principalement la
taille de grains sans prendre en compte les macles. Néanmoins, pour étre complet, a chaque mesure de
taille de grains, on associera la fraction de macles correspondante pour ne pas 1’exclure du
raisonnement.

Industriellement, on utilise également 1’indice ASTM pour réaliser la cotation des tailles de
grains par microscopie optique. La relation entre la taille de grains exprimée en micromeétres et en
indice ASTM est donnée par I’Equation 2.2.3.

La taille de grains déterminée a partir du logiciel OIM sera donc représentée par le diametre
moyen (Dp,ey) en pm et par la taille de grains exprimée en unités ASTM (Dagrm).

La littérature utilise majoritairement une valeur moyenne unique pour définir la taille de grains
d’une microstructure. Cette approximation est peu contestable dans 1’hypothése d’une microstructure
homogene. Néanmoins, au cours de cette étude, les pions seront trempés apres essais et présenteront le
plus souvent une microstructure hétérogéne. Dans ce cas, se ramener a une valeur moyenne unique
pour caractériser la microstructure conduit a une perte d’information. Dans un échantillon
partiellement recristallisé, la microstructure est constituée d’une population de grains déformés et
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d’une population de grains recristallisés différenciables uniquement si la taille de grains initiale D, est
trés supérieure a la taille d’un germe de recristallisation.

Un outil a été développé au cours de ce travail de theése pour décrire une répartition bimodale
de grains a partir de la distribution de taille de grains obtenue lors de I’acquisition. Cette méthode est
basée sur I’hypothése qu’une population de grains peut étre décrite par une distribution log-normale
sous la forme [WEY98] :

f(x; 1, 0) = e"p(“"ig‘éﬁ)‘”" ) (3.2.9)

ou exp(p) est la valeur médiane de 1’aire représentée par les grains et 62, I’écart type de la taille de
grains.

Toutefois, les données expérimentales, obtenues a partir du logiciel OIM, présentent un bruit
trop important pour réaliser une approximation correcte des paramétres p et 6 de 1’Equation 3.2.9
(Figure 3.2.10(b)). La solution choisie est de lisser les résultats obtenus en représentant les fractions
cumulées sous la forme suivante :

F(x1,0) =3 +erf (lnsz‘”) (3.2.10)

L’utilisation de la fonction de répartition permet d’obtenir des résidus plus faibles dans
I’identification des paramétres que dans une identification réalisée directement a partir de
I’Equation 3.2.9. L’Equation 3.2.10 décrit une distribution pour une population unique. Dans le cas de
deux familles de grains, [’hypothése est que les populations de grains suivent une loi des mélanges
telle que 1’on peut définir :

F(x) = XreXF(x; ul,cl) + (1 — X)) F(x; uz,cz) (3.2.11)

ol X, est la fraction de grains d’une premiére population considérée et (1-X,.), la fraction de grains
de la seconde.

L’Equation 3.2.11 permet ainsi de déterminer, en plus de la taille de grains de chaque
population (ici déformée et recristallisée), la fraction de chacune de ces deux populations présentes
dans la zone considérée. Ces équations ont été implémentées dans une routine sur MATLAB utilisant
un algorithme du type Levenberg-Marquardt. Cette derni¢re permet de vérifier si une population de
grains est bimodale ou homogéne a 1’aide d’une comparaison des écarts-types déterminés suite a
I’identification.

Dans le cas d’une population homogeéne, il n’y a que deux paramétres a identifier (1 et o).
Afin de simplifier I’identification des parameétres dans le cas d’une distribution bimodale, les écarts-
types des deux distributions varient peu: 0,8 < o < 1,2. Cette hypothése réduit la gamme
d’identification qui est obtenue a partir de I’Equation 3.2.11.

De plus, I'utilisation de I’algorithme de Levenberg-Marquardt permet de borner la gamme
d’évolution des parameétres de I’Equation 3.2.11 afin d’avoir des identifications basées sur des
parametres physiques. Le paramétre X, est quant a lui issu du logiciel OIM a travers une
différenciation entre la population déformée et recristallisée sur un critére visuel. Ce dernier parametre
sera également identifié¢ au cours de I'utilisation de la routine. Sa détermination expérimentale n’est
qu’un indicateur pour I’initialisation de 1’algorithme.

La Figure 3.2.10 montre un exemple d’utilisation de 1’outil développé et du type de résultats
obtenus. Ce dernier est utilisé sur un échantillon devant présenter une population de grains hétérogéne.
Cet échantillon a subi un essai de compression a T = 1050 °C, ¢ = 107 s et £ = 0,69 a partir d’un
traitement d’homogénéisation de 1100 °C pendant 1 h, puis a été trempé.

80



Chapitre 3 : Mise en forme de 1I’Inconel 718

o ' 0.04} ! ' 8™
1| ® Expérimental . 4 , ¥
. : 8 Expérimental + %
== SR MO 0.035f 1..... Idx:ntirfllcation bimodale| & 5
@ 0.8l | =" Identification bimodale - o WCEH | ek Recristallisé N I
2 | Recristallisé 7 0.03 D‘?':”s " s ! i
2 ||~ Deformé 8 ) | oo o e
306 R i g at® H o
- p, =522 B | @ $ :
P . =9.63 P - 002 3 ‘h‘ é - -'v.
= 0.4} IJ2 > rd | = 0.015} ns o i 5
% O—ffo'g“ ‘/-..- 1 _.‘- ““ ?:, ‘..‘
Eoat 210 - 0.01 a el g i
X = 34% & Y ; :
0005 & et t
0f B ] o A They, H
) . ) . OF essusess sressannaant . tewraness @oest
1 2 3 4 5 1 2 3 4 b
log(Aire (um?)) log(Aire (um?))
(a) (b)

Figure 3.2.10 : Utilisation de ’outil d’identification de distributions de tailles de grains hétérogenes,
(a) identification des parametres L et 6 sur les fractions cumulées et (b) équivalence sur les
distributions log-normales

L’outil développé permet donc de déterminer si une population de grains donnée est
homogeéne ou non. Pour cela, I’observation sur la Figure 3.2.10(a) de I’écart-type correspondant a la
population homogene (2,72) montre que cet indicateur est loin de I’unité. Cet écart a ’unité indique
qu’il existe une forte dispersion de la distribution des tailles de grains et indique 1’existence probable
de deux populations. En comparaison, I’écart-type de la population bimodale est proche de 1’unité ce
qui renforce I’hypothése de son existence.

La représentation sous forme de distributions log-normales permet de visualiser la répartition
sous forme d’une distribution correspondant a des grains déformés et d’une distribution correspondant
a des grains recristallisés (Figure 3.2.10(b)). Dans cet exemple, la taille de grains initiale étant
importante (Dy = 170 um et Dastm = 2,5), il est cohérent d’observer deux distributions de tailles de
grains.

Cet outil sera utilisé systématiquement a chaque détermination de tailles de grains de
microstructures obtenues a partir des acquisitions EBSD afin de donner une information
complémentaire aux tailles de grains déterminées par le logiciel OIM.

Les tailles de grains seront présentées sous trois formes différentes dans la suite du manuscrit
en respectant ces notations :

- Doy pour le diamétre moyen des grains basé sur un algorithme approximant un grain comme
une ellipse [OIM10],

- Dastm pour le diameétre exprimé avec la notation ASTM déterminée a partir de 1’aire
moyenne a partir de I’Equation 2.2.3,

- Dined ¢q " pour le diamétre médian équivalent déterminé a 1’aide de Doutil présenté
précédemment et en faisant également 1’approximation que les grains sont des disques.

Les différents traitements appliqués aux résultats obtenus a partir d’un essai de compression
ont été présentés, I’analyse et la compréhension des données expérimentales sont présentées dans le
paragraphe suivant.

' deux valeurs de Dined ¢q sont calculées pour une population bimodale ou une seule si la population est
homogene
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3.3 Mise en forme super-o-solvus

L’objectif de la mise en forme a une température supérieure a la température de mise en
solution de la phase d, dite mise en forme super-d-solvus, est multiple. Industriellement, il est d’étre en
mesure de réaliser un forgeage avec des efforts minimum, tout en contrdlant la taille de grains. Au-
dela de 1’objectif global de compréhension des liens entre le comportement mécanique et les
évolutions de microstructure au cours de la mise en forme, 1’objectif de cette étude est d’apporter des
réponses complémentaires afin d’alimenter les modéles numériques. Cette étude s’attachera tout
particulierement a une meilleure compréhension des mécanismes de recristallisation dynamique en vue
de I’identification des parametres matériaux, ainsi qu’a la quantification de la compétition entre
écrouissage et recristallisation dynamique pour 1’établissement des lois de comportement.

Dans le cas présent, les essais super-0-solvus sont réalisés a une température de référence de
1050 °C. La compréhension de 1’évolution microstructurale de 1’Inconel 718 lors de la déformation
requiert des essais interrompus. Pour mettre en évidence et identifier les mécanismes thermiquement
activés en présence, une vitesse de déformation de référence relativement faible de 107 s™' est utilisée
dans un premier temps. Cette étude sera ensuite étendue aux vitesses de déformation plus importantes.

La compréhension des mécanismes physiques mis en ceuvre s’appuie principalement sur une
¢valuation précise de la taille de grains, considérée comme 1’un des deux parametres importants pour
prévoir les propriétés mécaniques finales d’une pic¢ce (le deuxieme étant la fraction de phase ). Cette
évaluation est faite avec 1’outil développé et présenté précédemment, permettant de déterminer cette
taille de grains ainsi que I’homogénéité ou non de sa distribution.

Enfin, une ouverture complémentaire sera proposée avec I’étude de la mise en forme
multipasses & une vitesse de déformation en accord avec un cahier des charges industriel (107 s™).
Cette ¢étude ajoutera deux paramétres thermomécaniques supplémentaires a ’étude : le chemin
interpasse et le temps interpasse. Leur effet sur la microstructure sera également quantifié.

3.3.1 Etat de Part

La présente bibliographie permet de cibler les parametres ayant une influence prépondérante
sur la contrainte ainsi que sur la microstructure obtenue apres déformation de I’Inconel 718.

L’étude des comportements mécaniques de 1’Inconel 718 aprés mise en forme a chaud a
amené¢ Zhao et Chaudhury [ZHA94] a proposer une cartographie des allures des comportements
mécaniques au cours de la mise en forme en fonction des conditions thermomécaniques (Figure 3.3.1).
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Figure 3.3.1 : Représentation schématique des comportements mécaniques typiques au cours d’un
essai de compression de I’Inconel 718 en fonction des conditions thermomécaniques [ZHA94]
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D’aprés Zhao et Chaudhury, le comportement mécanique typique de 1’Inconel 718 au cours de
la mise en forme peut étre divisé en trois domaines (Figure 3.3.1) :

- Régime de restauration dynamique avec une contrainte d’écoulement a saturation pour les
faibles températures et vitesses de déformation (courbe 2),

- Régime de recristallisation dynamique discontinue synchronisée avec des oscillations de la
contrainte d’écoulement pour les fortes températures et les faibles vitesses de déformation (courbe 3),

- Régime de recristallisation dynamique discontinue asynchronisée avec un unique maximum
de la contrainte d’écoulement pour les fortes vitesses de déformation (courbe 1).

L’ensemble des études issues de la bibliographie présentées dans cette partie est réalisé a la
température de référence de 1050 °C. Les comportements mécaniques qui en sont issus, sont comparés
sur la Figure 3.3.2.
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Figure 3.3.2 : Comparaison de comportements mécaniques issus de la littérature obtenus a 1050 °C

A cette température, les comportements mécaniques de I’Inconel 718 sont typiques d’un
mécanisme de recristallisation dynamique discontinue asynchronisée. Cette hypothése n’apparait pas
en accord avec le schéma présenté par Zhao et Chaudhury et I’interprétation reste a développer au
cours de ’analyse expérimentale.

Les différences de comportement mécanique observé sur la Figure 3.3.2, bien que les essais
aient été réalisé a la méme température et a la méme vitesse de déformation, semblent essentiellement
dues a une taille de grains initiale différente. En effet, la taille de grains ' initiale D et le traitement
thermique réalisé pour 1’obtenir sont les suivants :

-D =16 um et Dysry = 9,5 ASTM a partir de I’état de réception [MEDOO]

-D =97 um et D4sry = 4,0 ASTM avec un traitement a 1100 °C/1 h [YUAOS5]

-D =85 um et Dysryy = 4,5 ASTM avec un traitement a 1010 °C/1 h [THOO06]

Ces différentes tailles de grains peuvent expliquer une part de comportements différents.
Néanmoins, aucune information précise sur la maniére de déterminer la taille de grains n’est donnée
dans la littérature : les macles sont-elles ou non prises en compte dans la mesure de la taille de grains ?

L’échantillon a-t-il été trempé immédiatement apres la déformation ? La comparaison des résultats de
la littérature avec ceux obtenus au cours de la présente étude devront donc se faire avec précaution.

15 . . . . , .. .
la taille de grains D (sans indice) est donnée sous cette forme quand son origine est inconnue
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De plus, les résultats de la littérature sont difficiles a interpréter car 1’influence de chaque
paramétre n’est jamais étudiée séparément. Les essais ne sont pas réalisés exactement dans les
conditions thermomécaniques souhaitées.

Les évolutions de microstructure présentées sont également complexes a comparer entre les
différentes études. Les microstructures de la Figure 3.3.3 correspondent a des essais réalisés a 1050 °C
et a un niveau de déformation total équivalent de € = 0,69. Néanmoins, deux parametres évoluent entre
ces deux microstructures : la taille de grains initiale et la vitesse de déformation.

(a) (b)

Figure 3.3.3 : Microstructures observées apres mise en forme a 1050°C a € = 0, 69, pour
(@) £=10"s" [YUAO5] et (b) €= 10" 5" [MEDOO0]

La microstructure de la Figure 3.3.3(a) présente un avancement incomplet de la
recristallisation dynamique, alors que la microstructure de la figure (b) est completement recristallisée.
Ce constat permet de conclure qu’une taille de grains initiale et/ou une vitesse de déformation plus
importante retarde la cinétique de recristallisation, sans que I’on puisse dissocier les deux effets. Ces
constats imposent la réalisation d’essais thermomécaniques propres a la présente étude et mettent
I’accent sur la nécessité d’étudier I’influence d’un seul parametre thermomécanique a la fois.

Un résultat important peut toutefois étre obtenu a partir des données de la littérature : la taille
de grains finale aprés essai. Dans ce cas, si I’avancement de la recristallisation est maximal, la taille de
grains finale aprés essai ne dépend pas de la taille de grains initiale [ZHA94] ce qui permet donc
d’effectuer des comparaisons en dissociant I’influence de chaque parameétre thermomécanique, € ou T.

A partir de résultats présentés par Zhang et al. et obtenus apres un taux de déformation de 1,2
pour différentes températures et vitesses de déformation, [ZHA99], il a été possible de construire les
histogrammes de la Figure 3.3.4. Dans cette ¢tude, les échantillons ont été trempés a 1’eau pour inhiber
toute évolution supplémentaire a 1’issue de la déformation.
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Figure 3.3.4 : Tailles de grains finales en fonction des parameétres thermomécaniques, d’aprés Zhang et
al.
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On constate que les tailles de grains finales aprés déformation augmentent lorsque la
température de I’essai croit, et diminuent quand la vitesse de déformation augmente. Ainsi, la gamme
de mise en forme super-d-solvus offre une variation importante de tailles de grains finales, allant du
simple au triple.

Les résultats de la littérature montrent I’importance des parameétres thermomécaniques sur le
comportement mécanique, 1’évolution de microstructure et la taille de grains finale. Leur analyse et
leur comparaison ne sont pas faciles car les conditions d’essais sont parfois incomplétes et souvent
différentes d’un article a ’autre. Ces résultats donnent cependant des informations intéressantes sur les
parametres de mise en forme a prendre en compte et peuvent étre utiles pour prévoir des tendances a
observer au cours de la présente étude. En conclusion, il faudra, au cours de I’analyse expérimentale,
quantifier I’influence de chacun d’eux.

3.3.2 Résultats et analyses de I’étude unipasse

L’objectif de cette étude est d’identifier le mécanisme de recristallisation de 1’Inconel 718 en
conditions super-0-solvus a travers la réalisation d’essais interrompus a différents niveaux de
déformation. Ces essais réalisés, 1’étude de I’influence de chaque paramétre thermomécanique sur le
comportement mécanique et sur 1’évolution de la microstructure au cours de la mise en forme est
présentée.

3.3.2.1 Identification des mécanismes

Le protocole expérimental de cette étude est le suivant : une série d’essais est réalisée a T, € et
Dy constants. Le seul parameétre thermomécanique évoluant dans cette étude est donc le taux de
déformation €. Ces essais réalisés a différents niveaux de déformation sont analysés par microscopie
optique et par EBSD. Les analyses qualitatives et les résultats quantitatifs sont ensuite compilés afin
d’identifier et d’évaluer 1’influence de chaque mécanisme sensible a la température et a la vitesse de
déformation. Un intérét particulier est port¢ a la détermination des premiers stades de recristallisation
dynamique.

Le cycle thermomécanique suivi au cours de cette étude est schématisé sur la Figure 3.3.5. On
remarque que les quatre étapes du cycle sont en accord avec la description donnée au Chapitre 2. A
différents points du schéma de la Figure 3.3.5, une trempe est réalisée afin d’identifier les
microstructures obtenues.

T
-~ . . .
chauffe  maintien compression trempe
TIESI -
900°C -
A-500°C
6 min 15 min Test <208  t

Figure 3.3.5 : Cycle thermomécanique suivi dans 1’étude unipasse

La vitesse de déformation retenue est de 10”7 s pour une température (Ti) de 1050 °C. La
taille de grains initiale dans 1’échantillon dans I’état de réception est de 15 um - 9,5 ASTM
(Chapitre 2). Les deux premiéres étapes du cycle thermomécanique, a savoir la chauffe et le maintien,
ont une influence sur la microstructure (évolutions statiques). L’évolution pendant la chauffe et le
maintien est observable sur les micrographies de la Figure 3.3.6 qui compare les microstructures d’un
¢chantillon a 1’état brut de réception et d’un échantillon trempé apres chauffe et maintien de 15 min.
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ARAA————— e ——-
50 pm 50 pm

(a) (b)

Figure 3.3.6 : Micrographies optiques d’échantillons d’Inconel 718, (a) a I’état de réception
et (b) apres chauffe et maintien de quinze minutes a 1050 °C

La différence de taille de grains est notable. Celle-ci augmente de Dy, = 12 pm
(Dastv = 9,5 ASTM) a Doy = 110 pm (Dastm = 3,5 ASTM). Ces tailles de grains ont été déterminées
a I’aide du logiciel OIM en excluant les joints de macles de I’algorithme conformément au protocole
défini dans la partie 3.2.3.2.

La comparaison des deux micrographies confirme que le paramétre Dy représentant la taille de
grains initiale dans les différentes modélisations doit correspondre a la taille de grains juste avant la
déformation et non a celle de I’échantillon a 1’¢état de réception.

Etude du comportement mécanique

Le plan d’expériences est construit avec six essais thermomécaniques a différents taux de
déformation : € = 0,01, € = 0,05, ¢ = 0,078, ¢ = 0,11, ¢ = 0,22 et € = 0,69. L’ensemble des courbes
contrainte-déformation obtenues, permettant ainsi de donner une indication de la dispersion
expérimentale, est donné sur la Figure 3.3.7.

W déforméac=0,01
+ déformé a €= 0,05
¥ déformé a £=0,078
A déforméac=0.11
@ déforméae=0.22
- déformé a = 0,69

Clontrainte vraie (MPa)

0 0.05 0.1 0.15 0.2
Détormation vraie

Figure 3.3.7 : Comportements mécaniques des échantillons déformés a ¢ = 10> s, T = 1050°C
et trempés a différents niveaux de déformation

Les comportements mécaniques sont représentés jusqu’a un niveau de déformation de 0,22. Ils
montrent une dispersion faible des résultats expérimentaux. La courbe compléte jusqu’a un taux de
déformation de 0,69 est présentée sur la Figure 3.2.7. Les comportements mécaniques obtenus
présentent une excellente reproductibilité, la dispersion maximale constatée étant de 5 MPa.
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Comme il a été signalé précédemment 1’évolution du taux d’écrouissage en fonction de la
déformation ou de la contrainte (Equation 3.1.6), permet la mise en évidence plus précise de
I’influence relative des mécanismes dynamiques comme [’écrouissage et la recristallisation
(Figure 3.3.8).
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Figure 3.3.8 : Evolution du taux d’écrouissage, (a) en fonction de la déformation et (b) en fonction de
la contrainte

Les ajustements représentés sur la Figure 3.3.8 sont déduits des Equations 3.1.5 et 3.1.6. Ces
équations proposent une dérivée numérique du comportement identifi¢ ainsi que du comportement
expérimental. Sur la Figure 3.3.8, il n’a pas été tenu compte des déformations inférieures a 0,02
correspondant au pic de contraintes observé sur la Figure 3.3.7.

Trois domaines sont ainsi définis pour chaque représentation (Figure 3.1.9) :

- la contrainte d’écoulement en régime de restauration dynamique a un niveau de déformation
inférieur au niveau de déformation g,

- la contrainte d’écoulement hypothétique en régime de restauration dynamique a un niveau de
déformation supérieur au niveau de déformation g,

- la contrainte d’écoulement en régime de recristallisation dynamique a un niveau de
déformation supérieur au niveau de déformation ¢,

Au cours de I’¢tude bibliographique, il a été signalé que le domaine de comportement avec un
taux d’écrouissage négatif ne peut pas permettre de raisonner sur les mécanismes physiques associés
dans la mesure ou il traduit un comportement macroscopiquement hétérogéne de 1’échantillon.
Néanmoins, certains auteurs comme Belkebir et Kobylanski utilisent, a tort, cette représentation et
complexifient ainsi les équations du modele de Laasraoui et Jonas afin de décrire au mieux les
résultats expérimentaux, mais de facon empirique [BEL95]. La Figure 3.3.8 présente le taux
d’écrouissage sur I’ensemble de la plage de données expérimentale ce qui permet de mettre en
¢vidence de facon claire la transition de comportement entre le régime de restauration dynamique et le
régime de recristallisation dynamique. Par la suite, seule la partie positive de la représentation du taux
d’écrouissage sera étudiée.

Dans tous les cas, lorsque le comportement identifié tend aux grandes déformations vers un
taux d’écrouissage nul, il n’y a plus d’évolution de la contrainte avec la déformation et le régime
stationnaire est atteint. Cette représentation permet ainsi d’estimer 1’état d’avancement de la
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recristallisation a partir d’une analyse du comportement macroscopique. Dans la présente analyse, la
déformation correspondant au début du régime stationnaire est presque atteinte.

L’extrapolation, pour un taux d’écrouissage qui tend vers zéro, du comportement dans le
domaine d’écrouissage-restauration dynamique permet de définir la contrainte a saturation, appelée o
par Laasraoui et Jonas. Dans cette étude, cette contrainte est évaluée a 130 MPa.

La détermination du niveau de déformation critique, correspondant a la rupture de pente de la
courbe 0 = (o), permet de caractériser le début de recristallisation dynamique. Dans cette étude, la
rupture de pente intervient & un niveau de contrainte de 128,5 MPa et correspond & un taux de
déformation critique, €. de 0,15. En comparaison le niveau de déformation ¢, correspond a 0,186.
Ainsi pour I’Inconel 718 et pour ces conditions thermomécaniques, le facteur de proportionnalité entre
ces deux déformations caractéristiques est de ’ordre de 0,81. Ce rapport est compris dans la plage
proposée dans la littérature [0,70 ; 0,85] et proche de celui déterminé par Guimaraes et Jonas [GUI81]
sur I’Inconel 718 (0,83).

Lien avec la microstructure

Apres chaque essai, les échantillons ont été analysés par EBSD. Les zones observées ont été
systématiquement prélevées a cceur du pion. Toutefois, le seul paramétre mesurable connu est le taux
de déformation macroscopique moyen subi par le pion de compression et non le niveau de
déformation local dans la zone analysée.

Ce niveau de déformation local peut cependant étre estimé par éléments finis. Le modele
utilisé est le méme que celui présenté dans la partie 3.2.2.1 concernant I’é¢tude de la correction des
frottements, en prenant un coefficient de frottement de 0,15. Les taux de déformation locaux sont
estimés a partir des deux valeurs correspondant aux iso-valeurs minimales et maximales de
déformation sur une zone potentielle d’acquisition de 2 * 2 mm? située au cceur de 1’échantillon. Les
résultats sont donnés dans le Tableau 3.3.1.

Tableau 3.3.1 : Détermination des équivalences entre déformations macroscopique et locale a I’aide
d’une simulation par la méthode des éléments finis pour différents taux de réduction

Taux de Taux de déformation Taux de déformation local
réduction (%) macroscopique a cceur (Figure 3.2.3)
5 0,05 0,08 - 0,09
7,5 0,078 0,12-0,15
10 0,11 0,18 -0,21
20 0,22 0,40 - 0,46
50 0,69 1,02 -1,94

Les microstructures observées par EBSD sont représentées sous forme de cartographies
d’orientations sur la Figure 3.3.9. Ces acquisitions ont été réalisées avec le méme pas d’acquisition
(0,5 um) pour des zones d’acquisition de 1000 * 1000 pm?, respectant ainsi le protocole d’au moins un
facteur 1000 entre le pas d’acquisition et la zone analysée. Néanmoins, afin d’en faciliter I’observation
sur la Figure 3.3.9, seule une zone correspondant a 400 * 400 um? est représentée.

L’étude des cartographies d’orientations de la Figure 3.3.9 montre que la microstructure
évolue au cours de la déformation du fait de 1’écrouissage, la restauration dynamique et la
recristallisation dynamique.

L’absence de recristallisation métadynamique est apparente sur la Figure 3.3.9 a partir de
I’observation de la forme des joints de grains : aux fortes déformations, ceux-ci apparaissent plutot
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dentelés, preuve qu’ils ont été figés dans une position métastable. Cette observation valide le montage
de trempe développé dans ce travail, qui inhibe toute recristallisation métadynamique.

140

120

100

Contrainte vraic (MPa)
(o]
(=)

maintien

001
1 1 1 1 1 1

0 002 004 006 008 01 012 014 016 018 02 0.7
Déformation vraie

Figure 3.3.9 : Evolution de la microstructure au cours de la déformation pour la campagne d’essais
réalisée a T=1050 °C et £= 107"

La contribution a 1’adoucissement induit par la restauration dynamique est faible devant celle
résultant de la recristallisation dynamique pour ce couple thermomécanique (T,&) comme 1’ont montré
Zhao et Chaudhury sur la Figure 3.3.1 [ZHA94]. Cette étude montre donc que les deux régimes
observables au cours de la mise en forme de 1’Inconel 718 en conditions super-6-solvus, sont le régime
d’écrouissage-restauration dynamique puis le régime de recristallisation dynamique.

Des gradients d’orientation intragranulaires sont visibles sur les cartographies d’orientations
de la Figure 3.3.9 a partir d’un niveau de déformation de ¢ = 0,078. Ces gradients d’orientation
traduisent la rotation du réseau cristallin au cours de la déformation, le mécanisme d’écrouissage en
étant principalement responsable.

Les microstructures correspondant aux déformations de € = 0,05 et de € = 0,078 sont proches
de la microstructure aprés maintien, excepté les gradients de désorientations dues a la déformation.
Dés que la déformation atteint € = 0,11, on observe une évolution microstructurale importante en
accord avec un début de recristallisation dynamique.

Un paralléle peut étre réalisé entre le déclenchement de la plasticité (limite d’élasticité) et le
déclenchement de la recristallisation (e;). Chacun de ces paramétres peut étre déterminé de manicre
macroscopique moyenne (a partir du comportement mécanique) et locale (a partir de micrographies).
L’effet macroscopique moyen n’est visible que lorsqu’un nombre suffisant d’événements locaux s’est
produit. Ceci est encore renforcé lorsque I’essai est macroscopiquement hétérogene, ce qui est le cas
de la compression ou la zone de coeur est plus déformée que la moyenne du pion. Ainsi, la présence de
grains recristallisés a cceur pour une déformation de 0,11 (environ 0,18 localement) est compatible
avec une déformation critique moyenne apparente €. de 0,15.
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Si la recristallisation se fait selon le mécanisme de type collier, on doit observer aprés le
niveau de déformation critique €. un grain déformé décoré de germes. Pour vérifier si ce phénomeéne a
lieu, une zone représentant 150 * 150 pm? des cartographies précédentes a €té¢ examinée pour des taux
de déformation de € = 0,11, de € = 0,22 et de € = 0,69. Les résultats sont présentés sous forme de
cartographies de désorientations (Figure 3.3.10).

Min  Lax

—_— F

(2) (b) (c)

Figure 3.3.10 : Cartographies de désorientations des échantillons de 1’étude a différents niveaux de
déformation, (a) ae=0,11,(b)ae=0,22 et (c) €=0,69

Sur la cartographie correspondant a un taux de déformation macroscopique de 0,11, on
observe en plein centre un grain de taille initiale Dy, traversé par deux joints X3. La fléche pointe une
zone ou la germination de petits grains a débuté. La germination n’est pas aussi homogeéne que le
présentent les diagrammes de Ponge et Gottstein (Figure 3.1.11), seule une petite partie du joint de
grains est décorée.

A un niveau de déformation plus élevée (¢ = 0,22), le nombre de nouveaux grains est plus
important. On distingue un nombre conséquent de désorientations comprises entre 5° et 15° ce qui
laisse supposer que le germe se créé au cours de la rotation du réseau due a la déformation.

Enfin au niveau de la déformation maximale (¢ = 0,69), la cartographie de désorientation
correspondante permet d’observer que les nouveaux grains sont plus gros que ceux observés sur la
cartographie (a). Il y a donc une étape de croissance des grains au cours de la recristallisation
dynamique en collier qui n’est généralement pas prise en compte dans la littérature. Ce constat
implique également que la taille de grains finale Dy ne correspond pas a la taille d’'un germe de
recristallisation. Une nouvelle question est donc soulevée : si cette croissance de grains a lieu au cours
de la recristallisation dynamique, quel est I’effet de vitesses de déformation plus importantes ?

La cartographie de désorientations pour [’échantillon déformé a & = 0,69 montre une
microstructure hétérogéne. Cette derniére présente un nombre important de grains recristallisés mais
également des reliquats de grains déformés car ils présentent tous un gradient d’orientations. Ces
grains sont allongés dans la direction perpendiculaire & 1’axe de compression. La présence de ces
grains déformés confirme que I’état d’avancement de la recristallisation dynamique (X) n’est pas
complet en fin de déformation comme I’indiquent les résultats de comportement macroscopique de la
Figure 3.3.8.

Parameétres mésoscopiques
Le mécanisme de recristallisation a été identifié, néanmoins, I’évolution de certains indicateurs

mésoscopiques permet d’avoir plus d’informations sur la compétition entre écrouissage et
recristallisation dynamique au cours de la mise en forme de I’Inconel 718. Ces indicateurs tels que la
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fraction de sous-joints et les fractions de joints du type X3 et de macles cohérentes sont présentés dans

le Tableau 3.3.2. Ces valeurs ont été obtenues en exploitant les données issues de 1’acquisition EBSD
avec le logiciel OIM.

Tableau 3.3.2 : Indicateurs mésoscopiques obtenus a partir de I’acquisition par la méthode EBSD

Essai Sous-joints (%) ] X3 (%)| Macles cohérentes (%)
brut 25 30 20

maintien 5 60 50

e =0,078 10 55 10

e =0,11 20 40 5

e =0,22 40 20 <5

e =0,69 15 15 <5

La fraction de sous-joints est primordiale pour identifier la nature du mécanisme de
recristallisation. Comme le montre le Tableau 3.3.2, celle-ci atteint un maximum de 40 % pour un
niveau de déformation de € = 0,22. Cette fraction ¢élevée de sous-joints est une preuve que le
mécanisme de recristallisation dynamique de I’Inconel 718 est du type discontinu en accord avec la

Figure 3.1.4 présentant le type de recristallisation en fonction de la fraction de joints (et par
complément de sous-joints).

La fraction de sous-joints est un parameétre permettant également de déterminer I’avancée de la
recristallisation. En effet, dans un état recuit (aprés maintien, par exemple) ou apres recristallisation
dynamique compléte, elle est minimale (= 5 %). La fraction de sous-joints tend vers une fraction
minimale correspondant a la distribution aléatoire de Mackenzie [MACS58]. Cet auteur a positionné la
séparation entre joint et sous-joint a un angle de 15°. C’est d’ailleurs ce critére qui est utilisé dans
I’intégralité des études présentées dans ce manuscrit pour différencier un joint d’ un sous-joint.

La distribution de désorientations introduite par Mackenzie correspond a un matériau
présentant une texture isotrope. Dans le cas de I’Inconel 718, et en particulier dans la présente étude, il
existe une fraction importante de joints particuliers: les macles. Les distributions obtenues
expérimentalement sont a priori légérement différentes de la distribution de Mackenzie. Pour s’en
assurer, la distribution de désorientation de Mackenzie est comparée a deux distributions de

désorientations déterminées expérimentalement : celles a € = 0,22 et celle a € = 0,69, tracées sur la
Figure 3.3.11.
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Figure 3.3.11 : Distributions de désorientations obtenues pour deux essais de 1I’étude comparés a la
distribution de désorientations aléatoires de Mackenzie
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Dans la présente ¢tude, la fraction de sous-joints ne correspond pas a la distribution aléatoire
de Mackenzie car aprés un niveau de déformation de € = 0,69, celle-ci n’est pas minimale. La fraction
de sous-joints permet une nouvelle fois de conclure que la recristallisation n’est pas complete apres un
taux de déformation de 0,69. En revanche, a des déformations moindres, la fraction de sous-joints
augmente continuellement jusqu’a un maximum a € = 0,22 de 40 %, preuve que cette zone présente un
grand nombre de grains déformés.

Les derniers indicateurs a comparer sont les fractions de joints X3 et les fractions de macles
cohérentes. La fraction de joints £3 correspond a tous les joints qui ont au moins comme ¢lément une
désorientation de 60° autour d’un axe <111>. Ceci englobe les macles cohérentes et incohérentes. En
comparaison, les macles cohérentes ont une condition supplémentaire d’existence : elles correspondent
a une désorientation de 60° autour d’un axe <111> dans un plan (111). Cette différence entre macle
cohérente et macle incohérente rend la premiére plus stable thermodynamiquement [RANO1].

L’analyse des fractions de joints X3 et de macles cohérentes est réalisée a partir des données
du Tableau 3.3.2. En accord avec ce tableau, la fraction de joints £3 diminue plus lentement que la
fraction de macles cohérentes. Néanmoins, dans les deux cas, la fraction tend vers un seuil minimal.

Aux premiers stades de la déformation, les proportions de macles cohérentes sont semblables a
celles de joints X3. Toutefois, au cours de la déformation la fraction de macles cohérentes chute plus
rapidement que la fraction de joints £3. L’observation précédente permet d’avancer que les macles
cohérentes perdent leur condition particuliére d’existence et deviennent rapidement des macles
incohérentes. Les macles incohérentes subsistent a un niveau de déformation plus élevé mais tendent
¢galement a disparaitre plus lentement car elles pourraient étre impliquées dans la germination de
grains recristallisés [WANO8]. Ces observations sont en accord avec les simulations numériques
réalisées par Briinger ef al. qui montrent une diminution de la fraction de macles de recuit avec le
niveau de déformation [BRU99].

Cette analyse de 1’évolution de la fraction des joints particuliers avec le taux de déformation a
permis de dégager une hypothése : il peut y avoir germination mais il ne peut pas y avoir croissance
d’une macle au cours de la recristallisation dynamique. Ce qui permet de conclure qu’une
microstructure présentant une fraction élevée de macles de recuit aprés compression a subi un
phénomene additionnel a la recristallisation dynamique.

Les macles présentent également un réle dans la germination et la croissance de nouveaux
grains. Ce role a ét¢ mis en évidence par plusieurs études recensées dans le recueil de Montheillet
[MONO4]. La différence de comportement entre macle et nouveau grain sera approfondie dans I’étude
numérique (Chapitre 4).

Enfin, la taille de grains est également un indicateur obtenu par exploitation des données
issues des cartographies EBSD. Le protocole défini précédemment permet d’obtenir les trois

descriptions de taille de grains du Tableau 3.3.3.

Tableau 3.3.3 : Tailles de grains et taux de recristallisation obtenus pour les différentes conditions de

I’étude
Essai Doy (BM) | Died eq (MM) | Xiex |Dastv (ASTM)
brut 12 11 0 10,0
maintien 113 111 0 3,5
e =0,078 90 92 0 4,0
€ =0,11 61 15 64 0,17 5,0
€ =022 40 15 46 0,37 6,0
£ =0,69 21 15 29 0,81 8,0
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Une valeur unique Dyeq oq dans le Tableau 3.3.3 signifie que la distribution de taille de grains
peut étre considérée homogeéne. Lorsque la distribution de tailles de grains est bimodale, les deux
valeurs Dy..q ¢q sont indiquées. Dans ce cas, on peut définir une fraction X, de grains correspondant a
une population ayant une taille de grains inférieure a Dy, : ¢’est la fraction de grains recristallisés. Le
complémentaire (1 - X,.) correspond a la fraction de grains déformés.

Dans le Tableau 3.3.3 un échantillon correspondant a I’état de réception a été¢ ajouté. Non
seulement la taille de grains augmente pendant la chauffe et le maintien, mais la fraction de sous-joints
diminue drastiquement alors que les fractions de joints X3 et de macles cohérentes augmentent. Ces
différents éléments prouvent qu’il y a eu recristallisation statique au cours du maintien thermique.

Les tailles de grains déterminées sur les échantillons de la présente étude sont en accord avec
les cartographies de la Figure 3.3.9, c'est-a-dire qu’elles diminuent avec un niveau de déformation
croissant. On note un facteur cinq entre la taille de grains de 1’échantillon aprés le maintien thermique
et I’échantillon déformé a € = 0,69. Celle évolution de microstructure traduit un affinement de la taille
de grains conforme aux prévisions de la littérature [PHIO2].

L’introduction de Dieq q €st donc essentielle a la description des microstructures obtenues. Si
la population est homogene, la taille de grains médiane équivalente correspond a la taille de grains
moyenne déterminée par le logiciel OIM (D). Ce cas peut étre observé pour les trois premicres
conditions thermomécaniques : 1’échantillon brut de réception, celui ayant subi un maintien de quinze
minutes et 1’échantillon déformé a € = 0,078.

En comparaison, pour les trois niveaux de déformation plus importants : € = 0,11, € = 0,22 et
e = 0,69, on calcule deux valeurs de Dyqoq (Tableau 3.3.3). Le diamétre médian équivalent
correspondant a la population recristallisée est le méme pour les trois échantillons ce qui montre que la
taille caractéristique des grains recristallisés ne varie quasiment pas au cours de la recristallisation
dynamique.

La mise en forme de I’'Inconel 718 en conditions super-o-solvus a été étudiée pour une
condition thermomécanique donnée. La suite de ce chapitre va s’intéresser a l’influence de la
modification d’un des parametres thermomécaniques sur la contrainte d’écoulement et sur la
microstructure résultante.

3.3.2.2 Influence des conditions thermomécaniques et de la taille de grains initiale

Cette ¢tude compare les résultats obtenus pour la condition thermomécanique de référence
(6=0,69, T=1050 °C et £ = 107 s") aux résultats obtenus aprés modification d’un ou de plusieurs de
ces parametres.

Effet de la vitesse de déformation

Deux essais complémentaires ont été réalisés avec une vitesse de déformation de 107 s et de
10° s en conservant la méme taille de grains initiale (Do, = 110 um), les deux autres paramétres
thermomécaniques restant inchangés (e = 0,69 et T = 1050 °C). Le protocole d’essai est identique a
celui suivi pour les essais avec une vitesse de déformation de 107 s™ (Figure 3.3.5). Les courbes de
compression associées a ces essais sont tracées sur la Figure 3.3.12.

On observe sur la Figure 3.3.12 que la contrainte d’écoulement mais également le taux
d’écrouissage et le taux d’adoucissement augmentent avec la vitesse de déformation.

Sur cette figure, a également été notée la déformation correspondant a la contrainte maximale
(pic de contrainte initial exclu) g, pour chaque vitesse de déformation. Une analyse équivalente a celle
réalisée dans I’étude de la partie 3.3.2.1 afin de déterminer le niveau de déformation critique ¢, a
10" s et a 10° s est réalisée en utilisant la représentation 0 = f(c) et 0 = f(e).
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Figure 3.3.12 : Influence de la vitesse de déformation sur le comportement mécanique
aT=1050°CetDy=110 pm

Les taux de déformation critique sont donnés dans le Tableau 3.3.4.

Tableau 3.3.4 : Dépendance de la déformation critique et de la déformation correspondant a la
contrainte maximale a la vitesse de déformation a 1050 °C
o &
£(s) € € &
10~ 0,150 | 0,186 0,81
10" 0,104 | 0,136 0,80
10° 0,094 | 0,115 0,81

On remarque, a I’instar du paramétre ¢, que la déformation critique €, diminue si la vitesse de
P

déformation augmente. Toutefois, le rapport entre les deux déformations reste constant et ne dépend
pas de la vitesse de déformation.

Si le niveau de déformation €, diminue quand la vitesse de déformation augmente, on peut
supposer que, dans les gammes de vitesses de déformation observées, plus la vitesse de déformation
est importante moins le mécanisme de recristallisation dynamique est efficace. Ceci explique
¢galement 1’accroissement initial de I’écrouissage.

Le paramétre permettant de quantifier la dépendance de la contrainte a la vitesse de
déformation est le coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation m. Celui-ci se détermine de
manicre analogue au coefficient de sensibilité a la température v présenté sur I’Equation 3.2.7 :

dlog(o)
=— 3.3.1
dlog(¢) &T ( )
Le coefficient de sensibilit¢ a la vitesse de déformation est déterminé pour le taux de
déformation de 0,1. Les résultats expérimentaux obtenus a partir de I’Equation 3.3.1 et des
comportements mécaniques de la Figure 3.3.12 sont donnés dans le Tableau 3.3.5.

Tableau 3.3.5 : Détermination du coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation a 1050 °C

Aé (s m pour € = 0,1
10°- 10" 0,19
10" - 107 0,18
10°- 107 0,18
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On peut conclure que, pour I’Inconel 718 mis en forme a 1050 °C, le coefficient de sensibilité
a la vitesse de déformation ne dépend pas de la vitesse de déformation dans la gamme de vitesses

analysée.
L’évolution du taux d’adoucissement, Xosening @ €galement été déterminé. Ce dernier est tracé

en fonction du niveau de déformation et du temps pour les trois de vitesses de déformation étudiées

sur la Figure 3.3.13.
1 T T v ~~‘ 1 v 2 7
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Figure 3.3.13 : Evolution du taux d’adoucissement (Xofiening) @ T = 1050 °C et Dy = 110 pm avec la

vitesse de déformation, (a) en fonction du taux de déformation et (b) en fonction du temps

Les cinétiques d’adoucissement (comparables a des cinétiques de recristallisation) présentées

sur la Figure 3.3.13 sont assez voisines. Néanmoins, pour ’essai réalisé a une vitesse de déformation
de 10 s™' le début de la recristallisation, pointé par la fléche, présente un retard par rapport aux deux

autres vitesses de déformation. Ce retard est équivalent a celui observé sur la Figure 3.3.12 avec une
représentation du type ¢ = f(€) et met en évidence que la déformation critique €. est supérieure aux

plus faibles vitesses de déformation.

