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Introduction

Introduction

Contexte économique :

L’augmentation des performances et des rendementygdétiques des moteurs
aéronautiques, mene les industriels a élaborepdeeaux matériaux aux propriétés meécaniques
toujours plus élevées, en raison de I'élévation cedraintes et de la température de service.
Actuellement I'entreprise Aubert & Duval utilise @us de 80% le superalliage base nickel
«Inconel 718 » pour sa filiere « moteurs ». Afia tester parmi les 3 premiers fabricants
mondiaux, il est nécessaire pour eux d'étre en meede proposer a leurs clients une offre
élargie, notamment pour les parties chaudes en &tdi@0 ou I'entreprise posséde peu de parts
de marché.

L’'Udimet 720 est un superalliage base nickel prés® des propriétés meécaniques
remarquables, notamment pour des températureseslgvésistance supérieure a 1000MPa a
800°C, fluage faible...). Le marché mondial des pedans cette nuance concerne les moteurs
TRENT 900 de ROLLS-ROYCE et plus particulieremesd tisques HPC5 et 6. Ces disques
HPC se situent dans le compresseur a haute pressigrosé de 6 etagdsidure 0.1).

Compresseur

Figure 0.1 : Vue en coupe d’'un moteur TRENT 900

Bien que les propriétés mécaniques de I'Udimetrép@ndent au cahier des charges, le
matériau présente apres fabrication une variatotagerméabilité aux ultrasons (US) lors des
contréles non destructifs (CND). Cette variation agne les zones corticales des piéces, qui
possédent un niveau de bruit de fond plus élevdagueriteres d’acceptabilité fixés par ROLLS-
ROYCE.

Les résultats impliquent le refus des pieces tl@s contrdles, car il est impossible de
détecter la présence de fissures de petites diorensu de défauts d’élaboration (inclusions...)
au sein des pieces.

Des études, réalisées préalablement par Aubert &al) ont montré que des
observations en microscopie optigue ne permettens pAdentifier les variations
microstructurales pouvant étre a l'origine de céiéerogénéité de permeéabilité aux ultrasons.
Des analyses plus poussées sont donc nécessairesdeaf révéler des changements
microstructuraux a une échelle plus fine (orieotadi particuliéres, recristallisation incompléte
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avec une densité élevée de sous-joints...) et diéigndes écarts observés. Parallelement a cela,
il semble que la transformation de cet alliage,namyen de presses isothermes, permet de
s’affranchir des problemes de perméabilité auxastins. La perméabilité aux ultrasons serait
donc fortement liée a 'histoire thermomeécanique pi@duits.

Dans un premier temps, un stage de fin d’étudiegéhieur de 7 mois a été realisé pour
vérifier s’il était possible d’identifier les faates microstructuraux a l'origine de la variation de
perméabilité aux ultrasons. Cette étude puremepérerentale a consisté en une analyse
microstructurale fine (MEB, EBSD, diffraction RX..de divers produits mis en forme par
Aubert & Duval et présentant des atténuations wiffees lors des contréles US. Au final, ce
stage a permis d’émettre des hypothéses concdesapdrticularités microstructurales néfastes a
la perméabilité aux ultrasons, mais sans pouvointifier ni leurs origines, ni les parametres
thermomeécaniques associés a leurs apparition.

A l'issue du stage, il a été décidé de proposerthase sur I'origine des microstructures
néfastes aux US et sur l'interaction microstructuds

Objectifs de la these

Les objectifs de la thése sont d’établir des datigns entre I'histoire thermomécanique,
la microstructure et la perméabilité aux ultrasgrgeau du bruit de fond). Ceci afin de proposer
a Aubert & Duval des conditions de matricage ensgisamtherme, moins exigeantes, moins
colteuses et plus facilement accessibles compte denkeurs procédeés, pour I'obtention de
disques conformes en US.

Pour cela, les différentes études a réaliser sont :

Déterminer l'influence des parametres thermomécasigie mise en forme (température,
vitesse de déformation et taux de déformation) I&wolution microstructurale et
identifier le (ou les) mécanisme(s) de recristatlen associé(s).

- Mettre au point une modélisation mésoscopique dgefoge, afin de pouvoir prédire
I'évolution microstructurale pour une microstru@unitiale donnée et des conditions
thermomeécaniques fixees.

- ldentifier le (ou les) paramétre(s) microstructranéfaste(s) a la perméabilité aux
ultrasons et modéliser la propagation des ultrasons

- Proposer des conditions de mise en forme afin dmlyare des disques moteurs
conformes au cahier des charges.

Le mémoire s’articule autour de quatre chapitres :

by

- Le premier chapitre est consacré a la présentafionmatériau. D'une part, les
particularités de I'Udimet 720 comparativement autfes superalliages base nickel sont
exposées. D'autre part, les différentes versionldtkmet 720 sont présentées, avant de
décrire plus en détail la version forgée, qui citustie matériau de cette étude.
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Le second chapitre traite du comportement mécaretjaie I'évolution microstructurale
lors du forgeage. Les analyses mécanique et megigjle des essais de forgeage
isotherme entre 1050 et 1125°C, ainsi que liderdifon du mécanisme de
recristallisation de I'Udimet 720 a 1100°C sontganétes.

Le troisiéme chapitre est dédié a la modélisati@saacopique du forgeage. Le modele
de déformation éléments finis CristalECP (impléréatdns Abaqu®) puis le modéle de
recristallisation RecUPS basé sur la méthode désmetes cellulaires sont décrits.
Enfin, le couplage séquentiel de ces deux modelas gmuler le forgeage a chaud est
explicité.

Le quatrieme chapitre concerne l'interaction efd@rmicrostructure et la perméabilité aux
ultrasons (US). Ce chapitre est composé d’'une gaxiperimentale et d’'une partie
modélisation de la propagation des US.
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Chapitre 1

Présentation de I'Udimet 720
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Chapitre 1 : Présentation de I'Udimet 720

Ce chapitre est dédié a la présentation des slipgesl a base de nickel destinés a la
réalisation des disques de turbines et plus pédrement a la famille de ceux durcis par
précipitation de phage a laguelle 'Udimet 720 appartient.

Dans un premier temps, un historique des supagalia base de nickel est présenté afin
d’expliquer les différentes évolutions apportéesqpiau développement de I'Udimet 720.
Ensuite, les procédés d’élaboration et les diffia® versions d’'Udimet 720 développées
industriellement sont présentés. Enfin, I'influertes paramétres des traitements thermiques et
thermomeécaniques sur le contrdle de la microstracttides propriétés mécaniques est discutée.

| ) Historique des superalliages

Les superalliages sont des alliages métalliqueseptéant une excellente résistance
mécanique, une bonne résistance au fluage a ham@étature (typiguement 0,7 a 0,8 fois sa
température de fusion), ainsi qu'une bonne tenuéoxydation et a la corrosion. Les
superalliages sont divisés en trois groupes setément d’alliage utilisé comme base : le
nickel, le fer ou le cobalt.

L'apparition des superalliages date des année® @83Europe et aux Etats-Unis, via le
besoin d’alliages plus résistants pour la réatisatle turbomachines a hautes températures. Le
développement de ces alliages a été rendu posgte a des innovations dans les domaines de
I'élaboration et des procédés de fabrication, séak dans les secteurs de I'énergie et de
I'aérospatiale. Ce sont les besoins de turbinesnaétiques, dont les propriétés mécaniques a
haute température recherchées sont les plus drastiqui ont permis I'essor des superalliages a
base de nickel. Ces derniers présentent en efBeinkilleures propriétés mécaniques (fluage,
fatigue, résistance a la traction). Actuellemeag $uperalliages sont présents dans l'industrie
nucléaire (générateurs de vapeur par exemple awetutles en Inconel 600), les turbines de
lindustrie marine, l'industrie chimique, mais sat dans les turbines aéronautiques et les
turbines a gaz.

Le Nimonic 80 a été I'un des premiers superalkagéveloppé a partir des alliages
binaires Ni-20%Cr dans les années 1941-42. |l dstrigzine de la famille des superalliages a
base de nickel durcis par précipitation de phasint I'Udimet 720 fait partie. Il est renforcé
par une solution solide de chrome dans le nickehetfaible proportion de précipit¢'s
Les évolutions ultérieures des superalliages antdtbord été d’accroitre la fraction de phase
Y, en augmentant la teneur en éléments durcisseagsgue le titane, I'aluminium, le niobium,
le tantale et le cobalt, tout en diminuant la prtipa de chrome. Pour remplacer ce dernier,
présent en solution solide, des éléments tels gueobalt, le molybdéne, le tungstene et le
vanadium ont été introduits.