Ces observations sont en accord avec ’étude de Montheillet [MONO09] qui montre que la

recristallisation dynamique discontinue synchronisée apparait pour des températures élevées et des
vitesses de déformation faibles. En considérant les conditions thermomécaniques de la présente étude,

seule la vitesse de déformation évolue et on peut remarquer que plus la vitesse de déformation est
faible, plus on se rapproche du régime de recristallisation dynamique discontinue synchronisée, c'est-

a-dire d’un régime ou I’avancement complet de la recristallisation peut étre observé.

. .. . N -1 . . .
Dans le cas contraire, si ¢ augmente jusqu’a 10° s, I’avancement de la recristallisation est

ralenti et celle-ci n’est pas compléte méme aux grands taux de déformation. Ce ralentissement de la

cinétique de recristallisation quand ¢ augmente entre 10" s™" et 10° s™" est également observé par Yuan
et al. [YUAOS]. Son origine est due a la réduction du temps de déformation limitant le développement

et I’efficacité des mécanismes dynamiques thermiquement activés.

Ces observations réalisées a partir des comportements macroscopiques doivent étre validées
par I’analyse de la microstructure au niveau de la déformation la plus élevée (¢ = 0,69) pour chaque
vitesse de déformation. De plus, cette analyse des microstructures permet de comparer les tailles de

grains obtenues aprés déformation et de déterminer s’il existe une dépendance de la taille de grains

finale avec la vitesse de déformation. Les microstructures des échantillons sont observées en

microscopie optique et sont présentées a la méme échelle sur la Figure 3.3.14.
présente une

. . r : 0
La microstructure obtenue pour une vitesse de déformation de 10" s
microstructure homogene caractéristique d’une microstructure intégralement recristallisée. Or, la
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Figure 3.3.13 met en évidence le faible taux d’adoucissement en comparaison des deux vitesses plus
faibles étudiées (102 s et 107" s™).

(a) (®) (e)

Figure 3.3.14 : Micrographies optiques obtenues apres un essai a € = 0,69, T = 1050 °C
etDy=110um, (a)a£=10"s",(b)ae=10"s"et(c)ae=10"s"

Cette observation semble indiquer qu’une évolution supplémentaire de la microstructure s’est
produite apres la déformation. De plus, apres analyse EBSD, cette microstructure présente une fraction
importante de macles (= 30 %), prouvant qu’il y a eu probablement un phénomeéne post-dynamique.
En effet, la cinétique de recristallisation métadynamique est d’autant plus rapide que la vitesse de
déformation est importante [JON94]. Ainsi, le protocole expérimental pourrait étre inadapté pour
tremper efficacement un échantillon déformé & une vitesse supérieure ou égale a 10° s (temps
d’attente trop long entre la fin de la déformation et le début de la trempe).

Les micrographies de la Figure 3.3.14 renseignent d’un point de vue qualitatif sur la taille de
grains finale aprés mise en forme, Dg. Des analyses supplémentaires réalisées par EBSD permettent de
déterminer précisément ces tailles de grains et de vérifier si leur distribution est bimodale ou non. La
taille de grains finale aprés mise en forme est de :

- Dmed eqt = 29 um (Dastm = 7,5) €t Died eqz = 15 um (Dastv = 9,5) a une vitesse de
déformation de 1072 s™

- Dmedeq = 22 pm (Dastm = 8,5) €t Died ep = 8 um (Dastv = 11,5) a une vitesse de
déformation de 107 s™

- Died eq= 17 pm (Dastv = 9,0) a une vitesse de déformation de 10°s™!

On observe donc une diminution de la taille de grains finale Dy aprés mise en forme lorsque la
vitesse de déformation augmente. Ce résultat est en accord avec ceux obtenus par Zhang et al.
[ZHA99] et présentés sur la Figure 3.3.4.

Une analyse mécanique macroscopique des courbes de la Figure 3.3.13 laisse prévoir un état
de recristallisation complet aux deux plus faibles vitesses de déformation. Le caractére bimodal des
tailles de grains mesurées par EBSD indique en revanche que 1’avancement de la recristallisation n’est
pas complet. Ces micrographies ont été prises a coeur de chaque échantillon. En balayant une zone plus
importante par la technique EBSD, il est également observé des reliquats d’anciens gros grains sur
I’échantillon déformé a 107 s (Figure 3.3.9) qui sont la preuve que la recristallisation n’est pas
compléte. De plus, la vitesse de déformation de 1072 s est celle qui est censée correspondre a
I’avancement maximal de la recristallisation avec la cinétique la plus rapide (Figure 3.3.13).

Ces observations permettent de confirmer que Xgfening €St un indicateur d’adoucissement
mécanique li€ a I’avancement de la recristallisation dynamique. Dans le cas d’une recristallisation
dynamique discontinue asynchronisée, le steady state (Xsoening = 1) signifie seulement que I’on est
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dans un régime stationnaire d’équilibre dynamique entre la déformation et la recristallisation, ce
régime ne correspondant pas nécessairement a 1’avancement complet de la recristallisation.

En conclusion de cette étude sur I’'influence de la vitesse de déformation, I’observation du
comportement mécanique des essais réalisés a différentes vitesses de déformation montre que le début
de la recristallisation dynamique est d’autant plus retardé et que la cinétique de recristallisation est
d’autant plus rapide que la vitesse de déformation est faible.

Influence de la taille de grains initiale

Trois tailles de grains initiales ont été obtenues afin de déterminer I’influence de celles-ci sur
I’avancement de la recristallisation pour les mémes conditions thermomécaniques. En plus de la taille
de grains obtenue a I’issue du protocole de chauffe d’un pion a 1050 °C a partir de la microstructure
brute de réception (Figure 3.3.5, avec Dy = 110 pm et Dagrm = 3,5), deux autres tailles de grains ont
¢été déterminées de la manicre suivante :

- un traitement thermique de 1100 °C/I h (Dpmoy = 170 pm et Dagrv = 2,5),
- un traitement thermique de 1100 °C/4 h (Dpoy = 285 um et Dagrv = 1,0).
La taille de grains finale (Dpeq ¢q) €st déterminée par EBSD apres mise en forme a 1050 °C,

107 s et £ = 0,69. Les cartographies d’orientations pour les trois microstructures finales sont données
sur la Figure 3.3.15.

(b)
Dmed eql Dmed eq2 X,
(um) | (um) 2
29 15 0,81
139 15 0.37
164 14 0,34
(c) (d)

Figure 3.3.15 : Cartographies d’orientations obtenues aprés un essai & 1050 °C, 102 s, £ = 0,69
sur des échantillons avec différentes tailles de grains initiales, (a) 110 pm, (b) 170 pm et (c) 285 um

On remarque clairement que la taille de grains initiale modifie la cinétique de recristallisation
puisque I’avancement de la recristallisation n’est pas équivalent dans les trois microstructures de la
Figure 3.3.15. La fraction de grains recristallisés déterminée a I’aide de 1’outil de détermination de la
taille de grains (X)) est également un indicateur de 1’avancement de la recristallisation. La
microstructure (a) est celle qui est la plus proche d’une recristallisation compléte (X..x = 0,81). En
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comparaison, la microstructure (¢) présente quelques germes de recristallisation, preuve que 1’état de
recristallisation de cette microstructure est faible (X, = 0,34).

L’¢tude de I'influence de la taille de grains initiale sur I’avancement de la recristallisation pour
des mémes conditions thermomécaniques permet de conclure que plus la taille de grains initiale est
grande, plus la fraction de grains recristallisées est faible et donc que plus le début de la
recristallisation est retardé et/ou la cinétique de recristallisation est ralentie.

Cette étude réalisée, I’influence de la température sur la microstructure et le comportement
mécanique va étre appréhendée dans la suite du manuscrit.

Effet de la température de déformation

Réaliser une comparaison entre deux échantillons, avec comme seul paramétre

thermomécanique qui évolue la température de I’essai n’est pas aisé. Dans la plupart des cas, d’autres
parametres comme la taille de grains et la fraction de précipités évoluent en faisant varier la
température de l’essai. Pour s’en affranchir, il faut que le protocole de chauffe et de maintien
thermique soit identique pour tous les échantillons de facon a obtenir une taille de grains initiale

identique. C’est seulement pour 1’étape de déformation que la température évolue.

Ainsi, deux essais thermomécaniques ont été réalisés, I’un a 1050 °C et le second a 980 °C.
Ces deux essais ont ¢té précédés d’un maintien de 15 min a 1050 °C afin d’avoir une méme taille de
grains initiale. La déformation a été conduite & 107> s jusqu’a un taux de déformation de 0,69

(Figure 3.3.16).
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Figure 3.3.16 : Evolution du comportement mécanique en fonction de la température d’essai
(980 °C et 1050 °C) a 107 5™

L’influence de la température sur le comportement mécanique est négligeable sur la pente du
taux d’écrouissage (-12 pour la température de 1050°C et -15 pour la température de 980°C).
Cependant, plus la température est élevée, plus le début d’adoucissement (et donc €,) se produit pour

des taux de déformation faibles.

Les résultats obtenus au cours de cette étude sont cohérents ceux des études de Zhou et Baker

[ZHO95] et de Yuan et al. [YUAOS] qui ont observé que I’avancement de la recristallisation est plus
rapide lorsque la température de I’essai est plus élevée (si toutes les autres conditions

thermomécaniques sont équivalentes).
La syntheése de la dépendance de I’avancement de la recristallisation en fonction de la
température, de la vitesse de déformation et de la taille de grains initiale est présentée sur la

Figure 3.3.17.
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Figure 3.3.17 : Avancement de la recristallisation pour un niveau de déformation de 0,76 '° (a partir
d’un état homogénéisé a 1100 °C pendant 1 h) en fonction de la vitesse de déformation et de la
température, d’aprés Yuan et al.

D’apres la figure ci-dessus, si la température de 1’essai augmente, 1’avancement de la
recristallisation est plus important (pour une vitesse de déformation constante). Au contraire, si la
vitesse de déformation augmente 1’avancement de la recristallisation diminue (pour une température
constante).

Toutefois, I’é¢tude de Yuan et al. est réalisée a partir d’une microstructure ayant subi un
traitement a 1100 °C pendant 1 h. En complément, 1’é¢tude de I’influence de la taille de grains initiale
(carrés ajoutés sur la Figure 3.3.17) montre que I’avancement de la recristallisation est d’autant plus
important que la taille de grains est faible. L’avancement de la recristallisation est donc maximal pour
une taille de grains et une vitesse de déformation faibles et une température importante.

En conclusion de cette étude expérimentale, on constate que la taille de grains initiale et les
parametres thermomécaniques (taux, vitesse et température de déformation) ont une influence sur le
comportement mécanique unipasse. Leur contribution a la compétition entre écrouissage et
recristallisation dynamique est spécifique. La vitesse de déformation et la température de I’essai
influencent largement le comportement mécanique mais peu I’évolution de la microstructure et la taille
de grains finale. Le taux de déformation influence largement I’évolution de la microstructure et la
taille de grains courante. Enfin la taille de grains initiale a un effet sur 1’évolution de la microstructure
(modification de ’avancement de la recristallisation).

La compréhension de I'interaction entre les différents paramétres thermomécaniques en mise
en forme super-3-solvus unipasse a été appréhendée. La suite de I’étude va introduire de nouveaux
paramétres nécessaires a la compréhension du comportement mécanique et de 1’évolution de
microstructure de I’Inconel 718 au cours d’une mise en forme super-d-solvus multipasses.

3.3.3 Etude multipasses

Cette étude va utiliser les outils présentés précédemment pour étendre la compréhension du
comportement mécanique et de 1’évolution de microstructure de I’Inconel 718 de la mise en forme
unipasse a la mise en forme multipasses. Pour cela, aprés avoir présenté les caractéristiques de I’essai
multipasses, une étude sur le comportement macroscopique de 1’alliage sera proposée puis étendue a la
compréhension de la microstructure obtenue pour chaque condition thermomécanique étudiée.

' Je taux de déformation de 1’étude de Yuan ef al. n’étant pas strictement identique a celui de la présente étude
(0,69), les résultats de la présente étude, sous forme de carrés rouges, sont donc sous-estimés
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Présentation d’un essai multipasses

La mise en forme d’un lopin industriel ne se fait généralement pas en une déformation unique.
La mise en forme est réalisée en appliquant une série de déformations dans la méme direction. Ce
processus est appelé mise en forme multipasses.

La littérature présente quelques études de mise en forme multipasses : celle de Ryan et
McQueen sur les aciers austénitiques [RYA91], celle de Sun et al. sur un acier ferritique [SUN93] et
celle de Park et al. sur I’Inconel 718 [PARO1], par exemple. Néanmoins, ces études sont toujours
réalisées en conditions anisothermes et ne peuvent pas é&tre utilisées dans 1’analyse des résultats
obtenus dans le cadre de ce travail. Seul Mataya [MAT99] a réalisé une étude multipasses en
conditions isothermes sur I’Inconel 718. Ce dernier a toutefois réalisé un traitement thermique initial
de 1250 °C pendant 7,5 h conduisant a une taille de grains initiale de Dy = 250 pm (Dastm = 1,0)
rendant la comparaison des comportements mécaniques difficile.

La mise en forme multipasses est simulée par un essai de compression réalis¢ avec deux
déformations successives comme schématisé sur la Figure 3.3.18. L’essai est réalisé en conditions
isothermes & 1050 °C et a vitesse de déformation constante : 10" s avec variation du chemin
thermique interpasse.

A J

(@) (b)

Figure 3.3.18 : Chemins thermomécaniques suivis au cours de la mise en forme super-6-solvus
multipasses

Deux critéres doivent étre respectés en réalisant les différents essais de la Figure 3.3.18. Le
premier critére est que la somme des taux de déformation de la premicre passe (g;) et de la seconde
passe (g;) en compression multipasses doit étre égal au taux de déformation total en compression
unipasse (¢ = 0,69). Cette condition est posée afin de pouvoir comparer les différents chemins
thermomécaniques a un niveau de déformation équivalent. Le second critére est que le niveau de
déformation en premiére passe (€;) doit toujours étre égal ou supérieur au niveau de déformation en
seconde passe (g;) pour respecter les impératifs énergétiques liés a la mise en ceuvre du forgeage
industriel.

Il a été choisi un niveau de déformation en premiére passe de € = 0,41 (taux de réduction de
33 % de la hauteur initiale) et en seconde passe de € = 0,29 (taux de réduction de 25 % de la hauteur
intermédiaire) ce qui donne une déformation totale en multipasses de € = 0,69 équivalente a celle
exercée en unipasse.

En accord avec la Figure 3.3.18, le protocole expérimental introduit deux chemins thermiques
possibles pendant I’interpasse :

-Un maintien de dix secondes (tinerpasse) @ la température de compression (a)

-Une trempe apreés la premiére compression, suivi d’une seconde chauffe jusqu’a la
température de compression, puis d’un maintien de quinze minutes avant la seconde compression (b)
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Comportement mécanique

L’objectif de cette étude est également de s’intéresser a I’influence des mécanismes
gouvernant 1’évolution de la microstructure au cours de I’interpasse, c'est-a-dire de prendre en compte
les différents phénoménes post-dynamiques.

Les comportements mécaniques obtenus aprés réalisation des protocoles définis sur la
Figure 3.3.18 sont comparés a un essai réalisé en conditions unipasse sur la Figure 3.3.19.

220¢

— Unipasse
— Multipasses avec maintien
200¢ = Multipasses avec trempe

210}
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Figure 3.3.19 : Comportements mécaniques de 1’Inconel 718 soumis a des essais unipasse et
multipasses & 1050 °C, 10" s™ avec variation du chemin interpasse

Dans cette étude, chaque essai est doublé afin d’estimer la reproductibilité des résultats
obtenus sur le comportement mécanique. La Figure 3.3.19 montre la dispersion expérimentale pour
trois conditions doublées. Celle-ci est maximale pour les essais réalisés aprés une trempe puis un
maintien de quinze minutes comme chemin interpasse. Elle est de 5 MPa, soit une dispersion
expérimentale inférieure a 3 %. Elle reste donc comparable a la dispersion obtenue au cours de I’étude
unipasse.

Le comportement mécanique obtenu en conditions multipasses est différent de celui obtenu en
unipasse. Aprés une mise en forme unipasse, le comportement mécanique est du type : augmentation
de la contrainte jusqu’a g, (taux d’écrouissage positif) puis diminution de la contrainte apres ¢, (taux
d’écrouissage négatif) mettant en évidence l’influence de la recristallisation dynamique sur le
comportement mécanique.

En comparaison, le comportement mécanique obtenu apres les essais multipasses est, lors de la
seconde passe, proche de celui de la premicre passe mais avec des contraintes d’écoulement ainsi que
des taux d’écrouissage et d’adoucissement qui sont différents pour les deux chemins
thermomécaniques.

La contrainte d’écoulement de la deuxiéme passe de 1’échantillon ayant subi une trempe
intermédiaire est semblable a la contrainte d’écoulement obtenue en premiére passe et est différente de
celle obtenue en suivant le second chemin thermomécanique. Une investigation complémentaire du
comportement mécanique peut aider a comprendre cette différence de comportement.

Le pic de contrainte initial est présent dans 1’ensemble des essais réalisés. Ce constat est
¢galement vrai pour les secondes passes. Comme dans I’étude précédente, les courbes d’écrouissage
0 = f(c) font abstraction du pic de contrainte initial. Ces courbes sont données sur la Figure 3.3.20.
Elles mettent en évidence les différences de comportement mécanique observées entre les deux
chemins thermomécaniques.
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Figure 3.3.20 : Utilisation du paramétre taux d’écrouissage afin de (a) représenter les comportements
mécaniques sous la forme 6 = f(o) et (b) déterminer la pente du régime de restauration dynamique

La Figure 3.3.20 montre que ’ensemble des essais correspondant a la premiére compression
présente la méme pente confirmant ainsi la bonne reproductibilité des essais. De plus, on observe que
la pente dans le régime de restauration dynamique est la méme pour la premiére et la seconde
compression dans le chemin avec une trempe intermédiaire. Cette observation permet de faire
I’hypothése que la microstructure est dans un état parfaitement recristallisé au début de la deuxieme
déformation apres chauffe puis maintien, c'est-a-dire équivalente a la microstructure obtenue avant la
premiére compression.

En comparaison, la pente dans le domaine de restauration dynamique est plus faible pour la
seconde compression dans le cas d’un maintien de 10 s (-22 contre une valeur moyenne de -31 pour
les autres conditions de mise en forme). Cette comparaison met en évidence qu’il existe une différence
majeure de microstructure au début de la seconde passe entre les deux chemins thermomécaniques
suivis.

Ce taux d’écrouissage plus faible permet de conclure que la microstructure est dans un état qui
nécessite une génération de dislocations plus faible pour atteindre a nouveau la déformation critique et
déclencher un nouveau cycle de recristallisation.

Laasraoui et Jonas [LAA91] identifient le comportement mécanique a chaud comme une loi
des mélanges entre la contrainte d’écoulement en régime de restauration dynamique et la contrainte
d’écoulement a saturation en régime de recristallisation dynamique :

Oeq = (1 - Xsoftening)crd + XsofteningOs (33.2)

La représentation de la contrainte d’écoulement sous cet aspect peut aider a comprendre la
différence de comportements mécaniques observée sur les Figures 3.3.19 et 3.3.20 entre les deux
secondes passes correspondant aux deux chemins thermomécaniques différents.

En suivant le chemin thermomécanique correspondant a la trempe intermédiaire suivi d’une
chauffe puis d’un maintien a 1050 °C pendant 15 min, la recristallisation est compléte dans
I’échantillon (X, = 1) avant la seconde déformation. De plus, cet échantillon devrait subir une étape
de croissance de grains équivalente a celle obtenue pour la premiére passe (car le temps de traitement
est identique). Cette taille de grains équivalente au début de chacune des deux passes conduit a une
contrainte d’écoulement a saturation équivalente entre les deux essais (Equation 3.3.2). Enfin, la
contrainte d’écoulement en régime de restauration dynamique doit également étre équivalente entre la
premiére et la seconde passe. En conclusion, la contrainte équivalente (ceq) entre la premiere et la
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seconde passe doivent étre du méme ordre de grandeur. Cette hypothése est validée quant a 1I’évolution
de la contrainte d’écoulement au cours de la déformation en observant que les coefficients directeurs
des taux d’écrouissages sont équivalents (Figure 3.3.20). Toutefois cette premiere analyse ne permet
pas d’expliquer la différence de niveau de contrainte entre les deux essais.

On peut reprendre le méme raisonnement fondé sur I’Equation 3.3.2 pour I’appliquer au cas de
I’échantillon ayant subi un maintien intermédiaire en température de dix secondes. Cet essai présente
une limite d’¢élasticité plus faible que selon le second chemin thermomécanique. En ce qui concerne le
processus de recristallisation, Medeiros et al. ont observé que la recristallisation métadynamique est
un processus a cinétique rapide, c'est-a-dire inférieur a cinq secondes [MEDO00]. On peut donc
proposer 1’hypothése que I’avancement de la recristallisation est maximal a la fin du maintien de 10
secondes.

L’ensemble des hypotheéses déduites de 1’analyse des comportements mécaniques va étre
confronté a 1’observation de 1’évolution des microstructures.

Evolution de la microstructure du chemin thermomécanique avec trempe intermédiaire

Dans cette ¢tude, il est crucial de caractériser 1’évolution de la microstructure au cours de
I’interpasse. La technique de caractérisation utilisée est la méme que celle de I’é¢tude unipasse :
I’EBSD. Les cartographies obtenues aux différentes étapes de la mise en forme suivant le chemin
thermomeécanique interpasse correspondant a une trempe puis un maintien de quinze minutes a la
température d’essai sont données sur la Figure 3.3.21. Le protocole de représentation des zones
acquises par la technique EBSD est identique a celui suivi dans I’étude unipasse (zones représentées
de 400 * 400 um?).

(© (d) (e)

Figure 3.3.21 : (a) Schéma du chemin thermomécanique emprunté par les différents échantillons dont
les cartographies d’orientations correspondantes sont, (b) une chauffe et un maintien de quinze
minutes & 1050 °C, (c) suivi d’une compression a T = 1050 °C, ¢ = 10" s et &, = 0,41 et d’une trempe,
(d) suivi d’une seconde chauffe et d’un maintien de quinze minutes, (e) suivi d’une compression a
T=1050°C,¢=10"s" et &, =0,29
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L’observation des Figures 3.2.21(b) et (d) confirme I’hypothése proposée a partir de I’analyse
des comportements mécaniques : 1’équivalence de microstructures entre la premicre passe et la
seconde passe. De plus ces deux microstructures présentent des tailles de grains homogenes, en
comparaison des microstructures obtenues sur des échantillons trempés apres déformation
(Figures 3.2.21(c) et (e)).

Dans I’étude unipasse, une série d’essais de compression a été réalisée en faisant varier le taux
de déformation total comme seul paramétre. L’approche adoptée dans 1’étude des microstructures
obtenues en suivant le chemin thermomécanique de la Figure 3.2.21 est de considérer cette suite de
déformations comme indépendantes entre elles puisque la premiére passe ne modifie pas la
microstructure obtenue avant la seconde passe On suppose donc qu’il n’y a pas d’influence de
I’histoire thermomécanique sur la seconde passe. Cette approche est renforcée si la taille de grains
initiale D, déterminée sur I’échantillon trempé avant la premicre passe est du méme ordre de grandeur
que la taille de grains initiale Dy obtenue sur 1’échantillon trempé avant la seconde passe. Afin de s’en
assurer, les tailles de grains des différentes microstructures obtenues sont déterminées a 1’aide du
protocole défini précédemment et représentées sur le Tableau 3.3.6.

Tableau 3.3.6 : Tailles de grains déterminées a partir des données EBSD sur des échantillons ayant
subi une mise en forme multipasses avec trempe et maintien interpasse de quinze minutes

Essai Passe | Doy (MM) | Died eq (MM) | Xiex | Dastm (ASTM)
maintien 1 113 111 0 3,5
g =0,41 1 27 14 | 35 0,53 7,5
maintien 2 95 85 0 4.0
£ =0,29 2 44 16 | 59 0,45 6,0

Les tailles de grains D, sont Iégérement différentes entre les deux passes. Ceci est di a la
différence de fraction de macles entre les deux échantillons. En effet, I’échantillon ayant subi un
maintien avant la premicre passe présente une fraction de macles supérieure a celui ayant subi le
maintien avant la seconde passe (50 % contre 30 %). Cette différence de fraction de macles est liée a
I’histoire thermomécanique de I’échantillon. A 1’état brut de réception (avant le premier maintien
thermique), la fraction de macles initiale est de 30 % alors qu’elle est seulement de 15 % en fin de
premiére passe. En posant I’hypothése que la cinétique de croissance des macles de recuit dépend de la
température et du temps de traitement, on peut constater que la fraction de macles est supérieure dans
I’échantillon qui en présente initialement le plus grand nombre.

Dans D’échantillon déformé a € = 0,41 puis trempé, la fraction de macles est uniquement
localisée dans les grains les plus petits correspondant aux zones recristallisées.

Dans I’hypothese ou I’histoire thermomécanique au cours de I’étude de la seconde passe est
négligeable, on observe que la fraction de grains recristallisés déterminée est de 45 % pour un taux de
déformation de € = 0,29 et de 53 % pour un taux de déformation de € = 0,41. Le Tableau 3.3.3 donnant
les fractions de grains recristallisés aux trois taux de déformation € = 0,11, £ = 0,22 et € = 0,69, montre
que la fraction de grains recristallisés pour les deux chemins thermomécaniques est comprise entre les
taux de déformation correspondant a € = 0,22 et € = 0,69.

Le Tableau 3.3.6 indique également la dispersion des distributions de tailles de grains. Les
¢chantillons déformés en premiere passe et en seconde passe présentent une taille de grains
hétérogéne. Celle-ci est caractérisée par une taille de grains médiane équivalente de grains
recristallisés (Dpeq oq) d’environ 15 pm (14 pm et 16 pm). Ces résultats sont équivalents a ceux
obtenus en étude unipasse (15 pm sur les trois échantillons). La taille de grains médiane équivalente
est identique sur cinq échantillons différents et confirme qu’il existe une taille caractéristique de grains
recristallisés pour des conditions thermomécaniques données et indépendamment du niveau de
déformation total.
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Le chemin thermomécanique interpasse correspondant & une trempe puis & un maintien de
quinze minutes peut donc étre considéré comme une succession d’essais unipasse. La suite de 1’étude
va s’intéresser au second chemin thermomécanique interpasse pour savoir si I’évolution de la
microstructure est équivalente a celle observée précédemment.

Evolution de la microstructure du chemin thermomécanique avec maintien intermédiaire

Ce chemin thermomécanique est le plus caractéristique du forgeage multipasses. Le maintien
de dix secondes est fixé par le cahier des charges industriel comme le temps moyen pour le retour du
coulisseau sur la presse.

Les deux objectifs de ce paragraphe, sont de mettre en évidence I’évolution de Ia
microstructure au cours de la mise en forme multipasses selon ce chemin thermomécanique et de
déterminer spécifiquement I’influence de la recristallisation métadynamique sur la microstructure.

Les microstructures obtenues par EBSD sont présentées sur la Figure 3.3.22 et sont
accompagnées du schéma localisant chaque microstructure obtenue au cours du chemin
thermomécanique suivi.

v

b cd e

(e) (d) (e)

Figure 3.3.22 : (a) Schéma du chemin thermomécanique emprunté par les différents échantillons dont
les cartographies d’orientations correspondantes sont, (b) une chauffe et un maintien de quinze
minutes a 1050 °C, (c) suivi d’une compression a T = 1050 °C, £=10"s" et &, = 0,41, (d) suivi d’un
maintien de dix secondes et () suivi d’une compression a T = 1050 °C, £ = 10" s et &,= 0,29

En suivant le chemin thermomécanique correspondant a un maintien interpasse, on observe
une homogénéisation de la microstructure apres le maintien de dix secondes (Figure 3.2.22(d)). Cette
homogénéisation conduit a des petits grains comme le confirme le Tableau 3.3.7 ou sont répertoriées
les tailles de grains obtenues.

La taille de grains obtenue pour 1’échantillon ayant subi un maintien de dix secondes apres la
premiére passe est minimale en comparaison du second chemin thermomécanique et vaut
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Dinoy = 21 um (Dastv = 8,5) contre Dyoy = 95 pm (Dastv = 4,0). Ce maintien de dix secondes apres la
premiére passe a permis I’apparition de la recristallisation métadynamique qui est un mécanisme a
cinétique rapide. En comparaison, la croissance statique qui est responsable de la croissance de grains
dans I’¢chantillon ayant subi le maintien de quinze minutes a 1050 °C est un mécanisme plus lent. On
peut donc conclure que la croissance ne peut pas influencer la microstructure sur une durée de 10 s.

Tableau 3.3.7 : Tailles de grains déterminées a partir des données EBSD sur des échantillons ayant
subi une mise en forme multipasses avec maintien interpasse de dix secondes

Essai Passe | Doy (M) | Died eq (MM) | Xiex | Dastm (ASTM)
maintien 1 113 111 0 3,5
g =041 1 27 14 | 35 [053 7,5
maintien 2 21 19 0 8,5
& =0,29 2 35 11 | 38 [o18 7,0

D’apres Park ef al., le phénomene de recristallisation métadynamique tend a doubler la taille
de grains obtenue apres déformation [PARO1]. Or dans la présente étude, on remarque que I’apparition
de la recristallisation métadynamique consomme les anciens grains déformés ne laissant que des
grains recristallisés (Figure 3.2.22(b)) conduisant a un avancement de la recristallisation maximale et
diminuant ainsi la taille de grains de 1’état trempé apres déformation de Dyyoy = 27 pm @ Doy = 21 pm.
L’étude de Park er al. a toutefois été réalisée a de fortes déformations (¢ = 0,75) et donc a un
avancement de la recristallisation dynamique plus important.

La microstructure obtenue sur la Figure 3.2.22(e), suite a la seconde passe présente des
hétérogénéités de tailles de grains caractéristiques d’un état déformé puis trempé. Néanmoins, on
observe que la taille de grains aprés déformation est plus importante que la taille de grains initiale D,.
Cette observation est confirmée par la comparaison des tailles de grains obtenues apres traitement des
données acquises par la méthode EBSD (Tableau 3.3.7) : Dy, avant déformation mesure 21 pm et
Doy apres déformation mesure 35 pm. Cette augmentation de la taille de grains est liée a la faible
taille de grains initiale Dy qui conduit a une augmentation de la taille de grains finale. Cette explication
est en accord avec le critére proposé par Philibert et al. [PHI02] puis repris par Montheillet [MONO09]
sur le lien entre la taille de grains initiale D, et la taille de grains finale apres recristallisation
dynamique Ds.

L’étude de la mise en forme multipasses avec un maintien interpasse de dix secondes montre
que I’histoire thermomécanique conditionne 1’évolution de la microstructure ainsi que la taille de
grains finale. La taille de grains finale la plus faible est d’ailleurs obtenue en suivant le chemin
interpasse correspondant au maintien de dix secondes.

Evolution de la microstructure au cours d’'un refroidissement lent

La mise en forme multipasses, et plus particulicrement 1’évolution de microstructure liée aux
phénoménes ayant lieu au cours de I’interpasse, nécessite la prise en compte du phénoméne de
recristallisation métadynamique. De plus, dans une optique industrielle, les vitesses de refroidissement
obtenues ne peuvent pas étre suffisamment rapides pour inhiber le mécanisme post-dynamique. Cette
¢tude va donc s’intéresser a la prise en compte de la recristallisation métadynamique pour I’ensemble
des conditions testées en étude multipasses et a la détermination de son influence sur la microstructure
et sur la taille de grains finale.

Afin que le mécanisme de recristallisation métadynamique ait une influence sur la
microstructure, chaque essai trempé apres déformation est réalisé une seconde fois avec un
refroidissement four coupé. Les tailles de grains obtenues sont toujours homogenes et sont répertoriées
dans le Tableau 3.3.8. La condition correspondant a un essai unipasse réalisé jusqu’a un taux de
déformation de 0,69 est également représentée afin de pouvoir comparer les tailles de grains obtenues.
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Tableau 3.3.8 : Comparaison des tailles de grains obtenues sur des échantillons ayant subi une mise en

forme unipasse ou multipasses avec trempe hélium ou refroidissement lent

Essai Passe | Chemin Trempe Doy (Bm) | Diped eq (Bm) | Dastv (ASTM)
e=0,41 1 / hélium 27 14 | 35 7,5
£=0,41 1 / four coupé 17 16 9,0
£=0,29 2 | maintien | hélium 35 11 | 38 7,0
£=10,29 2 maintien | four coupé 19 18 8,5
£=0,29 2 trempe hélium 44 16 | 59 6,0
€=10,29 2 trempe | four coupé 25 22 7,5
e =069 1 / hélium 22 8 | 20 8,0
£=0,69 1 / four coupé 15 14 9,5

Le refroidissement four coupé permet d’obtenir une taille de grains homogene et plus faible
que la taille de grains obtenue aprés trempe. La taille de grains aprés recristallisation métadynamique
est donc plus faible d’un facteur presque deux (1,5 en indice ASTM).

Cette diminution systématique de la taille de grains apres recristallisation métadynamique tend
a réduire 1’écart entre les tailles de grains finales obtenues entre les différentes conditions de mise en
forme. Néanmoins, la taille de grains finale aprés mise en forme multipasses (avec ou sans
recristallisation métadynamique) est plus faible pour le chemin interpasse correspondant a un maintien
de dix secondes que pour une trempe puis un maintien de quinze minutes.

En conclusion, la condition de mise en forme amenant a la taille de grains la plus faible est la
mise en forme unipasse, néanmoins, en considérant le faible écart de taille de grains final obtenue en
conditions multipasses avec un maintien interpasse et le niveau de contraintes atteint au cours de la
compression, il est plus judicieux de choisir la mise en forme multipasses avec un maintien interpasse.

3.4 Mise en forme sub-o0-solvus

L’objectif de cette étude est multiple. Dans un premier temps, la compréhension du
comportement de la matrice a une température de déformation de 980 °C a partir de I’¢tat de réception
sera réalisée a travers des essais interrompus pour faire un paralléle avec 1’étude super-o-solvus. Cette
¢tude permettra d’introduire la phase o dans le raisonnement et aidera a identifier I’influence de celle-
ci sur le comportement mécanique et sur I’évolution de la microstructure. L’¢étude sera enfin étendue a
la mise en forme sub-d-solvus multipasses.

3.4.1 Etat de Part

La bibliographie comprend trois parties : une présentation générale de I’influence des
précipités sur la déformation a chaud, suivie de 1’étude du comportement de la phase & au cours de la
déformation, enfin I’influence de la phase 6 sur le comportement mécanique de I’Inconel 718 au cours
de la mise en forme.

3.4.1.1 Compétition entre précipitation et recristallisation dynamique

L’étude du paragraphe 3.3, réalisée a 1050 °C, a porté sur la recristallisation dynamique d’un
matériau monophasé. Dans cette partie, réalisée a 980 °C, donc en présence de phase 9J, les
modifications des mécanismes de recristallisation dynamique au cours de la mise en forme seront
analysées.

D’aprés Humphreys et al., la phase & peut étre considérée comme une particule de seconde
phase si elle est présente dans une proportion d’environ 5 % (en fraction volumique) dans la matrice.
Au-dela de ces teneurs, ces auteurs définissent 1’alliage comme un composite (f, = 20 %), voire un
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alliage duplex quand les deux phases sont présentes dans les mémes proportions [HUMO04]. D’autres
paramétres permettent également de caractériser les particules de seconde phase : leur taille, ainsi que
leur morphologie.

La présence de particules de seconde phase conduit au développement de deux types de
mécanismes antagonistes sur les cinétiques de recristallisation :

- le Zener Drag qui retarde le déclenchement de la recristallisation par effet d’ancrage des
joints a faible et forte désorientations, et qui ralentit la croissance des grains,

- le PSN (Particle Stimulated Nucleation) qui correspond au développement de zones a forte
densité de dislocations, présentant des désorientations importantes autour des particules de seconde
phase pour accommoder la différence de comportement plastique avec la matrice au cours de la
déformation. Ce processus accélére ainsi les cinétiques de recristallisation. Les particules de secondes
phases deviennent alors des sites préférentiels pour la germination.

La Figure 3.4.1 permet de déterminer de maniére qualitative la nature du mécanisme en
présence ainsi que son effet sur les cinétiques de recristallisation dynamique en fonction de la taille
des particules, de leur fraction volumique et des paramétres thermomécaniques.

Les parameétres thermomécaniques (vitesse de déformation et température) peuvent étre décrits
de fagon synthétique par le paramétre de Zener-Hollomon de la fagon suivante :

7 = texp (%) (3.4.1)
ou Q est I’énergie d’activation apparente de déformation, comprise dans la gamme [400 - 500] kJ/mol.
Sur la Figure 3.4.1 les conditions de la présente étude sont schématisées dans le cadre

correspondant a la dimension caractéristique moyenne de la phase 6 [0,5 - 2,5] um, déterminée par
Bureau et al. [BURI11], ainsi qu’aux valeurs extrémes du parameétre de Zener-Hollomon pour cette

étude.

o

Particle diameter (um)
o

0" W' w* w* 1wt 1wt 1wt
Zener-Hollomon parameter (5"

Figure 3.4.1 : Effet de la taille des particules sur les mécanismes de recristallisation en fonction des
parametres thermomécaniques [HUMO04]

Dans le cas d’un mécanisme de type PSN, la morphologie des particules de seconde phase
influence les champs de déformation et de désorientation dans la matrice au voisinage des particules.
Tel que présenté sur la Figure 3.4.1, le mécanisme PSN est défini pour une morphologie sphérique.
Toutefois, dans le cas de I’'Inconel 718, cette morphologie de particules de seconde phase n’est pas la
seule, il est également possible de trouver la phase & sous forme de plaquettes et d’aiguilles.
L’importance de la morphologie sera discutée par la suite.
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La plupart des gammes de mise en forme étudiées, représentées par le cadre de la Figure 3.4.1,
correspond préférentiellement aux conditions d’apparition du mécanisme de recristallisation du type
PSN. De plus, Whang met en évidence le mécanisme de PSN pour I’Inconel 718 dans des conditions
thermomécaniques proches de celles de la présente étude (Figure 3.4.2) [WHAOQ9]. Cette étude est
d’ailleurs la seule a proposer un mécanisme de PSN lors de traitements thermomécaniques de
I’Inconel 718 au cours d’une mise en forme sub-d-solvus, ceci avec le cas d’une phase 6 présentant
une morphologie aiguillée.

Figure 3.4.2 : Micrographies MET réalisées apres un traitement de 1100 °C/30 min puis de
900 °C/24 h et enfin, une déformation a T = 1000 °C, ¢ = 10”5, (a) a & = 0,05 et (b) 2 £ = 0,10
[WHAO09]

D’aprées Whang et al., les dislocations s’accumulent autour de la phase & aux faibles
déformations (¢ = 0,05). S’en suit une concentration de dislocations et donc de contraintes au
voisinage des aiguilles. Cette localisation de la déformation entraine une localisation et une
anticipation du déclenchement du mécanisme de recristallisation dynamique caractérisée par la
formation de sous-grains pour des taux de déformation faibles (¢ = 0,10). Cette étude est réalisée sur
un échantillon ayant subi un traitement d’homogénéisation a 1100 °C pendant 30 minutes. Il resterait a
confirmer que les mécanismes observés avec cette microstructure sont également applicables a partir
de I’état brut de réception, car il existe une différence de taille de grains, de morphologie et de fraction
de phase o entre ces deux microstructures initiales. Cette hypothese sera discutée au cours de 1’étude
expérimentale a travers I’analyse des comportements mécaniques et des microstructures obtenus apres
mise en forme en présence de phase 6.

L’intérét industriel d’un mécanisme de recristallisation du type PSN est le contréle de la taille
de grains. Humphreys et al. proposent ainsi un critére liant la taille de grains recristallisés a la fraction
volumique de précipités, sous la forme [HUM90] :

D = adf,” /3 (3.4.2)

ou o est un parametre qui dépend de la géométrie du précipité et du nombre de grains recristallisés
obtenus par particule, d, le diamétre de la particule, supposée sphérique et f,, la fraction volumique de
phase 6.

L’Equation 3.4.2 s’appuie sur une analyse géométrique considérant que chaque particule de
seconde phase, de morphologie sphérique, génére un méme nombre moyen de grains recristallisés,
représenté par le coefficient o, la fraction volumique de particules de seconde phase étant
proportionnelle au rapport du volume de la particule de seconde phase (d°) divisé par le volume d’un
grain recristallisé (D?).

L’application de I’Equation 3.4.2 permet d’obtenir la Figure 3.4.3.
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Figure 3.4.3 : Tailles de grains attendues en présence du mécanisme de recristallisation du type PSN '’
[HUM90]

Le Chapitre 2 a permis de déterminer la fraction volumique maximale de phase & pouvant
précipiter dans 1’Inconel 718 a partir de ’état de réception (f, = 11,5 %). La littérature permet
¢galement de connaitre la dimension caractéristique de la phase & quand celle-ci présente une
morphologie du type globulaire (approximée par des disques) a partir de 1’état brut de réception
(0,5 um < d < 2,5 um). Toutefois, ce sont les valeurs de ces parametres, identifiées apreés la mise en
forme, qui sont en relation dans I’Equation 3.4.2. Ainsi, en posant I’hypothése que la fraction
volumique de particules ainsi que leur diamétre évoluent peu au cours de la déformation, il est
possible de déterminer une taille de grains finale comprise entre 1 et 6 pm, représentée par le cadre sur
la figure précédente.

La prévision de la taille de grains recristallisée n’est strictement valable que si les paramétres
f, et d de I’Equation 3.4.2 restent constants au cours de la mise en forme. Toutefois, cette hypothese
est inexacte car il sera présenté dans la suite de cette étude que la phase 6 subit des mécanismes de
dissolution statique (au cours d’un traitement thermique) et dynamique (au cours d’un traitement
thermomécanique) qui peuvent influer sur la taille de grains finale. Ces mécanismes seront donc
définis et appréhendés dans la suite de ce manuscrit.

3.4.1.2 Dissolution de la phase &

Lors d’un traitement thermique, si la fraction de phase 6 présente a une température donnée est
inférieure a la fraction d’équilibre, il y a précipitation de cette phase jusqu’a obtenir la fraction
d’équilibre. Si, au contraire, la fraction de phase o est supérieure a une température donnée a la
fraction d’équilibre, il y a dissolution d’une fraction de cette phase.

Les cinétiques de précipitation et de dissolution de la phase & sont différentes, il est donc
nécessaire de les connaitre afin d’appréhender le comportement de la phase 6 au cours de la mise en
forme. La détermination des cinétiques de précipitation de la phase o, au cours de traitements
thermiques, a fait I’objet du Chapitre 2. En comparaison, la dissolution de la phase 6 au cours de
traitements thermiques ou de traitements thermomécaniques a peu été analysée et sera le sujet de la
présente compilation bibliographique.

17 . , , . . . N .. N , .
les lignes représentées en discontinu sur la Figure 3.4.3 correspondent a des conditions ou le mécanisme de
PSN est remplacé par le mécanisme de Zener Drag
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Dissolution statique

Seules deux études se sont intéressées a la dissolution de la phase 6 au cours de traitements
thermiques: celle de Desvallées et al. [DES94] et celle de Cai et al. [CAIO7]. L’étude de Desvallées et
al. présente toutefois trop peu de résultats expérimentaux pour étre utilisée dans ce travail.

Une ¢étude de la dissolution de la phase 6 supplémentaire a également été réalisée avec la
méme barre de demi-produit que dans la présente étude par Bureau er al. [BUR11] au CEMEF de
Sophia-Antipolis. Ces derniers ont repris les résultats expérimentaux de dissolution de phase ¢ de Cai
et al. et ont réalisé une régression selon I’Equation 2.3.15, rappelée ici :

fs () = (f}S - f§q) exp(—k(t — tp)™) + {9 (3.4.3)

Dans I’étude de dissolution statique de Bureau et al., le coefficient n est fixé a 0,5 considérant
que la morphologie de la phase & est aciculaire. L’identification est donc réalisée uniquement avec le
seul paramétre k. Les valeurs numériques de k ont été déterminées au cours de la présente étude et sont
comprises dans la gamme [0,044 - 0,130]. Les résultats expérimentaux et les régressions associées
obtenus par Cai ef al. ainsi que par Bureau ef al. sont superposés sur la Figure 3.4.4.

0 Résultats de Cai et al.
= = Fit des résultats de Cai et al.
® Resultats de Bureau et al.
—— Fit des résultats de Bureau et al.

Fraction surfacique de phase 6 (%)

985°C

1010°C

0 Lo giadanip . ::::'.:i.i Liadasy h*hu\hm._, 1020
0 1 2 3 4
10 10 10 10 10

Temps de dissolution (s)

Figure 3.4.4 : Cinétiques de dissolution statique de la phase  dans 1’Inconel 718 a partir de deux
fractions surfaciques initiales différentes, d’apres les études réalisées par Cai ef al. et Bureau et al.

Dans les deux études, les traitements de précipitation puis de dissolution ont été réalisés
directement a partir de 1’état brut de réception. Cai et al. [CAIO7] ont réalis¢ un traitement de
précipitation a 890 °C pendant 20 h afin d’obtenir une fraction surfacique initiale de phase 6 de 8,3 %.
En comparaison, Bureau et al. [BURI11] ont réalisé un traitement de précipitation a 950 °C pendant
10 h et mesurent une fraction surfacique de phase ¢ initiale de 6,5 %.

La différence de fraction surfacique de phase 6 a 1’équilibre observée par Cai et al. et Bureau
et al. pourrait étre expliquée par la différence de teneur en niobium dans la composition chimique des
nuances d’Inconel 718 étudiées : 5,12 % pour I’étude de Cai et al. et de 5,45 % pour la présente étude.

Cette hypothése est soutenue par une relation de proportionnalité entre la fraction de niobium
présente dans I’Inconel 718 et la fraction volumique de phase §. Si on considére que tout le niobium
(5,45 %) disponible en solution précipite, pour la présente étude, on obtient une fraction volumique de
phase o6 de 11,5 % (Chapitre 2). En appliquant une régle de trois, pour une fraction de niobium de
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5,12 %, on obtient une fraction volumique de phase & de 10,8 %. L’écart de 0,7 % de fraction
volumique d’équilibre est en accord avec les observations de la Figure 3.4.4.

Les ¢études de la littérature constatent que la fraction d’équilibre est atteinte en trois heures
environ quelle que soit la température de traitement, soit 10" s sur la Figure 3.4.4.

La fraction de phase 6 obtenue a la fin du traitement de dissolution statique a 985 °C est de
3,6 % pour la nuance de la présente étude [BURI1]. Toutefois, 1’observation des cinétiques de
dissolution de la Figure 3.4.4, laisse supposer, que la fraction d’équilibre a cette température n’est pas
encore atteinte (pente non nulle de la courbe de régression des points expérimentaux) et donc que cette
fraction d’équilibre serait inférieure a 3,6 %. Cette analyse serait en accord avec I’ordre de grandeur de
la fraction d’équilibre a 980 °C déterminée dans le Chapitre 2 et estimée a [2,7 % - 3,1 %].

Si la dissolution statique de la phase 6 au cours de traitements thermiques a été étudiée dans
les travaux précédents, seuls Bureau er al. ont étendu la détermination de la fraction surfacique de
phase 6 a la dissolution dynamique (au cours de traitements thermomécaniques).

Dissolution dynamique

L’étude de la dissolution dynamique de la phase 6 a été réalisée par Bureau ef al. [BUR11] sur
des éprouvettes de torsion déformées a la température de 985 °C a différentes vitesses de déformation
(0,01 s et 0,1 s™). Les résultats sont présentés sur la Figure 3.4.5. L’axe des abscisses correspond au
temps de déformation (donc de dissolution dynamique) subi par 1’échantillon.
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Figure 3.4.5 : Cinétiques de dissolution statique et dynamique de la phase 6 dans I’Inconel 718 a
985 °C [BUR11]

A partir de ces résultats, Bureau et al. supposent que 1’évolution de la fraction surfacique (ou
volumique) de phase 3, ne dépend pas de la vitesse de déformation (dans la gamme [0,01 - 0,1 s]),
mais seulement du temps de déformation.

Ces auteurs font le choix de réaliser une régression a partir de 1’Equation 3.4.3, avec un

coefficient n = 1. Ils calculent ainsi une valeur du paramétre k comprise dans la gamme
[0,022 - 0,069], donc du méme ordre de grandeur que celle obtenue lors de la dissolution statique.

Par rapport aux résultats obtenus en dissolution statique, la dissolution dynamique présente
des cinétiques cent fois plus rapides puisque la fraction surfacique de phase o atteint la saturation en

112



Chapitre 3 : Mise en forme de 1I’Inconel 718

seulement cent secondes. Cette valeur de saturation est nettement inférieure a la fraction d’équilibre de
phase 6. Cette constatation conduit les auteurs a émettre 1’hypothése d’un auto-échauffement
augmentant localement la température de I’échantillon et tendant ainsi a diminuer la fraction
surfacique d’équilibre de la phase 6. L’évolution de la phase 6 pendant la déformation sera étudié¢e en
détail dans la prochaine partie consacrée aux mécanismes de dissolution.

Meécanismes de dissolution

L’étude de Cai et al. [CAIO3] s’est intéressée au mécanisme de dissolution statique de la phase
4, quand celle-ci présente une morphologie du type aciculaire. Ce mécanisme est schématisé sur la
Figure 3.4.6. 1l est accompagné de la représentation schématique de la dissolution dynamique, pour la
méme morphologie, proposée par Zhang et al. [ZHA10].
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Figure 3.4.6 : Description de la dissolution de la phase  dans la littérature,
(a) en régime statique [CAI03] et (b) en régime dynamique [ZHA10]

Les deux mécanismes présentés dans la Figure 3.4.6 sont similaires et décrivent la
modification de la morphologie initiale en aiguilles vers une morphologie globulaire de la phase 6.
Pour les deux mécanismes, une dissolution préférentielle localisée est responsable de cette évolution.
Cependant, la différence essentielle réside dans les cinétiques de dissolution. Dans les deux cas, la
dissolution n’est pas en accord avec une approche purement thermodynamique qui consisterait a
émettre I’hypothése d’une dissolution préférentielle au voisinage des extrémités des précipités, cette
zone ayant ’énergie d’interfaces y/6 la plus importante. Cai et al. [CAIO3] ont posé 1’hypothése que
cette dissolution préférentielle est liée a la présence de défauts cristallins tels que les dislocations,
mécanisme renforcé dans le cas de la dissolution dynamique. L’ensemble des études discutées dans
cette premicre partie permet de supposer qu’il existe une interaction entre la phase o et les défauts
cristallins. L’étude de cette interaction sera approfondie au cours de ce travail de these.

Les mécanismes de dissolution proposés permettent de comprendre comment la phase o
é¢volue d’une morphologie aciculaire a une forme globulaire. Toutefois, aucune information n’est
donnée sur I’évolution de la phase globulaire dans la littérature lors d’un maintien prolongé en
température. Le dernier point a analyser au cours de cette revue de la littérature est de déterminer
I’influence de la proportion de phase 8 sur le comportement mécanique de 1’Inconel 718 au cours de la
mise en forme sub-d-solvus.

3.4.1.3 Influence de la proportion de phase 6 sur le comportement mécanique

Un objectif industriel est de comprendre I’influence de la phase & sur le comportement
mécanique de I’Inconel 718 au cours de la mise en forme. L’étude réalisée par Yuan et al. s’est
intéressée a cette problématique [YUAOS].

Ces derniers ont réalisés divers traitements de précipitation de phase & et ont présenté dans
leur étude I’influence des parameétres thermomécaniques tels que la vitesse de déformation et la
température sur le comportement mécanique. Toutefois, ils n’ont pas réalis¢ de comparaison sur
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1I’évolution du comportement mécanique en fonction du temps de traitement et donc de la fraction de
phase 0. Ils n’ont d’ailleurs fourni aucune valeur de fraction de phase & permettant de faire des
comparaisons quantitatives avec la présente ¢tude.

Ces auteurs ont réalisé un traitement d’homogénéisation a 1100 °C pendant 1 h, ils ont ensuite
appliqué divers traitements de précipitation de la phase & a la température de 900 °C '®. Chaque
condition de traitement a ensuite subi un essai de compression a T = 980 °C, € = 10° s et & = 0,75.
Les comportements mécaniques déterminés dans cette étude ont été regroupés sur la Figure 3.4.7.
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Figure 3.4.7 : Comportements mécaniques de I’Inconel 718 au cours de la mise en forme (T = 980 °C,
¢=10"s" et £ =0,76) en fonction du temps de traitement de précipitation de la phase & (et donc de la
fraction de phase 9), réalisé d’apres 1’étude de Yuan et al.

Deux observations peuvent étre faites a partir de I’analyse de la Figure 3.4.7 :

- Deux types de comportement mécanique différents sont observés en début de déformation en
fonction du temps de traitement de précipitation de la phase 6. L’écrouissage est plus important quand
le temps de traitement est suffisamment long.

- Plus la fraction de phase & est importante, plus la contrainte a saturation (en régime
stationnaire) est faible

Seule la seconde observation est également formulée par Yuan et al. Ces observations seront
discutées et approfondies dans la suite de cette étude. Toutefois, afin de conserver une microstructure
ayant une taille de grains pouvant correspondre au cahier des charges, I’é¢tude sera réalisée sur la
microstructure a 1’état brut de réception (sans traitement d’homogénéisation susceptible de faire croitre
la taille de grains initiale de fagon inacceptable).

3.4.2 Résultats expérimentaux de I’étude unipasse

L’intégralité des études présentées dans cette partie du manuscrit sont réalisées a la
température de mise en forme de 980 °C. L’étude unipasse comprend deux axes: la réalisation
d’essais interrompus et la détermination de I’influence de la fraction de phase 6 sur la mise en forme
de I’Inconel 718.

il a été montré au Chapitre 2 que les cinétiques de précipitation de la phase & aprés un traitement
d’homogénéisation a 1100 °C pendant 1 h sont plus lentes qu’a partir de 1’état brut de réception
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3.4.2.1 Essais interrompus
Evolution de la microstructure

Au cours de 1’étude unipasse, deux séries d’essais interrompus sont réalisées : la premicre a
partir de 1’état brut de réception et la seconde apres un traitement thermique de 900 °C pendant 30 h
permettant d’obtenir une fraction de phase 6 maximale. Cette étude sera donc présentée sous forme de
comparaison a partir de ces deux états initiaux.

Le protocole expérimental de réalisation d’un essai de compression (Figure 3.3.5) est appliqué
a cette étude (a 980 °C). A partir de la microstructure a 1’état de réception, présentée sur la
Figure 3.4.8(a) ou a partir de 1’état ayant subi un traitement thermique de précipitation de phase o a
900 °C pendant 30 h (Figure 3.4.8(b)), est réalisée une chauffe puis un maintien en température de
quinze minutes, conduisant aux microstructures des Figures 3.4.8(c) et (d).

(c) (d)

Figure 3.4.8 : Micrographies optiques, (a) état brut de réception, (b) état traité a 900 °C pendant 30 h,
(c) maintien de 15 min a 980 °C sur I’état a et (d) maintien de 15 min a 980 °C sur I’état b

Les tailles de grains a 1’état brut de réception et aprés un traitement de précipitation a 900 °C
pendant 30 h sont déterminées par EBSD et sont de 12 um (10,5 ASTM) dans les deux cas. Toutefois,
la présence de phase 6 sur la micrographie (b) biaise la comparaison des microstructures initiales ((a)
et (b)) et des tailles de grains, qui sont identiques. Le maintien ultérieur de 15 min a 980 °C conduit a
un grossissement des grains dans I’échantillon initialement a 1’état brut de réception (Dy = 110 um,

soit Dastv = 4,0) alors que le méme maintien ne modifie pas la taille de grains de I’échantillon traité a
900 °C pendant 30 h.

De plus, lors du maintien de 15 min a 980 °C a partir de 1’état brut de réception, la fraction
surfacique de phase 6 augmente de 1,8 % a 2,4 %. Cette fraction surfacique reste toutefois inférieure a
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la fraction critique de phase & permettant d’ancrer les joints de grains (comprise entre 2,7 % et 3,1 %),
comme déterminé au Chapitre 2. En comparaison, dans 1’échantillon ayant subi un traitement a 900 °C
pendant 30 h, la fraction surfacique de phase 6 est estimée a 10,8 %. Le maintien de 15 min a 980 °C
réduit cette fraction a 7,7 %. Celle-ci reste supérieure a la fraction critique de phase 6 empéchant tout
grossissement de grains.

Les deux observations précédentes montrent qu’il y a compétition entre croissance de grains et
précipitation de phase 6. Toutefois, a 980 °C, dans les conditions de 1’étude et a partir de I’état brut de
réception, la cinétique de croissance de grains est plus rapide que la cinétique de précipitation de la
phase 6.

Deux séries d’essais de compression ont été réalisées a partir des microstructures des
Figures 3.4.8(c) et (d) a différents taux de réduction : 5 %, 10 %, 20 % et 50 %. La vitesse de
déformation, fixée a 107 s, est identique a la vitesse de déformation de I’étude super-6-solvus, ceci
afin de comparer les résultats obtenus au cours des différentes études. Chaque échantillon est
¢galement trempé aprés essai. Les microstructures obtenues par EBSD sont données sous forme de
cartographies de dimensions 150 * 150 um? (Figure 3.4.9).

@ (e) 63

Figure 3.4.9 : Evolution de la microstructure au cours de la déformation pour les essais réalisés a
T=980°Ceté=107s", a partir de I’état brut de réception suivi
(a) d’un maintien de 15 min a 980 °C, puis (b) déformé a € = 0,22, (¢) déformé a € = 0,69 ;
et a partir d’un traitement a 900 °C pendant 30 h, suivi
(d) d’un maintien de 15 min a 980 °C, puis (e¢) déformé a € = 0,22 et (f) déformé a € = 0,69

Dans le cas de I’échantillon dans I’état brut de réception, aux premiers stades de la
déformation, il y a peu de modification de la microstructure. L’évolution caractéristique de la
microstructure, liée a la recristallisation, apparait a un taux de déformation plus élevé que dans 1’étude
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super-0-solvus : entre 0,22 et 0,69 (< 0,22 dans 1’étude précédente). Le taux de déformation le plus
¢levé (0,69) ameéne a une taille de grains faible et bimodale.

Dans le cas de I’échantillon ayant subi un traitement thermique de précipitation, la taille de
grains au cours de la déformation est plus faible qu’a partir de 1’état brut de réception, quel que soit le
taux de déformation. Des grains recristallisés sont observables sur la cartographie correspondant a un
taux de déformation de 0,22 (il y en beaucoup plus que dans la cartographie (b)) montrant que la
recristallisation est plus avancée. Cette observation permet de supposer que la cinétique de

recristallisation est favorisée par une fraction plus importante de phase & et une taille de grains plus
faible.

Comportement mécanique
Afin de confirmer I’hypothése d’une influence de la phase & sur les cinétiques de

recristallisation, les comportements mécaniques ont €té tracés sur la Figure 3.4.10 pour les deux états
de départ étudiés, en utilisant les représentations du type ¢ = f(€) et 0 = f(c).
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Figure 3.4.10 : Comportements mécaniques des échantillons déformés a T=980°C et£=107s", a
partir de 1’état brut de réception et de 1’état ayant subi un traitement thermique de 900 °C pendant
30 h, (a) o =1(¢e) et (b) 6 =1(0)

Le comportement mécanique de 1’échantillon déformé a partir de 1’état brut de réception est
similaire a celui observé dans I’étude super-6-solvus. Un pic de contraintes est observable en début de
déformation. Il est suivi d’une phase d’écrouissage jusqu’a un maximum de contrainte, puis d’un
adoucissement caractéristique du développement de la recristallisation dynamique.

Le taux de déformation ¢, déterminé sur la Figure 3.4.10(b), est de 0,17. Ce résultat montre
qu’il faut un taux de déformation plus important pour débuter la recristallisation a 980 °C, a partir de
1’¢état brut de réception qu’a une température de 1050 °C (ec=0,15).

En comparaison, pour un échantillon ayant subi un traitement de précipitation a 900 °C
pendant 30 h, le pic de contrainte initial n’apparait plus. Une hypothése plausible serait que le
niobium, totalement précipité dans la phase 6, n’interagirait plus avec les dislocations pour provoquer
un phénomene du type Liiders.

Le comportement mécanique de cet échantillon présente un maximum de contrainte pour un
taux de déformation de I’ordre de 0,03. Cette observation pourrait &tre compatible avec une
accélération trés forte de la cinétique de recristallisation résultant d’un mécanisme de type PSN
agissant sur une forte densité de particules de phase o. Cependant, le taux de déformation critique de
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recristallisation (e, serait inférieur a 0,03) est trés faible en comparaison de tous les résultats
précédents. Il est donc possible qu’un second mécanisme entre en jeu, expliquant ce pic.

Les pentes des taux d’écrouissage sont également trés différentes : -13 pour 1’échantillon mis
en forme a partir de 1’état brut de réception et -150 pour 1’échantillon ayant subi un traitement de
précipitation. Cette différence de comportement pourrait étre associée a 1’écrouissage plus important
résultant de la présence d’une précipitation 8 dense et surtout aux interactions entre les dislocations et
les aiguilles de phase 8, de nombreux plans de glissement pouvant les intercepter.

Enfin, le niveau de contrainte pendant le régime stationnaire n’est pas équivalent pour les deux
conditions étudiées. Cette différence peut €tre expliquée par la différence de taille de grains observée
aprés une déformation de 0,69 a partir des deux états initiaux. Celles-ci sont déterminées dans la
prochaine partie.

Fraction de phase 0 et taille de grains

Le mécanisme de PSN peut expliquer I’avancement de la recristallisation maximal pour
I’échantillon ayant une fraction de phase & conséquente conduisant la microstructure a présenter une
distribution homogéne des tailles de grains (Figure 3.4.9(f)). Pour les échantillons déformés a partir de
I’¢tat brut de réception, la présence d’une répartition bimodale de grains dans la microstructure
trempée apres essai valide un avancement moindre de la recristallisation résultant d’un mécanisme
PSN moins efficace du fait d’une fraction de phase & faible (Figure 3.4.9(c)). Ainsi, les tailles de
grains finales aprés une compression de 0,69 sont de :

- A partir de [’état brut de réception, Dyeq oq1 = 8,1 pm (Dagrvi = 11,5)
Dmedﬁqu =26,3 pm (Dastvz = 8,5)

- A partir de [’état traité thermiquement, Dyoy = 3,5 pm, D 1eq oq = 2,9 pm (Dasrv = 14,0)

Afin de confirmer I’existence d’un mécanisme de type PSN et surtout de conclure s’il est
possible de déterminer les tailles de grains obtenues, a partir de I’Equation 3.4.2, 1’évolution des
fractions surfacique (volumiques) de phase & est déterminée pour les conditions de 1’étude
(Tableau 3.4.1).

Tableau 3.4.1 : Evolution de la fraction surfacique (volumique) de la phase 6 au cours de la
déformation & 980 °C, 10 s pour un échantillon ayant subi un maintien initial 4 900 °C pendant 30 h

Etat de déformation | Initial | Maintien | 0,05 ] 0,11] 0,22 | 0,69
Fraction surfacique de phase 8 (%) | 10,8 | 7,7 |64 |60 ] 56 | 54

Dans le Chapitre 2, il a été montré que la phase 6 peut présenter deux morphologies
(globulaire et aciculaire) qui sont principalement liées a la température de traitement. Toutefois, en
considérant également la densité de défauts présents dans la microstructure initiale résultant de
I’histoire thermomécanique de 1’échantillon, on peut observer une troisiéme morphologie sous forme
de plaquettes [SUNSS8]. Ainsi, pour un traitement réalisé a 900 °C pendant 30 h a partir de 1’état de
réception, les trois morphologies peuvent coexister comme le montre la micrographie prise par
¢lectrons rétrodiffusés de la Figure 3.4.11(a). Afin de visualiser 1’évolution de I’état de précipitation au
cours de la déformation, une micrographie de la microstructure aprés une mise en forme a 980 °C et
107 s' est également présentée pour différents taux de déformation entre 0,11 et 0,69
(Figure 3.4.11(b), (c) et (d)).
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aiguilles

globules

plaquettes

(c) (d)

Figure 3.4.11 : Micrographies MEB d’un échantillon ayant subi un traitement de précipitation de
phase 6 a 900 °C pendant 30 h, un maintien a 980 °C pendant 15 min puis un essai de compression a
T=980°Ceté=107s" a différents taux de déformation, (a) € =0, (b) e =0,11, (c) €= 0,22
et (d) € =0,69

On note une dissolution préférentielle de la phase & sous forme d’aiguilles lors des premiers
stades de déformation : trés peu d’aiguilles sont encore observables pour € = 0,11 ou 0,22. Elles ont
totalement disparu pour € = 0,69. En mettant en relation les fractions surfaciques (ou volumiques)
déterminées sur les échantillons de la Figure 3.4.11 (Tableau 3.4.1), on constate que la fraction de
phase 6 diminue rapidement entre la "fin du maintien en température avant déformation” et 1’essai
réalis¢ ae=0,11.

Les deux observations précédentes permettent d’émettre 1’hypothése que la forte diminution
de la fraction de phase 6 en début de déformation est principalement due a la fragmentation des
aiguilles. Ce mécanisme serait en bon accord avec I’approche proposé¢ par Zhang et al. [ZHA10]
(Figure 3.4.6). Cette hypothese est étayée par la mesure d’une cinétique de diminution plus faible de la
fraction de phase 6 pour des déformations plus importantes, c'est-a-dire, une fois que la plupart des
aiguilles ont été fragmentées. Cette hypothése forte serait cohérente avec I’interprétation de plusieurs
résultats précédents :

- le comportement mécanique (fort écrouissage en début d’essai), observé pour la
microstructure saturée en phase o (Figure 3.4.10), s’expliquerait par la forte interaction entre les
dislocations et les aiguilles interceptant les plans de glissement de fagon plus efficace que les globules.
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Cette analyse rejoint les observations de Wang et al. (Figure 3.4.2(a) ou 1’on note une trés forte
interaction entre dislocations et aiguilles). Ce mécanisme d’interaction a un double effet : favoriser la
fragmentation des aiguilles, d’une part, et en localisant les contraintes a I’interface entre les aiguilles et
la matrice, accélérer localement le déclenchement de la recristallisation dynamique.

- les résultats de Bureau et al. obtenus pour 1’étude sur la dissolution dynamique ne prennent
pas en compte I’évolution de la morphologie de la phase & au cours de la déformation. Cette
modification de morphologie complexifie la détermination de la cinétique de dissolution dynamique
de la phase 0.

Apres un taux de déformation de 0,69, la phase & n’est plus présente que sous forme de
globules et de plaquettes permettant d’appliquer I’Equation 3.4.2, valable seulement dans I"hypothése
d’une phase d uniquement sous forme de disque.

En appliquant I’Equation 3.4.2, on prévoit donc une taille de grains finale inférieure a
D =49 um (Dastv = 12,5). Ce résultat est en excellent accord avec les mesures expérimentales
(Dmoy = 3,5 pm, Dineq oq= 2,9 um et Dagrv = 14,0) et valide ainsi cette équation comme indicateur de
la taille de grains finale obtenue aprés mise en forme en présence de particules de seconde phase. Cette
équation validée, un pas supplémentaire est réalisé pour renforcer I’hypotheése de la présence du
mécanisme de recristallisation du type PSN au cours de la mise en forme sub-d-solvus.

L’¢tude d’essais interrompus lors d’une déformation a 980 °C a permis d’observer un
comportement de la matrice seule similaire a celui mesuré lors d’une déformation a la température de
1050°C. En comparaison, la présence de phase 6 avec une grande proportion d’aiguilles modifie le
comportement mécanique au cours de la mise en forme, la microstructure obtenue ainsi que la taille de
grains finale. La suite de I’étude va s’intéresser a déterminer plus précisément I’influence de la
proportion de phase & sur le comportement mécanique. L’objectif est de déterminer quelle fraction
seuil de phase 6 modifie le comportement mécanique. Un objectif complémentaire est d’approfondir
I’influence de la morphologie de la phase 9.

3.4.2.2 Influence de la fraction de phase &

Cette étude porte sur I’influence du temps de traitement de précipitation de phase & a 900 °C
sur le comportement mécanique de I’Inconel 718 au cours d’une mise en forme a 980 °C et 10" s™ a
un taux maximal de déformation de 0,69. Les temps de traitement de précipitation sont entre 30 min et
30 h. L’étude est réalisée a taille de grains constante puisqu’il a été confirmé dans le Chapitre 2 que la
taille de grains de 1’échantillon ayant subi le traitement le plus court (30 min) n’augmente pas et
correspond toujours a la taille de grains initiale de Dy = 12 um (Dastm = 10). Les comportements
mécaniques obtenus au cours de la présente étude sont comparés sur la Figure 3.4.12.

En comparaison avec 1’étude réalisée par Yuan ef al. (Figure 3.4.7), il n’est pas constaté
d’évolution graduelle du comportement mécanique en fonction du temps de traitement de précipitation
de phase 6, I’ensemble des courbes de cette étude se rapprochant de celles obtenues par Yuan et al.
pour les traitements longs. La différence entre la présente étude et celle de Yuan et al. provient de la
différence de deux paramétres : la taille de grains initiale qui pour la présente étude est de Do = 12 um
(Dastv = 10) et d’environ Dy = 170 um (Dastv = 2,5) pour Yuan et al. et la vitesse de déformation
(10° s pour I’étude de Yuan ez al. et 10™" s™ pour la présente étude).

Au cours de la recristallisation dynamique, la taille de grains évolue considérablement dans
I’étude de Yuan et al. alors qu’elle est peu modifiée dans la présente étude comme cela a pu étre
observé dans la partie précédente. Le comportement mécanique dans 1’étude de Yuan et al. traduirait
donc I’influence des deux paramétres que sont la taille de grains initiale et la fraction de phase o. En
comparaison, les comportements mécaniques de la présente étude tracés sur la Figure 3.4.12 sont
réalisés en s’affranchissant de la taille de grains et donc ne dépendent exclusivement que de la fraction
et de la morphologie de la phase d présente dans la microstructure (Figure 3.4.13).

120



Chapitre 3 : Mise en forme de 1I’Inconel 718

__ 280 |
==
S
~ 260 :
2
"
'
=
2 240
o
=
2 ———
g 220 brut de réception ]
L = 900°C pendant 30min
= 900°C pendant 2h
200“ = 900°C pendant 30h y

0 0.1 0.2 0.3 04 0.5 06
Deéformation vraie

Figure 3.4.12 : Comportements mécaniques de I’Inconel 718 en fonction du temps de traitement de
précipitation de la phase & 4 980 °C, 10 s™!
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Figure 3.4.13 : Micrographies MEB des quatre microstructures de 1’étude, trempées aprés un maintien
de 15 min a 980 °C (et donc avant déformation), (a) a partir de 1’état brut de réception, (b) a partir de
900 °C pendant 30 min, (c) a partir de 900 °C pendant 2 h et (d) a partir de 900 °C pendant 30 h
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L’Inconel 718 présente, aprés 30 min de traitement, une fraction de phase & précipitée
suffisante pour modifier le comportement mécanique par rapport au comportement mécanique de 1’état
brut de réception. La transition a lieu pour 2,4 % < fl < 2,7 %, correspondant respectivement aux
fractions surfaciques déterminées avant déformation sur les échantillons ayant subi un maintien de
15 min a 980 °C a partir de 1’état brut de réception et a partir d’un traitement a 900 °C pendant 30 min.
Ces deux fractions sont voisines, ce qui conduit a supposer que la seule fraction surfacique de phase 6
n’explique pas totalement les comportements mécaniques observés sur la Figure 3.4.12. 1l parait donc
nécessaire de prendre en compte la morphologie aiguillée de la microstructure.

Le maintien a 980 °C a permis la croissance des grains pour la microstructure obtenue a partir
de I’état brut de réception. La seconde spécificité de cette microstructure est de ne présenter aucune
morphologie en aiguille. En comparaison, les trois autres microstructures, correspondant a des temps
de traitements croissants, présentent un nombre croissant d’aiguilles jusqu’a saturation de la
microstructure pour un temps de traitement de 30 h.

Cette transition de morphologie de la phase 6 observée entre la microstructure obtenue a partir
de I’état brut de réception et le traitement a 900 °C pendant 30 min correspond a la transition de
comportement mécanique observé sur la Figure 3.4.12. Il semble donc que la forme aiguillée de la
phase & modifie de facon notable le comportement mécanique de 1’Inconel 718, méme avec une faible
évolution de la fraction précipitée induisant un écrouissage plus important aux faibles déformations
(dépendant de la fraction d’aiguilles présentes dans la microstructure).

Afin de déterminer I’influence de la phase 6 sur le comportement mécanique de maniére
quantitative, plusieurs paramétres microstructuraux et mécaniques sont rassemblés dans le
Tableau 3.4.2.

Tableau 3.4.2 : Comparaison de différents indicateurs macroscopiques et microscopiques des quatre
conditions de la présente étude

brut | 900 °C/30 min 900 °C/2 h 900 °C/30 h
f; avant déformation (%) 2,4 2,7 3,7 7,7
Fraction initiale d’aiguilles (%) 0 11 19 34
f; aprés déformation (%) 2,0 2.5 3,4 5,4
Déformation a contrainte maximale | 0,084 0,048 0,047 0,046
Pente du taux d’écrouissage (MPa) | -45 -84 -85 -94

La Figure 3.4.13 ainsi que le Tableau 3.4.2 montrent que la fraction de phase & aiguillée
augmente avec le temps de traitement. Cette fraction de phase 6 aiguillée a été déterminée a 1’aide du
logiciel Image J en appliquant un double critére basé¢ sur la circularité et le diamétre de Feret du
précipité afin de différencier la phase 6 globulaire et sous forme de plaquettes de la phase 6 aiguillée.

Le taux d’écrouissage ainsi que le taux de déformation correspondant a la contrainte maximale
dépendent fortement de la morphologie de la phase . En effet, pour cette contrainte, le taux de
déformation est divisé par deux entre 1’état brut et les échantillons traités c'est-a-dire présentant des
aiguilles. Cette transition est indépendante du temps de traitement. Ces observations permettent de
supposer que I’adoucissement constaté sur la Figure 3.4.12 (sur les comportements mécaniques des
¢chantillons présentant la phase 6 sous forme aciculaire) est li¢ a la dissolution dynamique de la phase
O plutét qu’a I’apparition de la recristallisation dynamique. Ce constat est analogue a ce qui est
observé dans les alliages de titane (Ti - 6 Al - 4 V) présentant un maximum de contraintes a € = 0,03
lors de la globularisation dynamique de la phase aciculaire o [SEM99], [SHE99] et [SEMO1].

Les microstructures des quatre conditions de 1’étude obtenues apreés déformation sont
représentées sur la Figure 3.4.14.
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Figure 3.4.14 : Cartographies d’orientations obtenues aprés une mise en forme a 980 °C, 10" s a un
taux de déformation de 0,69, (a) a partir de 1’état brut de réception, (b) apres un traitement de 900 °C
pendant 30 min, (c) apres un traitement de 900 °C pendant 2 h et (d) aprés un traitement de 900 °C
pendant 30 h

L’observation des quatre microstructures obtenues apres mise en forme (Figure 3.4.14) montre
que I’avancement de la recristallisation est maximal car les distributions de tailles de grains sont
homogenes. Les tailles de grains déterminées a 1’aide de I’outil présenté dans le Chapitre 3.3 sous la
forme du diamétre médian équivalent (Dpeq oq), sont comparées a la relation proposée en
Equation 3.4.2 sur la Figure 3.4.15.
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Figure 3.4.15 : Relation entre la taille de grains finale et la fraction volumique (surfacique) de phase 6
aprés mise en forme

L’identification réalisée sur la figure précédente permet de valider I’Equation 3.4.2 comme
indicateur de la taille de grains finale aprés mise en forme sub-d-solvus. L’identification permet de
déterminer le produit ad = 4,83 um. Bureau et al. [BUR11] ont déterminé le diamétre équivalent de la
phase avant déformation, estimé¢ a 2,5 um. Du fait de la dissolution de la phase & au cours de la
déformation et, en accord avec les mécanismes de dissolution, la dimension de la phase & apres
déformation est inférieure a 2,5 um. En faisant I’hypothése que la phase 6 permet la germination de
deux grains recristallisés, c’est-a-dire que o = 2, on retrouve 1’ordre de grandeur de la dimension
caractéristique de la phase o, de I’ordre de quelques microns.

3.4.2.3 Cinétiques de dissolution dynamique de la phase &

Cette étude s’intéresse a I’évolution de la fraction surfacique de phase 6 et de sa morphologie
au cours de la mise en forme a partir de différents traitements initiaux de précipitation et en fonction
de divers paramétres thermomécaniques. Cette partie s’intéressera successivement a I’influence de la
vitesse de déformation et de la fraction surfacique initiale de phase 6 sur les cinétiques de dissolution.
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Vitesse de déformation

La premiére piste empruntée correspond a analyser 1’hypothése proposée apres I’étude des
résultats obtenus par Bureau et al. [BURI11] concluant que la dissolution dynamique de phase & n’est
pas affectée par la vitesse de déformation. Pour cela, les fractions surfaciques de phases 6 données
dans le Tableau 3.4.1 obtenues pour différents taux de déformation pour une vitesse de déformation de
107 s sont tracées. On superpose a ces courbes, celles déterminées suite a la mise en forme de deux
échantillons a € = 0,69, a 10" s et 10° s (aprés avoir subi un traitement de précipitation de phase & a
900 °C pendant 30 h). Ces fractions surfaciques de phase ¢ sont tracées sur la Figure 3.4.16.

~ Dissolution dynamique %
3l - - Dissolution statique S
— - Régime équivalent

Fraction surfacique de phase 6 (%)

10" 10° 10
Temps de dissolution (s)

Figure 3.4.16 : Cinétique de dissolution dynamique a 980 °C de la phase & en fonction de la vitesse de
déformation

A partir de ’Equation 3.4.3 (d’apres la Figure 3.4.4, k égal a 0,02), il est possible de tracer sur
la figure précédente la cinétique équivalente en régime de dissolution statique ("régime équivalent”).
Cette cinétique est trop lente pour décrire 1’évolution des fractions surfaciques de phase o lors de la
déformation, comme cela a également été montré par Bureau et al. (Figure 3.4.5). Ceux-ci ont pris le
parti d’augmenter I’exposant dans 1’équation d’Avrami (passant de 0,5 en dissolution statique a 1 en
dissolution dynamique) afin de mieux décrire le comportement en dissolution dynamique, cette
hypothese étant justifiée mathématiquement pour approcher le comportement expérimental.

Si Pon considére maintenant 1’évolution de la phase 6 en fonction de sa morphologie, la
cinétique plus rapide de dissolution dynamique, en excellent accord avec les points expérimentaux,
correspond principalement a la disparition de la phase d aiguillée dont on a vu qu’elle était accélérée
par la déformation via I’interaction avec les dislocations. Une fois la phase d présente uniquement sous
forme de globules et de plaquettes, il n’y a plus de raisons majeures pour que la cinétique de
dissolution soit fortement influencée par la déformation. Cette cinétique deviendrait alors équivalente
a celle d’une dissolution statique. La déformation n’aurait donc principalement un effet sur les
cinétiques de dissolution qu’en présence de phase o aciculaire. La cinétique de dissolution dynamique
en régime de dissolution des aiguilles de phase & peut étre décrite sous la forme suivante :

fs(t) = (f5 — £ )exp(—k(t — to)") + fé2 (3.4.4)

ou f},néta est la fraction surfacique de phase & globulaire en fin de dissolution dynamique des aiguilles,
n fixé a 0,5 et k ajusté a 0,4 pour 107 s, 1 pour 10™" s™ et 4 pour 10° s pour décrire au mieux les

résultats expérimentaux.

Les trois cinétiques déterminées a 1’aide de I’Equation 3.4.4 ont été reportées sur la
Figure 3.4.16. Elles ne sont strictement valables que jusqu’a des temps correspondant a € = 0,69.
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A la vitesse de déformation de 10 s™', la fraction surfacique de phase & globulaire en fin de
dissolution dynamique des aiguilles correspond a 5,4 %, fraction qui est équivalente a la fraction
surfacique de phase 6 a un taux de déformation de 0,69 (taux de déformation pour lequel on n’observe
plus de phase 6 aciculaire). En extrapolant les cinétiques aux vitesses de déformation plus ¢élevées a
partir de la fraction surfacique mesurée apres une déformation de 0,69 donc apres disparition compléte
des aiguilles, on constate que le paramétre k augmente (avec n fix¢).

Un second élément permet de valider la différence de cinétiques de dissolution en fonction de
la vitesse de déformation : c’est la morphologie de la phase 6 observée pour un taux de déformation de
0,69 pour les trois vitesses étudiées (Figure 3.4.17).

(a) (b) (c)

Figure 3.4.17 : Micrographies MEB obtenues apres mise en forme a 980 °C pour un taux de
déformation de 0,69, (a) a 107 s pour t=70s (b)a 10" s pourt=7set (c)a 10°s' pourt=0,7 s

La figure précédente montre que la fraction de phase 6 obtenue pour un taux de déformation
de 0,69 augmente quand la vitesse de déformation augmente. Indépendamment de la vitesse de
déformation, la phase & aciculaire est toujours absente pour € = 0,69. Toutefois, pour une vitesse de
déformation de 107 s™, a & = 0,22, soit t = 22s (Figure 3.4.11), on observe toujours la morphologie
aiguillée. Ces observations confirment que les cinétiques de dissolution dynamiques ne dépendent pas
uniquement de la durée de la déformation et qu’elles sont aussi sensibles a la vitesse de déformation.

Fraction de phase 9 initiale

Ayant confirmé que les cinétiques de dissolution dynamiques dépendent de la vitesse de
déformation dans la gamme des vitesses inférieures ou égales a 10° s, la suite de 1’étude va
s’intéresser a 1’influence de la fraction surfacique initiale de phase 6 sur ces cinétiques.

Dans un premier temps, divers traitements de précipitation sont réalisés a 900 °C pendant
30 min, 1 h, 2 h, 3 h, 10 h et 30 h. Une septiéme condition correspondant a I’état brut de réception est
¢galement intégrée a cette ¢tude. Avant de subir un essai de compression, le pion est soumis a un
maintien de quinze minutes a la température d’essai. Au cours de ce maintien, la fraction surfacique de
phase 6 évolue selon les cinétiques déterminées sur la Figure 3.4.18.

L’Equation 3.4.3 a ¢été utilisée pour les régressions proposées ci-dessus. La fraction surfacique
de phase & a 1’équilibre thermodynamique a été estimée au Chapitre 2 (2,7 % <f;? < 3,1 %). Cette
derni¢re sera fixée a la valeur moyenne de 2,9 % pour la suite de ’¢tude. Le parametre k a été

déterminé pour ces cinétiques : k= 0,02.

Les cinétiques présentées sur la Figure 3.4.18 ont été réalisées avec une taille de grains
identique pour tous les échantillons de 1’étude a 1’exception de 1’échantillon a 1’état brut de réception.
En effet, ce dernier est le seul a présenter une fraction surfacique de phase 6 inférieure a la fraction
critique pour ancrer les joints de grains comme cela a été vu précédemment (f1 = 2,4 %) et donc a vu
sa taille de grains augmenter.
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Les fractions surfaciques de phase & n’ont pas été déterminées aprés le maintien thermique de
15min pour les conditions correspondant aux traitements initiaux a 900 °C pendant 3 h et 10 h
(correspondant respectivement a fl = 6,6 % et fi = 8,7 %). Toutefois, en utilisant les cinétiques
déterminées a partir de ces deux conditions, on peut prévoir des fractions surfaciques de phase 6 apres
maintien de 4,9 % et 6,1 %. L’utilisation de ces deux conditions complémentaires est possible en
régime de dissolution statique. En comparaison, en régime de dissolution dynamique, les cinétiques
dépendent de ¢ et ces deux essais n’ont pas été réalisés aux mémes vitesses que 1’ensemble de 1’étude.
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Figure 3.4.18 : Cinétiques de dissolution statique pour un maintien a 980 °C a partir de différentes
fractions surfaciques de phase o initiales

La dissolution statique due au maintien de quinze minutes a un effet non négligeable sur la
fraction surfacique de phase 3. Cette diminution de fraction surfacique de phase 6 au cours du maintien
étant caractérisée, la prise en compte de la dissolution dynamique peut &tre réalisée. Les cinétiques de
dissolution dynamique de la phase & a partir de différentes fractions surfaciques de phase 0 initiales
sont tracées sur la Figure 3.4.19 en utilisant I’Equation 3.4.4 avec n = 0,5 et k= 1 (auxquelles sont
ajoutées les cinétiques équivalentes en régime de dissolution statique pour n = 0,5 et k = 0,02).
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Figure 3.4.19 : Cinétiques de dissolution dynamique pour une déformation a 980 °C et 10" s™ a partir
de différentes fractions surfaciques de phase d initiales
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La Figure 3.4.19 a été réalisée a partir de cinq fractions initiales de 6 différentes dont deux
sont inférieures a la fraction d’équilibre de la phase 6 a 980 °C (feq = 2,9 %). Ces deux fractions
initiales présentent également des morphologies initiale de phase & différentes : globulaire pour la
microstructure de 1’¢tat brut de réception et aciculaire pour la microstructure obtenue aprés un
maintien de 30 minutes a 900 °C.

Ces deux conditions conduisent, indépendamment de la morphologie initiale des précipités, a
une diminution de la fraction surfacique de phase & au cours de I’essai de compression par dissolution
dynamique. Ce constat semble indiquer que, dans le cas particulier ou la fraction de phase d initiale est
inférieure a la fraction d’équilibre, les phénoménes mis en évidence au cours de cette étude ne
suffisent pas a expliquer 1’évolution de la fraction de phase 6 au cours de la déformation.

En comparaison, les cinétiques de dissolution dynamiques décrivent relativement bien
I’évolution de la fraction de phase 6 pour les fractions surfaciques initiales de phase ¢ supérieures a la
fraction d’équilibre.