Ensuite, du bore et du zirconium ont été insérés das compositions chimiques afin
d’augmenter la résistance des joints de graingnsi améliorer la résistance en fluage et la
ductilité. L'effet des divers éléments d’additiest résumé dans Tebleau 1.1
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Tableau 1.1 : Effets des principaux éléments d’atlie dans les superalliages base Nickel

[DUR97]
Augmentation
Didments Renforcement dela fraction Jo?nts de Aiteas affars
de la matrice volumique de gains
précipités y’
Cr Modéré Modéré M,;Cs et Ameéliore la résistance a la corrosion
M-C,4 Favorise les phases TCP
Mo Fort Modéré M6C et MC  Augmente la densité
W Fort Modéré Favorise les phases TCP o et u
Ta Fort Importante (+y’")
Nb Fort Importante (+y’") NbC Favorise les phases ¥’ et &
Ti Modéré Tres importante  TiC
Al Modéré Trés importante Al augmente la résistance a I’oxydation
Fe 7->B,n, 7 ou Diminue la résistance a I’oxydation
) Favorise les phases TCP ¢ et de Laves
Co TLeéger Modéré pour Eleve le solidus ; peut €lever ou abaisser
certains alliages le solvus
Re Modéré Retarde la coalescence des ¢’
Augmente le "misfit" y’/ y
C Modéré Carbures
B, Zr Modéré Inhibe la coalescence des carbures
Augmente la résistance du joint de
grains
Augmente la résistance en fluage et la
ductilité

L’'Udimet 720 est un exemple des évolutions réceméadisées sur les compositions
chimiques des superalliages. Il a été développs mnannées 1975, avant d’étre modifié dans
les années 1980 pour aboutir a 'Udimet 720 LI (Uoterstitial) ou les teneurs en carbone, bore
et chrome ont diminuél@bleau 1.2.

Tableau 1.2 : Composition chimique (% en poids)ldédimet 720 et de 'Udimet 720 LI
[A&DO09]
Alliages| Ni Cr Co Ti Al Mo W B Zr C

U720 | base| 18,00 14,75 500 250 3,00 125 0,035 0/03@350,
U720LI | base| 16,46 14,27 509 249 2,98 121 0,014 0/,029160,

Les proportions de carbone et de bore ont ét&sdeas afin de faciliter la mise en forme.
Quant a la teneur en chrome, elle a été réduite pestreindre la formation de phase
topologiqguement compacte et ainsi moins dégradeptepriétés mécaniques lors du service a
haute température [JAC99].

L'Udimet 720 a été développé en vue de remplaseniences de référence, telles que
I'Inconel 718 et le Waspaloy [GRE88]. L'inconel 7&8t un superalliage appartenant a la famille
des alliages a durcissement par précipitagibfassuré par le niobium). Il a été développé pour
des températures d’utilisation maximale de I'ordee600°C. Pour des températures de service
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plus élevées, le Waspaloy durci par précipitatporest employé. Enfin, 'augmentation des
contraintes et de la température de service (seyé@ria 700°C) a nécessité la mise au point de
'Udimet 720 LI.

Il ) Microstructure de I'Udimet 720

L’'Udimet 720 est un superalliage a base de niakedarcé par précipitation cohérente de
phase intermétallique’. La microstructure du matériau est donc biphaséec une matrice
austénitiquey de structure cristallographiqu@ubique aFacesCentrées CFC) et une phase
durcissantey’ de formule Ng(Ti,Al) et de structure cristallographique de typ#&,. Pour de
nombreux auteurs, cette structure pkut étre considérée com@&C. Cependant du point de
vue cristallographique, le motif de répétition de dtructure ordonnée est en fait un motif
CubiqueSimple (CS) (Figure 1.1).

@ AT
¢ - @ Ni

Figure 1.1 : Structure cristallographique des préiiesy’

L’'Udimet 720 est une des évolutions les plus rézede la nuance Waspaloy. Toutefois,
bien que le mode de durcissement soit identiqguesetompositions chimiques assez proches
(Tableau 1.3, il existe une différence notable en ce qui comeda microstructure et la mise en
forme de ces deux alliages.

Tableau 1.3 : Composition chimique (% en poids) laspaloy et de I'Udimet 720 LI

[A&DO09]
Alliages Ni Cr Co Ti Al Mo | W B Zr C
Waspaloy | base 19 13,50 3,10 1,40 4,10 : 0,040 0,065 04030

U720LI base| 16,46 14,2 509 249 208 121 0,014 0/,02916(

Les proportions de titane et d’aluminium ayant aegté considérablement entre le
Waspaloy et I'Udimet 720 LI, la fraction volumiqude phase durcissantg¢, passe
respectivement de 30% a 43%. Cela a pour conségueatans certaines conditions de
traitements thermiques, la formation de précipitéergranulaires dans I'Udimet 720, qui
n’existent pas dans le Waspaloy.

La microstructure de I'Udimet 720 posséde donc piExipitésy’ intergranulaires et
intragranulaires comme le montreHeure 1.2
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Tertiary Gamma Prime
Primary Gamma Prime (Gamma Prime Precipitated at Low Temperatures on

(Gamma Prime not Selutioned During
Heat Treatment)

Cooling from the Solution Treatment)

Secondary Gamma Prime
(Gamma Prime Formed at High Temperatures on
Cooling from the Solution Heat Treatment) ’Y—Grains

(Limited in Size by Zener Pinning by Primary
Gamma Prime During Solutioning)

Figure 1.2 : Schéma de la microstructure de I'Udimg&20 LI [JAC99]

Les précipitég’ intergranulaires sont nommeég/«primaires » et possédent une taille de
I'ordre de quelques microns. Ce sont les précipggégs de la solidification et non dissous lors
des traitements thermiques d’homogénéisation subsoDans leur étude, Jackson et Reed ont
distingué deux types de précipités intragranulasesant leurs tailles. Les précipitésy’«
secondaires » possédant une taille comprise e@itez 200 nm et les précipitég’«ertiaires »,
avec une taille inférieure a 90 nm. Ces deux géinésade phaseg’ apparaissent lors des
refroidissements et des vieillissements.

Note : Ce schéma (figure 1.2) ne sert qu'a présdatlexique correspondant aux diverses
phases présentes dans I'Udimet 720. Les traitentleatsiomécaniques et thermiques appliqués
au mateériau, permettent d’obtenir toute une gammmideostructures variées, avec des tailles
qui évoluent pour chacune des phases.

Il ) Procédés d’elaboration et de transformation

A. Les différents procédeés d’élaboration

L'élaboration des superalliages a base de nickat p&e réalisée de deux maniéres
différentes :

- lavoie lingot-forgeage (Cast &Wrought),

- la voie métallurgie des poudres (Powder Metallurgy)

A I'heure actuelle, la voie métallurgie des poudtess onéreuse, est réservée au secteur
aéronautique et plus particulierement aux appboatimilitaires.
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1. La voie lingot-forgeage

Cette méthode d’élaboration est la plus utilisée préalisation des superalliages a base
de nickel. L'augmentation des propriétés mécaniquesours du temps a entrainé I'élévation
des proportions en éléments d’alliages et donistpie de ségrégations pendant la solidification
du lingot. L'essor des superalliages a donc étélugrossible par le développement simultané
des procédés d’élaboration sous vide et de refusion

La fusion & induction sous vide (Vacuum InductMelting) a permis I'augmentation
des proportions d’éléments durcissants (aluminiuntitane) trés réactifs a I'air, ainsi que
'obtention d’'une bonne régularité de la compositionimique [MASO05]. Cependant, les
structures de solidification obtenues par ce préamparaissent moins favorables par rapport a
une élaboration classique (tailles de grains tré&srbgenes, importantes segrégations chimiques,
retassures... [DUMOO]) et des opérations de refusmus laitier ESR (ElectroSlag Remelting)
et/ou sous vide VAR (Vacuum Arc Remelting) sont esSaires. Ces méthodes permettent
d’améliorer la microstructure (structure fine etnfaméne, ségrégation limitée), tout en
permettant d’accroitre la propreté du matériau deigdation, diminution des impuretés et
inclusions) [CUNOO].