Une étude complémentaire sur la mise en forme sub-8-solvus a 940 °C en conditions unipasses
ainsi qu’a 940 °C et 980 °C en conditions multipasses est donnée en Annexe 5, enfin une validation
industrielle de conditions de mise en forme discutées au cours de 1’analyse expérimentale est proposée
en Annexe 6.
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Conclusions intermédiaires

Mise en forme super-o-solvus

La mise en forme en conditions super-o-solvus a été appréhendée a 1050 °C avec trois
objectifs majeurs : la compétition entre les mécanismes ayant lieu au cours d’un essai de
compression a chaud, I’étude du comportement mécanique ainsi que le lien avec I’évolution de la
microstructure au cours de la mise en forme et la détermination de la taille de grains obtenue apreés
déformation. Ceci afin de déterminer si le cahier des charges industriel est respecté.

r e . . ror r ge r n -2 -1 e
Une série d’essais interrompus a été réalisée a 1050°C, 10 s~ afin de mettre en évidence les

mécanismes responsables de [’évolution de microstructure au cours de la déformation. Pour
0,078 <& < 0,11, la germination de nouveaux grains est observable microscopiquement alors que la
déformation critique macroscopique est déterminée a I’aide du taux d’écrouissage pour ¢ = 0,15. Le
nombre important de sous-joints de grains observables pour des taux de déformation supérieurs a ¢,
valide le caractére discontinu de la recristallisation dynamique de I’Inconel 718. La disparition des
macles de recuit au cours de la recristallisation dynamique est également constatée.

Les conditions thermomécaniques influencent le comportement mécanique ainsi que
I’évolution de microstructure. Une vitesse de déformation importante ou une température faible
augmentent ’avancement de la recristallisation. La taille de grains initiale est également un
paramétre modifiant la microstructure obtenue car I’avancement de la recristallisation est d’autant
plus rapide que la taille de grains initiale est faible.

La mise en forme multipasses a été étudiée a 1050 °C, 107" s selon deux chemins

thermomécaniques correspondant a une trempe ou un maintien intermédiaire. La trempe
intermédiaire et la seconde chauffe sont suffisantes pour permettre a la microstructure de
recristalliser complétement ainsi qu’une croissance de grains ’amenant a une taille de grains
équivalente a la premiére passe. Le maintien intermédiaire de 10 s permet uniquement la
recristallisation compléte avant la seconde passe.

Les tailles de grains obtenues (Deq oy = 15 um et D57y = 9,5) pour la mise en forme
unipasse et celles obtenues pour la mise en forme multipasses (D4 of = 17 um et D 457y = 9,0) sont
du méme ordre de grandeur mais en dehors du cahier des charges industriel dont la borne
supérieure est fixée a D 457y = 10,0.
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Mise en forme sub-o-solvus

La mise en forme en conditions sub-d-solvus permet d’obtenir des tailles de grains finales
plus petites que la mise en forme super-o-solvus. Cela est dii a la présence de la phase 6 au cours du
cycle thermomécanique. La température retenue pour cette étude est fixée a 980 °C. La présence de
la phase 6 complexifie ’approche utilisée au cours de la mise en forme super-o-solvus. Elle ajoute
en effet deux parameétres supplémentaires a considérer : sa fraction surfacique (ou volumique) et sa
morphologie.

La présence de phase o, plus précisément sous forme aiguillée, modifie le comportement
mécanique au cours de I’étape d’écrouissage de I’Inconel 718. Elle est responsable de ’anticipation
de la contrainte maximale, initialement observable a un taux de déformation d’environ 0,2 pour la
mise en forme de la matrice seule a 980 °C, a un taux de déformation de ’ordre de 0,05. La phase
est également responsable, a un taux de déformation élevé, d’un adoucissement plus important que
celui observé sur la matrice seule dans les mémes conditions thermomécaniques.

Les cinétiques de dissolution statiques et dynamiques de la phase 0 ont été évaluées en
utilisant une cinétique du type Avrami identique a celle utilisée en précipitation statique au cours
du Chapitre 2. L’originalité de I’approche réalisée dans ce manuscrit est d’intégrer I’évolution de la
morphologie de la phase o, correspondant a une globularisation, afin de mieux décrire les
cinétiques de dissolution dynamiques au cours de la mise en forme.

Plus la vitesse de déformation est faible plus les cinétiques de dissolution dynamiques sont
importantes prouvant que le paramétre clé est le temps passé a la température d’essai au cours de la
déformation. La fraction volumique de phase 0 diminue donc plus faiblement, pour un méme taux
de déformation, pour une vitesse de déformation plus élevée.

La taille de grains finale obtenue au cours d’une mise en forme sub-o-solvus pour
g = 0,69 a 980 °C, 10° s a partir d’une fraction volumique de phase 6 de 9,7 % est de
D,i og = 2,9 um et D 57y = 14,0. Une relation issue de la littérature permet également de prévoir la
taille de grains finale pour une fraction volumique finale de phase 6 donnée et par extension en
utilisant les cinétiques de dissolution pour une fraction volumique de phase 6 initiale. Cette fraction
volumique initiale doit toutefois étre supérieure a la fraction critique (2,9 % < fggmq"e< 3,2 %)
pour ancrer les joints de grains afin qu’il n’y ait pas de croissance de grains au cours de la chauffe.

Les tailles de grains finales déterminées au cours de l’étude sub-o-solvus en présence d’une
forte proportion de phase 6 sont extrémement faibles pour d’éventuelles sollicitations en fatigue
(D > 12 ASTM). Toutefois, I’essai réalisé a partir de ’état brut de réception présente une taille de
grains plus en accord avec ce type de sollicitation visé, a savoir, D .4 .q = 8,1 um et D 457y = 11,0.
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Chapitre 4 : Modélisation du forgeage de I’Inconel 718

L’objectif de ce chapitre est de prévoir le comportement mécanique et I’évolution de
microstructure de I’Inconel 718 au cours de la mise en forme a chaud a I’échelle mésoscopique. Cela
nécessite de prendre en compte les phénomeénes de déformation plastique et de recristallisation
dynamique qui ont tous deux une influence spécifique sur I’évolution des propriétés des grains. Afin
de décrire le comportement mécanique local de I’Inconel 718, I’approche utilisée est du type chainage
entre deux modeles cristallins, I’un de déformation, CristalECP, et le second de recristallisation,
CAReX.

Dans un premier temps, une étude bibliographique est proposée afin de situer I’approche
globale proposée par rapport aux autres travaux présentés dans la littérature. Dans un second temps, le
modele polycristallin, basé sur la plasticité cristalline, sera présenté puis le modele de recristallisation.
La suite du chapitre sera axée autour du chainage réalisé entre ces deux modeles. Les différents
agrégats polycristallins et les conditions aux limites utilisées au cours de I’analyse numérique seront
introduits. Enfin, des comparaisons entre résultats expérimentaux et numériques seront présentées et
discutées.

4.1 Principales approches utilisées pour simuler la recristallisation
dynamique

Cette étude bibliographique recense dans un premier temps les différentes approches utilisées
afin de décrire le phénomene de recristallisation dynamique. Dans un second temps, les études
spécifiques des méthodes de simulation de la recristallisation couplées avec un code de calcul par
¢léments finis, utilisant la plasticité cristalline, sont présentées.

4.1.1 Simulation de la recristallisation dynamique

Depuis trois décennies, divers méthodes numériques ont été développées dans le but de
prévoir les propriétés d’un matériau au cours de la déformation a chaud. Ces méthodes sont de deux

types :

- les modeles semi-analytiques. Ces modeles sont historiquement liés a la description de la
cinétique de type JMAK pour prévoir les évolutions de microstructure lors de la recristallisation.
Toutefois, des travaux plus récents complexifient cette approche : on peut citer les travaux de Thomas
et al. [THOO7] sur les approches géométriques ("geometrical framework”) ou de Bernard et al.
[BER11] sur les champs moyens. Ces modé¢les ont I’avantage d’étre peu cotliteux en temps de calcul,
néanmoins, I’évolution de la microstructure n’est pas correctement décrite puisque les effets
morphologiques et topologiques sont difficilement pris en compte alors qu’ils ont un rdéle non
négligeable. L’approche envisagée dans ce manuscrit a pour objectif la représentation explicite de la
microstructure. Par conséquent, ces modeles ne seront pas développés dans cette étude
bibliographique.

- les modéles basés sur une simulation de [’évolution de la microstructure. 1ls sont
généralement colteux en temps de calcul mais permettent de prendre en compte les champs
mécaniques locaux et les interactions entre grains voisins, nécessaires a la description du phénoméne
de recristallisation dynamique qui est hétérogéne.

Dans la littérature, les modéles basés sur I’évolution de la microstructure sont abordés sous
différents aspects. Le premier aspect est lié a la modélisation purement mésoscopique de 1’évolution
de la microstructure, et le second correspond a une analyse multi-échelles du comportement
mécanique. Ces deux aspects peuvent étre traités a 1’aide d’une ou plusieurs méthodes de calculs. Les
différentes méthodes de simulation de 1’évolution de la microstructure sont :

- la méthode Monte-Carlo. Cette méthode est retenue par Rollett ez a/. [ROL92] afin de
simuler la recristallisation dynamique a partir de modeles antérieurement développés pour simuler la
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croissance de grains [AND84] et la recristallisation statique [SRO88]. Dans ces mode¢les, il est
supposé que I’incrément d’énergie stockée est identique quel que soit le site considéré. Quant aux sites
réorientés au cours de la recristallisation, ils sont sélectionnés aléatoirement. L ’incrément d’énergie
stockée est également relié¢ a la densité de dislocations (Equation 3.1.1). La contrainte d’écoulement
dépendant de la densité de dislocations, il est possible de déterminer le comportement mécanique de
I’échantillon simulé. Cette méthode est également choisie par Peczak qui y intégre une loi
d’écoulement du type Kocks-Mecking [PEC95]. 1l faut également noter que la forme du réseau de
sites n’évolue pas, 1’évolution de la forme des grains n’est donc pas prise en compte.

Cette méthode permet de décrire 1’évolution de la microstructure (fraction recristallisée et
taille des grains) et la contrainte d’écoulement aussi bien dans le régime transitoire que dans le régime
permanent alors que la description des phénomeénes physiques est trés simplifiée.

- la méthode Vertex . Cette méthode considére une microstructure sous forme d’interfaces
dont la vitesse de migration est déterminée par la courbure locale du joint de grains. Cette approche a
¢été développée pour simuler la croissance normale et anormale de grains [WEY98]. Il est ¢galement
possible de simuler la recristallisation statique a partir d’une microstructure pouvant étre décrite par
des cellules de dislocations. Ce dernier point limite ’'usage de cette méthode aux matériaux a forte
énergie de défaut d’empilement. Il est donc difficile d’étendre I’usage de cette approche a I’étude de la
recristallisation dynamique discontinue.

- les automates cellulaires. Développés dans les années 1940 par von Neumann, ce sont des
algorithmes qui décrivent I’évolution spatiale et temporelle de systémes complexes en appliquant des
lois de transformation déterministes ou probabilistes a un réseau régulier ou non de cellules. Ces
algorithmes sont utilisés pour la premicre fois pour modéliser 1’évolution de microstructure en
recristallisation statique par Hesselbarth et Gobel [HES91] puis en recristallisation dynamique par
Goetz et Seetharaman [GOE98]. Un exemple de représentation des automates cellulaires,
correspondant au modele défini par Raabe [RAA99] pour la recristallisation statique, est donné sur la
Figure 4.1.1.
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Figure 4.1.1 : (a) Représentation schématique d’une grille d’automates cellulaires. L’exemple est
discrétisé en un réseau de cellules de mémes dimensions. Chaque cellule est définie par une
orientation cristalline (¢;, @, ¢,) et une valeur d’énergie stockée (représentée par p qui est la densité
de dislocations). L automate est défini en trois dimensions considérant les premiers, deuxiémes et
troisiémes voisins. (b) Les grains et les sous-grains sont représentés comme des régions de cellules
ayant les mémes orientations cristallines. La force motrice peut évoluer dans un grain [RAA99]

Le modele défini par Raabe, basé sur les automates cellulaires, comprend deux étapes : un
critere ("switching rule”) est proposé, basé sur une loi déterministe de sélection (équation de Turnbull)

"% cette méthode n’a jamais été utilisée pour simuler la recristallisation dynamique, toutefois, les méthodes plus
récentes comme les level-set ou les champs de phase sont issus de cette approche
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de la cellule a réorienter, puis celui-ci est comparé a un nombre aléatoire, probabiliste et déterminé par
un algorithme du type Monte-Carlo, afin de déterminer si le critére est satisfait ou non ("switching
decision”).

Pour la simulation de la recristallisation dynamique, d’autres mod¢les basés sur les automates
cellulaires ont également été développés, comme celui a deux dimensions et ne considérant que les
premiers voisins, proposé par Ding et Guo qui ont introduit des lois physiques de germination et de
croissance de grains. Ces derniers n’utilisent plus 1’énergie stockée comme variable d’état mais la
densité de dislocations [DINO1].

Yazdipour et al. ont, sur la base des automates cellulaires, développé par la suite un modele
intégrant des lois physiques de germination et de croissance prenant en compte 1’hétérogénéité de la
distribution des densités de dislocations, celles-ci étant initialement attribuées aléatoirement [Y AZ08].
L’évolution de la densité de dislocations suit une approche du type Kocks-Mecking complétée par
I’introduction du taux d’écrouissage, correspondant aux travaux de Ryan et de McQueen, discuté dans
le Chapitre 3 [RYA90]. Ce modéle est a deux dimensions et considére un rayon de trois cellules dans
la recherche de voisins.

Depuis une décennie, la complexification des lois physiques utilisées pour décrire les
mécanismes de germination et de croissance n’a plus évolué. En revanche, le développement des
modeles basés sur les automates cellulaires a pris une nouvelle direction : la réalisation de couplages
avec des algorithmes d’identification afin d’optimiser la description de 1’évolution de la
microstructure. Dans cette mouvance, on peut citer les études de Rane ef al. [RANOS] utilisant un
algorithme génétique, de Semiatin et al. [SEMO7] utilisant I’approche géométrique de Thomas et al.
[THOO7], de Xiao et al. [XIA08] utilisant une technique de déformation topologique et celle de Jin et
de Cui [JIN10] utilisant une méthode de réponse de surface adaptative (ARSM).

- la méthode du type champs de phases. Cette méthode a I’avantage de prendre en compte un
temps de simulation physique et est également capable de restituer la courbure du joint contrairement
aux méthodes citées précédemment. Les modéles développés sur cette méthode sont peu nombreux et
relativement récents, on peut citer celui de Takaki et al. [TAKO08] et [TAKO09].

La densité de dislocations est également la variable d’état utilisée dans cette approche et son
¢évolution suit la relation de Kocks-Mecking.

Dans toutes ces approches les incréments d’énergie stockée ne dépendent pas de I’orientation
cristalline du grain. De plus, comme les effets d’interaction entre grains ne sont pas pris en compte, un
site proche d’un joint de grains a le méme comportement qu’un site au coeur d’un grain. Aussi pour
prévoir les déformations intragranulaires et les variations spatiales d’énergie stockée, les modéles de
recristallisation doivent étre couplés a une méthode discréte de calcul des déformations avant
recristallisation, en utilisant, par exemple, les éléments finis.

4.1.2 Simulation de la recristallisation couplée a la méthode des éléments finis

11 existe trois types d’approches pour modéliser la recristallisation couplée a la méthode des
¢léments finis : les automates cellulaires, les level-set et les champs de phase. L’approche du type
automates cellulaires est la plus répandue et la plus ancienne. C’est aussi la plus simple a mettre en
ceuvre d’un point de vue numérique tant que 1’on reste dans une configuration non déformée. Les deux
autres approches sont au contraire peu répandues et plus récentes (datant toutes les deux de 2009). Ces
trois approches sont décrites ci-dessous :

- les automates cellulaires couplés aux éléments finis (CAFE). Les modeles CAFE ont été
initialement développés pour traiter la problématique de la solidification [GAN99]. Le champ de
température est calculé dans le code éléments finis puis est transmis aux automates cellulaires qui
simulent la structure de solidification en déterminant le déplacement des interfaces.
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Ce type d’approche est utilisé plus récemment pour traiter la recristallisation. Les modéles
CAFE traitant la recristallisation sont généralement multi-échelles : le code ¢lément finis détermine les
grandeurs physiques macroscopiques locales comme la température, la vitesse de déformation ou
I’incrément de temps et les transfére a un modele mésoscopique basé sur les automates cellulaires
permettant de calculer la densité de dislocations afin de déduire la contrainte d’écoulement a utiliser
dans le modéle macroscopique. Un schéma de principe détaillant le fonctionnement de cette approche
est présenté sur la Figure 4.1.2.
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Figure 4.1.2 : Schéma de principe décrivant la méthode CAFE multi-échelles [GAWO07]

On a donc, par point d’intégration du maillage du modele par €léments finis, une grille de
dimension n? de cellules permettant de déterminer la contrainte d’écoulement. La philosophie de
I’ensemble des modeles CAFE (décrivant la recristallisation) de la littérature est équivalente a celle
présentée sur la Figure 4.1.2. On peut citer les modéles de Das et al. [DAS07], Madej et al. [MADO09],
Kuc ef al. [KUCO09] et Lee et Im [LEE10].

Enfin, une derniére approche des modeles CAFE est proposée dans la littérature via des codes
¢léments finis décrivant les champs mécaniques locaux a 1’échelle mésoscopique par I’intermédiaire
de lois de plasticité cristalline (CPFEM). Ces modeles ont été présentés par Raabe [RAA02], Erieau
[ERIO3] et Zheng et al. [ZHEOQ9]. Ces trois approches des modeles CAFE/CPFEM ne sont cependant
appliquées qu’a la simulation de la recristallisation statique. Toutefois, en continuité du travail initié
par Erieau, Thébault est le premier et actuellement le seul a proposer un “couplage séquentiel” pouvant
décrire la recristallisation dynamique avec une approche du type CAFE/CPFEM [THEO09]. Le travail
réalisé au cours de la présente étude s’appuie sur ce modele qui sera développé dans la prochaine
partie de ce chapitre.

L’approche du type CAFE/CPFEM est la plus contraignante des trois approches analysées car
la méthode des automates cellulaires ne s’intégre pas facilement avec la méthode des ¢léments finis.
Ceci est principalement di au fait que les automates cellulaires ont été développés antérieurement et
indépendamment des méthodes de simulations par ¢léments finis a I’inverse des méthodes du type
level set ou champs de phases. L’objet du développement réalisé au cours de ce travail est donc
d’améliorer au maximum le dialogue (du type chainage) entre les ¢éléments finis et les automates
cellulaires.

- les level set couplés aux éléments finis. L’approche level-set consiste a définir un parametre
géométrique, nommé fonction level-set (locale ou globale), 1ié¢ a chaque ¢lément du maillage mais
indépendant de ce dernier, traduisant la distance au joint de grains le plus proche (c'est-a-dire qu’un
joint de grains ne correspond pas forcément a une frontiere entre deux éléments du maillage). Un
exemple de description d’une microstructure en trois dimensions est donné sur la Figure 4.1.3 en
utilisant le parametre lié¢ a I’approche du type level set.
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(@ ®)

Figure 4.1.3 : (a) Agrégat polycristallin contenant 300 grains, les couleurs étant caractéristiques du
numéro de grain et (b) Fonction level-set globale correspondante, le code couleur correspondant a la
distance au joint de grains le plus proche [RES10]

Il faut noter que ’agrégat de la Figure 4.1.3(b) est maillé avec un maillage conforme (les
nceuds et les frontiéres sont communs a tous les éléments) non structuré. Ce maillage n’est pas
inhérent a la méthode level-set qui peut également s’appliquer sur un maillage régulier.

L’approche par la méthode level-set a été adaptée par Bernacki ef al. [BER(09] a la description
du phénoméne de recristallisation statique. Elle devrait étre ensuite étendue a la recristallisation
dynamique par Fabiano [FAB13].

L’utilisation de la méthode level-set couplée aux ¢léments finis a ’avantage de conserver la
courbure du joint de grains afin d’appliquer des lois de réorientation basées sur des considérations
physiques. Elle se distingue des méthodes du type CAFE qui ne conservent que la courbure liée a la
discrétisation des grains.

- les champs de phase couplés aux éléments finis. Cette méthode est définie pour des cas a
deux dimensions par Kobayashi er al. [KOBO00]. Cette approche, couplée a la plasticité cristalline,
définit deux champs de variables, n et 0, correspondant au taux de cristallinité et a 1’orientation
cristalline, respectivement (Figure 4.1.4).

S /

S Grain B0

& I :

0, 0 |
8, 3———’
(a) (b}

Figure 4.1.4 : (a) Représentation schématique d’un bicristal et (b) profil type de la configuration
d’équilibre de n et 6 pour une approche du type champs de phases [KOBO00]

Les études d’Abrivard et de Takaki et Tomita sont les premieres a présenter un couplage entre
les champs de phase et la méthode des éléments finis [ABR09] et [TAK10]. Ces auteurs ont appliqué
avec succes leur modele a la simulation de la recristallisation statique.
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Dans deux études récentes (JABR12a et [ABR12b]), Abrivard et al. évoquent 1’extension de
leur modéle a la prise en compte de la recristallisation dynamique comme on peut le voir avec les
résultats présentés sur la Figure 4.1.5.

(a) a

317 385

Orientation, 6
(b)

551 687 822 258 1098 123 137

t=0s 2s 9s vl3 s
Mises stress (MPa)

Figure 4.1.5 : Exemple d’une analyse couplée entre plasticité cristalline et champs de phase :
distributions (a) des orientations cristallines et (b) de la contrainte équivalente de von Mises a t =0, 2,
9 et 13 s dans un agrégat a deux dimensions subissant une compression de 1 % a 300 °C [ABR12b]

Toutefois, de nombreuses questions restent ouvertes car le taux de déformation de I’agrégat de
la Figure 4.1.5 est seulement de 1 %, ce qui semble beaucoup trop faible pour que les mécanismes de
recristallisation dynamique se mettent en place.

La revue bibliographique a permis de comparer les différentes approches utilisées pour
modéliser la recristallisation statique couplée a un modele de plasticité cristalline utilisant les éléments
finis : les modeéles CAFE, level-set et champs de phase. Toutefois, seule 1’approche du type
CAFE/CPFEM a été a ce jour capable de simuler le phénoméne de recristallisation dynamique en
reproduisant les principales tendances expérimentales. Dans la seconde partie de ce chapitre, le modéle
CAFE/CPFEM développé précédemment [THEO9] ainsi que les modifications apportées au cours de
ce travail de thése seront présentées.

4.2 Présentation du modele développé

L’approche utilisée dans ce travail est composée d’un chainage séquentiel entre un modele de
plasticité cristalline utilisant les ¢léments finis et un mod¢le de recristallisation utilisant les automates
cellulaires. Ces deux modeles sont présentés séparément puis le chainage des deux est décrit.

4.2.1 Modéle de déformation : CristalECP

L’utilisation de la méthode des éléments finis pour prévoir le comportement local des
matériaux cristallins a partir des champs mécaniques locaux, s’est développée avec les travaux de
Peirce et al. [PEIS3], appliqués au monocristal, puis de Teodosiu et al. [TEO93], afin de 1’adapter au
cas des polycristaux, en y intégrant une loi d’évolution des densités de dislocations de type Kocks et
Mecking [MECS81]. Cette approche s’est généralisée du fait de 1’augmentation de la puissance de
calcul qui permet actuellement de traiter des agrégats cristallins représentatifs de matériaux
comportant plusieurs centaines de grains ou phases. L’intérét des approches multicristallines est de
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décrire au mieux les hétérogénéités intragranulaires résultant des interactions entre les grains et des
effets des joints de grains. Cela suppose une bonne description spatiale de la morphologie de chaque
grain et de leur orientation cristallographique.

Les approches cristallines couplées a la méthode des éléments finis prennent en compte la
plasticité a I’échelle des systemes de glissement dans les grains dont I’orientation est connue. Elles
s’appuient sur des lois de comportement et d’écrouissage, et permettent de décrire les hétérogénéités
de champs mécaniques locaux. La performance de ces modeles est liée aux lois physiques choisies,
mais aussi a la représentativité de 1’agrégat cristallin, au choix du maillage et aux conditions aux
limites appliquées. L utilisation de ces approches dans des logiciels de calcul du commerce nécessite
I’écriture de sous-programmes du comportement correspondant aux lois retenues [PRI11]. Le logiciel
utilisé dans la présente étude est Abaqus en utilisant un sous-programme de type UMAT implémenté
par Hoc et al. [HOCO1], Erieau et al. [ERI04], Libert et al. [LIB11] et Cédat et al. [CEDI12], sur la
base des travaux de Smelser et Becker [SMES&9].

Le modele CristalECP, utilise le formalisme des grandes transformations (grandes rotations de
réseau, grandes déformations plastiques, mais faibles déformations élastiques) et s’appuie sur la
théorie des dislocations continues [KRO61]. Il permet donc de rester dans le cadre de la mécanique
des milieux continus et peut étre implémenté dans un code éléments finis. La méthode consiste a
affecter a chaque point de Gauss du maillage :

- les propriétés microstructurales de 1’état initial (orientations cristallines, densités de
dislocations, systémes de glissement...),

- un critere d’activation du glissement plastique sur chaque systéme potentiel,

- une loi de comportement au niveau de chaque systéme actif,

- une loi d’écrouissage dépendant des dislocations mobiles et en position de forét,

- une loi d’évolution de la densité de dislocations.

Les propriétés des éléments d’'un méme grain sont initialement identiques, mais se
différencient au cours de la déformation, en relation avec les grains voisins. Le présent travail de thése
n’ayant pas porté sur le développement des lois de comportement du modele CristalECP, il est
briévement présenté et ne sera pas au cceur des futures discussions. Chacune des lois utilisées dans ce
modele est développée dans la suite de ce chapitre.

4.2.1.1 Critére de plasticité et loi d’écoulement

Le comportement de chaque grain du polycristal est assimilé a celui d’un monocristal. Il y a
déclenchement de la plasticité par activation d’un ou de plusieurs systémes de glissement dés que le
critéere de Schmid est atteint, c'est-a-dire, quand la cission réduite 5 sur le systeme de glissement (s)
dans le grain considéré atteint la cission critique T2 sur le systéme :

5] = TS et 5 = 4.2.1)

La cission réduite pour un systéeme de glissement (s) est calculée en fonction du tenseur de
contrainte local sous la forme :

v = (0.1%). m" (4.2.2)
ou 1i° est la normale au systéme de glissement (s) et m® est la direction du systéme de glissement (s),

ces vecteurs évoluent en fonction de la rotation du grain avec la déformation suivant le schéma de
Peirce et al. [PEI83].
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La loi de comportement reliant I’amplitude de glissement y* du systéme (s) a la cission réduite
sur ce systéme est une loi de type viscoplastique. Celle-ci se déduit de la théorie du mouvement
thermiquement activé des dislocations dans les matériaux cristallins de structure cubique a faces
centrées. Elle est exprimée sous la forme :

TEAV*

7 = pib?upexp () (5) T (4.2.3)

s
Tc

ou p7  est la densité de dislocations mobiles, b, le vecteur de Burgers, vp, la fréquence de Debye, AG,
I’énergie d’activation relative au franchissement des obstacles, k, la constante de Boltzmann et AV*, le
volume d’activation.

On introduit les paramétres n et v, que 1’on peut définir comme :

n= T2AV* AGy
T

—ctyo = pfanUDexp( -

) (4.2.4)

ou n est I'inverse du coefficient de sensibilit¢ a la vitesse de déformation et y, est la vitesse de
glissement de référence.

En remplacant les parametres de I’Equation 4.2.4 dans 1’Equation 4.2.3, on obtient la forme
finale de la loi d’écoulement utilisée dans CristalECP :

v (T—S)n 4.2.5)

v\t
4.2.1.2 Loi d’écrouissage et loi d’évolution de la densité de dislocations

La cission critique évolue selon la loi d’écrouissage suivante :

T8 = T + uby/ X astpt (4.2.6)

ol T, est la friction du réseau, u, le module de cisaillement, a*, la matrice d’interaction entre deux
familles de dislocations (s) et (t) et pt, la densité de dislocations sur le systéme de glissement activé (t).

La matrice a* dépend du nombre de systémes de glissement et est du type 12*12 dans le cas
d’une structure cubique a faces centrées. Les interactions entre systémes ne sont pas toutes
équivalentes comme le montre la Figure 4.2.1.
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Figure 4.2.1 : Matrice d’interactions pour un matériau a structure cubique a faces centrées [FRA84]

La matrice d’interactions comporte sept coefficients différents qui sont définis comme :

139



Chapitre 4 : Modélisation du forgeage de I’Inconel 718

- a,, interactions entre mémes familles de systémes de glissement (auto-écrouissage)

copl . . .

-a, ,interactions coplanaires

- a0 interactions entre systémes a vecteurs de Burgers orthogonaux (jonction de Hirth)
coli

- ai°", interactions entre systemes déviés (colinéaires)
- a,, interactions de jonctions glissiles
- ag, interactions de jonctions sessiles (verrous de Lomer-Cottrell)

Pour les métaux de structure cubique a faces centrées, la matrice d’interaction se réduit a
quatre paramétres supposés constants dans un domaine de déformations allant de 0,5 % a 3 %
[FRA84]. A haute température, en I’absence de données, les quatre paramétres sont Supposés
identiques et seul a, sera identifi¢. Ce parameétre est supposé constant pour les déformations élevées
puisqu’il n’y pas création de parois de dislocations pouvant modifier les interactions entre dislocations
comme ceci peut étre le cas a température ambiante.

La loi d’évolution de la densité de dislocations du modeéle CristalECP s’appuie sur les
interactions du type forét. Celle-ci correspond a I’équation généralisée du modele de Kocks et al.
[KOC76] :

. S| 1 101 t
pS = Wb% (F _ gcps) avec 5= + Zt}‘(*sp (4.2.7)

ou K est un parameétre traduisant I’efficacité du mécanisme de création des dislocations, il est lié au
libre parcours moyen des dislocations, L°, qui correspond a la distance moyenne parcourue par une
dislocation avant d’étre immobilisée, g, la distance d’annihilation des dislocations, D le diamétre
moyen des grains.

L’évolution de la densité de dislocations dans I’Equation 4.2.7 dépend donc de deux termes :
- un de création, correspondant a la multiplication des dislocations,
- un d’annihilation.

L’ensemble des parametres matériaux a identifier est au nombre de douze, auquel il faut
ajouter les coefficients de la matrice d’¢lasticité ainsi que la densité de dislocations initiale p,.

4.2.2 Modéle de recristallisation : CAReX

Le modele de recristallisation CAReX est du type automate cellulaire développé par Solas et
al. [SOLO1]. Une version précédente, RecUPS, fut utilisée par Erieau pour modéliser le phénoméne de
recristallisation statique aprés une déformation réalisée dans CristalECP [ERI04]. Cette approche fut
ensuite adaptée par Thébault, sous forme de chainage séquentiel, pour modéliser la mise en forme de
I’Udimet 720 en utilisant CristalECP pour le phénoméne de déformation et RecUPS pour le
phénomeéne de recristallisation dynamique [THEO09].

La présentation du modele de recristallisation est réalisée en deux étapes : dans un premier
temps, le modéle RecUPS sera introduit puis les modifications apportées seront ensuite présentées.

4.2.2.1 Modele RecUPS
RecUPS est un modéle a deux dimensions utilisant les automates cellulaires nécessitant que
les propriétés matériaux soient représentées en configuration non déformée, c’est-a-dire sous forme

d’un maillage régulier correspondant a la morphologie d’une zone acquise par EBSD.

L’utilisation de la méthode des automates cellulaires nécessite la prise en compte des cellules
voisines. Dans RecUPS, un pavage hexagonal permet de définir facilement les premiers voisins. Le
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passage du maillage carré utilisé en éléments finis au maillage hexagonal se fait en réalisant un
décalage d’un demi-pas (Figure 4.2.2). Ainsi, I’ensemble des premiers voisins sont a égale distance.

Maillage carré (éléments finis Abaqus) Maillage hexagonal (Automate cellulaire)
L] L] L] L] L] L] L] [ ] L]

Décalage d’'un s o
demi-pas .

< Point d’intégration

Figure 4.2.2 : Modification du pavage pour adapter le maillage carré utilisé dans Cristal ECP au
maillage hexagonal de RecUPS [THEQ9]

Chaque élément du pavage hexagonal correspond a un site de 1’automate cellulaire. Chaque
site contient des informations du type :

- angles d’Fuler (¢4, 9, ¢,)
- densite de dislocations totale
- composantes du tenseur des contraintes et des déformations (pas utilisé dans RecUPS)

Afin de décrire la recristallisation dynamique discontinue, deux étapes sont intégrées dans le
modele RecUPS : la germination et la croissance.

Mécanismes lié a la germination
Deux critéres sont a respecter pour qu’un germe puisse apparaitre sur un site :

- un critére topologique, le site considéré doit nécessairement étre localis¢ au niveau d’un joint
de grains pour respecter la notion d’interface fortement désorientée au cours de la germination,

- un critere énergétique, fondé sur 1’énergie stockée :
S
Estockée = En (4.2.8)
ou E,, est la valeur de I’énergie stockée nécessaire a la germination.

A chaque étape du calcul, on parcourt I’intégralité des sites pouvant germer. Si le critére est
respecté, le site est considéré comme un germe. Celui-ci conserve son orientation cristallographique
mais son énergie stockée est réduite a 2,5.10° mJ/mm’ (E,e) correspondant & une densité de
dislocations totale équivalente pour un site recristallisé (pyex) de 1,2.10* mm™.

Meécanismes lié a la croissance

Un deuxiéme critére est défini pour déterminer si un site peut croitre ou non. Il est uniquement
basé sur I’énergie stockée de la facon suivante :

<E

S

stockée = g (4.2.9)
Pour qu’il y ait croissance de grain, il faut que le site considéré ait une énergie stockée

suffisamment faible (Equation 4.2.9) pour qu’il soit encore considéré comme recristallisé. Le schéma

représentant 1’évolution de I’énergie stockée de la Figure 4.2.3 est introduit pour clarifier les criteres

proposés.

141



Chapitre 4 : Modélisation du forgeage de I’Inconel 718

'[I' Enl_': Eg . - - n v x -
i i icé site deforme site déformeé
| | site recristallisé )
I | croissance I I germination
potentielle potentielle

Figure 4.2.3 : Schéma représentant les différents critéres (a identifier) du modele RecUPS

Le mécanisme de croissance est introduit par 1’équation générique :

S =V=-M@G-F) (4.2.10)
ou R est le rayon du grain considéré, V, la vitesse de migration du front de transformation, M, la
mobilité de I’interface, AG, la force motrice et P,, la pression de Zener (considérée nulle par la suite).

Pour un site satisfaisant a 1’Equation 4.2.9, les six voisins hexagonaux sont étudiés afin de
déterminer la direction de croissance. L’Equation 4.2.10 est donc appliquée a chacun des six voisins et
seul celui présentant la plus grande vitesse de migration du front de transformation contribuera a la
croissance.

La mobilité de I’interface entre les sites s et s* (M5S"), s’exprime sous la forme :

eSS’

MSS = M, [1 — exp (— (Wf)] 4.2.11)

ou My, est la mobilit¢é moyenne pour une interface de forte désorientation et 655, la désorientation
entre les sites s et s’.

Le coefficient 10" au dénominateur a été identifié, de maniére a obtenir une forte mobilité
pour les joints de grains (655’ > 15°) et une faible mobilité pour les sous-joints, correspondant a ce qui
est observé expérimentalement.

La force motrice AG® correspond a la variation d’énergie interne du systéme, entre 1’état initial
et 1’état final, a condition qu’il y ait croissance du site s’ a partir du site s (Figure 4.2.4).

Site
recnstallisé

= Estockée - Erex
- Onentation |

Site déformé
L4 Estocke'e 22 Estockée 1
= Onentation 2 AGS

T—

Site recnistallisé
~Egoaser= Eg
- Onentation |

Stte recristallisé
¥ Estockée 1= Eg
- Onentation |

Etat initial Etat final (si réorientation acceptée)
Figure 4.2.4 : Schéma de principe de la réorientation au cours de la croissance
La force motrice déterminée pour la croissance d’un site s’ a partir d’un site s est :
AG® = AEgockse + AEgp (4.2.12)

ot AEg;ocxse €St la variation de la densité d’énergie stockée et AE,y, est la variation de la densité
d’énergie de joint de grains.
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La densité d’énergie de joint de grains est définie par :
1 i
Egb = d_OZvoisins \a (4.2.13)

ou d, est la dimension du site et y5%’, ’énergie de joint de grains entre les sites s et s’, exprimée a
partir de I’équation de Read et Shockley :

ss/ ss/
Y = Yo [1 = In (5] 5i 05 < 07 ety =y, sinon (4.2.14)

ou Y, est I’énergie de joint de grains pour les fortes désorientations et 8, I’angle critique différenciant
un joint d’un sous-joint, fixé a 15°.

Si la force motrice (seulement celle qui est maximale pour les différents voisins) est positive,
il n’y a pas croissance. Si la force motrice est négative, la vitesse de migration du front de
transformation est déterminée a partir de I’Equation 4.2.10.

Dans les simulations, 1'unité de référence est le "pas de temps automate cellulaire” (noté "pas
de temps AC"). A chaque cycle de déformation, il est associé¢ un pas de temps tj,c, qui dépend du
nombre de pas de temps AC et du temps total de la simulation t, tel que :

t
nombre de pas de temps AC

(4.2.15)

tine =

Durant un incrément de temps ti,., le joint de grains se déplace d’une distance d. Cette
distance est comparée a la distance initiale entre deux sites voisins dy, ce qui donne la probabilité de
réorientation P :

d _ -M5'AGSYy
P:d_():d—onc (4216)

Cette probabilité P est comparée a un nombre aléatoire compris entre 0 et 1. Si cette
probabilité est supérieure au nombre aléatoire, la réorientation est acceptée. Le nombre est aléatoire et
non fixé, de maniére a éviter les évolutions du type "tout ou rien” et les phénomenes d’ancrage. Enfin,
lorsque la probabilité de réorientation a été calculée pour chaque site, la microstructure est mise a jour.

Cette mise a jour correspond a 1’évolution microstructurale durant un incrément de temps tiy
et est égale a un pas de temps AC. L’incrément de temps t;,. doit étre faible, de sorte que d reste
inférieure a d, et donc que P reste inférieure a 1. C’est cette condition qui détermine le nombre de pas
de temps AC, ainsi que I’incrément de temps tj,.

4.2.2.2 Evolutions du modéle : CAReX

Une série de modifications a été apportée sur le modele de recristallisation au cours de ce
travail de thése. Elle correspond au passage du modele de recristallisation en deux dimensions a trois
dimensions, a la modification de la loi de germination et a la prise en compte du maclage de recuit
dans le modele.

Loi de germination et passage du modele en 3D

La principale caractéristique visible de la prise en compte de la troisieme dimension dans le
modele de recristallisation est que le pavage hexagonal est abandonné. Le maillage carré (cubique) est
conservé au cours du chainage séquentiel entre les deux modeles. En pratique, cela augmente le temps
de calcul car en 3D, il faut différencier les voisins pris en compte pour le calcul des différentes
énergies (Figure 4.2.5).
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@ Site considéré

. Premiers voisins
@ Decuxiémes voisins
) Troisiémes voisins

Figure 4.2.5 : Description schématique des voisins dans CAReX

La loi de germination utilisée précédemment (Equation 4.2.8) est une loi du type tout ou rien.
Etant trop restrictive, elle est remplacée par une loi du type :

s Nrex
P, =1—exp (— (EstE—nke) ) ) (4.2.17)

ou P, est la probabilit¢é de germination comprise entre 0 et 1 et n.., I’exposant de la loi de
germination (parametre a identifier).

Une représentation schématique comprenant douze grains composés chacun de seize éléments
est donnée sur la Figure 4.2.6 afin de mettre en évidence I’influence de la nouvelle loi de germination.
Cette figure présente également la conservation du maillage utilisé dans le modele de déformation en
comparaison avec la version précédente du modele de recristallisation.

(b)

— 0<15°
— 0>15°

(©)

Figure 4.2.6 : Représentation schématique de sites recristallisant dans CAReX au cours de 1’étape de
germination, le code couleur correspondant a I’énergie stockée, (a) microstructure déformée, (b) sans
la loi de germination et (¢) avec la loi de germination

Apres une étape de déformation, la distribution d’énergies stockées se résume a deux
populations : de part et d’autre d’une énergie stockée seuil (Figure 4.2.6(a)). En intégrant
I’Equation 4.2.17 dans le modé¢le de recristallisation, la germination devient plus aléatoire, un exemple
de celle-ci résultant de I’utilisation de la nouvelle version du modéle est présenté sur la
Figure 4.2.6(c).
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La nouvelle loi de germination admet qu’un site ayant une énergie stockée supérieure au seuil
ne puisse pas germer, et avec la méme probabilité, admet qu’un site ayant une densité de dislocations
inférieure au seuil puisse germer.

Maclage de recuit

L’introduction du maclage de recuit dans le modele de recristallisation est réalisée en intégrant
le mécanisme décrit par Gleiter [GLE69] a 1’étape de germination et de croissance. La migration des
joints s’effectue par reconstruction successive des plans (111). Dans le cas ou un défaut d’empilement
se produit, un joint de macle est créé. La désorientation correspond a une rotation de 60° autour d’un
axe <l11>. L’axe de rotation parmi les quatre possibles est déterminé par la direction de migration du
joint de grains. Ainsi en évaluant la direction <111> du site s la plus proche de la direction de
migration du joint, il est possible d’identifier le variant qui peut apparaitre parmi les quatre possibles.

La probabilité¢ P de réorientation d’un site par maclage respecte le critére suivant (analogue a
I’Equation 4.2.16) :

Xn > PTWn et Xg > PTWg (4218)

ou X, et X, sont des nombres aléatoires compris dans ’intervalle [0,1], Prwy, la probabilité de
maclage de germination et Pryyg, la probabilité de maclage de croissance (parametres a identifier).

L’Equation précédente introduit le maclage de recuit dans CAReX de maniére probabiliste
mais le variant est identifi¢ de maniére déterministe a partir de la direction de croissance
(Figure 4.2.7).

(a) (©)

— 0<15°
— 0>15°
— 0=60°

(b) )

Figure 4.2.7 : Représentation schématique de sites recristallisant dans CAReX, le code couleur
correspondant aux énergies stockées, (a) microstructure déformée, (b) apres germination, (c) apres
croissance et (d) avec maclage thermique (germination et croissance)

L’introduction du maclage de recuit permet d’observer des désorientations de 60° sur la
Figure 4.2.7(d) qui sont absentes de la Figure 4.2.7(c). Toutefois, 1’analyse expérimentale du
Chapitre 3 a montré que les macles de recuit tendent a disparaitre avec 1’augmentation de la
déformation au cours de la mise en forme.

Toutefois, la fraction de macles augmente a nouveau si le refroidissement apreés mise en forme
ou le maintien intermédiaire sont pris en compte (cas de la mise en forme multipasses). La discussion
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et la validation de I’introduction du maclage de recuit au cours de la germination et de la croissance
seront réalisées dans la partie consacrée a I’analyse des résultats numériques.