Dans le cas de I'Udimet 720, malgré toutes lesaurtions prises lors de I'élaboration, le
lingot obtenu est non forgeable. Afin d’améliorer forgeabilité du matériau, un traitement
d’homogénéisation a haute température (supériausdlaus de la phagé) est effectué. Cela a
pour but de réduire sensiblement le niveau de gétjoh de l'alliage en favorisant la diffusion
des éléments ségrégés. De ce fait, la forgealliténatériau devient acceptable comme le
montre laFigure 1.3.

100
Z(%)
c-e---h t brut
80 - ...:_._n:g:t Il:::nogénélsé
——a—— 112 produit
60 -
40 -
20 -
y o
o 1 1 T T _*_ T { cj

900 950 1000 1050 1100 1150 1200

Figure 1.3 : Essais de forgeabilité de 'Udimet 72Qvaluation du coefficient de striction a
rupture en fonction de la température pour différemétats initiaux [DUMOO]
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Sur le graphique, il est également reporté la fmdeé du « % produit ».
Industriellement un demi-produit correspond a ungdi qui a subi une succession d’étapes de
refoulement suivies d’étirages, de maniere a fdisparaitre la structure de solidification par
recristallisations successives et améliorer aihenhogénéité de la microstructure.

2. La voie métallurgie des poudres

La voie métallurgie des poudres permet d’élaboesr speralliages avec de trés fortes
teneurs en éléments durcissants et présentantuthdioct risque de ségrégation.

Le procédé de fabrication de métallurgie des paudoeporte les étapes suivantes :

- La production de la poudre. Cela est effectuéaitatomisation sous gaz inerte, soit
par pulvérisation centrifuge. La méthode la plufisée est I'atomisation et dans le
cas de I'Udimet 720, elle est réalisée sous arg@atomisation consiste a désintégrer
le métal liquide par un jet de gaz sous pressianliquide se désintegre en fines
gouttelettes prenant une forme sphérique sousguénte de la tension de surface.

- La sélection de la taille de la poudre par tamis&g@nt I'atomisation sous argon, le
métal est en fusion et peut contenir des particdéeséramique provenant du creuset.
Ces dernieres peuvent se trouver dans la poudiedpns le matériau final, altérant
fortement les propriétés mécaniques de la piecéefina

- La densification et la mise en ceuvre de la pouDeux voies sont couramment
employées :

* la compression isostatique a chaud (CIC) puisrgefage (isotherme ou non),
» I'extrusion puis le forgeage isotherme.

B. Mise en forme de I'Udimet 720

Nous avons vu précédemment qu’afin d’amélioreplepriétés mécaniques de I'Udimet
720 par rapport au Waspaloy, la fraction en phaseissante/’ est passée de 30 a 43%. Cette
augmentation des caractéristiques par ajouts d&i&rdurcissants, s’est faite au détriment de la
ductilité. En effet, I'Udimet 720 avec 43% de phase se positionne a la limite de la
forgeabilité, dont la valeur empirique est de 45%ldase durcissanté

De ce fait, les conditions de forgeage de I'Udimi20 sont relativement différentes de
celles d'une nuance plus classique, telle que lspalay.

Concernant le Waspaloy, la mise en forme est d&jazadifficile, puisque la fenétre de
forgeage est comprise entre 1000 et 1100°C [BROD6{te gamme de température peut étre
divisée en deux parties, car la température de emsslution de la phagépour cet alliage est
estimée aux alentours de 1030°C. Des températumagprises entre 1000 et 1030°C sont
généralement utilisées pour le matricage, de madi@btenir la géométrie finale de la piece tout
en affinant la microstructure. Quant aux tempéestwwomprises entre 1030 et 1100°C, elles sont
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utilisées pour la réalisation de demi-produitsp afihomogénéiser la microstructure en faisant
disparaitre la structure de solidificatidriqure 1.4).

y' solvus
10-11 ASTM 4 ASTM bral
(-8-15um) (~100 pm) . ruI ures
1000°C 1030°C 1100°C 1200°C
\ J \\ J \ A . -
Y Y Y gl
Ecrouissage ; . . . N
risque de criques Début Recristallisation facile Fragilité a chaud

recristallisation Forgeabilité correcte

&

»l« >
rgll N >

Matricage Y produits

Figure 1.4 : Fenétre de forgeage du Waspaloy

Des températures supérieures a 1100°C peuventtiitsges, mais la fragilité a chaud
peut entrainer la formation de criques. ConcermEntplus faibles températures (<1000°C),
I'effort nécessaire a la mise en forme devient #lgyé et une déformation hétérogene se produit
aisément, pouvant provoquer également la formadiercriques. Ces derniéres sont souvent
intergranulaire et sont causées par la formatiogrdsses particuleg et I'enchevétrement des
dislocations aux joints de grains. Ceci a pour teffmugmenter localement la contrainte
d’écoulement et cela jusqu’a I'apparition d’'unesfise au joint de grains.

Dans le cas de I'Udimet 720, la fenétre de forgessgjeencore plus restreinte. Nous avons
vu précédemment que l'augmentation des teneurslmiraum et en titane a pour effet
d’augmenter la fraction volumigue de phage Cela induit également une élévation de la
température de mise en solution de la phagei atteint 1157°C.

Pour des températures supérieures au solvus, $aldi®n de la phase primaire
entraine un fort durcissement de la matrice. Laggaie grains se comportent alors comme des
maillons faibles et la forgeabilité devient quaslia (Figure 1.5).

10-11 ASTM ' 4 ASTM
(~8-15um) v Sollvus (~100pm)
1 ' -
1100°C 1157°C
\ J . - N— —
Y B gl
Ecrouissage Recristallisation Forgeabilité impossible

risque de criques Forgeabilité correcte

Figure 1.5 : Fenétre de forgeage de I'Udimet 720 [A&D09]

La mise en forme de I'Udimet 720 est donc réaliséx alentours de 1100°C,
température ou I'on note la présence des précigifgsmaires, limitant la mobilité des joints de
grains. De ce fait, 'obtention d’'une microstru@ur gros grains pour des applications en fluage,
nécessite la réalisation d’un traitement thermideanise en solution supersolvus apres mise en
forme.
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C. Traitements thermiques et applications visées

Suivant les domaines d’application (énergie, aérogae...) et les zones d'utilisation
des piéces, les propriétés mécaniques rechercbgediférentes (fatigue, fluage...). De ce fait,
il est nécessaire d’adapter la microstructure anditions de service et cela passe notamment
par le contrble de la taille de grains. Nous awanprécédemment que I'Udimet 720 ne peut étre
forgé que de maniére subsolvus et donc que le tligrains finale est proche de 10 - 11 ASTM
(8-15um).

Afin d’obtenir la taille de grains et les proprigténécaniques nécessaires pour
I'application souhaitée, des traitements thermiquesst-forgeage sont nécessaires. Ces
traitements thermiques sont généralement constdiug®e mise en solution et de un ou deux
traitements de vieillissement.

Deux types de traitements thermiques « standardnt généralement appliqués aux
produits forgés.
- Le premier traitement appelé High Strength » HS) permet d’obtenir une

microstructure a grain fins (10-15 um) permettarg bonne résistance en fatigue et
en traction.

- Le second traitement nomméCkeepResistant » CR) conduit a une microstructure
a gros grains (quelques centaines de microns) gpour le fluage.

1. Le traitement « High Strength »

Le traitement High Strength » est constitué d’'une mise en solution@lvhs et de deux
traitements de vieillissements.

- Mise en solution pendant 4 heures a 1110°C puispeea I'huile.
- Vieillissement a 650°C pendant 24h, puis refroiglisent a I'air.
- Vieillissement a 760°C pendant 16h, puis refroielisent a I'air.

Lors du traitement de mise en solution subsolveslssles précipitég’ intragranulaires
sont dissous. Les gros précipitgsprimaires situés aux joints de grains sont pefecis et
empéchent la croissance du grain [JAC99].

Les traitements de vieillissement ont pour butadeefprécipiter un maximum de phase
intragranulaire, tout en controlant la taille de®qgipités. Ce sont ces précipités qui sont
essentiellement responsables des propriétés meesnigs pieces obtenues. L'objectif final de
ces traitements est d’obtenir des précipités staljermettant un usage de longue durée en
température et contrainte élevees.