4.2.3 Chainage séquentiel et automatisation

Le chainage séquentiel est fondé sur le transfert de la densité de dislocations qui est la variable
d’état des deux modeles. Toutefois, ce n’est pas la seule information qui doit étre conservée d’un
modele a un autre pour décrire correctement 1’évolution du comportement mécanique et de la
microstructure.

L’objectif principal de la modélisation numérique a été d’optimiser le dialogue entre le modele
de déformation et celui de recristallisation, ainsi que 1’échange d’informations. L.’approche développée
par Thébault est une approche simplifiée qui avait pour objectif de montrer premicerement la faisabilité
du chainage séquentiel de deux modeles, CristalECP qui est un modéle 3D avec RecUPS qui est un
modele 2D et deuxiémement de tester, par confrontation avec I’expérience, la validit¢ de ce type
d’approche.

4.2.3.1 Chainage séquentiel entre CristalECP et RecUPS (approche simplifiée)

Afin de préciser les apports de la nouvelle approche numérique proposée, 1’approche
simplifiée de Thébault est décrite.

Le chainage séquentiel, consiste en un dialogue entre les deux modéles grace a des logiciels
intermédiaires. Un schéma de cette approche simplifiée est présenté sur la Figure 4.2.8.

01, D, @
Microstructure réelle (EBSD)
ou générée (MATLAB)
Nombre de
eyeles OIM+ OIM2EF

A

Y
CristalECP Déformation (ABAQUS)

P 01. 2.0 p
Germination (RecUPS)
| »l
Nombre de .
pas AC Croissance (RecUPS)

T

Microstructure finale

Figure 4.2.8 : Schéma de principe du chainage séquentiel simplifi¢ dans I’é¢tude de Thébault

Le chainage séquentiel, tel qu’il est décrit sur la Figure 4.2.8, consiste en une série de cycles
successifs représentant chacun une étape manuelle de traitement des données (OIM et OIM2EF) suivie
d’une étape de déformation puis d’une étape de recristallisation. Un cycle (N) comprend donc une
é¢tape (N,1) de modélisation de la déformation et une étape (N,2) de modélisation de la
recristallisation.

L’étape de traitement des données dans le logiciel OIM permet, avec 1’utilisation du logiciel
OIM2EF, développé par O. Fandeur (CEA Saclay), de convertir les données initiales (acquisition
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EBSD) ou obtenues a la sortie de chaque modéle en données utilisables par le modéle suivant. Ces
différentes étapes, qui permettent de convertir au bon format les données de sortie d’un mod¢le en
données d’entrée pour le modele suivant, sont manuelles. Ce caractére manuel augmente
considérablement le temps de calcul et nécessite la présence de l'utilisateur a chaque étape de
traitement. L’inconvénient de la méthode simplifiée réside dans la perte ou I’altération de certaines
données :

- les angles d’Euler. Ceux-ci sont modifiés par le logiciel OIM car I’identification des grains
est réalisée en fixant une désorientation 0 < 1°,

- les contraintes internes et le gradient du déplacement. En sortie du modéle de déformation
(étape (N,1)), les contraintes internes et le gradient du déplacement en chaque point de Gauss sont
calculées mais ne sont pas transmis au mod¢le suivant (étape (N,2)). Ces parametres ne sont donc pas
conservés au cycle (N+1). Au début du cycle (N+1), les contraintes internes et le gradient du
déplacement redeviennent nuls.

- la position des neeuds.

- les densités de dislocations. Le modele de déformation calcule en chaque point de Gauss, les
densités de dislocations sur chaque systétme de glissement (s). A D’entrée du modele de
recristallisation, la densité de dislocations totale est calculée puis répartic également entre les
systémes. Il y a donc une perte d’information sur les systémes activés entre les étapes (N,1) et
(N+1,1).

Si elle a montré la faisabilit¢ d’un calcul chainé, I’étude simplifiée comporte une perte
importante d’informations. Par rapport a 1’approche simplifi¢e, la nouvelle approche apporte un grand
nombre d’améliorations qui portent sur le modele de recristallisation et sur 1’échange d’informations
entre modeles. L’ensemble est complétement automatisé et forme un ensemble cohérent implémenté
dans le code ABAQUS.

4.2.3.2 Chainage séquentiel entre CristalECP et CAReX (nouvelle approche)

L’objectif premier de ce chalnage séquentiel est d’atteindre un taux de déformation désiré sans
aucune intervention intermédiaire de I’opérateur. Pour cela, la premiére étape est I’automatisation du
traitement intermédiaire des données, ce qui revient a exclure I’utilisation des logiciels OIM et
OIM2EF (leur utilisation est impérativement manuelle) dans le chainage séquentiel.

Afin d’automatiser le dialogue entre les modeles, un format de données commun est défini.
Celui-ci permet de regrouper I’ensemble des informations disponibles dans la version initiale du
chainage séquentiel : numéro de 1’¢lément, orientations cristallines (stockées sous forme de matrices
de rotations), coordonnées des centroides des ¢léments du maillage et densités de dislocations. Deux
fichiers complémentaires contenant le tenseur des contraintes locales et les coordonnées des nceuds du
maillage sont également utilisés afin de prendre en compte respectivement, les contraintes internes et
la géométrie déformée.

La prise en compte du gradient de déplacement dans la nouvelle approche est réalisée sous la
forme :

dx, = F2.dx; = (F2.F1).dX (4.2.19)

ou dX est un vecteur matériel de la configuration initiale (noté Cy(to)), dx7, le vecteur transformé de dX
appartenant a la configuration C; a Dinstant t, (noté C,(t;)), dx;, le vecteur transformé de dX
appartenant a la configuration C, a I’instant t, (noté Cy(t,)), ﬁ, est le tenseur de la transformation entre
Co(to) et Cy(ty) et ﬁ, le tenseur de la transformation entre C(t;) et Cy(t,)
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La différence entre la décomposition du tenseur de transformation entre I’approche simplifiée
et la nouvelle approche est illustrée sur le schéma donné sur la Figure 4.2.9.

Modéle CristalECP Modele CristalECP

~ = =
F! F¢
Co(tp) h Cy(ty) h Cy(ty)
[ ] ] I

I::::;;‘{f::'X:::::::::&:::: '_-_-_-_-_-_-_-_-_-_-_-_-w_-_-_-_-_-_-_-)&_-T_-_-_:

1 \ 1
I 1 I 1
! 1 ! 1
| — i R
: Microstructure A Microstructure B | : Microstructure A Microstructure B

+ I + o1 I
! Modéle RecUPS I ! Modéle CAReX I

Figure 4.2.9 : Décomposition du tenseur des transformations (a) approche simplifiée et (b) nouvelle
approche

Les tenseurs de la transformation sont liés a la transformation totale (l=3) par la relation
suivante :

= FZ.FlavecF = [[+ grad(U;)] [T+ grad(Uy)] (4.2.20)

=il

ou U_l) est le vecteur déplacement entre Cy(ty) et Cy(t;), U_z), le vecteur déplacement entre Ci(t;) et Cy(ty)
et [, le tenseur unité.

En comparaison, dans I’approche simplifiée, nécessitant une intervention manuelle entre C;(t)

et Co(ty), F1, n’est pas conservé. Par conséquent, le déplacement U—l) + U; est appliqué entre Cy(ty) et
Cs(t2). On obtient :

dx, = F.dXavec F =1+ grad(U; + U;) (4.2.21)

Les deux valeurs obtenues du tenseur de transformation F sont différentes dans les deux

approches, 1’expression de F dans I’approche simplifiée étant approximative. Dans la nouvelle
approche, le modele de recristallisation étant implémenté dans ABAQUS, le chainage séquentiel est

également réalisé au sein du logiciel ABAQUS et donc les valeurs de FN sont conservées pour le cycle
(N+1).

Les modifications importantes entre RecUPS et CAReX sont liées a I’écriture du modéle de
recristallisation a trois dimensions puis a I’implémentation du modele de recristallisation dans le code
ABAQUS, permettant une meilleure description des parameétres mécaniques et de la microstructure.
En effet, pendant le cycle (N), CristalECP fournit en chaque point de Gauss, la position des nceuds du
maillage, les champs de contraintes, de déformation plastique, les orientations cristallines réactualisées
et les densités de dislocations sur chacun des systémes de glissement (s).

Les positions des nceuds, les orientations cristallines et les densités de dislocations sont
injectées dans CAReX. CAReX détermine les éléments (sites) du maillage ayant recristallisé et la
nouvelle densité de dislocations et orientation cristalline en ces points. Cette nouvelle microstructure
est ensuite injectée dans CristalECP pour le cycle (N+1).

Le chainage séquentiel est schématisé sur la Figure 4.2.10.
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01, @, ¢

Microstructure réelle (EBSD)

ou générée (MATLAB)
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¥
OIM + OIM2EF
Nombre de Croissance (CAReX) Nombre de
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| . ‘
Déformation (ABAQUS)
Germination (CAReX)
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CristalECP

v

Microstructure finale

Figure 4.2.10 : Schéma de principe du chainage séquentiel réalisé au cours du développement
numérique

4.2.4 Conditions aux limites et choix des agrégats

La présente étude a pour objectif de simuler la mise en forme de I’Inconel 718 en conditions
super-0-solvus. Pour cela, il faut que les conditions aux limites imposées correspondent a celles dun
essai de compression et que 1’agrégat utilis¢ soit un Volume Elémentaire Représentatif (VER) du
matériau.

4.2.4.1 Conditions aux limites
Dans le modéle de déformation, les conditions aux limites, appliquées a 1’agrégat, s’appuient

sur les résultats obtenus par Schwartz sur des agrégats massifs [SCHI11]. Ces derniéres sont
représentées sur la Figure 4.2.11.

A

3

O u(DGCH]'3 = 0

- u(AF.E'E]'§ =AL

It

—

- Uy.2 =Ug.2 = U2 =uD.§:= 0
—Ug. l=ugl=u; 1l=uy1=0

Figure 4.2.11 : Conditions aux limites appliquées aux agrégats au cours de la simulation du forgeage

Ces conditions aux limites permettent de ne représenter que la moitié de I’échantillon et
permettent donc un gain en temps de calcul. En comparaison, le code automate cellulaire applique des
conditions aux limites de type miroir.
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Deux types d’agrégats sont utilisés dans ce travail de thése :

- un agrégat d’orientations aléatoires permettant d’identifier les parametres matériaux et de
reproduire le comportement macroscopique en compression,

- un agrégat obtenu a partir d’une microstructure réelle afin de représenter 1’évolution de
microstructure.

4.2.4.2 Agrégat d’orientations aléatoires

L’agrégat d’orientations aléatoires est généré sous formes de cartographies 2D en respectant
les conditions sur les angles d’Euler suivantes :

@1 = random|[0,2m[
® = acos(random[—1,1[) (4.2.18)
¢, = random|[0,2m[

Les cartographies 2D sont ensuite assemblées a I’aide du logiciel OIM2EF afin d’obtenir un
agrégat en trois dimensions.

L’agrégat d’orientations aléatoires est choisi afin de générer un Volume Elémentaire
Représentatif (VER) défini par un nombre de grains suffisant pour obtenir les bonnes propriétés
mécaniques et textures initiales. Le nombre de grains est donc fixé a 1000 car ce nombre est considéré
comme suffisant dans d’autres études similaires [KOC98]. De plus, il a été observé au Chapitre 2 que
I’Inconel 718 présente une texture isotrope.

Plusieurs agrégats d’orientations aléatoires de 8000 éléments (8 éléments / grain) sont générés,
sur la base de I’Equation 4.2.18, afin d’évaluer la dispersion due a I’influence des orientations
cristallines sur le comportement mécanique (pour un jeu de paramétres matériaux fixé) a une
déformation totale de 0,1 (Figure 4.2.12).

- v ' ' ]
cauaRnRasEEEe
£ 180 ,-““ e — 1
= 27 = | |ooo Agrégats de 8000 éléments
-2 160 ! sl jii ] —o— Agrégat de 27000 ¢léments
£ ' 2 MI | | - Agrégat de 64000 éléments
I a® " rqr
E 1400 G et " i - Agrégat de 125000 éléments
= .
E i 192#0«00“‘ ‘
S 120 E
@ 190;“"‘”0'“""“ |
008 0085 009 0095 0.1 0.105
100 - - ' : :
0 002 004 006 008 0.1

Deéformation vraie

Figure 4.2.12 : Comparaison des courbes de compression obtenues avec CristalECP pour un taux de
déformation allant de 0 2 0,11 en fonction de I’orientation cristalline et du nombre d’éléments par
agrégat (pour un nombre constant de 1000 grains)

Les trois réponses mécaniques obtenues pour les agrégats d’orientations aléatoires contenant
8000 ¢léments sont équivalentes (écart maximal inférieur a 2 MPa), ce qui montre que les trois
agrégats sont quasiment équivalents et correspondent a un volume élémentaire représentatif. Cela
justifie pour un VER le nombre de 1000 grains.
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D’autre part, si I’on augmente le nombre d’éléments par grain, on constate une légére
influence sur le taux d’écrouissage : celui-ci diminue lorsque le nombre d’éléments est plus important.
Toutefois, I’écart mesuré sur les contraintes entre les différentes courbes obtenues pour 27000 a
125000 ¢éléments reste limité a moins de 4 MPa.

Le temps de calcul nécessaire pour atteindre une déformation de 0,1 en fonction du nombre
d’¢éléments de I’agrégat est représenté sur le Tableau 4.2.1.

Tableau 4.2.1 : Evolution du temps de calcul en fonction du nombre d’éléments dans un agrégat

Nombre d’éléments Temps de calcul
dans I’agrégat pour ¢ = 0,1 (min)
8000 3.4
27000 18,7
64000 98,3
125000 319,7

La sélection d’un agrégat réside dans un compromis entre le temps de calcul et la meilleure
description du comportement mécanique macroscopique. Le meilleur compromis entre le temps de
calcul et la description macroscopique du comportement mécanique est celui correspondant a I’agrégat
d’orientations aléatoires contenant 64000 éléments (Figure 4.2.13). Cet agrégat est représenté avec un
outil de représentation développé sur le logiciel MATLAB par N. Roubier : VisuAG3D.

Figure 4.2.13 : Coupe de I’agrégat d’orientations aléatoires de 64000 ¢léments et de 1000 grains utilisé
dans I’identification des paramétres matériaux

L’agrégat d’orientations aléatoires représente donc un cube de dimensions 440%¥440%440 pm,
maillé avec un pas de 11 pm selon les trois directions de 1’espace (4*4*4 ¢léments / grain).

4.2.4.3 Agrégat représentant une microstructure réelle

L’agrégat représentant une microstructure réelle a été obtenu au cours de la these de Schwartz
[SCH11]. Ce dernier a réalisé un agrégat 3D sur un acier 316 LN a partir de 30 couches recalées de
600 um * 600 um par pas de 1 pm. Chaque couche est obtenue par polissages successifs et par EBSD
avec un pas de 5 pm entre chaque couche. La reconstruction numérique de I’agrégat est détaillée dans
I’étude de Schwartz [SCH11].

Cet agrégat a été obtenu sur un matériau de structure cubique a face centrées. L’agrégat
présente une texture isotrope (I’acuité étant déterminée sur une couche d’environ 600 grains et vaut
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2,67) da a la présence des macles de recuit en forte proportion (53 %). Cet agrégat peut donc étre
considéré comme étant de I’Inconel 718 ayant subi un maintien de 15 min a 1050 °C : fraction de
macles (54 %) et acuité maximale de texture de 1,86 (pour environ 3000 grains). Seule une conversion
est nécessaire afin d’adapter la dimension du maillage de 1’agrégat a la taille de grains (Do = 44 pm)
de I’Inconel 718. Pour cela, la dimension d’un élément est multipliée par deux. Seul un quart de
I’agrégat est utilis¢ dans la présente étude pour décrire les évolutions de la microstructure avec
suffisamment de précision tout en conservant un temps de calcul raisonnable.

L’agrégat d’Inconel 718 représentant une microstructure réelle mesure 600*300*600 pm avec
un pas de 8 pum*10 um*8 um et contient donc 75*30*75 éléments (soit un total de 168750 ¢léments)
pour un total de 1200 grains (Figure 4.2.14).

Figure 4.2.14 : Coupe de I’agrégat représentant une microstructure réelle de 168750 éléments

Les deux agrégats présentés, le paragraphe suivant est consacré aux résultats obtenus a I’aide
de ce chainage séquentiel.

4.3 Résultats numériques
Deux axes sont abordés dans cette approche numérique :

- Uidentification des paramétres matériaux nécessaires au chainage séquentiel des deux
modéles afin de décrire les comportements mécaniques expérimentaux (réalisée sur I’agrégat
d’orientations aléatoires),

- la modélisation de [’évolution de la microstructure associée aux différentes étapes de la mise
en forme pour divers comportements mécaniques expérimentaux (réalisée sur I’agrégat représentant
une microstructure réelle),

4.3.1 Identification des parametres matériaux

L’identification des paramétres matériaux est réalisée sur 1’agrégat d’orientations aléatoires
afin d’avoir suffisamment de grains pour que la réponse mécanique soit statistique (voir Libert et al.
[LIB11]).

Cette partie présente les différents parametres matériaux, leur méthode de détermination ainsi
que les valeurs de ces derniers afin de décrire le comportement mécanique au cours de la mise en
forme en fonction des conditions thermomécaniques choisies.
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4.3.1.1 Parameétres du modele de déformation
Présentation des méthodes d’identification des parameétres

Trois sources ont permis de déterminer les paramétres matériaux du modele de déformation :
la bibliographie, les données expérimentales et l’identification des parametres. La bibliographie
permet de définir a priori quelques uns des parametres matériaux :

- la matrice d’élasticité. Celle-ci s’exprime sous la forme suivante :

011 Ci1 Ciz Cip O 0 0 €11
0322 Ciz C1 Ciz O 0 0 €22
033 _ C12 Clz Cll 0 O 0 s33
023710 0 0 Cau O O || 2€23 3.1
031 0 0 0 0 C4 O 2839
012 0 0 0 0 0 Cul ‘221

ou C;1, Cq5 et C4y sont les coefficients de la matrice d’élasticité d’un matériau présentant une symétrie
cubique.

Les coefficients de la matrice d’élasticité de 1I’Inconel 718 ne sont pas disponibles dans la
littérature pour des températures correspondant aux gammes de mise en forme. Toutefois, en posant
I’hypothese que 1’¢lasticité est isotrope, ces coefficients peuvent s’exprimer en fonction de parameétres
plus accessibles comme le module de Young (E), le module de cisaillement (p) et le coefficient de
Poisson (v) exprimés pour une température donnée [SPE07] :

1
H=Cyy = E(Cn —Cq2) (4.3.2)
3(Cy14Cy0)+2
E = pzoutC)ta (4.3.3)
;(C11+C12)+H
Lci14Cyy)
_ 2 11 12
- (C11+C12)+% (4'3'4)

Les parametres précédents sont regroupés dans le Tableau 4.3.1.

Tableau 4.3.1 : Modules de Young et de torsion de 1I’Inconel 718 en fonction de la température
[SPEO7]

E (GPa) | u(GPa) v
980°C 120,0 44,8 0,34
1050°C 107,2 38,9 0,40

- la matrice d’écrouissage. Elle est tirée de la thése de Thébault [THEO09]. Cette derniére est
utilisée dans le cadre de la mise en forme a chaud du superalliage base nickel Udimet 720 et est du
méme ordre de grandeur dans cette étude. L’écrouissage est supposé isotrope en premicre
approximation, ce qui permet de réduire I’écrouissage a un seul parametre.

Les données expérimentales permettent de déterminer plusieurs parametres :

- Uinverse du coefficient de sensibilité a la vitesse de deformation. Le coefficient de sensibilité
a la vitesse de déformation est déterminé expérimentalement a 1’aide des courbes de compression

présentées dans le Chapitre 3.
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- la taille de grains initiale. Elle est déterminée par EBSD. Les joints spéciaux du type £3 sont
considérés comme des joints de grains.

- le vecteur de Burgers. Ce dernier est li¢ au paramétre de maille de la matrice cubique a faces
centrées déterminé expérimentalement a 1’aide de la diffraction des rayons X :

ayV2
2

b= (4.3.5)
Enfin les cinq derniers parameétres sont identifiés en minimisant 1’écart entre les courbes

calculées et les courbes expérimentales par la méthode des moindres carrés en utilisant un algorithme
de Gauss-Newton [NOCO06] :

- la densité de dislocations initiale. Le modéle de déformation est utilis¢ dans le but de
représenter 1’étape de mise en forme du cycle thermomécanique, donc aprés 1’étape de chauffe. Les
quinze minutes de chauffe ont permis de considérer que le matériau est bien recristallisé, présentant
ainsi une densité de dislocations relativement faible.

- la vitesse de glissement de référence. Cette derniere est estimée a partir de I’Equation 4.2.3 :
P, valant un dixiéme de la densité de dislocations totale (py), AGy, étant considéré comme équivalent
a I’énergie d’activation pour 1’autodiffusion du nickel pour les superalliages base nickel [REEOS] et
vp pouvant étre écrit sous la forme :

vy = (%)1/3 V, (4.3.6)

ou le rapport v est la densité atomique et Vg, la vitesse du son dans le matériau considéré.

- la friction du réseau, la distance d’annihilation des dislocations et le facteur traduisant le
libre parcours moyen. Lors de I’identification, certains parameétres sont bornés afin de réduire le
nombre de solutions. Les bornes sont issues de la thése de Thébault [THEQ9].

Identification des paramétres matériaux pour T = 1050 °C et € = 107 5™

Pour I’identification des parameétres, le pic de contrainte initial (¢ < 0,02) n’est pas pris en
compte. En effet, le modele de déformation CristalECP ne peut pas reproduire ce pic de contrainte
initial. L ’identification des paramétres matériaux pour le modéle de déformation est réalisée pour un
taux de déformation inférieur au seuil de déclenchement de la recristallisation dynamique (g.). Ce
seuil a été¢ déterminé au Chapitre 3 pour cette condition de mise en forme : il est de 1’ordre de 0,15.
Toutefois, 1’observation des microstructures obtenues aprés mise en forme a permis d’observer un
début de recristallisation dés 0,078 < ¢ < 0,11. L’identification des paramétres matériaux, pour cette
condition thermomécanique, est donc réalisée entre 0,02 < ¢ < 0,078.

L’utilisation de 1’algorithme de Gauss-Newton sur les cing paramétres que sont pg, Yo, To, Sc
et K a permis de minimiser I’écart entre le mesure expérimentale et le comportement mécanique
obtenu a partir du modele de plasticité cristalline. L’ensemble des paramétres matériaux déterminés
pour cette condition thermomécanique sont donnés sur le Tableau 4.3.2.

Tableau 4.3.2 : Paramétres matériaux de I’Inconel 718 pour une mise en forme a 1050 °C, 107 s™

Ciq Ci2 Csa ast m’” Do b Po o To 8c K
(MPa) | (MPa) | (MPa) | (-) () | mm) | (mm) | (mm?) | (s") | MPa) | (mm) )
1,97 1,19 3,9 8.0 | o, 55 2,6 1,0 3.3 50 3,0 2,1
10° 10° 10* 107 ’ 10 107 107 107 ’ 107 10!
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Le comportement mécanique identifié pour cette condition thermomécanique est superposé au
comportement mécanique expérimental sur la Figure 4.3.1.
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Figure 4.3.1 : Comparaison des courbes de compression expérimentale et numérique de I’Inconel 718
(31050 °C et 107 s™) aprés identification des paramétres du modéle de déformation Cristal ECP

L’excellent accord entre le comportement mécanique expérimental représenté par la dispersion
déterminée sur 1’ensemble des essais réalisés a 1050 °C, 107 s™ et le résultat numérique permet de
valider le jeu de parameétres matériaux présenté dans le Tableau 4.3.2 pour cette condition
thermomécanique.

Extrapolation a d’autres conditions thermomécaniques
Cette étude s’intéresse a I’influence de :

- la vitesse de déformation sur 1’évolution des parametres du modele de déformation. Pour
cela, deux comportements mécaniques supplémentaires sont modélisés a 10™ s™ et 10° s (pour une
température constante de 1050 °C). Le seul paramétre matériau pouvant dépendre de la vitesse de
déformation est le coefficient de sensibilité a la vitesse de déformation (m). Celui-ci a été déterminé
expérimentalement au Chapitre 3 et est constant sur la gamme de vitesses étudice.

- la température de déformation. Pour cela, le comportement mécanique correspondant a
I’essai réalisé a 980°C, 107 s™ aprés un maintien a 1050 °C est identifié. Cinq paramétres dépendent
de la température dans le modele de déformation : la matrice d’élasticité (C;;, C;; et Cyy), la vitesse de
glissement de référence () et la friction du réseau (7). Les trois premiers parameétres sont obtenus a
partir des modules d’¢lasticité donnés dans le Tableau 4.3.1, la vitesse de glissement de référence est
estimée, a partir des paramétres identifiés 4 1050°C 10™ s, en appliquant 1’Equation 4.3.4 et la
friction du réseau est ajustée (elle augmente quand la température diminue).

- la taille de grains initiale. Celle-ci est également prise en compte puisqu’un essai a été
réalisé a 980 °C, 10 s aprés une chauffe a 1050 °C. Les paramétres a modifier sont ceux liés au
comportement ¢lastique (Cy;, Cj; et Cyy) et au taux d’écrouissage (Dy et K).

La détermination des paramétres matériaux intégrant I’influence de la vitesse et de la
température de déformation, ainsi que de la taille de grains initiale sur la courbe de compression est
réalisée pour cinq conditions thermomécaniques. Les résultats obtenus sont tracés sur la Figure 4.3.2
et comparés aux courbes de compression expérimentales. Le bon accord obtenu entre les courbes
expérimentales et numériques valide I’identification des paramétres matériaux pour ces différentes
conditions d’essai.
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Figure 4.3.2 : Comparaison des comportements mécaniques identifiés aux courbes expérimentales,
(a) & 1050 °C pour trois vitesses de déformation et (b) 4 107 s™ pour deux températures et deux tailles
de grains initiales

Les parametres déterminés pour décrire les comportements en compression de la
Figure 4.3.2(b) sont donnés sur le Tableau 4.3.3.

Tableau 4.3.3 : Evolution des parametres matériaux en fonction de la température d’essai et de la taille
de grains initiale

Conditions d’essai Cu Cp, Cy Yo To Dy K
Tonaute _ Tactormation (MPa) | (MPa) | MPa) | (s) | (MPa)| (mm) | (mm’)
1050°C | 1050°C | 102 s | 1,6.10° | 8,0.10° | 3,9.10* | 3,3.10° | 5,0 |5,5.10°] 2,1.10
1050°C | 980°C | 10?s" | 1,4.10° | 4,9.10" | 4,5.10* ] 8,5.10° | 7,1 |5,5.10° ] 2,1.10
980°C | 980°C | 107s" | 1,4.10° | 4,9.10* | 4,5.10" | 8,5.10° | 7.1 [2,7.107° | 2,8.10'

Les parametres matériaux du modele de déformation ayant été déterminés pour cing
conditions expérimentales, la suite de I’étude porte sur 1’identification des paramétres du modéele de
recristallisation.

4.3.1.2 Parametres du modéle de recristallisation

En accord avec les résultats expérimentaux et pour un essai réalis¢ sur un pion a 1050 °C,
107 5™, le premier cycle de déformation-recristallisation est fixé a € = 0,11. La durée des autres cycles
de déformation-recristallisation correspond a un taux de déformation de 0,025. L’ensemble des cinq
comportements mécaniques identifiés a 1’aide du modele de déformation suivront le méme "cyclage”.

Cette présentation des paramétres du modéle de recristallisation comprend trois parties
correspondant : au rappel des paramétres du modele de recristallisation, a I’identification des
paramétres sur la condition thermomécanique de référence (1050 °C, 1072 s™) et a leur extension aux
diverses conditions thermomécaniques de 1’analyse numérique.

Rappel sur les parametres du modele de recristallisation

Les différents paramétres du modeéle de recristallisation sont (Tableau 4.3.4) :

- I’énergie de joint de grains. Celle-ci est issue de 1’étude de Kermanpur ef al. (700 mJ/m?) qui
ont utilisé un automate cellulaire pour prévoir la solidification de I’Inconel 718 pour une température
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de 1200 °C [KERO3]. Cette énergie est du méme ordre de grandeur que celle utilisée par Thébault
(250 mJ/m?) [THEO09].

- la mobilité des joints. Ce paramétre est complexe a déterminer car il existe peu de données
dans la bibliographie. De plus, les études, sont le plus souvent réalisées sur des métaux purs comme
I’é¢tude d’Olmsted et al. pour du nickel pur a 1400 K [OLMO09]. Ces auteurs ont utilis¢ la méthode
EAM (Embedded Atom Method) couplée a la dynamique moléculaire pour simuler le comportement de
388 désorientations. Une partie des résultats obtenus par ces auteurs sont présentés sur la Figure 4.3.3.

10000

1000 |

100 -

Mobility + 1 [ (m/s)/GPa ]

10 |

0 15 30 45 60
Disorientation angle (degrees)

Figure 4.3.3 : Mobilité des joints de grains en fonction de la désorientation pour 388 désorientation
simulées par la méthode EAM pour du nickel pur a 1400 K [OLM09]

D’aprés la Figure 4.3.3, la mobilité des joints de nickel pur a 1400 K peut étre considérée
comme constante (sauf pour les joints particuliers) et égale a 100 m.s'.GPa™, soit 100 mm*mJ" s
De plus, la littérature met en évidence que la mobilité des joints est fortement dépendante des atomes
en solutés et diminue en fonction de leur concentration sur plusieurs ordres de grandeurs [DIM78].

Ces deux ¢léments permettent de proposer la mobilité déterminée par Olmsted et al. comme
étant la valeur maximale de la mobilité des joints de grains de I’Inconel 718. En comparaison, 1’étude
de Kermanpur et al. a utilisé une mobilité¢ des joints de grains obtenue a partir d’une loi du type
Arrhenius :

M = Moexp (- %) (4.3.7)

ou My, est le coefficient pré-exponentiel et Q, 1’énergie d’activation pour le mouvement des joints.

Kermanpur ef al. ont utilisé un coefficient pré-exponentiel de 6,22.10° mm*.mJ"'.s”, une
énergie d’activation pour le mouvement des joints de 279,7 kJ.mol" ce qui donne une mobilité des
joints de 7,5.107 mm*.mJ".s" (& 1200 °C), ce qui est trés inférieur a la mobilité déterminée par
Thébault (107 mm*.mJ".s™). Ces résultats sont toutefois bien inférieurs au seuil défini pour le nickel
pur.

Devant la dispersion des mobilités des joints donnée par la bibliographie, il est choisi de ne
pas figer ce paramétre et de I’identifier dans la plage [107 - 10°] mm*.mJ" s

- [’énergie stockée permettant la germination. Ding et Guo proposent une relation utilisant des
parametres a 1’échelle locale pour déterminer ce seuil (exprimé sous forme de densité de dislocations,
pc) [DINO1] :
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_( 20y8 \1/3
Pe = (SblM‘tz) (4.3.8)

ou v est I’énergie des joints de grains, I, le libre parcours moyen des dislocations obtenu a partir de
I’Equation 4.2.7 et 1, I’énergie de ligne de dislocations exprimée sous la forme :

T=pb? (4.3.9)

En utilisant les valeurs numériques des Tableaux 4.3.2 et 4.3.4 dans I’Equation 4.3.8, on
obtient une densité de dislocations critique de 3,1.10*mm™, soit une énergie stockée de 0,39 mJ/mm’.
Ce calcul approximatif a servi de valeur initiale pour I’identification des paramétres du modele de
recristallisation.

- [énergie stockée permettant la croissance. Ce seuil est fixé en prenant la densité de
dislocations initiale comme référence.

Les deux seuils discutés précédemment sont indépendants : la modification d’un des deux
seuils a peu d’influence sur le second comme le montre la Figure 4.2.3.

- [’énergie stockée d’un site ayant recristallisé. Cette énergie est proportionnelle a la densité
de dislocations d’un site ayant recristallisé et est d’environ 10* mm™ [PHI02]. Afin de simplifier les
calculs, il est choisi de fixer la densité de dislocations d’un site ayant recristallisé a 1,2.10* mm?, soit
une énergie stockée minimale de 1,6.10° mJ/mm’, ceci quel que soit le systéme de glissement
concerné.

- les probabilités de maclage de recuit. Ces parametres (Prws, Prwg) sont, dans un premier
temps, considérés comme nuls. Ils seront pris en compte dans la section 4.3.2.4 consacrée a
I’introduction du maclage de recuit.

Identification des paramétres pour T = 1050 °C et € = 107 5™
Une validation de 1’identification réalisée a 1050 °C, 107 s™ est proposée, par une approche
macroscopique, en réalisant une comparaison entre la courbe de compression expérimentale et les

courbes simulées.

L’identification de I’ensemble des parametres du modele de recristallisation est présentée sur
le Tableau 4.3.4 pour T = 1050 °C et 107 5™

Tableau 4.3.4 : Paramétres du modéle de recristallisation pour une mise en forme de 1’Inconel 718 a
1050 °C, 10”5

Ym Mm Erex Eg En PTWn PTWg
(mJ/mm?) | (mm*.mJ".s™) (mJ/mm’) (mJ/mm’) (mJ/mm”) (-) )
4.10* | 0,002 | 1610° | o015 | o040 | 0o | o

La courbe de compression obtenue suite a I’identification des parametres du modele CAReX
(Tableau 4.3.4) sur I’agrégat d’orientations aléatoires est comparée a la courbe de compression
expérimentale (Figure 4.3.4).

Sur la Figure 4.3.4, est ajoutée la courbe de compression numérique, en considérant qu’il n’y a
pas de recristallisation dynamique et donc, seulement une compétition entre les phénomenes
d’écrouissage et restauration dynamique. Cette courbe tend vers la valeur asymptotique o,,; définie
dans le Chapitre 3 et rend compte de I’effet d’adoucissement conséquent li€¢ a la recristallisation
dynamique.
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La simulation présentée sur la Figure 4.3.4 a été obtenue avec 1’agrégat d’orientations
aléatoires de 64000 éléments. Le temps de simulation pour obtenir un taux de déformation total de
0,69 est de 6 h en parallélisant sur huit processeurs.

T T ;3 T T L L

160 -
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— Expérimental
- = Chainage sans recristallisation

80 ® Chamage avec onentatons aléatoires ]
® Chainage avec microstructure réelle

0 01 02 03 04 05 08
Déformation vraie

Figure 4.3.4 : Courbes de compression expérimentale et obtenues a I’aide du chainage séquentiel a
1050 °C et 107 s

Les courbes numériques obtenues a 1’aide du chainage séquentiel sont représentées sous forme
d’enveloppe sur la Figure 4.3.4. Cette enveloppe est constituée, pour chaque cycle, de deux
bornes distinctes :

- la borne supérieure correspondant a la contrainte maximale, a un taux de déformation donné,
obtenue apres déformation (CristalECP) au cycle (N, 1)

- la borne inférieure correspondant a la contrainte minimale, a un taux de déformation donné,
obtenue apres recristallisation (CAReX) au cycle (N,2)

Afin de décrire au mieux la courbe de compression expérimentale, le choix a été fait d’initier
la recristallisation dynamique dans le chainage séquentiel pour un taux de déformation de 0,11, ce qui
correspond aux observations expérimentales (Figure 3.3.9). Cette approche permet de micux décrire le
comportement mécanique aux premiers stades de compression en comparaison avec ’étude de
Thébault qui propose de réaliser un sur-écrouissage volontaire afin de permettre une recristallisation
plus importante [THE09].

Les courbes numériques de compression obtenues a partir des deux types d’agrégats
permettent d’encadrer la courbe expérimentale. Le bon accord entre la simulation numérique avec
I’agrégat représentant une microstructure réelle et celle avec 1’agrégat obtenu a partir d’orientations
aléatoires valide que ces deux agrégats ont un comportement macroscopique similaire et sont tous
deux représentatifs d’un volume élémentaire caractéristique du matériau étudié. Le chalnage
séquentiel est donc capable de décrire la courbe de compression expérimentale obtenue a 1050 °C, 10
s avec une approximation acceptable.

L’agrégat représentant une microstructure réelle conduit toutefois a un taux d’écrouissage
moyen légerement plus faible que celui obtenu avec 1’agrégat avec orientations aléatoires pour des
taux de déformation inférieurs a 0,35. En comparaison, pour € > 0,35, les deux agrégats présentent la
méme contrainte moyenne.
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L’écart entre la borne supéricure obtenue a I’aide du chalnage séquentiel et la courbe de
compression expérimentale augmente avec la déformation. Cette augmentation est due a la disparité
d’énergie stockée qui s’intensifie avec I’augmentation de la déformation : les sites ayant recristallisé
présentent une énergie stockée minimale (E,.), en comparaison, les sites déformés voient leur énergie

stockée augmenter a chaque cycle. En revanche, la borne inférieure décrit bien 1’adoucissement
expérimental.

Extrapolation a d’autres conditions thermomécaniques : effet de la vitesse de déformation
Trois courbes de compression expérimentales obtenues a des vitesses de déformation de

107 s, de 10" s et de 10° s sont comparées aux courbes de compression obtenues par le chainage
séquentiel sur ’agrégat avec les orientations aléatoires (Figure 4.3.5).
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Figure 4.3.5 : Comparaison des courbes de compression expérimentales et obtenues a I’aide du
chainage séquentiel pour trois vitesses de déformation : 107 s™, 10" s et 10° ™!

La courbe de compression numérique obtenue pour une vitesse de déformation de 10" s
présente une allure légérement différente de celle obtenue pour une vitesse de 102 s™. En effet, pour la

vitesse la plus importante, il semble que 1’écrouissage compense le phénomeéne de recristallisation
dynamique, principalement en fin de déformation.

Le chainage séquentiel ne peut décrire correctement 1’adoucissement expérimental aprés un
taux de déformation de 0,45 a la vitesse de déformation de 10° s™. A cette vitesse de déformation, le
phénomeéne d’auto-échauffement n’est plus négligeable et, n’étant pas pris en compte dans le chainage
séquentiel, peut expliquer 1’écart entre mod¢lisation et expérience.

Les paramétres du modele de recristallisation identifiés pour les trois vitesses de déformation
(Figure 4.3.5) sont donnés sur le Tableau 4.3.5.

Tableau 4.3.5 : Paramétres du modeéle de recristallisation en fonction de la vitesse de déformation

é Ym Mm Erex Eg En
s (mJ/mm?) (mm*mJ"s™ (mJ/mm’) (mJ/mm’) (mJ/mm’)
10° 4.10™* 0,002 1,6.10° 0,15 0,40
10" 4.10" 0,030 1,6.10° 0,15 0,40
10° 4.10™* 0,200 1,6.107 0,15 0,40
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Les paramétres du modele de recristallisation basés sur les seuils énergétiques ont été
considérés constants en fonction de la vitesse de déformation (Tableau 4.3.5). Cette approximation est
en bon accord, en premiere approche avec les résultats expérimentaux.

En revanche, la mobilité moyenne des joints de grains a été multipliée par environ une décade
entre deux vitesses de déformation. L’assez bon accord entre les résultats expérimentaux et
numériques montre ainsi le lien entre mobilité des joints et vitesse de déformation.

L’identification des parameétres matériaux sur I’agrégat avec les orientations aléatoires a été
réalisée en fonction de la vitesse de déformation. Toutefois, I’influence de la taille de grains initiale et
de la température n’a, elle, pas pu étre discutée par manque de temps.

4.3.2 Exploitation des résultats a I’échelle mésoscopique

L’exploitation des paramétres mésoscopiques liés au chainage séquentiel comme 1’évolution
de I’énergie stockée, de la contrainte, de la déformation et des orientations cristallines au cours de la
déformation macroscopique est réalisée dans la premiére partie de cette section.

Un intérét est ensuite porté sur I’évolution de quelques paramétres liés a la microstructure au
cours de la déformation tel que le nombre de sites recristallisant, la taille de grains, la distribution des
désorientations, la texture et la fraction de sites ayant recristallisé pouvant étre considérés comme des
indicateurs plus macroscopiques. Ces paramétres sont ¢galement comparés aux résultats
expérimentaux dans 1’objectif de valider I’identification réalisée par une approche mésoscopique.

Une étude portant sur la recristallisation métadynamique apres une déformation de 0,69 dans
le but de déterminer 1’évolution de la microstructure apreés différents temps de maintien sera ensuite
réalisée. Enfin, I’introduction du maclage thermique est présentée ainsi que son influence sur les
différents indicateurs du chainage séquentiel.

4.3.2.1 Etude de I’évolution des parameétres mésoscopiques

Les résultats numériques obtenus sont, dans un premier temps, discutés a partir de I’analyse de
I’évolution de la distribution des densités de dislocations en fonction du taux de déformation. La
répartition des champs de contraintes et de déformations dans 1’agrégat représentant une
microstructure réelle est ensuite étudiée. Enfin, I’évolution de la microstructure est comparée, au cours
de la déformation, avec les résultats expérimentaux.

Evolution de la densité de dislocations

L’évolution de la densité de dislocations (et donc de 1’énergie stockée) a 1’étape (N,2) pour
cinq taux de déformation est représentée sur la Figure 4.3.6. Chaque distribution de densité de
dislocations est normalisée de sorte que les aires sous chaque courbe de la Figure 4.3.6 soient
équivalentes.

La densité de dislocations *’ initiale correspond a un pic de Dirac situé a 1,2.10° mm™ (p,
sommé sur les 12 systémes de glissement). En comparaison, la distribution de densités de dislocations
pour le cycle (1,2) montre un pic élargi, correspondant a la seule déformation plastique, comprise entre
1,5.10° mm? et 2,5.10° mm™ pour un taux de déformation de 0,11. Cet élargissement traduit une
répartition hétérogéne des densités de dislocations dans les grains et donc de 1’énergie stockée.

Le cycle (4,2) correspondant a un taux de déformation de 0,19 a subi trois étapes de
déformation et de recristallisation supplémentaires par rapport au cycle (1,2). La courbe des

% Ja discussion des résultats est réalisée a partir des densités de dislocations plutot qu’a partir de 1’énergie
stockée, toutefois, I’équivalence entre les deux grandeurs est proposée aussi souvent que possible
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distributions de densités de dislocations devient bimodale, avec un décalage vers les densités de
dislocations plus élevées par rapport au cycle (1,2) et une seconde densité correspondant aux sites
ayant recristallisé. Cette derniére est constituée de sites venant de recristalliser a 1’étape (3,2) situés a
p = 1,2.10° mm™ et de ceux ayant recristallisé aux étapes antérieures (1,2 et 2,2) et ayant subi une ou

deux étapes de déformation (2,1 et 3,1).
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Figure 4.3.6 : Evolution de la distribution de densités de dislocations au cours du chainage séquentiel
obtenue par simulation du forgeage & 1050 °C, 107 s™

Le cycle (8,2) présente une diminution de la fraction de sites déformés et donc une
augmentation de la fraction de sites recristallisés par rapport au cycle (4,2). On remarque que le
nombre de sites ayant recristallisé a I’étape (8,2) est inférieur au nombre de sites ayant recristallisé a
I’étape (4,2). Ce résultat montre que le nombre de sites recristallisant augmente quand le taux de
déformation augmente. Ce constat est confirmé quand le taux de déformation augmente puisque le
nombre de sites recristallisant a 1’étape (16,2) est plus important qu’a ’étape (12,2) et qu’a 1’étape

(8,2).
La Figure 4.3.6 montre également qu’a 1’étape (16,2), c'est-a-dire a un taux de déformation de

0,64, la population de densités de dislocations initiale a ét¢ quasiment intégralement consommeée et a
¢été remplacée par une nouvelle population unique, globalement plus faible que celle observée apres le
cycle (1,2). Cette diminution de distribution de densités de dislocations entre le cycle (1,2) et (16,2)
permet de rendre compte de I’adoucissement observé sur la courbe de compression (Figure 4.3.4).