2. Le traitement « Creep Resistant »

Le traitement « Creep Resistant » comporte uretreent de mise en solution supersolvus
et deux paliers de vieillissement.
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- Mise en solution supersolvus pendant 4 heures @°Cl@uis trempe a lair.
- Vieillissement a 845°C pendant 24h, puis refroielisent a I'air
- Vieillissement a 760°C pendant 16h, puis refroielisent a I'air

Lors du traitement de mise en solution supersoliauss les précipitég’ sont remis en
solution, y compris les gras primaires situés aux joints de grains. Les graissnt donc libres
de grossir et peuvent atteindre des tailles dequus centaines de microns (4 ASTM). Lors du
refroidissement a l'air, une précipitation fine mdtmogene de précipitég secondaires est
obtenue. Le traitement de mise en solution subsplguant a lui, permet la croissance des
précipitésy’ secondaires.

Comme pour le traitement HS, les traitements ddlisgement permettent de faire
précipiter un maximum de phagentragranulaire.

V) Contrble de la microstructure et propriétés mécaniges

L’obtention de microstructures possédant les pév@si mécaniques recherchées,
nécessite un parfaite maitrise des procédés d’'edtibor de mise en forme et de traitements
thermiques. La littérature sur I'Udimet 720, faitatt de nombreuses études concernant
I'évolution microstructurale lors des traitementserinomécaniques et thermiques, et du
comportement mécanique en fatigue et en fluagg gat associé.

La mise en forme des superalliages étant effeduggute température, des phénomeénes
de recristallisation et de précipitation dynamigoeivernent I'évolution microstructurale. Ces
derniers étant liés a la température, au taux flerrdétion et a la vitesse de déformation, les
études de Lindlsey et Pierron [LINOO] (pour la ist@llisation dynamique) et de Monajatial
[MONO5-1] (pour la précipitation dynamique) ont eour but d’analyser indépendamment,
linfluence de ces parameétres.

De nombreux articles considérent I'Udimet 720 carun matériau a faible énergie de
défaut d’empilement, donc présentant un mécanismeedestallisation dynamique de type
discontinu. De ce fait, la recristallisation se priodit par germination et croissance au niveau
des anciens joints de grains austénitiguONO5-11], [LINOO], [BROOQO]. Il existe cependant
peu de bibliographie traitant de l'influence desditions de déformation sur I'évolution
microstructurale. De plus, les examens sont soungalisés a partir de microstructures a gros
grains, obtenues par traitements thermiques supasset exemptes de précipitgsprimaires
aux joints de grainsHgure 1.6). En effet, I'utilisation de microstructures a grgrains facilite
'observation de I'apparition de petits grains rsi@ilisés a proximité des joints de grains
initiaux.
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Figure 1.6 : Microstructure aprés traitement de nei®n solution de 2h a 1175°C puis trempe a
I'eau [MONO5-I]

Lindsley et Pierron [LINOO] ont étudié deux typesmdicrostructures initiales différentes.
La premiere est une microstructure de type « laminéntenant des petits grains (15um) et de
gros précipités’ (2,8um) et la seconde, une microstructure apgtement de mise en solution
supersolvus présentant de gros grains (3mm) enhsi@ifécipitég’. Les résultats obtenus pour la
« microstructure a grains fins », montrent que pdes températures et des vitesses de
déformation respectivement supérieures a 1110°Q0&s*, on obtient une recristallisation
dynamique discontinue. LBigure 1.7 aprésente une structure en collier typique d'un@eta
intermédiaire de ce mécanisme etHmure 1.7 b, la microstructure apres recristallisation
compléte.

Pour les auteurs, ce mécanisme de recristallisdifoamique est typique des matériaux
monophasés. Puisque dans cette étude, la taitleadtes de « la microstructure a grains fins » est
de I'ordre de I'espacement entre gros précipité existe peu ou pas dé dans le grain et donc
le matériau peut se comporter de maniere simiéaire matériau monophase.

(@) (b)

Figure 1.7 : « Microstructure a grains fins » recstallisée : (a) structure en collier (b)
recristallisation complete [LINOO]
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Cependant, selon les auteurs la présence de sepbasie peut se comporter comme une
barriére a la mobilité des joints de grains (anerdg type Zener). L'espacement entre précipités
y affectant la compétition entre restauration etrigtallisation. De ce fait, puisque la
température de mise en forme est supérieure 23 3af température de fusion, la restauration
dynamique (voire la recristallisation dynamique amnt) peut se produire rapidement, puisque
les joints de grains sont bloqués par les préapité

Tout cela conduit & supposer que le mécanisme dastalisation (continue ou
discontinue) peut différer suivant la microstruetuinitiale et notamment la taille et la
distribution (espacement) des précipitéprimaires.

Concernant la précipitation dynamique, Monagtal. [MONO5_I] ont mis en évidence
que la déformation peut affecter la précipitatioa kb phasey’. Dans ce cas, le temps
d’incubation pour la germination diminue, ce qunduoit a de la précipitation induite par la
déformation. Les auteurs concluent que lors duefagg, la précipitation dg induite par la
déformation se produit et est probablement achaudeut début de la mise en forme.

Enfin Jackson et Reed [JAC99] ont montré que lardadgeage, la recristallisation est
hétérogéne au sein du galet. Cela provient dugiaét lors de la mise en forme, il existe un
gradient de déformation (zone la plus déforméeeantre et la moins déformée sous les outils et
bords libres) et un gradient de température (zanglus chaude au centre et la plus froide en
contact avec les outils a 600°C). Ceci est dospaesable d’'une variation de microstructure a
l'issue du forgeage, pouvant également engendeedelutions différentes lors des traitements
thermiques apres la mise en forme.

Les traitements thermiques a l'issue de la miséoene, ont fait 'objet de nombreuses
études dans la littérature, puisqu’ils sont esstatnent a l'origine des propriétés mécaniques du
matériau. Les travaux réalisés sur les traitemaatsiise en solution ont consisté a examiner les
phénomenes de recristallisation statique et deoldisn - reprécipitation de la phaseé Les
études de Jackson et Reed [JAC99] et de Monratjati. [MONO4] ont montré I'influence de la
température de mise en solution sur I'évolutiotedieaction et de la taille des précipités

Jackson et Reed montrent que pour une microsteicdurgrains fins (10um) et
comportant des précipités primaires, plus la température de mise en solugisinproche dy’
solvus (1157°C) et plus la taille de grainaugmente, cette évolution étant accompagnée d’'une
diminution de la fraction d¢ primaire (Figure 1.8).
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Figure 1.8 : Influence de la température de mise golution sur la taille de graing et
la fraction de précipités’ primaires [JAC99]

De plus, il a été observé que plus la fraction ekipitésy’ primaires remis en solution
est importante, plus la fraction gesecondaires et tertiaires formée au refroidisserast élevée
et plus la dureté du matériau augmente.

De son c6té, Monajaét al. utilisent une microstructure a gros grains (300jarec une
répartition homogéne de précipitgs Les résultats ont montré que plus la tempéradigrenise
en solution et le temps de maintien augmentens [auraction de phasg et les valeurs de
microdureté diminuentHigure 1.9).
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Figure 1.9 : Evolution de la fraction de phage et de la microdureté aprés plusieurs temps de
maintien a 1110 et 1140°C

Cette diminution de microdureté a été attribuédaagmentation de la taille des
precipitésy’.

La vitesse de refroidissement, a l'issue du tragieimde mise en solution, présente
également une forte importance sur I'’évolution addille des précipitég secondaires et la

dureté du matériau. Jackson et Reed ont mis enr@&adgue, pour un méme traitement de
vieillissement « standard » (650°C/24h + 760°C/16h)s la vitesse de refroidissement aprés la
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mise en solution est élevée, plus la taille degipitésy’ secondaires est faible et la dureté
élevée Figure 1.10.
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Figure 1.10 : Variation de la taille des précipitg¢ssecondaires et de la dureté en fonction de
la vitesse de refroidissement apres traitement dgenen solution subsolvus

Enfin, de nombreux auteurs ont étudié la cinétigiee croissance de la phase
intragranulaire lors des traitements thermiquewiddlissement. Dans leur article, Jackson et
Reed [JAC99] critiquent le double traitement delNssement du traitement « standardH$,
car il «survieillirait » 'Udimet 720 LI. L’auteumontre qu’un traitement de vieillissement
unique de 24h a 700°C, améliore les propriétesuagé a 750°C, grace a une taille de précipités
vy’ tertiaire de 40 nm (contre 60 nm pour le traitaine standard »). L'utilisation d’une étape de
vieillissement unique a également été preconiséd-paer et FechfFUROO], mais avec une
température de 760°C et un temps de 16h. Enfin, More al. [MONO4] ont mis en évidence,
gue des propriétés mécaniques optimales sont ol#efareque la taille des précipit¢sest
d’environ 200nm.