La distribution de la densité de dislocations au cycle (16,2) doit correspondre au régime
permanent et donc a un état d’équilibre entre déformation et recristallisation. L’observation de la
Figure 4.3.6 montre une distribution bimodale et équitablement répartic de sites déformés

(p1 > 1,9.10° mm™) et de sites recristallisés (p,< 1,5.10° mm™).

Les distributions de densités de dislocations peuvent également étre représentées par une
cartographie de la microstructure des différentes couches de I’agrégat *' (Figure 4.3.7). Cette
représentation permet de visualiser [’hétérogénéité de la répartition spatiale des densités de
dislocations. Afin de faciliter la lecture de la Figure 4.3.7, les microstructures sont représentées en

configuration non déformée.

*! Pensemble des microstructures qui seront représentées dans ce chapitre, correspond a la quinziéme couche
(couche centrale) de 1’agrégat réalisé a partir d’une microstructure réelle. Cette couche est prise dans le plan (yz)

162



Chapitre 4 : Modélisation du forgeage de I’Inconel 718

E. (mJmmd) p (mm?)

0,33 2.50.108
0,30 2,25.108
0,26 2.00.108
0,23 1,75.108
0,20 1,50.108
0,16 | | 1,25.108
0,13 | | 1,00.108
0,10 7,50.107
0,07 5,00.107
0,03 2,50.107
10 1,20.10¢

Figure 4.3.7 : Répartition des densités de dislocations dans la quinziéme couche de I’agrégat
représentant une microstructure réelle au cours du chainage séquentiel a 1050 °C, 107 s™,
(a) cycle (1,1), e =0,11, (b) cycle (4,1), e = 0,19, (¢) cycle (8,1), € = 0,32 (d) cycle (12,1), e = 0,47 et
(e) cycle (17,1), €= 0,69

La Figure 4.3.7(a) montre une répartition hétérogene des densités de dislocations dans les
grains. A ce stade du chainage séquentiel, seul le mod¢le de déformation (CristalECP) a été utilisé. On
observe le grain 1 dans lequel la densité de dislocations est maximale.

Apres trois cycles supplémentaires, la Figure 4.3.7(b) présente quelques germes localisés
exclusivement aux joints de grains. Ceux apparus aux cycles (1,2) et (2,2) sont caractérisés par une
densité de dislocations relativement faible (bleu clair) et ceux apparus lors de [’étape de
recristallisation (3,2) sont caractérisés par une densité de dislocations minimale (bleu foncé).

Le grain 1 se voit décoré, sur la Figure 4.3.7(c), d’un grand nombre de germes. Cette
observation s’¢tend a I’ensemble de la cartographie et est comparable aux analyses expérimentales
réalisées sur I’échantillon déformé a 1050 °C, 107 s™, & = 0,22 puis trempé (Figure 3.3.10).

La Figure 4.3.7(d) montre une évolution importante de la microstructure prouvant que le
mécanisme de croissance est trés actif pour un taux de déformation de 0,47. Le grain 1 en subit les
conséquences car il est consommé par ses voisins ayant, eux, recristallisé.

La derniere figure met en évidence une distribution bimodale de la densité de dislocations : les
gros grains initiaux présentant une densité de dislocations importante et les petits grains recristallisés
présentant une densité de dislocations minimale. On voit également apparaitre des sites en noir
correspondant a des densités de dislocations supérieures au code couleur défini sur la Figure 4.3.7
validant que I’énergie emmagasinée par les grains déformés est tres élevée.

Distributions des contraintes et déformations locales
La conservation, a chaque cycle N, des champs de contraintes et de déformations locales, du

cycle N-1, par rapport a 1’approche simplifiée permet de mieux décrire leur évolution au cours des
cycles subis par les agrégats. L’évolution de ces champs mécaniques est tracée et comparée aux
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courbes de compression expérimentales et obtenues a ’aide du chainage séquentiel a 1050 °C, 107 s™
pour trois taux de déformation : ¢ = 0,11, € = 0,39 et ¢ = 0,69 (Figure 4.3.8).

200 .
— H 3 _ - 3 i"‘ i: .
chf 150 '. . : : ;‘.V e :-:‘:_ .":'4.::-‘;‘ . U4
T WIS Y
E '.-{;!3‘!?‘:‘. i
; 100 £+ ]
8 .'- - %
.E : A ‘.;- ™
- o o M e ." A
g 50 t { — Expérimental
O < "0 | M (g) (o)) aucycle (L1)
e .| M (&), (o;) au cycle (11.1)
@ (g). (o)) au cycle (17,1)
0 ; ; , .
0 0.2 04 0.6 0.8 1

Déformation vraie

Figure 4.3.8 : Tracé des hétérogénéités de contraintes internes et des déformations sur la courbe de
compression obtenues a 1’aide du couplage séquentiel & 1050 °C, 107 s™

Pour chaque cycle de déformation, les points correspondant & un couple déformation-
contrainte locales forment un nuage, montrant que, lorsque le taux de déformation augmente, les
déformations locales sont de plus en plus dispersées, tandis que les contraintes locales le sont de moins
en moins. Les valeurs moyennes < g; > et < o; > ou i=3 (direction de compression) calculées sur la
quinzieme couche sont représentées par un carré. Les valeurs moyennes sur une couche de I’agrégat
sont légerement au dessus de la courbe expérimentale, car elles correspondent a la borne supérieure de
la Figure 4.3.4 et surestiment donc volontairement la courbe de compression expérimentale.

Une autre maniére de visualiser les champs mécaniques de la Figure 4.3.8 est de les
représenter sur la microstructure non-déformée. Les microstructures obtenues pour les trois taux de
déformation de la Figure 4.3.8 ainsi que les champs de contraintes et de déformations sont représentés.

Les champs de contraintes obtenus au cours du chainage séquentiel révélent une hétérogénéité
caractéristique de la plasticité cristalline. Sur la cartographie correspondant a un taux de déformation
macroscopique de 0,11, on remarque une localisation de la contrainte aux joints de grains (par
exemple dans les zones indiquées par les deux fléches de la Figure 4.3.9(a)).

L’influence de la recristallisation se manifeste sur le champ de contrainte en décalant
progressivement, au cours de la déformation macroscopique, la contrainte maximale vers le centre des
grains non recristallisés. Ces derniers sont ceux présentant la densité de dislocations maximale (Figure
4.3.7). Cette hypothése est validée par les deux grains pointés sur les Figures 4.3.9(b) et (¢).

Les conditions aux limites ont une légére influence sur le champ de contraintes : on remarque
sur la Figure 4.3.9(a), a chaque coin de la cartographie, une alternance d’éléments présentant une
contrainte positive et fortement négative. Toutefois, cette influence des conditions aux limites est
limitée aux trois premiers éléments du maillage. Cette observation permet de valider que les
conditions aux limites de I’agrégat ne perturbent pas les champs mécaniques locaux.

On constate que la dispersion des déformations locales croit fortement avec la déformation.
Ceci est en accord avec les cartes de déformations de la Figure 4.3.9. Celles-ci montrent une forte
déformation au voisinage des surfaces sur lesquelles sont appliquées les conditions aux limites.
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Figure 4.3.9 : Champs mécaniques obtenus a I’aide du couplage séquentiel sur la quinziéme couche de
I’agrégat représentant une microstructure réelle : (a) o; pour (€) = 0,11, (b) o; pour (&) = 0,39,
(¢) o; pour (&) = 0,69, (d) €; pour () = 0,11, (e) &; pour () = 0,39 et (f) &; pour () = 0,69

Evolution de la microstructure

L’¢évolution de la microstructure au cours du chainage séquentiel va étre discutée dans cette
section en suivant le comportement de quelques grains caractéristiques. Les cartographies
d’orientations de ’agrégat représentant une microstructure réelle déformé a 1050 °C, 107 s sont
données sur la Figure 4.3.10.

Sur la Figure 4.3.10(a), sont rappelées les conditions aux limites appliquées a 1’agrégat
représentant une microstructure réelle. Les figures de poles inverses sont toutes observées selon la
direction normale au chargement (ND).

Dans 1’agrégat représentant une microstructure réelle, le grain 1 (Figure 4.3.10(a)), présente
une orientation stable par rapport a la direction de sollicitation. En effet, I’observation des
cartographies d’orientations ainsi que des cartes de densité¢ de dislocations a différentes étapes du
cycle de déformation-recristallisation montrent que les grains proches de 1’orientation stable (111)
(grains bleus foncés) et ceux dont la taille (2D) est ¢levée sont les plus lents a recristalliser. Cette
observation a également été réalisée sur d’autres couches que celle considérée.

En comparaison, le grain 2 évolue sensiblement au cours de la déformation. Des € = 0,19, on
observe que ce grain se morcéle en plusieurs domaines. Les désorientations entre eux s’amplifient et
sont supérieures a 5° pour des taux de déformation de 0,32 et de 0,47. Les désorientations comprises
entre 5° et 15° sont représentées par un trait blanc sur la Figure 4.3.9. Enfin, le grain 2 est
completement recristallisé dans la derniére cartographie (Figure 4.3.10(¢)).

Le grain 3 présente une orientation initiale similaire a celle du grain 2. Celui-ci va d’ailleurs
évoluer globalement de la méme maniere que le grain précédent. Toutefois, la rotation de ce grain est
plus graduelle car la désorientation ne dépasse jamais 5°.

Enfin, le grain 4 est un grain qui, a I’inverse des précédents, croit au cours de la déformation.
Pour ce faire, il va graduellement faire évoluer son orientation, initialement de normale (001), vers une
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orientation de normale (102). Localement, la zone en croissance, continue a se désorienter vers une
orientation de normale (101).

Figure 4.3.10 : Evolution des cartographies d’orientations dans la quinziéme couche de I’agrégat
représentant une microstructure réelle au cours du chainage séquentiel a 1050 °C, 107 s™,
(a) cycle (1,1), e =0,11, (b) cycle (4,1), e = 0,19, (¢) cycle (8,1), €= 0,32 (d) cycle (12,1), e = 0,47 et
(e) cycle (17,1), €= 0,69

4.3.2.2 Validation du chainage séquentiel a I’aide d’indicateurs mésoscopiques

Plusieurs parameétres mésoscopiques ont été discutés dans la section précédente. Toutefois, ces
indicateurs ne permettent pas, a eux seuls, de valider le chainage séquentiel ou d’étre comparés aux
résultats expérimentaux (autres que la courbe de compression macroscopique).

Pour discuter de la validation du chainage séquentiel, une série d’indicateurs sera analysée en
commengant par la fraction de sites ayant recristallisé (germé ou crii) au cours de la déformation.

Fraction de sites ayant recristallisé

Le nombre de sites ayant germé ou crll au cours de chaque cycle du chainage séquentiel est
tracé sur la Figure 4.3.11(a).

Les fractions de sites ayant recristallis¢ pour les deux agrégats sont représentés sur la
Figure 4.3.11(a). Cette figure montre que les sites de germination et de croissance sont plus nombreux
pour I’agrégat d’orientations aléatoires que pour I’agrégat représentant une microstructure réelle. Cette
différence a deux origines :

- une origine énergétique. 1.”agrégat représentant une microstructure réelle s’écrouit moins car
il est plus discrétisé (un grain est représenté par un nombre plus important d’éléments). Ce constat a
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¢été mis en évidence sur la Figure 4.2.12. Une discrétisation plus importante entraine également une
concentration de 1’énergie stockée plus faible que dans 1’agrégat avec des orientations aléatoires pour
un cycle donné.

- une origine topologique liée au nombre d’éléments présent aux joints de grains (susceptibles
de germer) par rapport au nombre d’éléments total de I’agrégat. Ce rapport est de 88 % pour I’agrégat
avec des orientations aléatoires et seulement de 18 % pour 1’agrégat représentant une microstructure
réelle.
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Figure 4.3.11 : (a) Evolution du nombre de sites ayant germé ou crl au cours de la déformation a
1050°C, 1075 et (b) Comparaison entre les sites ayant germé (cumulés) pour le chainage séquentiel
et pour I’approche de Kugler et Turk [KUG04]

L’agrégat d’orientations aléatoires présente une augmentation importante du nombre de sites
ayant cru entre le quatrieéme et le dixiéme cycle (0,25 < € < 0,45). Ces cycles correspondent a la zone
d’adoucissement maximal de la courbe de compression expérimentale (Figure 4.3.4). Le nombre de
sites recristallisant atteint une valeur limite, pour le quatorziéme cycle (¢ = 0,55), correspondant a
environ 11 % des sites de I’agrégat recristallisant a chaque cycle. Ce taux de déformation correspond
en effet au début du palier caractéristique du régime stationnaire observable sur la courbe de
compression expérimentale.

En parall¢le, la Figure 4.3.11(b), représente uniquement la population correspondant aux sites
ayant germé en fonction de la déformation afin de les comparer aux résultats obtenus par Kugler et
Turk [KUGO04]. Ces auteurs ont développé un code de recristallisation dynamique a deux dimensions
basé sur les automates cellulaires. Le nombre total de sites utilisé par ces auteurs est d’environ
500000. Afin de pouvoir comparer les résultats de Kugler et Turk a ceux de la présente étude, les
résultats sont représentés sous forme de fractions.

La Figure 4.3.11(b) montre que la fraction de sites ayant germé pour un taux de déformation
de 0,4 est comprise entre 10 % et 15 % dans I’é¢tude de Kugler et Turk [KUGO04]. Cette fraction est
qualitativement du méme ordre de grandeur que celle observée pour la présente étude (comprise entre
5 % et 15 %). Toutefois, la comparaison quantitative des résultats ne peut étre approfondie car 1’étude
de Kugler et Turk n’est réalisée ni sur le méme matériau, ni a la méme vitesse de déformation ni a la
méme température que dans la présente étude. Ces auteurs ont néanmoins montré, sans le valider
expérimentalement, que le nombre de sites ayant germé diminue quand la température augmente.

Afin de compléter la discussion proposée dans le Chapitre 3 sur le lien entre le taux
d’adoucissement expérimental (Xonening) €t 1a fraction de grains (ou de sites) recristallisés, ces deux
parametres sont tracées sur la Figure 4.3.12.
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Figure 4.3.12 : Evolution de la fraction d’adoucissement et de la fraction de sites recristallisés au cours
de la déformation a 1050 °C, 107 s™!

La fraction de sites ayant recristallisé est obtenue, pour chaque cycle, en comparant 1’énergie
stockée de chaque site a 1’énergie stockée seuil E, (Figure 4.2.3) puis en le normalisant par le nombre
total de site dans 1’agrégat considéré. En effet, d’aprés le modeéle de recristallisation, tout site dont
I”¢énergie stockée est en dessous de ce seuil, est considéré comme recristallisé.

La fraction de sites ayant recristallisé dans 1’agrégat obtenu a partir d’orientations aléatoires
¢évolue vers un seuil d’un peu plus de 60 % pour un taux de déformation de 0,69. Le palier sur la
courbe de compression de cet agrégat montre que 1’on a atteint le régime permanent. En comparaison,
I’agrégat représentant une microstructure réelle présente une fraction de sites ayant recristallisé plus
faible (45 %). Toutefois 1’évolution semble commencer a ralentir (Figure 4.312), indiquant que I’on
pourrait s’approcher également d’un régime permanent pour cet agrégat.

Par définition, le taux d’adoucissement expérimental tend vers 1’'unité a € = 0,69. Cette valeur
mécanique macroscopique ne représente pas la fraction de sites ayant effectivement recristallisé,
parametre pertinent a 1’échelle mésoscopique. D’une fagon générale, si la fraction de sites ayant
recristallisé atteint 100 % au cours de la recristallisation dynamique, on peut alors s’attendre a une
reprise globale de 1’écrouissage donnant lieu a des oscillations de contrainte sur la courbe de
compression.

Tailles de grains

Un indicateur important pour la comparaison entre les résultats obtenus par le chainage
séquentiel et les mesures expérimentales est la taille de grains et son évolution au cours de la
déformation (Figure 4.3.13).

La taille de grains obtenue a I’aide du chainage séquentiel est déterminée en approximant un
grain par une sphére dont le diamétre équivalent est tracé sur la Figure 4.3.13. L’agrégat avec des
orientations aléatoires sert de référence dans I’étude de I’évolution de la taille de grains en fonction de
la déformation car il contient initialement 1000 grains de 64 éléments chacun. La taille de grains
initiale est donc une sphére dont le diamétre équivalent est compris dans un cube de 4*¥4*4 éléments,
soit un diamétre équivalent d’environ 5 éléments.

Afin de comparer les différents agrégats utilisés aux résultats expérimentaux, les diametres
équivalents sont multipliés par le pas initial (11 pm pour I’agrégat d’orientations aléatoires et 8,67 pm
pour I’agrégat représentant une microstructure réelle).
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Figure 4.3.13 : Evolution de la taille de grains au cours de la déformation sur I’agrégat d’orientations
aléatoires et sur I’agrégat réel a 1050°C, 107 s

Les tailles de grains expérimentales représentées, avec leur écart-type, sur la Figure 4.3.13
sont déterminées a 1’aide du logiciel OIM en considérant que les joints de macles sont des joints de
grains. Cette hypothése a servi pour la discrétisation des deux types d’agrégats, utilisés dans le
chainage séquentiel, afin qu’ils aient une taille de grains initiale équivalente (pour un taux de
déformation nul).

L’agrégat obtenu a partir d’orientations aléatoires conduit a une taille de grains finale plus de
deux fois plus faible que la taille de grains initiale, ce qui est cohérent avec I’étude expérimentale. En
comparaison, 1’agrégat représentant une microstructure réelle ne décrit pas correctement ni la vitesse
d’évolution de Ia taille de grains, ni I’ordre de grandeur de la taille finale pour une déformation de
0,69.

Les tailles de grains obtenues a partir du chainage séquentiel ont été déterminées a I’aide d’une
méthode volumique alors que les tailles de grains expérimentales 1’ont ét¢ a 1’aide d’une méthode
surfacique. Cette différence d’approche pourrait expliquer une partie de la divergence mesurée entre
résultats numériques et expérimentaux.

Pour les deux types d’agrégats utilisés dans les simulations, le début de diminution de la taille
de grains (g = 0,25) est retardé par rapport aux observations expérimentales (¢ = 0,1). Le chalnage
séquentiel ne peut donc pas, avec les phénomeénes pris actuellement en compte, décrire correctement
1I’évolution de la taille de grains au cours de la déformation.

Distribution des désorientations

L’évolution de la fraction de désorientations est tracée pour plusieurs taux de déformation sur
la Figure 4.3.14(a). L évolution des désorientations comprises entre 5° et 15°, communément appelées
sous-joints, est également tracée (Figure 4.3.14(b)) pour I’agrégat représentant une microstructure
réelle et est comparée aux résultats expérimentaux obtenus au cours de I’étude interrompue a 1050 °C,
102 s (Tableau 3.3.2).

La fraction de désorientations obtenue apres le premier cycle (1,1), (Figure 4.3.14(a)), montre
que la proportion de macles de recuit a fortement diminué par rapport a 1’¢état initial (53 %). A des taux
de déformation plus élevés, cette proportion continue de chuter pour devenir quasiment négligeable a
€ =0,69. La diminution de la fraction de macles avec le taux de déformation est également observée
dans I’étude expérimentale du Chapitre 3 puisqu’on observe une fraction de macles inférieures a 5 %
apres un taux de déformation de 0,69 (Tableau 3.3.2).
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Figure 4.3.14 : Evolution des désorientations obtenues sur I’agrégat réel au cours du chainage
séquentiel a 1050 °C, 107 s, (a) représentées sous forme de distribution et (b) représentées sous
forme de fraction de sous-joints en fonction du taux de déformation

Concernant I’ensemble de la distribution des désorientations, son évolution est en accord avec
les observations expérimentales du Chapitre 3 (Figure 3.3.11).

L’¢évolution de la fraction de sous-joints en fonction du taux de déformation, obtenue a 1’aide
du chainage séquentiel, montre que celle-ci comporte deux régimes :

- une augmentation conséquente du nombre de sous-joints pour les taux de déformation ou le

phénomeéne d’écrouissage est majoritaire (g < 0,35). Cette évolution est également en bon accord avec
les observations expérimentales.

- une diminution modérée du nombre de sous-joints pour les taux de déformations ou le
régime de recristallisation dynamique est majoritaire, notamment le phénomene de croissance qui
annihile les sous-joints (¢ > 0,35). Ce résultat numérique présente la méme tendance que les
observations expérimentales, néanmoins, le manque de mesures expérimentales intermédiaires ne
permet pas de discuter plus en avant 1’accord entre les deux évolutions de fractions de sous-joints.

Texture

Une étude antérieure réalisée sur I’approche simplifiée a permis de mettre en évidence que le
chainage séquentiel développe une texture de compression caractéristique de type (110) paralléle a
I’axe de compression [DEJ09], ce qui est en accord avec les fractions de désorientations données sur

la Figure 4.3.14(a) qui montre qu’on tend, en effet, & annihiler les joints spéciaux (tel que les X3 et les
sous-joints).

L’influence du chainage séquentiel sur la texture est mise en évidence par les figures de poles
obtenues pour I’agrégat représentant une microstructure réelle avant déformation et aprés un taux de
déformation de 0,69 (Figure 4.3.15). Ces figures de pdles sont obtenues a I’aide du logiciel OIM par la

méthode harmonique en limitant le développement en série jusqu’a L = 16 et avec une dispersion
angulaire de 5°.

Les figures de pdle de 1’agrégat représentant une microstructure réelle montrent un
renforcement (111) qui est globalement conservé au cours du chainage séquentiel puisqu’il est encore
visible apres un taux de déformation de 0,69. Ce renforcement peut étre expliqué par la présence de
gros grains (Figure 4.2.14) dans la microstructure avant déformation.
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Figure 4.3.15 : Figures de poles obtenues a I’aide du chalnage séquentiel sur 1’agrégat représentant une
microstructure réelle a 1050 °C, 107 s™, (a) non déformé selon le plan (110), (b) non déformé selon le
plan (111), (¢) déformé a € = 0,69 selon le plan (110), (d) déformé a € = 0,69 selon le plan (111)
comparées aux figures de poles expérimentales obtenues pour un échantillon ayant subi un essai de
compression a 1050 °C, 107 s, a & = 0,69 puis trempé a 1’hélium, (e) selon le plan (110) et (f) selon le
plan (111)

La Figure 4.3.15(b) met en évidence que le chalnage séquentiel conduit & un renforcement
(110) paralléle a 1’axe de compression (selon TD) & 1050 °C, 10 s pour un taux de déformation de
0,69 et que celui-ci est équivalent a celui observé expérimentalement dans les mémes conditions
thermomécaniques (Figure 4.3.15(c)).

En conclusion, le chalnage séquentiel est validé. En effet, la fraction de désorientations (y
compris celle des sous-joints) et la texture sont deux indicateurs qui sont reproduits qualitativement
par I’approche proposée. Cependant, la taille de grains n’est pas encore suffisamment bien décrite. Les
simulations ne rendent pas compte de sa diminution au cours des différents cycles comme on I’observe
expérimentalement. L’introduction du maclage thermique pourrait toutefois modifier la distribution
des tailles de grains comme il sera discuté dans la section 4.3.2.4.

4.3.2.3 Recristallisation métadynamique

Le chainage séquentiel permet, sans ’introduction de nouvelles lois de comportement, de
décrire 1’évolution de la microstructure lors d’un maintien a température d’essai aprés déformation. La
seule modification réalisée sur les paramétres du chainage séquentiel est lice a la définition de la
recristallisation métadynamique : il n’y a pas germination aprés déformation, uniquement croissance
de germes puis de grains [DJA73]. L’utilisation du chalnage séquentiel pour décrire la recristallisation
métadynamique exclut donc I’étape de germination.

Pour caractériser la cinétique de recristallisation métadynamique, les évolutions de la fraction
de sites ayant recristallisé et de la taille de grains sont tracées en fonction du temps de maintien apres
déformation (Figure 4.3.16). Les microstructures associées a ces fractions sont représentées sur la
Figure 4.3.17. Seules les cartographies correspondant aux trois temps caractéristiques définis sur la
Figure 4.3.16 sont présentées sur la Figure 4.3.17.
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Figure 4.3.16 : Evolution de la fraction de sites recristallisés et de la taille de grains en fonction du
temps de maintien aprés déformation a 1050 °C, 107 s”, £=0,69

E,(mJ) _p(mm)
0.33 2.50.108
0.30 2,25.108
0.26 2.00.108
0.23 1.75.108
0,20 1.50.108
0.16 1,25.108
0.13 1,00.108
0.10 7,50.107
0.07 5,00.107
0.03 2,50.107
105 1,20.104

Figure 4.3.17 : Cartographies 3D représentant 1’évolution des orientations cristallines (a, b, ¢) et des
densités de dislocations (d, e, f) au cours de la recristallisation métadynamique apres une déformation

de 0,69 & 1050 °C, 107 5™, réalisée a I’aide du chainage séquentiel

La fraction initiale de sites ayant recristallisé de la Figure 4.3.16 correspond a celle obtenue
apres un taux de déformation de 0,69. Celle-ci est de 45 % (Figure 4.3.12) et correspond a la fraction
seuil pouvant étre atteinte par le mécanisme de recristallisation dynamique. En comparaison, la
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fraction maximale de sites ayant recristallisé pouvant étre atteinte au cours du mécanisme de
recristallisation métadynamique est proche de 100 % (Figure 4.3.16).

L’évolution de la taille de grains au cours de la recristallisation métadynamique présente deux
régimes distincts :

- un régime d’homogeénéisation de la taille de grains pour t < 50 s. La taille de grains évolue
peu au cours de ce régime, toutefois, des évolutions de microstructures ont lieu entre la cartographie
4.3.17(a) et la cartographie 4.3.17(b). Ces évolutions de microstructures sont pilotées par la réduction
d’énergie stockée dans I’agrégat comme le montre le nombre de sites ayant recristallisé (en blanc) plus
important sur la cartographie (e) que sur la cartographie (d) de la Figure 4.3.17.

- un régime de croissance de grains pour t > 50 s. La taille de grains augmente de 35 um a
55 pum entre 50 s et 1000 s. Cette croissance de grains est accompagnée par la diminution du nombre
total de grains dans 1’agrégat. Ce régime se prolonge par le mécanisme de croissance normale des
grains.

4.3.2.4 Prise en compte du maclage thermique au cours de la déformation

Le lien entre maclage thermique et germination de nouveaux grains au cours de la déformation
est dans un premier temps observé expérimentalement, puis reproduit numériquement a I’aide du
chainage séquentiel. Dans un second temps, 1’influence de la prise en compte du maclage thermique
dans le chainage séquentiel sera discutée a 1’aide des paramétres mésoscopiques introduits dans la
section 4.3.2.2 (fraction de sites ayant recristallisé, taille de grains, distribution des désorientations et
fraction de sous-joints).

Le maclage de recuit au cours de la germination est observé expérimentalement sur 1’Inconel
718 comme le montre la Figure 4.3.18, réalisée sur un échantillon ayant subi un traitement de 1100 °C
pendant lh afin de faire croitre la taille de grains. Ce traitement permet également de pouvoir
différencier, aprés une déformation de 0,69 & 980 °C, 10 s™' et une trempe, les grains déformés des
grains recristallisés.

- Joints X3

Figure 4.3.18 : Cartographie d’orientations (avec I’image qualité en niveau de gris) d’un échantillon
ayant subi un traitement de 1100 °C pendant 1h puis une déformation de 0,69 4 980 °C, 102 s". Les
joints X3 sont mis en évidence par un trait blanc
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La cartographie de la Figure 4.3.18 montre une population bimodale d’anciens gros grains
déformés et de nouveaux petits grains recristallisés. Les joints X3 sont majoritairement localisés dans
les zones a petits grains montrant ainsi qu’ils sont liés a la germination des nouveaux grains.

Ce lien entre maclage thermique et germination est intégré dans le modéle de recristallisation
sous la forme d’un critére probabiliste avec une sélection du variant plus ou moins déterministe. Cette
sélection est réalisée, selon I’étape de recristallisation :

- en germination, le germe sera désorienté de 60° autour d’un axe <111> par rapport au site
initial avec une probabilité Pry,, le variant étant lui-méme choisi aléatoirement parmi les quatre
possibles.

- en croissance, le variant est déterminé en fonction de la direction de migration du joint de
grains. L’axe <111> le plus proche de la direction de croissance détermine le variant. Actuellement, la
nature de ces joints particuliers n’est pas prise en compte, leur mobilité est la méme que celle des
joints de forte désorientation.

La prise en compte du maclage thermique a été réalisée au cours du chainage séquentiel a
1050 °C, 107 s™" avec des probabilités de maclage Prw, et Prw, de 0,2. L’introduction du maclage de
recuit dans le modéle de recristallisation influence les microstructures obtenues aprés recristallisation
(Figure 4.3.19). Ces cartographies ont ¢té obtenues a partir de 1’agrégat représentant une
microstructure réelle.

E (md) p(um?)

0.33 2.50.108

0,30 2,25.108

0,26 2,00.108

0.23 1,75.108

0,20 1.50.108

0.16 | | 1.25.10°

0,13 | | 1.00.10°

0,10 =.50.107

v |

—5<0<15° < iggig,

- 13<R=3r 105 .0 104
=g =>57°

Figure 4.3.19 : Influence du maclage de recuit de la microstructure au cours du chainage séquentiel, a
1050 °C, 107 s™ déformé a & = 0,64, (a) cartographie d’orientations avant recristallisation, (b)
cartographie de densités de dislocations, (c) cartographie d’orientations aprés recristallisation, (d)
cartographie de densités de dislocations aprés recristallisation

Le critéere permettant de différencier une macle de recuit d’un joint générique est la
désorientation. Celle-ci est fixée a 57° afin de prendre en compte les macles de recuit venant de
germer ou de croitre au cycle (N,2) et celles ayant subi une légere désorientation par rotation du réseau
cristallin au cours de la déformation au cycle (N-1,2).

Les fléches tracées sur la Figure 4.3.19(a) et (b) permettent d’indiquer les sites sur lesquels
apparaissent des macles thermiques par germination ou croissance. La Figure 4.3.19(b) sert de
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référence, avant recristallisation, pour pouvoir localiser les sites de recristallisation potentielle. La
densité de dislocations (énergie stockée) d’un site venant de recristalliser est minimale (E,,). Ce site
recristallisé est alors représenté en blanc sur la cartographie (d) de la Figure 4.3.19.

A T’aide des cartographies d’orientations (c) et de densités de dislocations (d), la germination
et la croissance de macles thermiques peut étre suivie. Le lien entre réorientation et diminution de la
densité de dislocations permet de valider I’introduction du maclage de recuit.

L’introduction du maclage de recuit dans le chainage séquentiel a une influence notable sur la
taille de grains puisque celle-ci diminue de 25 % par rapport a la version sans maclage thermique, et se
rapproche ainsi des valeurs expérimentales (Figure 4.3.20).

80 -i Expérimental 0.4¢ . T > |
@ Numérique sans maclage . 0.35} / \:;Q" “““““““

el i - Numérique avec maclage ‘E ’," e "‘_\H\
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Figure 4.3.20 : Influence du maclage de recuit sur (a) la taille de grains et (b) la fraction de sous-joints
au cours du chainage séquentiel a 1050 °C, 107 s

Toutefois, la différence d’évolution de taille de grains entre les résultats expérimentaux et
numériques ainsi que la différence de taille de grains finale obtenue apres un taux de déformation de
0,69 montre qu’une amélioration doit encore étre réalisée afin d’améliorer la description de ce
parametre.

L’introduction du maclage de recuit améliore également la prévision de 1’évolution de la
fraction de sous-joints par rapport a la simulation initiale. En effet, avec la prise en compte du maclage
de recuit, la diminution de la fraction de sous-joint, aprés un maximum situé¢ a &€ = 0,35, est plus
conséquente. La diminution de la fraction de sous-joints s’explique par leur remplacement, en partie,
par des joints de forte désorientation issus du maclage thermique se développant au cours de la
recristallisation.

Le maclage permet donc de mieux prévoir les deux indicateurs mésoscopiques : la taille de
grains et la fraction de sous-joints. Cependant, des analyses complémentaires réalisées sur la fraction
de sites recristallisés et sur la courbe de compression, montrent que celles-ci ne sont pas modifiées par
I’introduction du maclage.

Bien que I’analyse expérimentale du Chapitre 3 a mis en évidence que le maclage de recuit
tend a disparaitre au cours de la déformation, il a été montré dans ce chapitre (Figures 4.3.18 et
4.3.19), que le maclage de recuit permet la germination de nouveaux grains méme s’il ne représente
qu’une fraction négligeable de I’ensemble des désorientations présentes dans la microstructure.
Néanmoins, ’introduction du maclage thermique est une premiére approche et nécessite des
améliorations. Cette approche est de plus originale car, a notre connaissance, aucune étude intégrant le
maclage de recuit n’est présentée dans la littérature.
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Conclusions intermédiaires

Un chainage séquentiel entre deux modéles, I’'un de plasticité cristalline (CristalECP) et
Pautre de recristallisation (CAReX) est réalisé afin de décrire la courbe de compression de I’Inconel
718 en conditions super-o-solvus. Cette approche, appelée CAFE dans la littérature, est la premiere,
a notre connaissance, a modéliser le phénomeéne de recristallisation dynamique.

Un développement spécifique du modéle de recristallisation a été réalisé afin qu’il puisse
intégrer la troisieme dimension (déja intégrée dans CristalECP) et le maclage thermique. Les lois
constitutives de ce modeéle sont des lois simples, initialement implémentées pour décrire la
recristallisation statique.

Deux types d’agrégats 3D ont été utilisés au cours de I’étude numérique : un agrégat réalisé
a partir de 1000 grains d’orientations aléatoires avec 64000 éléments, servant a l’identification des
paramétres du chainage séquentiel, et un agrégat représentant une microstructure réelle de 1200
grains (168750 éléments), utilisé avec les paramétres identifiés précédemment pour simuler les
résultats expérimentaux..

Les paramétres matériaux ont été identifiés pour une vitesse de déformation de 107 s™. Pour
les essais a 107 s et 10° s, seule la mobilité des joints a été considérée comme croissante avec la
vitesse de déformation, tous les autres paramétres restant constants. L’accord entre les courbes de
compression expérimentales et numériques est excellent pour la plus faible vitesse, et acceptable
pour les deux autres.

Le chainage séquentiel permet également de conserver, au cycle N, les champs mécaniques
et microstructuraux mésoscopiques (contraintes, déformations, densités de dislocations et
orientations cristallines) issus de ’étape N-1. L’évolution de ces champs au cours de la déformation
macroscopique est discutée et montre la cohérence de I’approche proposée.

Divers indicateurs macroscopiques ont été utilisés (tailles de grains, distributions des
désorientations, fraction de sites ayant recristallisé, texture) afin de comparer les résultats obtenus a
Paide du chainage séquentiel aux résultats expérimentaux du Chapitre 3. L’ensemble de ces
indicateurs décrivent qualitativement les résultats expérimentaux. Toutefois, I’évolution de la taille
de grains est indicateur le moins bien décrit, le chainage séquentiel prévoyant une cinétique plus
lente de diminution de la taille de grains.

Le chainage séquentiel a également été utilisé pour suivre la recristallisation
métadynamique, sans développement supplémentaire par rapport a la description de la
recristallisation dynamique. Les résultats obtenus semblent bien décrire les régimes physiques
d’évolution de la taille de grains et la fraction de sites ayant recristallisé.

Enfin, Pajout du maclage thermique a permis d’améliorer la description des résultats
expérimentaux, en particulier de diminuer les tailles de grains obtenues sans maclage de 25 %. Une
meilleure description de I’évolution de la fraction de sous-joints a également été constatée.
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Synthése et perspectives

Syntheése

Ce travail a permis de décrire de facon plus précise les mécanismes physiques a 1’ceuvre au
cours du forgeage a chaud dans les domaines super-o-solvus et sub-d-solvus de I’Inconel 718. La
modélisation et la quantification de ces mécanismes dans le domaine super-3-solvus, ont servi de base
au développement d’un modele numérique permettant de reproduire le comportement mécanique de
I’alliage au cours du forgeage et de prévoir 1’évolution de sa microstructure.

Parmi les différentes conclusions présentées en fin de chacun des chapitres, il est important de
préciser les résultats les plus marquants de ce travail.

Ainsi, ’étude de la précipitation de la phase 0 a permis :

- de proposer un diagramme TTT original pour I’Inconel 718 intégrant les cinétiques de
précipitation a partir d’un état homogénéis¢ (1000 °C pendant 1 h) et de résoudre ainsi certaines
incohérences de la littérature a propos des domaines de coexistence entre les phases v’ et .

- de quantifier 1’évolution de la fraction volumique de phase & par diffraction des neutrons en
réalisant des mesures in-situ lors d’une précipitation a 900 °C pour des temps de traitement allant
jusqu’a cing heures et de modéliser ces cinétiques de précipitation a I’aide d’une approche basée sur la
cinétique d’ Avrami.

- d’identifier la fraction surfacique de phase o critique, inhibant la croissance de grains au
cours d’un traitement thermique. Cette fraction critique est de I’ordre de 2,4 %.

L’étude de la mise en forme super-o-solvus a permis :

- de développer un montage de trempe efficace permettant d’obtenir des microstructures
exemptes de toute trace de recristallisation métadynamique a différents taux de déformation,
permettant ainsi de déterminer ’influence de la seule recristallisation dynamique sur la microstructure.

- de mesurer de facon quantitative I’influence individuelle de chaque paramétre
thermomécanique (température, vitesse de déformation) et de la taille de grains initiale sur la courbe
de compression ainsi que sur I’évolution de microstructure (notamment la fraction de grains
recristallisés), étude trop souvent négligée dans la bibliographie.

- de comprendre I’importance des conditions interpasses lors de la mise en forme multipasses
pour deux chemins thermomécaniques industrialisables différents. En particulier, les effets sur la
courbe de compression et sur 1’évolution de microstructure au cours de la seconde passe ont été
analysés dans le but de proposer le chemin interpasse nécessitant le moins d’effort tout en permettant
d’obtenir la taille de grains la plus proche des conditions de mise en forme unipasses.

L’étude de la mise en forme sub-o-solvus a permis :

- de mettre en évidence que la présence d’aiguilles de phase 6 accroit 1I’écrouissage initial et
accélere ’apparition de la recristallisation dynamique ce qui entraine un effort accru au cours de la
mise en forme et une taille de grains finale jusqu’a quatre fois plus faible que dans I’é¢tude super-o-
solvus (DASTM = 14)

- d’évaluer les cinétiques de dissolution statique et dynamique de la phase 6 en fonction de la
fraction initiale de phase & et de la vitesse de déformation pouvant servir de base de données
industrielle pour la prévision de la taille de grains finale.
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L’étude liée a la simulation du forgeage a permis :

- de proposer, a notre connaissance, la premiere approche a trois dimensions permettant de
simuler la recristallisation dynamique couplée a une approche polycristalline basée sur la plasticité
cristalline du type CPFEM.

- de réaliser une double validation de cette approche jusqu’ a un taux de déformation de 0,69
en décrivant la courbe de compression et les évolutions de microstructures expérimentales a 1050 °C,
10% s a partir d’un agrégat réalisé a partir d’une microstructure réelle (en prenant en compte le
maclage thermique).

Une étude complémentaire a ’échelle industrielle a permis (Annexes 2 et 6) :

- de modéliser de fagon simple le temps de chauffe nécessaire a 1’homogénéité thermique d’un
pion de laboratoire et d’un lopin industriel afin de prévoir la fraction de phase & pouvant
potentiellement précipiter au cours de la chauffe.

- de valider les conditions de mise en forme étudiées et de déterminer des gammes permettant
de respecter le critére sur la taille de grains afin de respecter un cahier des charges client.

Perspectives

Analyse expérimentale

Le travail expérimental initié sur la détermination des cinétiques de précipitation de la phase &
par diffraction des neutrons in-situ a une seule température (900 °C) et pour une seule microstructure
initiale (état brut de réception) pourrait étre étendu a d’autres conditions afin d’obtenir une base de
données sur I’évolution de la fraction volumique de phase 8. La prise en compte de microstructures
présentant des tailles de grains plus importantes pourrait tre réalisée en faisant I’acquisition de plages
angulaires plus importantes que celles analysées dans le manuscrit. La diffraction des neutrons in-situ
donnerait également acceés aux fractions d’équilibre de la phase 6 en fonction de la température de
traitement et de la microstructure considérées. En utilisant un four pouvant atteindre des températures
plus élevées, on pourrait également s’intéresser a déterminer les cinétiques de dissolution de la phase
d.

Le travail réalisé ouvre des questions sur la compréhension du mécanisme de recristallisation
métadynamique responsable de I’homogénéisation de la taille de grains aprés mise en forme super-o-
solvus et sur la détermination de ses cinétiques. D’un coté, il a été constaté qu’a des vitesses de
déformation importantes, de I’ordre de 10° s, le montage de trempe développé au cours de ce travail
ne permet pas un refroidissement suffisamment rapide pour inhiber totalement ce mécanisme et donc
I’¢évolution de la microstructure. Un développement serait donc nécessaire pour optimiser ce dernier
afin de déclencher le refroidissement plus rapidement. D’un autre coté, la nécessité de compréhension
des cinétiques de recristallisation métadynamique est fortement liée au besoin industriel de maitriser la
température de la piéce au cours du procédé multipasses. Toutefois, ce procédé a ’inconvénient
d’ajouter une complexité supplémentaire a la mise en forme unipasse car il impose la prise en compte
de I’évolution de microstructure au cours de I’interpasse. Pour sa compréhension, diverses études
complémentaires doivent étre envisagées.

Le travail proposé s’est intéressé aux évolutions de microstructures au cours de la mise en
forme sub-0-solvus. Une étude exploratoire a été réalisée sur la détermination des cinétiques de
dissolution statiques et dynamiques de la phase d. Afin de mieux comprendre les interactions entre la
phase & sous forme aciculaire et la matrice au cours de la déformation, la base de données
expérimentale devrait étre complétée avec de nouvelles fractions de phase o initiales. Ceci permettrait
de confirmer I’influence de la morphologie de la phase o sur la courbe de compression et également de
le quantifier. Dans un second temps, une étude sur différents temps de maintien post-déformation,
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devrait étre réalisée afin de déterminer 1’évolution de la fraction de phase & au cours de la
recristallisation métadynamique. Cette étude permettrait de déterminer 1’influence de I’interpasse sur
I’¢évolution de la fraction de phase 6 pendant la mise en forme multipasses.

Analyse numérique

Le chainage séquentiel est réalisé avec un pas de déformation constant de 0,025. L’étude
numérique ne s’est pas intéressée a 1’influence de ce paramétre sur le comportement macroscopique et
les différents indicateurs mésoscopiques. Afin de mieux décrire la courbe de compression, il faudrait
diminuer ce pas pour faire tendre le chainage séquentiel vers un couplage total.