La disparité de résultats pour ces diverses étymesient probablement de I'utilisation
de microstructures initiales différentes. Il a d@montré précédemment que les traitements de
mise en solution et le type de refroidissement@ssmfluencent la taille de grains, la fraction
des différents types de précipité®t leur taille.
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Résumé

Résumeé

Ce chapitre est une introduction générale aux saliages a base de nickel et plus
particulierement a I'Udimet 720 qui constitue le #év@u de I'étude. L'augmentation des
performances et des rendements énergétiques desinm@aronautiques, a mené les industriels
a développer des matériaux aux propriétés toujqius élevées. Pour cela, les compositions
chimiques des alliages ont évolué et se sont coifiples, avec I'accroissement de la fraction de
phasey’ et l'ajout entre autres d’éléments tels que le doaru le zirconium. Ces derniers
améliorent la résistance au fluage en augmentanéssstance des joints de grains.

Cette amélioration des alliages, a été rendue pbsspar la maitrise des procedeés
d’élaboration (fusion sous vide VIM, refusion ESRVAR) et de transformation. Cependant
cette augmentation des propriétés mecaniques part &’éléments durcissants s’est faite aux
dépens de la ductilite. En effet, 'Udimet 720 golesune fraction volumique de phaseale
'ordre de 43%, ce qui le place a la limite supée de forgeabilité (45%). Cela a pour
conséguence que, contrairement a la majorité desrslliages durcis pay’, I'Udimet 720 est
forgé subsolvus, donc dans le domaine biphasé éwollition microstructurale est tres
complexe.

Enfin, il a été montré que les propriétés mécarsqpeur les applications en fatigue,
fluage... sont tres fortement influencées par l'efdentdes traitements thermomécaniques
(forgeage, matricage...) et thermiques (mise en isolutvieillissement). De nombreuses études
ont consisté a étudier la cinétique de précipitataey’, I'effet des traitements thermiques sur la
microstructure et la stabilité a long terme pour likutes températures. Cependant, il existe peu
de bibliographie concernant linfluence des coruwiis de forgeage sur la contrainte
d’écoulement et I'évolution microstructurale. Deugl le peu de bibliographie existante
concerne globalement I'Udimet 720 « gros grainglssence de précipitésprimaires) ou des
microstructures avec peu de précipigéprimaires aux joints de grains.

Nous verrons dans lehapitre Il que le matériau de départ de notre étude posséde un
fraction importante de précipitég primaires. Les études de Lindlsey et Pierron om$ en
évidence que la présence d'une seconde phase pecrsporter comme une barriere a la
mobilité des joints de grains. L’espacement entrécipités )y’ peut étre a l'origine d'une
compétition entre recristallisation dynamique cang et discontinue. De ce fait, les résultats
obtenus dans cette étude ne sont pas directemphit@pes a notre cas. Cela explique la partie
expérimentale de la thése vouée a I'analyse delidon microstructurale lors du forgeage et a
I'identification du ou des mécanisme(s) de rectisation.
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Chapitre 2

Comportement mécanique et evolution
microstructurale de 'Udimet 720 lors du forgeage
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Chapitre 2 : Comportement mécanique et évolutiarasiructurale de I'Udimet 720

Ce chapitre concerne 'analyse du comportement nigga en forgeage et de I'évolution
microstructurale de I'Udimet 720 pour différentemditions de transformation. En effet, lors de
la mise en forme a chaud des métaux, la microstrei@volue sous l'influence de phénomeénes
tels que la restauration et/ou la recristallisation

La premiere partie est donc une introduction bdyphique des difféerents mécanismes a
I'origine de I'évolution microstructurale a chawfr la suite, le matériau de départ de I'étude est
présenté et sa microstructure caractérisee adifteés échelles. Cette partie met en évidence que
pour le produit initial, I'hétérogénéité de permdibi aux UltraSons (US) lors des
Contréles Non Destructifs (CND), peut étre attrdb@éune variation microstructurale. Enfin, les
trois dernieres parties sont dédiées aux analysEmmgues et microstructurales d’essais de
forgeage réalisés respectivement a 1100, 105028°C1 Pour la température de 1100°C, une
étude des mécanismes élémentaires de recristaltightnamique est présentée. Dans un dernier
temps, linfluence des conditions thermomécanigeas la permeéabilité aux ultrasons est
exposee.

| ) Mise en forme a chaud et mécanismes associés

On parle de mise en forme a chaud, lorsque la teahpé est supérieure a la moitié de la
température de fusion du matériau (températuresregps en kelvins). Dans ce cas, I'agitation
thermique est élevée et les mécanismes thermiqueantivdés sont prépondérants. De ce fait, les
phénomeénes de restauration et de recristallisadjgramique jouent un réle important sur
I’évolution microstructurale et les propriétés ndigaes finales du matériau.

Les procédés de mise en forme a chaud (forgeagkicage, laminage...) sont tres
employés industriellement, du fait de la ductilithportante des matériaux, permettant de
grandes déformations pour des efforts moindres tprigpérature ambiante. Les mécanismes
associés a la modification de la microstructure ators nombreux et complexes.

Il est possible de distinguer trois stades difiésdors des transformations a chaud :

- Le chauffage jusqu’a la température de mise en fansuivi du palier isotherme
permettant d’obtenir une température homogéne dates produit Lors de
I'élévation de température de produits préalabldndéerouis, I'énergie stockée sous
forme de dislocations, peut mener a I'apparitiopdénomeénes de restauration ou de
recristallisation « statique ».

- Les opérations de corroyageDurant ces étapes, I'élévation de température est
accompagnée de déformation plastique. Le métat sirbultanément un écrouissage
di a la déformation et un adoucissement lié auxgagsus de restauration et de
recristallisation qualifiés de « dynamiques ».

- Le refroidissement final ou le temps dinterpassemns le cas de procédés
multipasses (laminage...). Les microstructures résultantes descgssus de
restauration dynamique et de recristallisation dyigae continue ou discontinue ne
sont généralement pas stables. Ainsi, la microstrec évolue de maniére
« statique ». Trois types d’adoucissement ont édétifiés aprés mise en forme a
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Mise en forme a chaud et mécanismes associés

haute température: la restauration statique, laristallisation statique
conventionnelle et la recristallisation métadynarei¢pu post dynamique)

A. Les mécanismes statiques

Pour un matériau métallique, la prépondérance didécanisme de restauration ou de
recristallisation statique est fonction de I'énerde défaut d’empilement [PHIOZ2].

- Dans le cas de matériaux avec une faible ou uneenmzy énergie de défaut
d’empilement, la recristallisation statique coratfitie I'évolution microstructurale.
Cela est lié au fait que les dislocations sontatig€®s et que leur réarrangement et
leur montée sont difficiles.

- Dans le cas de matériaux avec une forte énergigétiut d’empilement, c’est la
restauration (le réarrangement des dislocationgiissement et montée facile) qui
régit I'évolution microstructurale.

1. La restauration statique

Au cours de laestauration les grains initiaux demeurent la base de la miaroRire,
mais il se produit une diminution de la densitédd#ocations, accompagnée de réarrangements
de celles-ci en configuration de plus basse énergie

Dans le cas des polycristaux, 'accommodation dééfarmation macroscopique se fait
par glissement des dislocations suivant des planglidsement préférentiels. Le nombre de ces
plans étant limité (4 au maximum pour un CFC), Habpbilité pour que deux dislocations de
signes opposés se déplacent sur le méme plansdemient est importante, ce qui implique leur
annihilation. Un second mécanisme portant le nom pdé/gonisation consiste en une
fragmentation des grains initiaux en sous-graigernément désorientés les uns par rapport aux
autres. Larigure 2.1illustre les différentes étapes conduisant poliggonisation Tout d’abord
les dislocations se rassemblent en écheveaux,\ssdndki le grain initial en cellulg®), puis ces
derniéres se perfectionnent via un affinement desl@arois(b), jusqu’a la création de sous-
joints continus, délimitant les sous-grai@3. L'état polygonisé est un état relativement stable
car les dislocations se trouvent regroupées erigroation de plus faible énergie.
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Chapitre 2 : Comportement mécanique et évolutiarastructurale de 'Udimet 720

Figure 2.1: (a) Rassemblement des dislocations ene¥eaux dans le cuivre, (b) stade
préparatoire a la polygonisation, correspondant & affinement des parois des cellules et (c)
état polygonisé, avec sous-joints continus congtgule réseaux de dislocatio[tSERG3].

2. La recristallisation statique

La recristallisation statique souvent qualifiéepdienaire, se traduit par le développement
de nouveaux grains, possédant une densité de alislos trés faible, au détriment de grains
écrouis. L’énergie motrice de cette transformatiest I'énergie stockée au cours de la
déformation présente sous forme de dislocations. Ces nouvgails croissent a partir de ce
qgui est communément appelé des germes et la anoess® poursuit jusqu’a ce que ces grains
entrent en contact les uns avec les autres. Lastatisation au sens strict du terme est alors
terminée. Elle peut étre suivie par une étape déessance normale des grains, ou la force
motrice est alorbénergie interfacialedes nouveaux grains.

(a) Germination

Il est convenu d’appelegerme un petit grain possédant une densité de dismtstires
faible, voire nulle, capable de grossir par mignatdes joints d’assez fortes désorientations qui
le limitent. Les ordres de grandeur caractérissglian germe sont [PHI02] :

- Une taille comprise entre 20 et 200 nm

- Une désorientation critique de 10 a 15°.
La formation d’'un germe de taille critique peut pEoir de plusieurs mécanismes :

% Coalescence et/ou croissance de cellules (sousgjrai

La restauration est un processus thermiquementéagtii met en jeu I'annihilation des
dislocations, la formation de sous-grains, leules@nceKigure 2.2) ainsi que leur croissance.
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Figure 2.2 : Exemple de coalescence de sous-grai@ssde cuivre (W, Ws... désignent les
murs de dislocations, A, B ... désignent les cellutlsdislocations)[JAK04]

+« Migration induite

Des fluctuations locales de configuration des gous (taille, morphologie et/ou
désorientation) ou un fort gradient de déformatiocale sont des éléments favorables a la
migration des joints de grains. Cette migrationcesinue sous deux noms :

- Gonflement ou « bulging » dans le cas de fluctuatiocales.

- Migration induite par la déformatioisifain | nducedBoundaryMigration) dans
le cas d’'un gradient de déformation locateg(re 2.3.

DL

o 1

SIBM .,

001 101

Figure 2.3 : Formation d’'un germe d’orientation cubdans I'lnvar par SIBM [CHHO7]

(b) Croissance

Les cristallites, qui ont acquis une désorientatintique, peuvent croitre sous I'effet de
I'énergie libérée par I'annihilation des dislocasote la matrice voisine. Ce sont seulement les
interfaces cristallite/matrice possédant la déstatéon critique, qui acquierent une mobilité
suffisante. De ce fait, la croissance s’effectuesda direction du grain voisin, car la variation
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d’énergie stockée (densité de dislocations) etélsodentation entre la cristallite et la matrice
environnante est maximalEBigure 2.4).

o001 101

Figure 2.4 : Croissance de grains dans I'lnvar [CH}Y]

3. La recristallisation métadynamique (ou post-dynam)

La caractéristique majeure de la recristallisatogtadynamique est qu’elle ne peut se
produire que si la déformation a chaud effectuéécggemment, a donné lieu a une
recristallisation dynamique discontinue. Contraieain a la recristallisation statique, la
recristallisation métadynamique ne comporte patag&de germination. En effet la croissance
s’effectue a partir des germes crées avant I'deéda déformation. [MON96].

De plus, le mécanisme de recristallisation métanygae est beaucoup plus rapide que
la recristallisation statique.

B. Les mécanismes dynamiques

Dans la littérature, il est possible de distingdeux grands types de mécanismes de
recristallisation dynamique :

- Larecristallisation dynamique continue (CDRX),

- Larecristallisation dynamique discontinue (DDRX).

La description détaillée de ces mécanismes, présetitdessous, est basée sur l'article de
Montheillet [MON96].

Le mécanisme général de recristallisation dynamaprginue, peut étre divisé en deux
parties : la restauration dynamique et la rectistion dynamique continue proprement dite. La
restauration dynamique est une étape intermédiaila recristallisation dynamique. Les limites
physiques entre ces deux phénoménes sont présedédess le paragraphe dédié a la
recristallisation dynamique continugaftie 1.A).

Comme pour les mécanismes statiques, I'énergieéfiritild’empilement est a la base de
la présence de I'un ou l'autre des mécanismes ciéstalisation dynamique. Les matériaux a
forte énergie de défaut d’empilement, présentenkadecristallisation dynamique continue et
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ceux a faible énergie, de la recristallisation dgitpe discontinue. Ceci correspond a la regle
générale mais il existe des exceptions a cette regl

1. Recristallisation dynamique continue

La recristallisation dynamique continue peut étaeactérisée a partir de l'allure de la
courbe contrainte-déformation du matéri&igQre 2.5. Cette derniére présente un maximum
unique, peu accentué, suivi d’'une légere décrotgsgasqu’a l'apparition d'un palier de
contrainte correspondant au régime stationnairer Beumécanisme de recristallisation, la
vitesse de déformation n’est pas un parametreantliaur I'allure de la courbe, contrairement au
cas de la recristallisation dynamique discontimsget{e 1.B.2).

IV
o= [
1"----.___\__\_‘_‘_--l--_
Domaine -. Domaine
d'écrouissage | stationnaire
|
]
g = 8§ -

Figure 2.5 : Courbe caractéristique d’un matérigurésentant de la recristallisation
dynamique continue [MON96]

Lors de la phase d’écrouissage, on note I'augmientde la densité de dislocations et ces
dernieres se réorganisent en sous-joints, de neaaigubdiviser le grain initial en sous-grains.
La formation des sous-grains débute aux abordgail®s de grains initiaux, puis cette sous-
structure progresse vers le centre des grains ahérieut le matériau.

Au maximum de la courbe contrainte-déformationdésorientation cristallographique
entre les sous-grains adjacents est de I'ordreudigjges degrés. Il est important de noter que la
taille caractéristique des sous-grains est de rkorde quelques micrometres et qu’elle est
fonction de la température et de la vitesse derdwftion. La taille des sous-grains augmente
lorsque la température augmente et/ou que la ei@ssiéformation diminue.

Au-dela du maximum de la courbe, la taille des sgais demeure quasiment
stationnaire.

C’est ce phénomeéne de création de sous-grainefaént désorientés entre eux lors de la
déformation, qui est nommréstauration dynamiqué@-igure 2.6).
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Figure 2.6 : (a) Processus de restauration dynamegiMON96] et (b) Création de sous-grains
par restauration dynamique dans de I’Aluminium 60§$0OL09] : sous joints en bleu et joints
de grains en noir

A I'échelle microscopique, la restauration dynamigeit étre considérée comme un
équilibre entre I'écrouissage (augmentation de dasdé de dislocations) et la restauration
(réarrangement et annihilation des dislocationgs mmécanismes intervenant sont identiques a
ceux de la restauration statique.

Lorsque la déformation augmente, de nouvelles chsions sont créées et leur
accumulation dans les sous-joints entraine une angtion progressive de leur désorientation
cristallographiques.

C’est cette désorientation cristallographigdeentre sous-grains adjacents qui est le
parametre physique permettant de différencier $éatgation dynamique de la recristallisation
dynamique continue.

- Tant que la désorientatiof est inférieure a la désorientation critiqée=15°

(désorientation théorique distinguant sous-joirttgoets de grains) les interfaces
sont de type sous-joints et on parler@gtauration dynamique.