Le chalnage séquentiel pourrait étre étendu a la mise en forme multipasses. Ce procédé de
mise en forme nécessite toutefois de prendre en compte les phénomenes liés a la décharge, la
recristallisation métadynamique, la relaxation des contraintes et la recharge qui ne sont pas intégrés
dans DI’approche actuelle et qui ont tous une influence directe ou indirecte sur 1’évolution de la
contrainte.

La diffraction des neutrons permettrait également de mesurer expérimentalement 1’énergie
stockée apres différents taux de déformation. Ces résultats permettraient d’améliorer la prévision du
chainage séquentiel et notamment d’avoir une donnée quantitative pouvant étre directement comparée
aux densités de dislocations obtenues.

Le chainage séquentiel ne permet de modéliser qu’une seule phase. Afin de pouvoir intégrer
des précipités (comme la phase 6 dans 1’Inconel 718), il faudrait 1’étendre a n phases. Toutefois, la
phase o évoluant au cours de la mise en forme, I’introduction de lois thermodynamiques couplées a la
base de données expérimentale obtenue, serait nécessaire afin de décrire son évolution.
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Annexe 1 : Diffraction des neutrons et analyse des spectres obtenus

Cette annexe a pour objectifs de décrire la méthode d’affinement utilisée pour 1’exploitation
des spectres de diffraction des neutrons (méthode Rietveld) et de présenter le spectrométre utilisé afin
d’obtenir des résultats expérimentaux présentés dans le corps de texte.

A.1.1 Description de la méthode Rietveld

Trois points spécifiques vont abordés : dans un premier temps, la méthode d’indexation est
présentée. Ensuite, le dispositif expérimental est décrit. Enfin le logiciel d’affinement FULLPROF est
présenté ainsi que le protocole de traitement des données adopté.

L’utilisation de la diffraction des neutrons pour la quantification de la fraction de phase 6
présente deux intéréts : le premier est que les fractions déterminées sont volumiques et le second est
qu’elle permet de quantifier in-situ la précipitation de phase 6. Il est donc possible de proposer des
cinétiques de précipitation en continu limitant le nombre de traitements thermiques a réaliser.

La méthode Rietveld est classiquement utilisée pour réaliser un affinement d’un spectre de
raies. Elle consiste a minimiser les écarts entre I’intensité mesurée et I’intensité calculée par un
algorithme. L’intensité calculée y; est obtenue a partir d’un modele structural donné en ajustant un
certain nombre de paramétres, définis par la suite. Ce calcul s’appuie sur 1’expression [DIB10] :

h .
Vei = Ybi + Xgoq - Sp kjok- LPok- Pok- Agk- Tok- [Fgxl?- Qigk (A.1.1)

ou yp;est I’intensité du bruit de fond, Sy, le facteur d’échelle de la phase @, jg, la multiplicité de la
k"™ réflexion de la phase @, Lpgy, le facteur de Lorentz-polarisation de la k™ réflexion de la phase
@, Py, la fonction d’orientation préférentielle des cristallites de la k™ réflexion de la phase @, Agy, la
fonction d’asymétrie de la k™™ réflexion de la phase @, Tyy, le facteur de transmission de la k™
réflexion de la phase @, Fgy, le facteur de structure de la k™ réflexion de la phase @ et Qipk, la
fonction de profil de la k™ réflexion de la phase @.

Dans la réalité, le calcul est simplifié car un grand nombre de parameétres dépendent du
montage et sont donc constants. Lpgx dépend de I’angle de réflexion du monochromateur et de la
possibilité de polarisation du faisceau incident. Les neutrons n’étant pas polarisés, Lpgy est constant et
vaut un. Agy est proche de I'unité si le diffractométre est correctement étalonné. Tgy vaut un, sauf dans
le cas d’un élément absorbant, et Qg correspond a la fonction de profil autour de la position de
diffraction. L’amplitude de la fonction de profil est considérée comme faible devant la résolution
expérimentale pour un matériau parfaitement cristallisé mais elle est toutefois prise en compte lors de
I’affinement. L’Equation 2.2.1 peut finalement se réduire a :

phases

Yei = Ybi + Xgoy  Sp-aXkiok- Pok- [Forl? - Qigic (A.12)

L’intensité calculée dépend donc uniquement de I’intensité du bruit de fond, du facteur
d’échelle de la phase considérée, de la fonction d’orientation préférentielle de la phase considérée, de
la fonction de profil et du facteur de structure de la k™ réflexion de la phase considérée. Ce facteur de
structure s’exprime sous la forme :

_ . Bjsin®0k
For = XjNj. f;. exp[Zm(hx]- + ky; + 1z]-)]. exp (— T) (A.1.3)

ou N;j est le taux d’occupation de I’atome J, fj, son facteur de diffusion atomique qui ne dépend pas de
O en diffraction des neutrons [KITO05], xj, yj, z;, ses coordonnées réduites et B;, son facteur d’agitation
thermique, ce dernier restant constant au cours de I’analyse (en conditions isothermes).
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La mise en application de la méthode Rietveld nécessite donc une connaissance du modele
structural des phases susceptibles de précipiter dans 1’alliage au cours du traitement thermique afin, en
particulier, d’en déterminer les coordonnées réduites de chacun des atomes constituant la maille. Ce
modele structural est détaillé pour la phase 6 dans le Chapitre 2.

A.1.2 Description du montage expérimental
Les neutrons sont obtenus a partir du réacteur a fission Orphée d’une puissance de 14 MW. 1l
fournit des faisceaux de neutrons dont I’énergie a une distribution de Maxwell autour de 100 meV
(A ~ 0,08 nm) pour les neutrons chauds, de 25 meV (A ~ 0,18 nm) pour les neutrons thermiques, et

5 meV (A~ 0,35 nm) pour les neutrons froids.

Pour cette étude, le spectromeétre G4.1 a été utilisé. Celui-ci est appelé diffractométre a
neutrons froids a deux axes PYRRHIAS. Son schéma de principe est présenté dans la Figure A.1.1.

monochromator

— vacuum tube

graphite filter

- monitor
sample axis

vacuum chamber
800 cells multidector

Figure A.1.1 : Description schématique du spectromeétre G4.1 utilisé au cours de 1’étude

Ce spectrométre est utilisé pour la diffraction de poudres. Son principe de fonctionnement est
le suivant : un faisceau, rendu monochromatique par réflexion de Bragg sur un cristal, est dirigé sur un
¢chantillon placé dans une chambre sous vide primaire. Les neutrons diffusés sont comptabilisés par
des bancs de détecteurs qui permettent une acquisition trés rapide des spectres en fonction de
parametres externes (température, pression...).

Ces instruments sont particuli¢crement adaptés pour les mesures sur poudres, polycristaux,
liquides et matériaux amorphes. Le balayage angulaire est compris dans la plage [3° - 105°] (exprimé
en 20). Ce diffractomeétre peut étre couplé a un cryostat pour atteindre de basses températures (jusqu’a
1,5 K) ou un four pour atteindre des températures élevées (1000 °C).

Les neutrons diffractés permettent de suivre les cinétiques de réactions ou de transition de
phases in-situ avec un temps minimal d’acquisition de 1’ordre d’une minute pour un spectre. Avec des
acquisitions plus longues (quelques heures), il est également possible de détecter et de quantifier les
phases minoritaires présentes dans un composé multiphasé jusqu’a des proportions de 1’ordre de 0,1%.
La diffractométrie est utilisée avec deux objectifs : le premier est la quantification de la fraction
volumique de phase 0 sur des échantillons ayant initialement regu un traitement thermique. Le second
objectif est de mesurer une cinétique in-situ de précipitation de la phase 6. La dimension
caractéristique de 1’échantillon analysé est celle du pion cylindrique (H = 18 mm et @ = 12 mm), ce
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qui est de ’ordre de grandeur de la fenétre de diffraction: H = 50 mm et @ = 10 mm. Le volume
diffracté est constant et vaut 1,4 cm’. Les différentes analyses sont présentées dans le Chapitre 2.

Afin d’exploiter les résultats obtenus aprés diffraction des neutrons, le logiciel FULLPROF est
présenté dans la suite de ce paragraphe. En effet les données brutes sont représentées sous forme
d’intensité diffractée en fonction de I’angle de diffraction. Une visualisation des données est possible a
I’aide du logiciel WINPLOTR. Un exemple de spectre brut obtenu est représenté sur la Figure A.1.2.
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Figure A.1.2 : Spectre de diffraction des neutrons d’un échantillon d’Inconel 718

Les intensités expérimentales observées sur la Figure A.1.2 sont mesurées a chaque dixiéme
de degré. Celles-ci sont ensuite introduites dans le logiciel d’affinement FULLPROF qui détermine
une fraction volumique pour chaque phase en présence.

Le logiciel FULLPROF est basé sur un algorithme d’affinement établi a partir de la méthode
Rietveld. Dans un premier temps, une détermination manuelle de I’intensité liée au bruit de fond sur
I’intensité mesuré expérimentalement est réalisée.

Enfin, les différents paramétres de I’Equation A.1.2 et A.1.3 sont identifiés :

- la position absolue du zéro angulaire du diffractomeétre

-Y,, Y, et Y; caractéristique de I’élargissement des pics li¢ a la dimension des cristallites
- @y, &y, Cy, 85, by €L C5

“ Xy Y Zy

= XyNil> Yy ’Nil> Zy’Nil 1 Xy Ni2, ¥y Ni2s Zy Ni2 1 Xy ’Nbs ¥y ’Nb, Zy>Nb

- XaNil» YoNil, ZoNil // XaNi2, YaNi2, ZoNiz // XsNb, YoNb, ZoNb

-S,, Sy et S

En fonction du nombre de phases considérées, il peut donc y avoir jusqu’a 34 paramétres a
affiner. L affinement est réalisé par itération en fonction du degré de contribution de chaque parametre
sur I’intensité mesurée. De plus, I’amplitude de variation d’un paramétre peut étre définie diminuant
considérablement le champ d’investigation.

En réalisant un affinement sur le spectre présenté sur la Figure A.1.2, qui correspond a un
¢chantillon ayant subi un traitement de précipitation a 900 °C pendant 30 h, on obtient :

- 86,9 % de phase y
- 13,1 % de phase 6
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Annexe 2 : Validation de la chauffe d’un pion ou d’un lopin industriel

Le passage de I’échelle du pion au lopin industriel n’est pas aisé. Il est pourtant essentiel afin
de pouvoir convertir les résultats obtenus en laboratoire en conditions de forgeage industrielles
robustes. Cette annexe s’intéresse a la partie chauffe du lopin qui prend en compte des phénomenes
propres aux transferts thermiques, 1’objectif étant de vérifier s’il est possible de prévoir les
équivalences de temps de chauffe jusqu’a une température homogene,

A.2.1 Etude théorique et bibliographique

Dans cette partie, 1’objectif est d’obtenir une information qualitative sur le temps de traitement
pour avoir homogénéité de température dans un échantillon, que ce soit a I’échelle d’un pion ou d’un
lopin. Ce raisonnement s’inscrit aussi bien dans une volonté de validation industrielle des essais
expérimentaux présentés précédemment que dans la compréhension du comportement de 1’échantillon
au cours du cycle thermique.

La présente étude est composée de plusieurs étapes : dans un premier temps, un rappel des lois
et parametres propres aux transferts thermiques est proposé, puis des simulations par éléments finis
sont présentées et comparées a des cycles de chauffes expérimentaux.

A.2.1.1 Rappels théoriques

Un corps ayant une température inférieure a celle de son environnement recoit un flux de
chaleur par convection et par rayonnement. Si de plus, ce corps est en contact avec une pic¢ce chaude,
il y a de plus un phénomene de conduction. D’une fagon générale, les transferts de chaleur sont décrits
par I’équation de la chaleur (voir par exemple [LON99]) :

pCp (51 + @WIT) = —(V.q) +©:S — %Z—ﬂp (2+@wp)+Q (A2.1)

ol p est la masse volumique du matériau considéré [kg.m™], Cp, la chaleur spécifique du matériau
considéré [J.kg"' K], u, la vitesse du fluide dans lequel se trouve le matériau considéré [m.s™], q, le
flux de chaleur a travers la surface du matériau considéré [W/m], p, la pression du fluide [Pa], 1, le
tenseur des contraintes [Pa], S, le tenseur vitesse de déformation [s™'] et Q, une source de chaleur [W].

Deux dispositifs distincts de chauffe vont étre analysés :

- la chauffe d’un pion de laboratoire suspendu par un fil en acier inoxydable dans un four
tubulaire soumis aux phénoménes de convection et de rayonnement, la conduction n’intervenant pas
dans ce cas,

- la chauffe d’un lopin dans un four industriel, soumis dans ce cas aux phénomenes de
convection, de conduction et de rayonnement.

Dans le cadre de I’étude de la chauffe d’un pion ainsi que d’un lopin, la forme générique de
I’équation de la chaleur peut se réduire au seul cadre de la convection naturelle, de la conduction et du
rayonnement, ¢’est-a-dire a une hypothése de fluides immobiles. L’Equation A.2.1 devient [LAG10] :

aT
pCp (E) =-V. (X(VT) + h(Tﬂuide - Tmatériau) + 8G(Tflltuide - T:urface)) (A-2-2)

ou h est le coefficient de transfert thermique [W.m>.K'], A, la conductibilité thermique du matériau
[W.m' K], & I’émissivit¢t du matériau considéré, et o, la constante de Stefan-Boltzmann
(5,67.10° W.m>.K™).
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L’équation A.2.2 fait apparaitre deux paramétres mateériaux, C, et p, dépendant de la
température, T, sous la forme (base de données Thost) :

p=-11T+ 9230 (A.2.3)
Cp, = 0,38 T +430 (A.2.4)

L’expression des trois phénomeénes pris en compte dans I’Equation A.2.2, ainsi que des leurs
grandeurs caractéristiques, sont présentés dans la suite de ce manuscrit. Le premier phénomene est la
convection, commun aux deux dispositifs de chauffe.

A.2.1.2 Phénomeéne de convection

Le premier parameétre a identifier pour résoudre 1’équation de la chaleur simplifiée est le
coefficient de transfert convectif, h, car c¢’est le seul paramétre extrinséque au matériau. Il est fonction
de la nature du fluide et de la différence de température entre le fluide et le matériau. Il est lié¢ au
nombre de Nusselt par sa définition (Nu est adimensionnel) :

hL

Nu =
Mluide

(A.2.5)

ou L est la longueur du cylindre [m] et Aqyuiqe, la conductibilité thermique du fluide [W.m—l.K'l].

De facon simplifiée, a partir de 1’expression du nombre de Nusselt, il est possible d’en déduire
la relation entre le coefficient de transfert convectif et 0, la différence de température entre le fluide et
la paroi [LAG10] :

h="0= x(%)o'25 (A.2.6)

On remarque que le coefficient de transfert convectif dépend indirectement de la température
au travers du parametre 0. Dans I’Equation A.2.6, seul le paramétre 0 varie avec la température car le
parametre X reste constant si I’on considére que le fluide reste a la méme température au cours de la
chauffe de I’échantillon. Le coefficient de transfert convectif peut s’exprimer en fonction de la
température sous la forme :

pour L = 0,13 m, hjgpin = —5.107°T% + 2,5.1073T + 8,6 (A.2.7)
pour L = 0,018 m, hyjop = —7.107°T% +2,3.1073T + 14,7 (A.2.8)

Les données nécessaires au traitement du transfert thermique par le phénoméne de convection
¢tant obtenues, la suite de 1’étude va s’intéresser a 1’influence du rayonnement, également commun
aux deux cas étudiés.

A.2.1.3 Phénomene de rayonnement

Le rayonnement (ou transfert radiatif) est un mode de transfert de chaleur par émission
d’ondes électromagnétiques. Il est non négligeable quand la différence de température entre les deux
corps est importante. La puissance totale rayonnée, M°, s’exprime sous la forme :

M° = oT* (A.2.9)

L’expression A.2.10 est valable strictement pour un corps noir et M° s’exprime en W.m™. Un
corps noir est un objet idéal dont le spectre ¢lectromagnétique ne dépend que de sa température. Pour
se ramener au cas réel, il est nécessaire de prendre en compte 1’influence de la nature et de la
température du matériau, de son état de surface, de la longueur d’onde considérée, et de la direction du
flux considérée. Le probleme est généralement simplifié en introduisant [’émissivité totale
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hémisphérique, &, qui dépend uniquement du matériau (nature, température, état de surface). En
introduisant la notion d’échange radiatif entre un fluide et une surface, I’Equation A.2.9 s’écrit :

¢ = 8(5(’I‘fll}uide - Ts4urface) (A.2.10)
ou ¢ est le flux radiatif.

L’Equation A.2.10 définie, il reste a déterminer la dépendance de 1’émissivité totale
hémisphérique avec la température. Des résultats récents [GRE99] présentent cette dépendance pour
I’Inconel 718 a partir des travaux de de Corso [DEC54] pour plusieurs états de surface initiaux. Ces
résultats sont tracés sur la Figure A.2.1.

1té

£, EMmissivi

¢

O%0 500 600 700 800 900 1000
Température de la piece (°C)

Figure A.2.1 : Emissivité totale hémisphérique de I’Inconel 718 en fonction de I’état de surface et de
la température, (a) nettoyé au jet de sable et oxydé pendant 15 min a 815 °C, (b) oxydé pendant 15 min
a 815 °C et (c) a I’état de réception (usiné)

Il n’existe aucune donnée sur 1’émissivité totale hémisphérique de I’Inconel 718 a une
température supérieure a 815 °C. Néanmoins, la dimension des lopins industriels améne a se demander
si ’oxydation de I’échantillon n’a pas lieu au cours de la chauffe initiale, amenant potentiellement
I’émissivité du lopin jusqu’a la méme €missivité totale hémisphérique que le lopin chauffé aprés une
premiere oxydation, c’est-a-dire a 0,75 a 900 °C.

Cette hypothése posée, deux courbes d’émissivité totale hémisphérique tracées en rouge sont
proposées pour représenter les courbes expérimentales de la Figure A.2.1 : celle d’un échantillon dans
1’état de réception et celle d’un échantillon chauffé aprés une premiére oxydation. L’émissivité totale
hémisphérique des deux échantillons ayant des seuils minima et maxima est identifiée sous la forme :

—T \10
Eréception = 0,28 + 0,47 (1 — exp (ﬁ) ) (A2.11)
_T\%
Eoxyde = 0,59 + 0,18 (1 —exp (=) ) (A2.12)

Dans I’identification présentée ci-dessus, on retrouve 1’émissivité totale hémisphérique initiale
a température ambiante (0,28) et 1’émissivité totale hémisphérique maximale a partir de 1’état de
réception (0,75). Le comportement de I’échantillon ayant subi une oxydation est du méme type avec
une émissivité initiale de 0,59.

Les parametres liés au phénomeéne de rayonnement ont été déterminés. La prise en compte du
dernier phénomeéne qu’est la conduction, spécifique a la chauffe d’un lopin va étre réalisée.
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A.2.1.4 Phénomene de conduction

La conduction est un mode de transfert thermique induit par une différence de température
entre deux régions d'un méme milieu ou entre deux milieux en contact, se réalisant sans déplacement
de maticre. Dans le cadre d’un transfert thermique par conduction, il faut introduire la conductibilité
thermique du matériau. Pour I’Inconel 718, la conductibilité¢ peut étre trouvée, par exemple, dans une
base de données de Manoir Industries (Thost). La conductibilité¢ thermique de 1’Inconel 718 peut étre
approximée en fonction de la température (entre 20 °C et 1000 °C) :

A=14.10"2T+2,7 (A.2.13)

Au vu de son inertie, on considere le four comme un élément a température constante au cours
du temps. La définition de 1’échange thermique entre deux pieces (ici le lopin et le four) n’est pas
aisée. En effet, les deux surfaces présentent des aspérités et/ou peuvent étre séparées par une pellicule
d’air. Ces phénomenes vont ralentir I’échange thermique par conduction. Un moyen de rendre compte
de ce phénomene est d’ajouter une résistance thermique de contact en introduisant fictivement une
piece intermédiaire entre le lopin et le four (appelée "socle” dans la suite de I’étude). Elle s’exprime
comme :

H

Ripe = . (A.2.14)

ou H est la hauteur du socle, R, le rayon du socle, équivalent au rayon du lopin et A, la conductibilité
thermique du socle, considérée comme équivalente a celle de 1’Inconel 718.

Pour simplifier la détermination de cette résistance, on considére que la conductibilité
thermique et le rayon sont identiques pour le socle et pour le lopin. Seule la hauteur du socle est
ajustée pour rendre compte au mieux du profil de chauffe expérimental du lopin. Cet ajustement va
étre discuté dans la prochaine partie de 1’étude.

Les différents paramétres constitutifs de 1’équation de la chaleur ont été identifiés en fonction
de la température. La suite de I’étude va s’intéresser a la réalisation de simulations de chauffe des
pions, puis des lopins, a ’aide du logiciel COMSOL. Ces résultats seront comparés aux résultats
expérimentaux obtenus dans la présente étude (pour les pions) et par Hivin (pour les lopins) [HIV11].

A.2.2 Confrontation entre simulations et expériences

Cette partie présente les résultats obtenus suite a la résolution de I’Equation A.2.2. Dans un
premier temps, une validation numérique prenant en compte les phénomeénes de convection et de
rayonnement est réalisée a l’aide d’un suivi de chauffe expérimentale du cceur d’un pion de
compression d’une hauteur de 18 mm et d’un diametre de 12 mm. Pour le cas industriel d’un lopin de
hauteur 130 mm et de diamétre 130 mm, la conduction sera ensuite ajoutée. Enfin, la généralisation de
la chauffe a toutes les hauteurs sera discutée.

A.2.2.1 Chauffe d’un pion de compression

Une premicre ¢étape dans I’étude de la chauffe d’un pion soumis aux deux phénomeénes de
convection et de rayonnement est de déterminer si I'un des deux phénomeénes est majoritaire par
rapport au second. Pour cela, les flux radiatifs et convectifs ont été tracés a partir de I’Equation A.2.2
et sont comparés sur la Figure A.2.2.

Les deux phénomeénes sont du méme ordre de grandeur et doivent donc étre pris en compte
dans la simulation du cycle de chauffe d’un pion.
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Figure A.2.2 : Evolution des flux radiatifs et convectifs au cours d’une chauffe avec une température
de consigne de 900 °C

Les conditions aux limites considérées dans cette étude sont les suivantes : le pion est
initialement a 20 °C et le fluide (atmosphére du four) a 900 °C. Toutes les faces du pion sont soumises
aux transferts thermiques par convection et par rayonnement.

Expérimentalement, la mesure de température est réalisée a I’aide d’un thermocouple placé au
coeeur du pion. L’ensemble des résultats expérimentaux et numériques discutés dans cette étude
proviennent donc exclusivement de la zone correspondant au ceeur du pion.

La Figure A.2.3 présente les résultats expérimentaux et numériques de chauffe de pions de
compression a une température de consigne de 900 °C. Cette figure prend en compte 1’état de surface
initial du pion puisque les simulations a partir de 1’état de réception ainsi qu’a partir de 1’état oxydé
sont représentés sur celle-ci.
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— Numérique a partir de 1" état brut
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Figure A.2.3 : Comparaison des résultats expérimentaux et numériques de chauffe d’un pion avec une
température de consigne de 900 °C

Pour la chauffe a partir de ’état brut de réception, deux simulations ont été réalisées : une en
prenant en compte les deux phénoménes de convection et de rayonnement, et la seconde en prenant
uniquement en compte le rayonnement. La différence d’évolution de chauffe obtenue (Figure A.2.3)
permet de confirmer la nécessité de la prise en compte des deux phénomeénes pour la simulation de la
chauffe d’un pion. Cette approche sera étendue a la chauffe d’un lopin.
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Deux séries de chauffes expérimentales a partir de 1’état brut de réception sont tracées sur la
Figure A.2.3 pour montrer que la dispersion expérimentale est trés faible dans cette étude.

Indépendamment de 1’¢tat de surface initial du pion, les parametres utilisés pour modéliser la
chauffe d’un lopin soumis aux phénomeénes de convection et de rayonnement permettent un excellent
accord avec les résultats expérimentaux. Afin de s’en assurer quelques indicateurs caractéristiques sont
définis :

- togo, le temps pour que I’ensemble de 1’échantillon ait atteint la température de 900 °C,
- tr..5, le temps pour que I’ensemble de I’échantillon soit a 5 °C de la température de consigne,
- 7., le temps pour que I’ensemble de I’échantillon soit a la température de consigne.

La température de 900 °C a été choisie car il a été montré dans le Chapitre 2 que le nez de
précipitation de la phase 6 est a une température d’environ 925 °C et donc qu’il y a précipitation a
partir de faibles temps de traitement pour 900 °C. Ainsi, le temps d’atteinte de 900 °C dans 1’ensemble
de I’échantillon est un indicateur plus important que tr.s ou tr. dans la mesure ou c’est a partir de ce
temps caractéristique que 1’on peut considérer que la température est suffisamment élevée pour que la
phase 6 précipite.

Dans I’é¢tude de la chauffe du pion de compression a une température de consigne de 900 °C,
deux des temps caractéristiques sont confondus: tr. = top. Ces temps caractéristiques ont été

déterminés pour les résultats expérimentaux et numériques et sont donnés dans le Tableau A.2.1.

Tableau A.2.1 : Comparaison des temps caractéristiques de chauffe entre expérience et simulation

Expérimental | Numérique | Expérimental | Numérique

Etat brut Etat brut Etat oxydé Etat oxydé
tr..s (Min) 7,1 6,4 5,8 5,2
togo (Min) 8,9 8,5 8,0 7,2

Les temps de chauffe obtenus par simulation numérique sont légerement plus élevés que les
temps de chauffe expérimentaux. Toutefois, I’erreur relative la plus importante est inférieure a 10 %,
ce qui valide cette approche.

Ces identifications vont permettre de s’intéresser a la chauffe d’un lopin dans un four
industriel en introduisant le phénoméne de conduction.

A.2.2.2 Chauffe d’un lopin industriel (H = 130 mm)

Cette partie présente les résultats obtenus suite a la résolution de I’Equation A.2.2 en prenant
en compte dans ce cas la conduction en plus des phénomeénes de convection et de rayonnement. Le
modele part de ’hypothése d’un lopin 2D axisymétrique (Figure A.2.4) en contact avec une piece a la
température de consigne assimilée au socle.

Les conditions aux limites pour ces simulations sont légérement différentes du cas précédent.
En effet, la face inférieure du pion est soumise a un contact avec le socle. Les parois du socle, ainsi
que la température initiale du socle, sont supposées égales a 955 °C a t =0 s. La face externe et la face
supérieure du lopin sont soumises aux transferts de chaleur par convection et par rayonnement. La
température initiale du lopin est de 20 °C.
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Figure A.2.4 : Schéma représentant la modélisation du lopin et du socle

Sur la Figure A.2.4 ont été ajoutés quatre points correspondant aux zones suivies
expérimentalement par Hivin [HIV11] a I’aide de thermocouples. Ces points particuliers sont nommés
de haut en bas et de gauche a droite : mi-rayon haut, cceur, peau, mi-rayon bas. Le cceur et la peau se
trouvent a mi-hauteur du lopin. La peau se situe au quart de rayon du diamétre extérieur du lopin.

Avant de s’intéresser aux résultats de chauffe du lopin, la hauteur du socle doit étre déterminée
pour que le profil de température soit en accord avec le profil de chauffe expérimental. Une
optimisation est réalisée en faisant évoluer la hauteur du socle, c’est-a-dire la résistance thermique de
contact (R,.). Les temps de chauffe expérimentaux obtenus pour les thermocouples situés a coeur et en
peau sont présentés sur la Figure A.2.5.
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Figure A.2.5 : Evolution du temps de chauffe du lopin en fonction de la hauteur du socle

L’absence de socle conduit a un temps de chauffe d’environ 35 min a cceur et d’un peu moins
de 30 min en peau. Ces temps de chauffe sont plus rapides que la chauffe expérimentale justifiant la
nécessité d’introduire une résistance thermique de contact.

D’apres les résultats de la Figure A.2.5, la résistance thermique de contact optimale se situe
pour une hauteur de socle, Hy.ee, comprise entre 0,0125 et 0,025 m. Toutefois, un compromis semble
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nécessaire car la hauteur optimale du socle pour le capteur situé en peau n’est pas identique a celle
pour le capteur situé a cceur. Apres une étude plus détaillée, la hauteur équivalente du socle peut étre
fixée 4 0,0215 m, ce qui correspond a une résistance thermique de contact de 0,24 K.W"'.

La résistance thermique de contact déterminée, il reste a vérifier si le phénoméne de
conduction est du méme ordre de grandeur que les phénomenes de convection et de rayonnement
précédemment étudiés. Pour cela, le nombre de Biot (parameétre adimensionnel) est introduit. Il s’écrit
sous la forme :

Bi = Mot (A.2.15)

ou hy, est le coefficient de transfert total (convectif et radiatif).

Le coefficient de transfert convectif est obtenu directement a partir de 1’Equation A.2.7. En
comparaison, le coefficient de transfert radiatif est obtenu par linéarisation de 1I’Equation A.2.10 sous
la forme :

Prag ® hr2ae0Ta (Tourface — Thuide) (A.2.16)

ou T, est la température moyenne entre le fluide et la surfaceat=0s.

Si Bi << 1, le profil de température dans le lopin est considéré uniforme selon le rayon et
dépend donc uniquement de la hauteur du lopin : ¢’est le mod¢le de I’ailette. L’évolution du nombre
de Biot est tracée en fonction de la température sur la Figure A.2.6(a) et le profil de température en
fonction du rayon du lopin pris a mi-hauteur est tracé en Figure A.2.6(b) afin de déterminer si cette
hypothése s’applique a la présente étude.
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Figure A.2.6 : Détermination du profil de température dans le lopin pendant la chauffe, (a) a travers
I’observation du nombre de Biot et (b) a travers 1’évolution de la température en fonction du rayon du
lopin a mi-hauteur

Le nombre de Biot est du méme ordre de grandeur que I'unité ce qui oblige a considérer un
profil de température selon la hauteur mais aussi en fonction du rayon comme le confirme la
Figure A.2.6(b). Toutefois, le profil de température s’homogénéise au dela de 600 °C, dans la zone ou
le nombre de Biot diminue et devient de plus en plus petit devant I’unité. Aux faibles températures, la
non uniformité du profil de température permet d’affirmer que les phénomenes de convection et de
rayonnement ne sont pas négligeables devant le phénomene de convection et doivent étre pris en
compte dans la suite de I’étude.
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Sur la Figure A.2.6(b), ont été ajoutés les profils de températures pour des temps de 2, 5, 10,
20 et 30 min. Les temps de chauffe correspondant aux temps too €t tr..s ont également été reportés sur
cette figure et correspondent a un temps de 39 min et 59 min, respectivement.

L’ensemble des parametres ont été discutés, la modélisation de la chauffe du lopin dans un
four industriel peut étre réalisée. Les résultats numériques sont comparés aux résultats expérimentaux
sur la Figure A.2.7.
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Figure A.2.7 : Comparaison de la mesure expérimentale de la chauffe et de la modélisation pour un
lopin industriel (@ = 0,13 m et H= 0,13 m), a partir d’un état initial (a) poli et (b) oxydé

La simulation réalisée a partir de 1’état brut de réception (échantillon poli) montre que les
évolutions de température expérimentales et simulées pour le nceud situé en peau sont en excellent
accord pour I’ensemble de la gamme de températures étudiée (Figure A.2.7). En comparaison,
I’évolution simulée de la température du nceud correspondant au ceeur est plus lente que la chaufte
expérimentale pour les températures inférieures a 800 °C. Toutefois, les courbes expérimentales et
simulées deviennent similaires a partir d’une température de 850 °C, validant I’existence d’un gradient
de température entre la zone correspondant a la peau et la zone correspondant au cceur dans la
modélisation a partir de cette température.

La simulation réalisée a partir d’un ¢tat oxydé conduit a une chauffe plus lente que celle
mesurée expérimentalement. Une hypothése serait que la résistance thermique de contact évolue a
partir des deux états initiaux. Cette étude étant secondaire, seule 1’état initial poli va étre considéré
dans la suite de ce chapitre.

L’excellent accord entre 1I’expérience et la simulation permet de valider le mod¢le numérique
ainsi que les parametres déterminés au cours des études précédentes. La derniére étape de validation
pour un lopin d’une hauteur quelconque peut donc étre abordée.

A.2.2.3 Généralisation a différentes hauteurs de lopins

L’objectif de cette étude est de modifier la hauteur du lopin pour déterminer chaque temps
caractéristique en fonction de celle-ci. Dans cette simulation, les hauteurs varient de 32,5 mm a 1,04 m
pour un diamétre constant de 0,13 m.

L’utilisation de lopins avec de telles dimensions a uniquement pour but de déterminer une loi
d’évolution de la hauteur du lopin en fonction du parameétre toy. Il est évident qu’un lopin avec un
rapport H / @ valant huit présenterait des problémes de flambement au cours de sa mise en forme et
n’est donc pas viable industriellement.
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Les lois utilisées dans ces simulations sont identiques a celles utilisées précédemment. La
température de consigne est toujours fixée a 955 °C. La valeur de tyy obtenue est tracée en fonction de
la hauteur du lopin et présentée sur la Figure A.2.8.
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Figure A.2.8 : Evolution du teg en fonction de la hauteur du lopin a un diamétre constant de 0,13 m

Quand la hauteur du socle est de 0,0215 m, toqy, déterminé pour des grandes hauteurs de lopin,
est constant et vaut 73 min. Cette asymptote prouve que les phénoménes de rayonnement et de
convection deviennent prépondérants devant la conduction pour une hauteur supérieure a 0,5 m.

Toutefois, la hauteur constante du socle ne permet pas de décrire correctement les résultats
expérimentaux obtenus par Hivin. En effet, pour une hauteur de lopin de 0,26 m, la chauffe est trop
lente, indiquant que la hauteur du socle est trop importante. En suivant le raisonnement précédent, on
observe au contraire que la hauteur du socle est trop faible pour un lopin de 0,065 m. Deux nouveaux
ensembles de paramétres, plus en accord avec les résultats expérimentaux, sont donc proposés avec
une modification de la hauteur du socle. Celle-ci vaut 0,07 m (Rthc = 0,78 K.W™) pour le lopin de
0,065 m, et le socle est retiré¢ (Rthc =0 K.W'l) pour le lopin de 0,13 m.

Cette ¢tude sur I’effet de la hauteur de lopin permet de conclure que si la hauteur du lopin est
supérieure ou égale au double de son diametre, le cycle de chauffe doit étre décrit en prenant en
compte les trois phénoménes de conduction, de convection et de rayonnement sans ajouter de
résistance thermique de contact. En revanche, plus la hauteur du lopin diminue, plus la hauteur du
socle augmente. Cette étude suppose également que le diamétre des différents lopins reste du méme
ordre de grandeur.

En conclusion cette étude sur la chauffe de lopins en Inconel 718, pour une température de
consigne de 955 °C, le temps de traitement correspondant au délai passé dans la zone de précipitation
de la phase 6 est non négligeable (supérieur a 20 min). Ce temps devrait étre plus important pour une
température de consigne plus ¢levée comme la température de mise en forme sub-3-solvus (980 °C).

La précipitation de phase 6 au cours de la chauffe de lopins industriels est donc un phénomeéne
a ne pas négliger car elle peut modifier considérablement le comportement mécanique au cours
d’éventuels traitements thermomécaniques (Chapitre 3).
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Annexe 3 : Validation du montage expérimental de trempe

La validation expérimentale du montage de trempe est réalisée de deux manieres :
- par la détermination expérimentale de la vitesse de refroidissement des pions,

- par une observation de la microstructure obtenue aprés trempe et une comparaison avec une
microstructure obtenue sur un montage validé au préalable.

A.3.1 Détermination de la vitesse de refroidissement

La vitesse de refroidissement est déterminée selon 1’équation suivante :

Tessai—500

Vet = (A.2.1)

Treft

ou Tegsqi st la température de 1’essai (1050 °C, 980 °C ou 940 °C).

La vitesse de refroidissement est donc déterminée entre la température de 1’essai et la
température arbitraire de 500 °C, qui est la température seuil ou I’on considére qu’il n’y a plus
d’évolution de la microstructure.

Les vitesses de refroidissement de 1’ensemble des conditions présentées dans le corps de texte
dans I’¢tude sur la mise en forme sont présentées dans le Tableau A.3.1 pour les conditions
super-d-solvus. Certaines vitesses de refroidissement avec le signe *, correspondent aux essais de
compression ou le thermocouple n’a pas enregistré la température de refroidissement (probléme de
soudure...). L’essai est toutefois jugé valide car le thermocouple a permis de suivre 1’évolution de la
température au cours de la déformation.

Tableau A.3.1 : Vitesses de refroidissement déterminées pour les mises en forme super-4-solvus

Traitement T £ t V,
Campagne thermique o |shH] ® ©2 ZS)& (°rce/f§)
1050°C / 15min / / / / 12 47

. / 1050 | 107 | 0,05 / 20 27
intiif;‘fpus / 1050 10'2 0.078 / 20 | 27
/ 1050 | 107 | o,11 / 21 26

/ 1050 | 107 | 0,22 / 22 25

/ 1050 | 10° | 0,69 / 46 12

/ 1050 [ 10" | 0,69 / 53 10

. / 1050 10° | 0,69 / * *
InﬂT“e?g' [ 1050°C/ 15min | 980 | 102 | 0,69 / 40 12
et 1100°C / 1h 1050 | 107 | 0,69 / 81 7
1100°C / 4h 1050 [ 10”7 | 0,69 / * *

/ 1050 | 10" | 0,41 / 41 13

Multipasses / 1050 | 10" ] 041 T | 029 50 11
/ 1050 | 10" 041 M| 029 * *

Les vitesses de refroidissement de 1’ensemble des conditions présentées dans le corps de texte
dans I’¢étude sur la mise en forme sub-o-solvus sont présentées dans le Tableau A.3.2.
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Tableau A.3.2 : Vitesses de refroidissement déterminées pour les mises en forme sub-6-solvus

Traitement T 3 treft | Vreft

Campagne thermique coy |sH| @ 2 | o | cors)
980°C / 15min / / / / 16 30
/ 980 102 | 0,05 / 19 26
/ 980 | 102 | 0,078 / 20 25
_ / 980 102 | 0,11 / 20 24
imEriS"I‘: / 980 | 102 | 0.22 / 21 23
errompus / 980 | 102 | 0.69 / 56 9
900°C / 30h 980 | 107 [ 0,05 / * *
900°C / 30h 980 | 107 [ 0,11 / 19 26
900°C / 30h 980 [ 107 [ 022 / 23 21
900°C / 30h 980 | 107 [ 0,69 / 39 12
Influence de la | 900°C / 30min 980 10-1 0,69 / 43 11
fraction de 900°C / 2h 980 | 107 | 0,69 / 41 12
phase & 900°C / 30h 980 | 107 | 0,69 / 40 13
Cintiaues d 900°C / 30h 980 10° | 0,69 / 45 11
netiques de 900°C / 1h 980 | 10T | 0,69 / 43 11

dissolution -

/ 980 | 10 0,69 / 38 13

L’ensemble des 30 conditions de cette étude présentent une disparité importante de vitesse de
refroidissement allant de 7 a 47 °C/s. Toutefois, une observation minutieuse des vitesses de
refroidissement permet de constater un lien entre le taux de déformation de 1’échantillon et la vitesse
de refroidissement.

Ainsi pour un taux de déformation de 0,69, les vitesses de refroidissement vont de 7 a
13 °C/s (pour 13 essais) avec une vitesse de refroidissement moyenne de 11,2 °C/s et un écart-type de
1,6 °C/s validant la répétabilité du dispositif de trempe a I’hélium développé au cours de ce travail de
these.

A.3.2 Observation des microstructures obtenues aprés trempe

Une comparaison est réalisée entre la microstructure d’un échantillon obtenue aprés trempe
sur le dispositif développé au cours de ce travail de thése et un montage validé dans un autre
laboratoire. Pour cela, une mise en forme est réalisée au laboratoire LCG de ’Ecole des Mines de
Saint-Etienne (ENSMSE). La condition de mise en forme choisie est une déformation de 0,69 pour
une température de 1050 °C et une vitesse de déformation de 107 s™.

La seule différence entre les deux essais est donc le montage utilisé. Dans un cas, le pion est
placé entre deux tas en molybdéne (ENSMSE) et dans I’autre entre deux tas en céramique. Le contact
métal-métal minimise les frottements par rapport au contact métal-céramique, ce qui implique une
augmentation de la contrainte pour le pion déformé a 1I’Ecole Centrale, comme il peut étre constaté sur
les comportements mécaniques déterminées sur la Figure A.3.1.

Cette légere différence de comportement mécanique induite par les frottements amene
toutefois les deux comportements mécaniques au méme niveau de contrainte en fin de déformation et
permet ainsi de valider I’équivalence des essais réalisés sur les deux montages différents d’un point de
vue macroscopique.

Au laboratoire LCG, la trempe est réalisée a 1’aide d’un doigt actionné manuellement faisant
tomber 1’échantillon dans un réservoir rempli d’eau. Le temps entre la fin de I’essai et la trempe
dépend donc du temps de réaction de 1’utilisateur et du temps de chute du pion. Il est inférieur a une
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seconde. Toutefois, le pion n’étant pas instrumenté par un thermocouple, la vitesse de refroidissement
ne peut étre estimée.

140

130 \ frotrements

120

-
-
o

100

- montage expérimental du MSSMat i
- montage expérimental du LCG

w
o

Contrainte vraie (MPa)

= o ]
(=] (=]
4 s

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5 0.6
Déformation vraie

()]
o

Figure A.3.1 : Comparaison du comportement mécanique pour un essai de compression réalisé a
1050 °C, 10 s™ et un taux de déformation de 0,69 avec deux dispositifs expérimentaux différents

Une analyse microscopique est également réalisée sur les microstructures obtenues aprés mise
en forme puis trempe ou avec un refroidissement four coupé (Figure A.3.2).

50 pm

S0 pm 50 pm

(a) (b) (©

Figure A.3.2 : Microstructures obtenues aprés un essai de compression a 1050 °C, 10>s™ et & = 0,69
puis trempé, (a) avec le montage développé, (b) avec le montage du laboratoire LCG
et (c) avec un refroidissement four coupé

Les microstructures obtenues pour les deux montages sont semblables, présentant toutes deux
des anciens grains déformés prouvant I’efficacité de la trempe.

La différence de microstructure entre 1’utilisation du dispositif de trempe (Figure A.3.2(a)) et
sans (Figure A.3.2(c)) permet de conclure que le dispositif de trempe empéche (ou limite) les
mécanismes post-dynamiques validant ainsi définitivement le montage de refroidissement développé
au cours de ce travail de these.
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Annexe 4 : Traitement des données d’un essai de compression

Cette annexe présente le traitement des courbes mécaniques. Aprés acquisition, nous obtenons
quatre informations sur I’essai : le temps, le déplacement, la force et la température.

Un programme MATLAB® permet le traitement des données afin d’obtenir les courbes
mécaniques, c'est-a-dire la contrainte vraie et la déformation rationnelle. Nous allons donc présenter
les lois introduites dans le programme et les hypothéses faites pour déterminer la déformation
rationnelle. Auparavant, il faut calculer la raideur apparente du systéme (régression du premier ordre
sur la partie linéaire de la courbe force = f (déplacement)).