- Lorsque la désorientation devient supérieure oleégdl5°, l'interface est du type
joint de grains. Les sous-joints se transforment gaepeu en joints de grains par
rotation des sous-grains créés aux faibles défaomsaet c’est ce phénomeéne qui est
appelérecristallisation dynamique continue

2. Recristallisation dynamique discontinue

La recristallisation dynamique discontinue peutlégant étre caractérisée d’'apres les
courbes contrainte-déformation du matéridiggre 2.7). Ces derniéres présentent un ou
plusieurs maxima avant d’atteindre le régime stei@ire et leur allure est liée aux parametres
thermomécaniques que sont la température et Isseitde déformation.
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Mise en forme a chaud et mécanismes associés

- Pour une faible température et une vitesse de métayn élevée, la courbe
présente un maximum unique.

- Pour une température élevée et une faible vitessdétte@mation, la courbe
présente une série d’oscillations.

C’est notamment la présence d’oscillations pourfa@ses vitesses de déformation, qui
permet de distinguer le caractere continu ou distorde la recristallisation dynamique d’un
matériau.

Pour la recristallisation dynamique discontinuéydlution microstructurale s’opére par
des processus de germination et de croissance, eq@résentés pour la recristallisation statique.
Cependant, bien que les processus soient identidj@eslution microstructurale dans le cas
dynamique est plus complexe et dépend notammedattddle de grains initiale.
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Figure 2.7 : Courbes caractéristiques d’'un matériguésentant de la recristallisation
dynamique discontinue [MON96]

Lors de la phase d'écrouissage, la densité de disbos augmente et lorsque la
déformation atteint la déformation critigue (&,~5/6 de &), alors il y a germination. Les
mécanismes de création des germes sont identiquesua décrits pour la recristallisation
statique. Les régions atteignant en premier ceteuvaritique de déformation, sont situées aux

abords des joints de grains initiaux, car c’'esteh endroit que sont accommodées les
incompatibilités de déformations entre grains Vsi

La suite du mécanisme de recristallisation dynamuggend du rapport entre taille de
grains initiale D, et taille de grains finaleD, atteinte au régime stationnaire. Cette taille de

grains finale dépend de la température et de ¢éssat de déformation lors de la mise en forme.
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Si le phénomeéne conduit a un affinement des gr@n®, >2D,), la recristallisation
dynamique se produit « en collier » a partir déstgode grains initiauxHigure 2.8).

Joint Grain Grain
de grains initial recristallisé
’f' T

4

o001 101

(@) (b)

Figure 2.8 : (a) Evolution microstructurale par retstallisation dynamique en collier
[MONG96] (b) microstructure en collier dans du Ni-Wr (cartographie EBSD (Auger et
Thébault 2009), résultats non publiés)

Les grains recristallisés envahissent peu a peuatesens grains a partir de leur
périphérie et cela provoque une diminution de latreinte d’écoulement. Cependant les grains
recristallisés se déforment progressivement s@asidn de la sollicitation mécanique et lorsque
tous les grains initiaux ont disparu, I'état d’édssage résultant est tres hétérogéne.

La recristallisation va donc évoluer de maniére spmchronisée, ce qui se traduit par
'apparition d’une contrainte d’écoulement stationaapres le maximum unique.

Si le phénomene conduit a un grossissement dassgisoit D, < 2D,), la croissance des

premiers grains recristallisés est rapidement denftar leurs interactions mutuelles et cela avant
gue soit atteint le régime stationnaifégure 2.9. De ce fait, la premiere recristallisation (se
traduisant par une décroissance de la contraindeodlement) ne permet pas aux grains
d’atteindre leur taille stationnairBs. L’ensemble du matériau va donc s’écrouir a nouyea
jusqu'au déclenchement d’'une deuxieme recristéithisaet ainsi de suite. Au final, la courbe
présente une série d’'oscillations avec une altemdecphases d’écrouissage (augmentation de
la contrainte d’écoulement) et de recristallisatidiminution de la contrainte d’écoulement). La
recristallisation évolue donc de maniére synchémis

Joint Grain Grain
de grains initial recristallisé
/-FT" d
E L

Figure 2.9 : Evolution microstructurale par recristlisation dynamique synchronisée
[MON96]

30



Matériau de référence de I'étude

Il ) Matériau de référence

A. Caractéristiques d’un demi-produit a I'état brut dergeage

1. Microstructure

L’Udimet 720 utilisé correspond a un demi-produi254mm a I'état brut de forgeage.
Ce demi-produit a été obtenu par voie lingot-foggeat est issu de la coulée HM603603.

Il a été montré dans IEhapitre | que le forgeage de I'Udimet 720 peut étre effectué
uniquement de maniere subsolvus et donc que lastiacture résultante est de type grains fins
(D~10-15 um) avec deux types de précipitésles précipitésy’ primaires localisés aux joints
de grains (D~1-5 um) et les précipitéssecondaires, formeés lors du refroidissement, squnt
intragranulaires (D~50-150 nnyigure 2.10.

Remarque La terminologie utilisée dans cette étude cargidque les précipitég tertiaires
correspondent a ceux formés lors des traitementseidlssement et sont donc absents a I'état
brut de forge.

Y' primaires y' secondaires y' primaires
Gy D oath ) - - A »\\ i

Figure 2.10 : lllustration de la microstructure dBUdimet 720 a I'état brut de forgeage a
différents grandissements

Industriellement, apres réalisation des demi-prisduies derniers sont soumis a des
contréles non destructifs par ultrasons, de manéengérifier I'intégrité métallurgique de la
billette et 'absence de petits défauts. Le pro®cte contrdle non destructif par ultrasons ainsi
que le critere de perméabilité aux ultrasons sét#iles emAnnexe A

2. Perméabilité aux ultrasons

Les résultats de contrdle de la barre de demi-prdd@254mm ont mis en évidence des
variations de permeéabilité aux ultrasons liées :

- au mode de contréle (axial ou radial),

- aux zones examinées le long d'un rayon de la béentre, mi-rayon,
périphérie).
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Le Tableau 2.1regroupe les résultats obtenus lors du contrpeenhet de conclure que
la perméabilité aux ultrasons est globalement mborme lors d’'un contrdle radial et dans les
zones périphériques.

Tableau 2.1 : Niveaux « d’herbe » (bruit de fond)ayen et maximal en équivalent TFP (trou
a fond plat) par rapport a un TFP de 0,62mm - 5 MH

Valeurs moyennes Valeurs maximales
Radial Axial Radial Axial
Centre 0,28 0,15 0,29 0,16
Mi-rayon 0,30 0,25 0,35 0,28
Périphérie 0,32 0,32 0,35 0,35

Ce phénomene de fluctuation de perméabilité auasdhs au sein d’'une méme piéce, a
fait 'objet de plusieurs études réalisées par AukeDuval. De simples analyses en microscopie
optique, ne permettent pas d’expliquer cette hg&réité de perméabilité, qui semble liée a des
variations microstructurales a une échelle plus.fin

Le stage ingénieur lancé en amont de la these [BHED permis de proposer deux

hypothéses concernant la variation de perméahilixeultrasons :

- Hypothése 1 :Des bandes macroscopiquégg(re 2.11 b, constituées d’une phage
fine et dense et de grainge faibles dimensions et d’orientations cristaiqmipiques
proches (texture accusée), peuvent se comportemeoom gros grain et affecter la
propagation des ultrasons. Ce phénomene a été mévidence dans de nombreux
travaux sur des alliages de titane [GIG00], [GIGQH]UMO9] ou des colonies formées
de grainsa avec une texture marquée (macrozones), peuvenh@iibles aux US, en
fonction de leur orientation. La texture locale apjitadonc comme un facteur
important pour la perméabilité aux US.

- Hypothése 2:L'interface bande/matrice peut étre le lieu d'uneneentration de
contraintes et altérer le signal ultrasonore.

Figure 2.11 : (a) Bandes de précipitation fine etmmse dans I'Udimet 720, (b) micrographie
EBSD illustrant la texture accusée d’une bande.
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Le demi-produitd 254mm utilisé comme référence pour la these, préserdevagations
de résultats lors des contréles US, typique dedyi® A&D. De ce fait, une caractérisation
microstructurale fine (microscopies optique et dayage, EBSD...) a été réalisée afin
d’identifier les parameétres microstructuraux néfast la perméabilité aux ultrasons.