Cette raideur apparente peut étre considérée comme composée des raideurs du montage et de
I”échantillon associées en parallele comme le montre le schéma de la Figure A.4.1.

Kinach
| W i
W

kech

Figure A.4.1 : Représentation des différentes raideurs de 1’essai (en parall¢le)

La relation permettant de déterminer la raideur apparente est donnée sous la forme :

LU (A4.1)

kapp kmach kecn

A partir de I’Equation A.4.1, la raideur de la machine s’exprime :

1 1 1 ES
avec Koy, = —
hg

(A4.2)

Kmach N kapp Kech
Et finalement :

K _ KappSo-E
mach SO-E_kappho

(A4.3)
Notons que Kpuen €st moyenné avec tous les essais réalisés aux mémes conditions
thermomécaniques. Le module de Young théorique est issu d’informations obtenues dans les fiches
produit de Special Metals [SPE07]. Par exemple, a 1050 °C, le module de Young de 1’Inconel 718 est
de 107,2 GPa. Cette valeur théorique est également utilisée comme vérification pour déterminer si la
correction est valide. Les modules de Young calculés sont toujours compris dans I’intervalle + 5 %.

Aprées avoir calculé la raideur de la machine, cette dernicre est utilisée pour déterminer le
déplacement de 1’échantillon :

F

Uech = Utor — Pa—— (A.4.4)
Et enfin obtenir la déformation rationnelle de 1’échantillon :
— Uech
& =—-In(1—-—") (A4.)5)

ho

Ces corrections ont permis de tracer les comportements mécaniques de 1’Inconel 718.
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Annexe 5 : Mise en forme sub-6-solvus complémentaire

L’étude présentée au Chapitre 3 a permis la compréhension de 1’évolution du comportement
mécanique et de la microstructure de la matrice seule et en présence de phase o en forgeage sub-o-
solvus en conditions unipasse a 980 °C. Cette compréhension va étre extrapolée aux conditions de
mise en forme multipasses a 980 °C et a 940 °C. Cette ¢tude sera semblable a 1’étude réalisée en
conditions multipasses super-0-solvus, c’est-a-dire avec un intérét pour [’évolution de la
microstructure et du comportement mécanique entre chaque passe.

L’étude multipasses doit étre réalisée avec un unique systeme de chauffe afin de mieux
représenter le cycle de chauffe industriel. Dans ce but, les traitements thermiques sont réalisés dans le
four a lampe avant déformation et le four tubulaire ne sera pas utilisé au cours de cette étude.

La température de mise en forme de 940 °C a ¢été retenue afin d’avoir une cinétique de
croissance de grains plus lente que la cinétique de précipitation de la phase 0, une premicre partie de
validation du comportement mécanique et de 1’évolution microstructurale sera donc réalisée a cette
température. En comparaison, il a ét¢ montré qu’a 980 °C, la croissance de grains est conséquente
puisque la taille de grains d’un échantillon aprés un maintien de 15 min est Dy = 110 um (Dasty = 4,0)
alors qu’elle n’est que de 12 um (Dagtv = 10,5) a 1’état brut de réception.

A.5.1 Validation de la mise en forme a 940 °C

Afin de réaliser une étude de mise en forme sub-6-solvus multipasses a 940 °C et afin de la
différencier de I’étude qui sera réalis¢ a 980 °C en mise en forme multipasses, la validation de la
conservation d’une taille de grains minimale au cours de la mise en forme unipasse a 940 °C est
nécessaire. Celle-ci sera réalisée par deux études complémentaires : la validation du comportement
mécaniques et celle de I’évolution de microstructure.

Les essais de compression sont réalisés aprés un maintien de 30 min a 940 °C (contre 15 min
dans les études précédentes) pour faire précipiter une fraction de phase o supérieure a la fraction
critique déterminée au Chapitre 2 (f; de I’ordre de 1,8 % - 2,4 %). La fraction surfacique de phase 6
mesurée sur un échantillon trempé apres le maintien est de 3,0 %, ce qui est conforme aux prévisions.

La premicre étape de validation de la mise en forme a 940 °C est effectuée en comparant les
comportements mécaniques réalisés pour = 10" s™ et 10° s 4 £ = 0,69 (Figure A.5.1).

550 : —_ 400 - ¢

. —déforméa 101 s+ = L | @ Expa 10 s v
—_ - A A 3 1

ﬂ“_‘ 500 'f' ""-__u --déforméal0dst QE- 300 o Expa 107 s :
2 450l N < 200 64 )| ~0,4410051 |-82 14

-~ 2 :
) H S ) 100 -~0.q4l10%s? i)
'E a004 T Z 1
= Ss. 7 - i
o 1 .'-"q-_ .5 0 ’ 1 4
2 3s0p . g - ' |
= 3 100 i L1
= 300 = : . |
g y 200 ~1
- e "’h‘n.n M ;
200 40 . et .
© 01 02z 03 04 05 06 A0 300 30 400 450 500
Deformation vraie Contrainte vraie (MPa)

(a) (b)

Figure A.5.1 : Comportements mécaniques de I’Inconel 718 pour une température de déformation de
940 °C a partir de 1’état brut de réception, (a) o = f(¢) et (b) 6 = f(c)
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L’essai réalisé a 940 °C a partir de I’état brut de réception, aprés un maintien de 30 min,
présente un comportement mécanique similaire a celui obtenu a 980 °C a partir de 1’état brut de
réception, aprés un maintien de 15 min (Figure 3.4.12). De plus la comparaison des taux
d’écrouissages obtenus a 940 °C montre que celle-ci est du méme ordre que le comportement
mécanique de 1’échantillon ayant été mis en forme a partir de 1’état brut de réception a 980 °C et
10" s (-45). Les micrographies optiques de la Figure A.5.2 indiquent peu de différences
morphologiques de la phase 6 dans les différents cas de traitements.

(a) (b) (c)

Figure A.5.2 : Micrographies optiques obtenues, (a) aprés maintien de 30 min a 940°C, (b) puis
déformation a 940 °C, e =0,69 et ¢ = 10" s ou (c) puis déformation a 940 °C, £ =0,69 et £ =10’ s

La phase 6 aciculaire n’apparait pas aprés un traitement de précipitation de 30 min a 940 °C
(par comparaison avec un traitement de 30 min a 900 °C, comme vu au Chapitre 3). Cette absence
s’explique par la différence de mécanisme et surtout de cinétique de précipitation de la phase 6 du fait
de I’absence de phase y” a 940 °C, comme montré sur la Figure 2.3.7.

Les fractions surfaciques de phase 9, déterminées sur les échantillons déformés a un taux de
0,69 a 10" s et 10° s, sont équivalentes (3,0 %) et correspondant également a la fraction de phase &
déterminée dans I’échantillon aprés le maintien de 30 min avant déformation. Cette relative constance
de la fraction surfacique de phase 6 au cours de la déformation confirmerait que la description de
I’évolution de la phase & globulaire ne peut pas étre réalisée a 1’aide d’une cinétique du type
dissolution dynamique qui serait réservée a la phase o aciculaire. La phase 6 globulaire est donc
soumise principalement a une cinétique de dissolution du type statique ou le paramétre essentiel est le
temps passé en température pendant la déformation. Ce temps est de 7 s (e = 0,69 et "= 10" s7) et de
70's (e=0,69 et'= 10" s"") ne conduisant pas & une évolution significative de la fraction de phase §.

Les tailles de grains obtenues sont données dans le Tableau A.5.1.

Tableau A.5.1 : Tailles de grains déterminées au cours de I’étude de mise en forme a 940 °C

Dmoy (um) Dmed eq (]J,Il’l) DASTM Xrex
brut de réception 12 11 10,0 /
940 °C maintien 30 min 16 14 9,0 /
£=041,¢=10" 8 3 9 11,0 0,36
_ . -1
e=041,£=10" 10 9 10,5 /
puis maintien 30 min
£=0,69,£=10" 5 2 | 9 12,0 0,76
£=0,69,&=10° 4 4 13,0 /
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Le maintien de 30min a 940 °C avant déformation conduit a une légére augmentation de la
taille de grains par rapport a celle de 1’état brut de réception. En effet, cette augmentation de taille de
grains est cohérente avec 1’étude de Dix et al. (Figure 2.1.11) montrant une croissance de grains
possible quand la fraction surfacique de phase o est inférieure a 4,0 %, ce qui est le cas dans la
présente étude (3,0 %).

L’homogénéité de la distribution de tailles de grains confirme que ’avancement de la
recristallisation est maximal pour un taux de déformation de 0,69 a 940 °C et pour une vitesse de
déformation de 10° s™. En comparaison, pour une décade plus faible, la population est bimodale et la
fraction de grains recristallisés est de 76 %. La comparaison des essais réalisés en faisant varier
uniquement les taux de déformation montre ¢galement que la fraction de grains recristallisés dépend
de celui-ci. Celle-ci est de 36 % pour un échantillon déformé a 0,41 et de 76 % pour un échantillon
déformé a 0,69.

Ce tableau présente également la taille de grains d’une condition de traitement supplémentaire
correspondant a un maintien de 30 min apres une déformation de 0,41 a 940 °C avec une vitesse de
déformation de 107" s”'. Cette condition est réalisée dans le but d’estimer la compétition entre les
mécanismes de précipitation et de croissance de grains aprés mise en forme.

Le maintien de 30 min aprés déformation homogénéise la distribution des tailles de grains.
Toutefois, aucune croissance de grains n’est constatée puisque la taille de grains reste constante
(Dined oq= 9 um), c’est donc le mécanisme de recristallisation métadynamique (qui a une cinétique tres
rapide) qui est responsable de I’homogénéisation de la taille de grains. De plus, il y a précipitation de
phase & au cours de ce maintien de 30 min a 940 °C faisant évoluer la fraction surfacique de phase 6
de 3,0 % a 4,0 % ce qui est cohérent avec les cinétiques de précipitation déterminées au Chapitre 2
(avec foq = 8,0 % et k = 0,0004) et qui est alors susceptible de contenir tout grossissement ultérieur des
grains.

L’influence de la phase & (avec une morphologie globulaire) sur la mise en forme a une
température de 940 °C a été déterminée. La suite de I’étude est consacrée a la mise en forme
multipasses.

A.5.2 Mise en forme multipasses

L’objectif d’'une mise en forme industrielle est de réduire la hauteur du lopin en I’amenant a la
bonne cote tout en lui conférant les propriétés mécaniques souhaitées. L’étude en mise en forme
multipasses sub-d-solvus simule a 1’échelle du laboratoire une séquence industrielle ou la réduction de
la hauteur est de 50 %. Les paramétres thermomécaniques que sont la vitesse de déformation, la
température d’essai et le temps interpasse, et la taille de grains initiale sont imposés par le cahier des
charges industriel en accord avec les résultats obtenus dans les deux chapitres précédents. La mise en
forme multipasses de cette étude est réalisée en suivant le chemin thermomécanique représenté sur la
Figure A.5.3.

Figure A.5.3 : Chemin thermomécanique subi par I’échantillon au cours de 1’essai multipasses en
conditions sub-d-solvus
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Seul le chemin interpasse correspondant a un maintien intermédiaire a la température de
I’essai a été retenu pour 1’étude de la mise en forme multipasses sub-d-solvus car il a été prouvé dans
I’étude super-6-solvus que c’est le chemin qui amene a la microstructure la plus proche du cahier des
charges industriel.

Comme précisé précédemment, deux températures de mise en forme seront analysées au cours
de cette étude: 940 °C et 980 °C. Ces températures de traitement impliquent une évolution de
microstructure différente au cours de la chauffe et du maintien réalisé avant déformation qui a été
caractérisée dans les études précédentes. Celle-ci a donné lieu a un cahier des charges concernant les
temps de maintien appliqués : la mise en forme a 940 °C et a 980 °C subissent un temps de maintien
de 30 min afin d’étre plus en accord avec les cycles de chauffe industriels.

Les différentes conditions thermomécaniques de cette étude sont définies comme :

- un maintien d’une durée de 30 min avant la premicre passe

- une premiere passe, €, = 0,41, & = 10" s

- un maintien interpasse a la température d’essai, tinerpasse = 10 S

o . -1 \ r1:
- une deuxieme passe, €, = 0,40, & = 10° s et enfin, trempe a I’hélium
Les comportements mécaniques obtenus en mise en forme sub-d-solvus multipasses pour les

températures de 940 °C et de 980 °C sont présentés sur la Figure A.5.4. Ceux-ci sont comparés au
comportement unipasse correspondant a 940 °C et a 980 °C décal¢ de ¢;.

soof T TN

= 450 e

&

& 400}

2 -

£ 350t

=

£ 300f

3= — Multipasses 4 940°C

£ 250 — Multipasses 4 980°C

8 = = Unipasse a 940°C
2001 ~ - Unipasse 2 980°C
150§ I

0 01 02 03 04 05 06
Déformation vraie (MPa)

Figure A.5.4 : Comportements mécaniques de I’Inconel 718 au cours d’une mise en forme
sub-3-solvus multipasses 4 ¢ = 10™" s en premiére passe et a ¢ = 10° s™ en seconde

Le comportement en premiére passe a 980 °C montre un maximum de contraintes, qui est un
indicateur du début de recristallisation dynamique, aprés un taux de déformation de 0,1. En
comparaison, a 940 °C, le maximum de contraintes est atteint pour un taux de déformation inférieur a
0,1. Cette différence peut-étre principalement due a la différence de fraction de phase 6 entre les deux
températures d’essai.

La modification de vitesse de déformation entre les deux passes, nécessaire pour se rapprocher
des conditions industrielles, empéche de réaliser une étude du comportement mécanique analogue a
celle de la mise en forme super-o-solvus. Toutefois, la représentation en pointillés du comportement
mécanique équivalent en unipasse permet de constater qu’il existe une différence de comportement
lors de la seconde passe.
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Pour les deux températures de déformation, la deuxiéme passe conduit systématiquement a un
niveau de contraintes inférieur. Les conclusions de 1’étude super-d-solvus permettent d’avancer que
cette différence de comportement mécanique est due a la différence de microstructures au début de
chaque passe. Les microstructures obtenues apres la premicre et la seconde passe a 940 °C sont
données sur la Figure A.5.5.

Figure A.5.5 : Cartographies d’orientations obtenues a 940 °C aprés, (a) un maintien de 30 min,
(b) une premicére passe a € = 0,40, &, = 10™" s™' et (c) une seconde passe a € = 0,40, &, = 10" s

La fraction de grains recristallisés apres la premiere passe a 940 °C est de 36 %. Celle-ci croit
a 56 % a la fin de la seconde passe. Deux théories antagonistes peuvent étre proposées pour expliquer
ces fractions de grains recristallisées:

- on peut poser [’hypothése que le maintien interpasse de 10 s a 940 °C a été suffisamment
long pour rendre la distribution de tailles de grains homogene avant la seconde déformation. Cette
hypothése est basée sur les observations du Chapitre 3 validant qu’un maintien interpasse de 10 s a la
température de 1050 °C permet une recristallisation compléte de la microstructure par le phénomeéne
métadynamique. Or, en raisonnant sur les vitesses de refroidissement obtenues sur ces pions, qui sont
de ’ordre de 12 °C/s (Annexe 3), il faut presque 10 s pour qu'un échantillon passe de la température
de déformation de 1050 °C a 940 °C. Ce délai passé au dessus de 940 °C n’est pas suffisant pour
permettre une recristallisation compléte (Figure 3.3.14). On peut donc en conclure qu’un maintien de
10 s a 940°C, ne permet pas non plus d’avoir une recristallisation compléte.

- on peut, au contraire, poser [’hypothése que le maintien interpasse de 10 s a 940 °C ne
permet pas de rendre la distribution de tailles de grains homogene avant la seconde déformation.
Cette hypothése est soutenue par 1’étude de Karjalainen et Perttula qui concluent que les cinétiques de
recristallisation statique et métadynamique diminuent quand la température de traitement diminue
[KAR96]. Leur étude a été réalisée sur des aciers austénitiques en utilisant une méthode de relaxation
des contraintes. Cette hypothése montrerait que la fraction de grains recristallisés n’évoluerait pas (ou
peu) pendant le maintien interpasse, ce qui permettrait de déterminer que la fraction de grains
recristallisés (pour un taux de déformation identique), est de 36 % a 10" s et au maximum de 20 % a
10° 5™, ce qui est cohérent avec la Figure 3.3.13. La deuxiéme théorie est vraisemblablement la bonne
mais le manque de données expérimentales nuance Iégérement les analyses de cette étude sub-9-solvus
multipasses.

La taille de grains diminue entre la premiere (Dpmed eqi = 3 Um €t Dyeq o2 = 9 um) et la seconde
passe mais reste hétérogéne (Dieq cqr = 2 pm et Dyeg ep = 5 pm) du fait de la recristallisation
incompléte. Toutefois, la taille de grains tend vers la taille de grains de la population recristallisée qui
pourrait étre atteinte en réalisant un nombre plus important de passes. Cette borne inférieure
correspond @ D = 2 pm (Dastm = 15), celle-ci est la taille de grains minimale qu’il est possible
d’atteindre par ce procédé de mise en forme dans 1’Inconel 718.
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Annexe 6 : Validation industrielle de 1a mise en forme

Dans cette annexe, un plan d’expériences a été appliqué afin de valider les conditions étudiées
dans ce manuscrit en réalisant un changement d’échelle passant du pion a des lopins de dimensions
industrielles. La complexité de cette validation industrielle est que la mise en forme est réalisée en
conditions anisothermes, avec une température des tas de compression comprise entre
280 °C < Toui1 < 300 °C, ce qui complexifie le gradient de température dans la piece et donc le gradient
de déformation, et rend la prévision des microstructures moins aisée. Pour évaluer ce gradient,
différentes zones sont analysées dans chaque lopin en fonction du traitement subi. Leur localisation est
présentée sur la Figure A.6.1.

C: Ceeur
P :Peau
T : Tas de compression

cllp = 1]

(a) (b)

Figure A.6.1 : Zones analysées sur les lopins industriels, (a) non déformé et (b) déformé

Cette série d’essais comprend une mise en forme super-6-solvus unipasse, une mise en forme
sub-0-solvus unipasse et une mise en forme sub-6-solvus multipasses. Chaque condition subit un
examen métallographique pour déterminer si la microstructure est conforme aux prévisions.

A.6.1 Mise en forme a 1050 °C

L’¢étude unipasse a 1050 °C est réalisée sur quatre lopins (H = 225 mm et ® = 150 mm). Ils
subissent tous une chauffe a 1050 °C pendant 108 min. Deux lopins ne sont pas déformés pour servir
de référence mais sont refroidis a des vitesses différentes : I’un est trempé a I’eau, ’autre est refroidi a
I’air ambiant. Les deux autres lopins sont déformés aprés un temps de transfert de 40 s (de 1’ouverture
du four au contact entre les outils et le lopin) a une vitesse de déplacement de 11 mm/s soit une vitesse
de déformation nominale d’environ 5.107 s™'. La hauteur finale du lopin est de 112,5 mm soit un taux
de réduction de 50 %. L’un est ensuite trempé a 1’eau et 1’autre refroidi a 1’air. Dans le cas de la
trempe eau, le temps de transfert est de 45 s (de la fin de la forge jusqu’a I’arrivée dans le bac a eau).
Les microstructures obtenues suite a la chauffe des lopins sont représentées sur la Figure A.6.2.

(@ (b) (c)

Figure A.6.2 : Micrographies optiques des lopins chauffés a 1050 °C,
(a) a cceur trempé eau, (b) en peau trempé eau et (c) en peau refroidi a I’air ambiant
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La taille de grains obtenue a cceur apres chauffe est plus importante qu’en peau. Les différents
résultats obtenus sont présentés sur le Tableau A.6.1 en prenant en compte la présence des macles .

Tableau A.6.1 : Comparaison des tailles de grains obtenues aprés chauffe a 1050 °C dans les
différentes conditions de I’étude

Zone de Type de

Etat prélévement refroi}c,lri)ssement Dvoy (W) | Dined g (km) | Dasu

Brut Ceeur / 45 37 7,0

Brut Peau / 12 12 10,0
1050 °C Ceeur Eau 78 65 5,0
1050 °C Peau Eau 43 38 7,0
1050 °C Ceeur Air 84 68 5,0
1050 °C Peau Air 52 41 6,5

La taille de grains des quatre échantillons ayant subi le traitement thermique a 1050 °C a
augmenté par rapport a I’état brut de réception. Toutefois, la dispersion de tailles de grains de plus de
deux indices ASTM observable entre le cceur et la peau sur 1’état brut de réception est conservée aprés
la chauffe. Bien que les tailles de grains présentées dans le Tableau A.6.1 prennent en compte les
macles de recuit, I’amplitude de la dispersion entre le cceur et la périphérie est également validée par
détermination de la taille de grains par comparaison d’images-types. Avec cette méthode, les tailles de
grains obtenues sont Dagty = 4,0 (D = 110 um) pour le ceeur et Dagty = 5,5 (D = 60 um) pour la peau.

Comme discuté dans le Chapitre 2, la fraction de phase & précipitée est un indicateur de la
vitesse de refroidissement. Toutefois, les dimensions importantes des lopins étudiés empéchent un
refroidissement suffisamment rapide pour inhiber la précipitation de phase 6, la vitesse de
refroidissement devant étre supérieure a 3 °C/s [GEN97]. Bien que, certaines vitesses de
refroidissement soient supérieures a cette valeur (Tableau 3.2.1), celles-ci sont calculées sans prendre
en compte le temps de transfert, ce qui explique la présence de phase 6 sur les micrographies de la
Figure A.6.2. Quantitativement, le raisonnement reste valable puisqu’il y a plus de phase 6 qui a
précipité en peau pour un refroidissement air (0,3 °C/s) que pour une trempe eau (19 °C/s).
Néanmoins, cette fraction est trop faible (f; < 1 %) pour étre déterminée précisément par analyse
d’images. L analyse des microstructures obtenues aprés mise en forme va étre réalisée (Figure A.6.3).

100 pm

(a) (b) (©)

Figure A.6.3 : Micrographies optiques du lopin déformé a 1050 °C, ¢ =5.107 s et € = 0,69 puis
refroidi a I’air, (a) a ceeur, (b) en peau et (¢) au niveau du tas de compression

*? Jes tailles de grains en excluant les macles de 1’algorithme sont trop importantes (Do > 140 pm et Dagmy > 3)
pour avoir un nombre de grains statistiques a ’EBSD (>1000). Le choix a donc été de conserver les macles dans
I’algorithme afin de comparer qualitativement les tailles de grains présentées dans le Tableau A.6.1 pour les
lopins chauffés a 1050 °C. Cette hypothése est cohérente que si la fraction de macles est équivalente dans les
conditions de 1’étude, ce qui est le cas : 53% < X3 <59 %.
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L’observation de la figure précédente illustre que le taux de déformation n’est pas équivalent
dans I’ensemble du lopin. La zone au contact des tas de compression, aussi appelée "zone morte”, a
conservé la microstructure initiale alors que les deux autres zones semblent complétement
recristallisées. Le gradient de déformation est évalué¢ au cours d’une simulation réalisée avec le
logiciel FORGE® et les lois de comportement déterminées au Chapitre 3 (Figure A.6.4).

EG_STRAN [30 element]
Frin
18

Figure A.6.4 : Gradient de déformation dans un lopin pour les conditions thermomécaniques
suivantes : T = 1050 °C, £ =5.10" s et € = 0,69

Le gradient de déformation observé décrit un "X"” ou la zone la plus sollicitée correspond au
ceeur et la moins déformée, a la zone morte. Ce gradient défini commet ce que I’on appelle "la croix
du forgeron” et confirme le faible niveau de déformation au contact des tas de compression par rapport
aux deux autres zones analysées du lopin.

Le temps de transfert important du lopin déformé a 1050 °C est cohérent avec I’existence d’un
phénomeéne de recristallisation métadynamique, pour les deux modes de refroidissement. Ce
phénomene permet d’homogénéiser les distributions de tailles de grains. Celles-ci sont présentées dans
le Tableau A.6.2.

Tableau A.6.2 : Tailles de grains déterminées sur différentes zones aprés déformation a 1050 °C
refroidi & I’air comparées a la taille de grains obtenue sur un pion de compression (¢ = 10" s™)

Zone | Méthode | Dyoy (HM) | Dined oq (WM) Dastm
Lopin | Ceeur | EBSD 41 37 7,0
Lopin | Peau | EBSD 31 26 8,0
Lopin | Tas | Optique / / 5,5 (= 60 um)
Pion | Ceeur | EBSD 25 20 8,5

La taille de grains correspondant a la zone en contact avec un tas de compression montre que
celle-ci possédait la méme microstructure que le coeur avant déformation. Ce résultat est vérifiable en
comparant les tailles de grains des deux zones qui sont du méme ordre de grandeur (= 60 um).

Aprés mise en forme, il existe toujours une disparité de tailles de grains entre le coeur et la
peau. On observe ¢galement que les tailles de grains ont diminué par rapport aux tailles de grains
déterminées apres la chauffe a 1050 °C sauf pour la zone correspondant au tas de compression qui
conservent la méme taille de grains.

La taille de grains déterminée sur un pion de compression ayant subi une déformation dans des
conditions équivalentes a celles du lopin de la présente étude, est l1égérement plus faible que pour celle
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déterminée a cceur du lopin. Cette différence peut s’expliquer par la différence de temps de
refroidissement entre les deux échantillons conduisant a une croissance de grains pour I’échantillon
refroidi le plus lentement. Cette hypothése est étayée par la détermination des tailles de grains plus
faibles mesurées dans le lopin déformé a 1050 °C et trempé eau : Dpeq oq@ coeur = 33 pm (Dagrm = 7,0)
et Died eq€n peau = 23 um (Dagrv = 8,0).

La comparaison des tailles de grains obtenues entre les lopins et les pions ne peut pas étre
réalisée de maniére absolue car les pions de compression proviennent de la périphérie de la barre de
demi-produit et présente donc une taille de grains initiale plus faible que le lopin observé a cceur.
Toutefois, les observations micrographiques réalisées et les tailles de grains déterminées dans ce
chapitre sont en excellent accord avec les observations réalisées sur les pions de compression au
Chapitre 3 validant le changement d’échelle au cours de la mise en forme a 1050 °C. La validation de
la mise en forme sur des lopins de dimensions industrielles va maintenant étre réalisée en conditions
de mise en forme sub-d-solvus.

A.6.2 Mise en forme a 980 °C
A.6.2.1 Conditions unipasse

La mise en forme unipasse en conditions sub-6-solvus est réalisée avec des lopins de mémes
dimensions que dans 1’étude super-6-solvus. Les lopins subissent une chauffe jusqu’a 980 °C pendant
60 min. Dans cette étude, seuls deux lopins sont utilisés : 'un trempé a I’eau apres la chauffe et le
second trempé a I’eau aprés mise en forme. La vitesse de déplacement du coulisseau est de 9 mm/s soit
une vitesse de déformation nominale de 4.107 s™. Le temps de transfert entre la forge et le bac a eau
apreés mise en forme est de 34 s.

Le cycle de chauffe du lopin a été suivi avec deux thermocouples, placés a cceur et en peau de
ce dernier (Figure A.6.5). Cette figure permet également de voir la position des thermocouples sur le
lopin. Bien que la température visée dans cette étude soit de 980 °C, la température de consigne du
four a traitements thermiques est de 985 °C.

1000
) 800t
&
—
. =]
' t g 600
Thermocouple a coeur EE:
Thermocouple en surfuce |. £ 400¢ -e- Expérimental, H = 90 mm
g I 3 — Simulation, H = 90 mm
" & 200} ~ Simulation, H = 225 mm
=
o A " L I
0 20 40 60 80

Temps de chauffe (min)
(a) (b)

Figure A.6.5 : (a) Lopin témoin utilis¢ dans la validation industrielle de la chauffe, H = 90 mm
et (b) Cycle de chauffe a coeur des lopins pour une mise en forme industrielle a 980 °C

Sur la Figure A.6.5(b), le cycle de chauffe d’un lopin témoin de hauteur 90 mm a servi de
courbe de calage pour une simulation de chauffe réalisée a partir du modele présenté dans I’ Annexe 2.
Le lopin témoin a subi uniquement le cycle thermique puis est trempé aprés 70 min de chauffe. Le
lopin témoin a été refroidi a une vitesse de 5,2 °C/s, proche de la vitesse de refroidissement critique
pour inhiber la précipitation de phase & au cours du refroidissement (3 °C/s). Toutefois, la mise en
forme ayant été¢ réalisée en conditions sub-d-solvus, et malgré le phénoméne d’échauffement
adiabatique, on observe de la phase 6 sur les microstructures obtenues (Figure A.6.6).
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(@) ®)

Figure A.6.6 : Micrographies optiques du lopin témoin chauffé a 980 °C puis trempé a ’eau,
(a) a cceur et (b) en peau

Les tailles de grains finales obtenues sont : Dyeq oq@ coeur = 33 um (Dastv = 7,0) €t Dyped g€
peau = 12 um (Dastv = 10) et sont identiques a 1’état brut de réception. Ainsi la différence de tailles
de grains entre les deux zones représentées sur la Figure A.6.6 est uniquement due a la dispersion
initiale de taille de grains sur 1’échantillon brut de réception. Il y a donc dans les deux zones analysées
suffisamment de phase o pour ancrer les joints de grains et ainsi empécher la croissance de grains au
cours de la chauffe.

En comparaison, le lopin déformé par compression avait une hauteur initiale de 225 mm. La
prévision de son cycle de chauffe, prenant en compte cette hauteur, est représentée sur la Figure
A.6.5(b). On remarque qu’a partir de cette simulation, le temps de chauffe utilisé de 60 min serait trop
faible pour amener le lopin a une température homogeéne et égale a la température de consigne. La
conséquence est double :

- la température du lopin est inférieure a celle attendue donc la mise en forme est réalisée a
une température inférieure a 980 °C. Le champ de température initial est hétérogéne dans la picce, ce
qui implique une hétérogénéit¢ de déformation supplémentaire a celle observée en conditions
super-0-solvus (Figure A.6.4),

- le temps de traitement pour la précipitation de phase d est trop faible, ce qui implique une
fraction de phase ¢ inférieure a celle nécessaire a I’ancrage des joints de grains et donc une potentielle
croissance de grains.

Les microstructures obtenues dans les trois zones caractéristiques définies sur la Figure A.6.1
\ . \ . . . . 2 -1 r ’
aprés mise en forme sub-d-solvus a une vitesse de déformation nominale de 4.10” s sont représentées
sur la Figure A.6.7.

100 pm

(a) (b) (c)

Figure A.6.7 : Micrographies optiques du lopin déformé a 980 °C, ¢ =4.107 s et £ = 0,69 puis refroidi
al’eau, (a) a cceur, (b) en peau et (c) au niveau du tas de compression
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La zone morte conserve la taille de grains déterminée a cceur avant déformation
(Dimed eq = 37 pm et Dagrv = 7,0) et méme avant chauffe. En comparaison, les tailles de grains
obtenues aprés mise en forme a 980 °C dans les zones correspondant au coeur et a la peau sont
inférieures aux tailles de grains mesurées a I’état de réception (Dpmegeq @ coeur = 16 um et
Dastv = 9,5 €t Dyed eq €0 peau = 8 um et Dagpy = 11,5) confirmant I’influence de mécanismes de
recristallisation sur la microstructure.

En conditions de mise en forme sub-d-solvus, au cours de la chauffe, la présence de phase 6
empéche la croissance de grains et, au cours de la mise en forme, permet les phénomeénes de
recristallisation dynamique et métadynamique qui amenent a une diminution de la taille de grains par
un facteur deux.

Toutefois, la faible déformation en zone morte (sous les tas de compression) améne a une
taille de grains trop importante par rapport aux zones les plus déformées.

A.6.2.2 Conditions multipasses

La derniére condition étudiée dans cette validation de la mise en forme industrielle est la mise
en forme sub-d-solvus multipasses, qui, de plus, est la condition industrielle optimale pour avoir le
maximum de phase & (précipitation au cours de la chauffe et pendant la (ou les) remise(s) au four
interpasse(s)).

Le Chapitre 3 a mis en évidence que le mécanisme de PSN permet le déclenchement de la
recristallisation dynamique pour des taux de déformation plus faibles. Ce constat permet de supposer
que s’il y a suffisamment de phase 6 dans 1’échantillon, alors la recristallisation peut étre initiée, y
compris dans des zones a faibles déformations comme au niveau des tas de compressions (zone
morte). Cela pourrait également permettre a la zone morte d’étre suffisamment déformée pour initier
le mécanisme de recristallisation dynamique et donc de diminuer la taille de grains.

Le lopin étudié dans cette partie a les mémes dimensions que dans 1’étude précédente. 1l subit
le cycle thermomécanique de la Figure A.6.8.

4 T | &2

k)

Figure A.6.8 : Cycle thermomécanique anisotherme subi par le lopin dans 1’étude sub-8-solvus
multipasses

Le taux de déformation correspondant a la premicére passe (g;) est de 0,31 et celui de la
seconde passe (g;) de 0,20, correspondant a une réduction totale de la hauteur initiale de 40 %. La
premiére passe est réalisée a une vitesse de déformation de 1,2 s et le seconde, a une vitesse de
déformation de 1,9 s avec remise au four intermédiaire pendant 60 min pour que le lopin soit &
980 °C en début de seconde passe.

L’¢étude de la chauffe d’un lopin a 980 °C ayant déja été réalisée dans la partie précédente,
seule 1’analyse des microstructures déformées est réalisée dans la présente étude. Seules les
microstructures finales sont disponibles et présentées sur la Figure A.6.9.
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A cceeur, la morphologie de la phase & évolue d’une forme aciculaire a une forme globulaire au
cours de la mise en forme comme cela a été mis en évidence dans le Chapitre 3. Cette évolution est
rendue possible car c’est la zone la plus déformée du matériau. En comparaison, en peau, on observe
encore des aiguilles, preuve que la déformation n’a pas ¢ét¢é maximale dans cette zone. Toutefois, bien
le taux de déformation soit plus faible en périphérie, celui-ci est suffisamment élevé pour déclencher la
recristallisation dynamique (observation d’une réduction de la taille de grains en peau apres
déformation).

(a) (®) (©)

Figure A.6.9 : Micrographies optiques du lopin déformé en multipasses a 980 °C et eror = 0,51 puis
refroidi a I’eau, (a) a cceur, (b) en peau et (c) au tas de compression

L’¢état de recristallisation décrit précédemment peut étre évalué en observant la Figure A.6.10
obtenue par EBSD. Sur la Figure A.6.10(a), les grains sont délimités par une ligne noire symbolisant
une désorientation supérieure ou égale a 15°. On remarque surtout une série de nouveaux grains ayant
germé sur la partie supérieure gauche des cartographies.

(a) (b)

Figure A.6.10 : Informations obtenues par EBSD sur I’échantillon correspondant a la peau en
considérant que la microstructure est biphasée y-0, (a) cartographie d’orientations avec I’indice de
confiance superposé en échelle de gris et (b) la répartition des phases (y en blanc et 6 en rouge)

Un développement a été réalisé afin d’indexer correctement la phase o par la technique EBSD
(détermination du protocole pour la révéler sans trop de relief, choix du nombre et de la nature des
plans diffractant, détermination du protocole de nettoyage de la cartographie obtenue...). Cette
approche originale, mise au point en fin de thése, n’a pas pu étre appliquée a d’autres échantillons.
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Toutefois, dans 1’optique de réaliser une indexation automatique de la phase 6 par EBSD, le
premier obstacle correspond aux diverses morphologies de la phase 8. Sous la forme aciculaire, elle est
difficilement indexable car de dimension trop faible par rapport au pas d’acquisition, ce qui sous-
estime 1’éventuelle fraction surfacique déterminée. Malgré cela, une application de 1’indexation de la
phase & au cours d’une acquisition EBSD a été présentée sur la Figure A.6.10 et montre un excellent
accord avec les résultats obtenus par la méthode d’analyses d’images (Tableau A.6.3).

Tableau A.6.3 : Fractions surfaciques de phase ¢ déterminées pour la validation industrielle de la mise
en forme multipasses sub-d-solvus

F ract;olila szréfet((:)}oc%ue de Ecart-type (%)
Coeeur 2,7 0,2
Peau 3,7/3,6% 0,4 /0,4
Tas de compression 2,6 0,2

La dispersion de fraction de phase & entre cceur et peau, notée dans le Tableau A.6.3, est
principalement un héritage de la dispersion initiale présente dans le matériau brut de réception
(fint 3 coeur = 0,3 % et f,™ en peau = 1,8 %). Une observation complémentaire des cinétiques
d’évolution de la fraction de phase 6 (Figure 3.4.18) permet de confirmer qu’au cours du cycle de
chauffe, méme si le lopin reste jusqu’a 30 min dans la gamme des températures de précipitation de la
phase & (T > 850 °C), la dispersion de phase § initiale diminue 1égérement, mais reste globalement
conservée.

Au cours de la mise en forme, a condition d’étre comprise entre 2,5 % et 4 % (Figure 3.4.19),
la fraction de phase 6 diminue de maniére proportionnelle. Ce constat permet donc de conclure que la
disparité de fraction de phase d est due principalement a 1’état brut de réception.

Cette disparité de fraction de phase 0 est cruciale car elle expliquerait également la distribution
bimodale de grains observée en peau : si la fraction de phase o est trop importante, elle inhibe le
déplacement des joints de grains et donc la recristallisation statique responsable de [’homogénéisation
de la taille de grains.

Les tailles de grains obtenues au cours de I’étude du lopin déformé en conditions sub-6-solvus
multipasses ainsi qu’un bilan de I’ensemble des tailles de grains obtenues au cours de cette étude sont
présentées sur la Figure A.6.11.

La Figure A.6.11 permet d’observer que seule la mise en forme sub-6-solvus multipasses
satisfait pleinement les critéres industriels attendus pour la taille de grains (application en fatigue). Ce
critere est d’ailleurs identique a celui présenté dans I’étude bibliographique (Figure 1.3.5).

Toutefois, les microstructures issues de la peau correspondant a la mise en forme sub-d-solvus
multipasses présentent des populations bimodales de grains (Figure A.6.10). Une hétérogénéité plus
faible de phase 6 dans le matériau a 1’état brut de réception permettrait probablement d’obtenir une
microstructure plus homogeéne en peau.

Une seconde piste a emprunter pouvant permettre d’obtenir une taille de grain fine consiste en
la réalisation de traitements thermiques avant et / ou aprés déformation. Ceux-ci sont réalisés dans
I’étude de Cone [CONOI1] sur des lopins de dimensions industrielles. Ce dernier réalise le cycle
thermomécanique suivant : une déformation a 980 °C suivi d’un traitement de précipitation a 900 °C
pendant 8 h, puis une déformation a 980 °C et enfin un traitement a 980°C pendant une heure. Le
dernier traitement thermique réalisé par Cone permet de dissoudre une fraction conséquente de phase
d, ce qui permet aux microstructures de présenter une taille de grains finale homogene de 12 ASTM.

 la deuxiéme fraction surfacique donnée de cette cellule a été déterminée a I’aide de I’EBSD (Figure A.6.10(b))
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Figure A.6.11 : Bilan des tailles de grains obtenues au cours de la validation industrielle. Le domaine
hachuré en vert représente le critére de tailles de grains pour des picces sollicitées en fatigue
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CONTRIBUTION A L’]:]T,UDE DE LA RECRISTALLISATION DYNAMIQUE DE L’INCONEL
718 A L’ECHELLE MESOSCOPIQUE, LORS DU FORGEAGE A CHAUD. APPROCHES
EXPERIMENTALE ET NUMERIQUE.

L’Inconel 718 est un superalliage base nickel, ¢laboré dans les années 60, utilisé dans la fabrication de
pieces pour les parties chaudes des moteurs d’avion. Il acquiert ses propriétés mécaniques et sa microstructure
finale au cours du procédé de mise en forme appelé forgeage a chaud. La maitrise de ce procédé nécessite de
comprendre I’interaction entre les phénomeénes d’écrouissage et de recristallisation dynamique tout en intégrant
I’influence de diverses conditions thermomécaniques.

Cette étude s’est focalisée, expérimentalement, sur les phénomenes liés au forgeage a chaud en mise en
forme unipasses et multipasses super-6-solvus (1050 °C). Afin de les caractériser, des essais de compression ont été
réalisés a I’échelle de pions. Des trempes a I’hélium, aprés déformation, ont permis de figer les microstructures
dans le but de comprendre leur évolution en fonction des parameétres thermomécaniques (g, ¢ et T). Des
observations ont ensuite été réalisées expérimentalement : microscopie optique et a balayage, EBSD et diffraction
des neutrons.

Une attention particuliere a été portée sur I’évolution de la phase §, influengant indirectement les propriétés
mécaniques de I’alliage, au cours de traitements thermiques puis thermomécaniques. La quantification ainsi que la
détermination des cinétiques d’évolution statiques et dynamiques de cette phase a permis de mieux comprendre son
influence au cours du forgeage sub-6-solvus (980 °C).

Un chainage séquentiel a été développé entre deux mode¢les, 1’un de plasticité cristalline implémenté dans
un code éléments finis (CPFEM) et ’autre de recristallisation, implémenté dans un code automates cellulaires. Ce
chainage séquentiel permet de décrire les évolutions de champs mécaniques et de microstructures au cours du
forgeage a chaud et a été validé par une comparaison avec les résultats expérimentaux.

MOTS CLES : forgeage a chaud, Inconel 718, recristallisation dynamique, mise en forme multipasses, phase 8,
plasticité cristalline (CPFEM), automates cellulaires, chainage séquentiel, agrégats polycristallins 3D.

MESOSCOPIC EXPERIMENTAL AND NUMERICAL STUDY OF DYNAMIC
RECRYSTALLIZATION OF INCONEL 718 DURING HOT FORGING

Developed in the 60’s, the nickel-base superalloy, Inconel 718, is widely used for hot parts of aircraft
engines. The hot forging process confers to the alloy its final microstructure and its mechanical properties. The
control of the process requires a deep knowledge of the interactions between the hardening phenomena and the
dynamic recrystallization for the various thermomechanical conditions which are used.

The present study mainly focuses on the experimental characterization of the phenomena linked to hot
forging in the super-6-solvus domain (1050 °C), as well for a single pass process as for a multipass one. Hot
compression tests are used to simulate forging. After deformation, samples are helium quenched in order to freeze
the microstructure that allows understanding its evolution as a function of the thermomechanical parameters (g, €
and T). Microstructure analyses have then been performed using optical and scanning microscopy, EBSD, and
neutron diffraction.

A specific attention is paid on the study of the d-phase evolution as it has a direct influence on the
mechanical properties of the alloy. Its evolution is followed along thermal and thermomechanical treatments. The
measure of the static and dynamic precipitation kinetics has led to a better understanding of the 5-phase role during
hot forging at temperatures below & solvus (980 °C).

A sequential coupling is developed, based on two models; the first one is a crystal plasticity model
implemented in a finite element code (CPFEM), the second one being a modeling of recrystallization using a
cellular automata approach. The coupling allows the evolutions of the mechanical fields and the microstructure to
be simulated during hot forging. The numerical results fit correctly most of the experimental data, mechanical and
structural.

KEYWORDS: hot forging, Inconel 718, dynamic recrystallization, multipass forming, 6 phase, crystal plasticity
(CPFEM), cellular automata, sequential coupling, 3D polycrystalline aggregate.
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