B. Caractérisation microstructurale

L’étude métallographique du demi-produit  2%#h a été réalisée a partir d’'une bande
radiale, qui a été coupée en trois, afin d’obteleis échantillons de dimensions plus restreintes.
Dans la suite de cette étude, nous distinguerangdbantillons €entre », dMi-Rayon » et
« Périphérie », nommeés respectiveméntMR etP.

Lors du forgeage libre de I'Udimet 720, I'écoulerhele la matiére s’effectue dans le
sens long de la barre et il induit un fibrage ain sy matériau. Il est aisément visible en
microscopie optique, puisque les bandes de pratipit fine et dense suivent ce dernier. Selon
les hypotheses précédentes, la variation de peilit@aux US apparait fortement liée a ces
bandes et donc a I'évolution du fibrage.

De ce fait, I'ensemble des caractérisations micuctiirales de cette étude a été effectué
dans un plan transverse au sens long de la bdme R¥) de maniére a pouvoir suivre toute
modification du fibrage. Le sens long de la baogespond a I'axe Z.

1. Analyses en microscopie optique

Afin d'étudier quantitativement la microstructuresdtrois échantillons centre, mi-rayon
et périphérie, les premiéres analyses ont étéséemien microscopie optique. Pour cela, les
échantillons ont été polis mécaniquement jusqu’araon, avant d’étre attaqués chimiguement
avec une solution de type Kalling Il (voir compasit du réactif et conditions d'attaque dans
I’ Annexe B).

Les résultats ont mis en évidence que la microtracdu demi-produit] 254m est

globalement constituée de petits grains d’envirOprh avec des précipités primaires aux
joints de grains et de bandes de précipitation #hedense. La différence entre les trois
échantillons réside dans le fait que plus la zarayaée est a proximité de la périphérie de la
barre et plus la structure en bande s’atténuegsifpme meilleure homogénéité de la phgse
(Figure 2.12.

Centre ) 7 Mi-rayon Périphérie

Figure 2.12 : Evolution de la structure en bandes ®nction de la distance par rapport au
centre de la barre
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Des analyses a plus fort grandissement, montreminqoériphérie, la taille moyenne de
grains est plus faible et la fraction de phaselus importante que dans les deux autres
échantillons Figure 2.13.

Centre — 7 Mi-rayon Périphérie

Figure 2.13 : Evolution de la taille de grains etda fraction de phase’ en fonction de la
distance par rapport au centre de la barre

2. Analyses EBSD

En vue d’obtenir des informations quantitativeslaunicrostructure (notamment la taille
de grains), ainsi que sur l'orientation cristallygfnique des grains, des mesures EBSD ont été
réalisées sur des échantillons provenant deszaoviss. La préparation des échantillons consiste
en un polissage mécanique jusqu’au micron, suivndpolissage électrolytique avec une
solution A8 de chez Struers. Les parameétres degage électrolytique sont détaillésfAamexe
B.

La Figure 2.14présente les mesures EBSD réalisées sur les tioé#llons centre, mi-
rayon et périphérie. La représentation utilisée @ws¢ superposition des distributions des
directions cristallographiques paralleles a I'ax@@de de couleur défini par le triangle standard)
sur la distribution des indices de qualité (nivealexgris). Le pas d’analyse utilisé pour ces
mesures est de 1um, de maniere a pouvoir obsewvbahdes de précipitation fine et dense, tout
en quantifiant la fraction de joints faiblement @iésntés (nommeég ,; par la suite).

Mesure : 850x850um? pas de 1um Mesur®@x®Wum?2 pas de 1um Mesure : 500x500um?2 @dsich
g 3 ) B

N

Centre Mi-rayon Périphérie

Figure 2.14 : Cartographies EBSD des échantillonsntre, mi-rayon et périphérie
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L’analyse des cartographies EBSD confirme ce gublservé en microscopie optique, a
savoir gqu’en périphérie la structure en bandesaiéhuee et la taille moyenne de grains est
inférieure a celle des deux autres régions. Ledpasalyse de 1um utilisé ici ne permet pas de
caractériser correctement la taille moyenne dengrpour I'échantillorP. Pour cette raison, des
mesures EBSD complémentaires avec un pas pluefid,3um ont été réalisées. Les résultats
(Figure 2.15 montrent que la taille moyenne de graibg,., est nettement plus faible en

périphérie O
(D

=3,7um) que dans les régions mi-rayonD ( =6,5um) et centre

moyen yen

=7,3um).

moyen

—centre
— mi-rayon
— périphérie

el 0
EAN
005 \\

N

0 5 10 15 20 25 30 35
Taille de grains (um)

Fraction

Figure 2.15 : Distribution de la taille de grainsqur les échantillons centre, mi-rayon et
périphérie

Un des intéréts notable des mesures EBSD est deoipaléterminer les fractions de
macles de recuit3 et de faibles désorientations des échantillontysés. Dans cette étude,
nous considérons que les faibles désorientatiortsceomprises entre 2 et 15°. Il n’existe pas de
regle universelle concernant les limites pour kblés désorientations, mais il est couramment
admis que I'angle critique (entre faible et forssdrientation) est égal a 15°.

L’'analyse des fractions de faibles désorientatiensle maclesx3, présentée dans le
Tableau 2.2,montre qu’en se rapprochant de la périphérie dmtee, la premiere augmente et
la seconde diminue.

Tableau 2.2 : Fractions de faibles désorientatiogisde macle&3 dans les échantillons
centre, mi-rayon et périphérie issus de la barfé 254mm

Mesures avec pas d’analyse de 1um
Centre Mi-rayon Périphérie
Fraction de faibles
désorientations (%) 14,0 17.3 38,5
Fraction de macles (% 19,5 14,9 10,6

Cette évolution microstructurale suivant la bandeiale peut provenir du gradient
thermomécanique engendré lors de la mise en fomsetaerme de I'Udimet 720. La barre de
demi-produit 0 254mm est obtenue par une succession d'étapes de refente suivis

d’'étirages, de maniére a faire disparaitre la siracde solidification et ainsi améliorer
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’lhomogénéité de la microstructure. Lors de cettioméation a haute température (~1100°C),
I’évolution microstructurale est régie par des nmézraes de recristallisation dynamique. Il a été
montré dans lgpartie 1.B que ces phénomenes dépendent de la températurggudude
déformation ainsi que de la vitesse de déformation.

Lors des étapes d’étirage, un gradient de températude déformation apparait entre le
centre et la périphérie de la barre, entrainantnéé@rogénéité de recristallisation. La périphérie
de la barre correspond aux régions les plus défsménais egalement a celles ou les
températures sont les moins élevées. De ce fatcorditions sont défavorables a une bonne
recristallisation, ce qui explique 'augmentatianld fraction de faibles désorientations ainsi que
la diminution de la taille de grains.

Quant aux zones situées plus pres du cceur derky ban que la déformation soit moins
élevée, la température supérieure permet une mn@liecristallisation. Ceci se traduit par une
taille de grains plus importante ainsi qu’une fiacide faibles désorientations plus faibles qu’en
périphérie.

Enfin, bien que I'évolution de la fraction de mackE3 ne soit pas trés marquée entre le
cceur et la peau de la barr€ableau 2.2, I'évolution est cohérente avec le gradient de
recristallisation. Les régions du centre, mieuxistallisées, présentent une fraction de macles
plus importante que la périphérie.

3. Corrélation entre microstructure et perméabilité awltrasons

En confrontant les résultats des contrdles ultres@mableau 2. avec I'évolution
microstructurale de la bande radiale du demi-ptoduR54mm, il apparait que les régions
possédant la plus faible perméabilité aux ultrasomsespondent a la périphérie. Dans cette
zone, la faible taille de grains associée a laftvection de faibles désorientations sont en atccor
avecl’hypothese 1 (page 32)Selon cette hypothese, les bandes de précipitéitie et dense,
composées de petits grains d’orientations procfwete (fraction de faibles désorientations), se
comportent comme de gros grains et alterent la @abitité aux ultrasons en favorisant la
dispersion des ondes.

Dans leTableau 2.1 on observe une plus grande disparité des résudtest du contréle
axial que lors du contréle radial. Cette dispapiefit s’expliquer par I'orientation géométrique
des bandes au sein des échantillons, par rappodigection d’émission des US.

- Lors du contréle radial, les bandes de précipitgfiioe et dense pour les échantilldhs
etMR sont perpendiculaires au faisceau ultrasoreigute 2.16 g. Pour I'échantillon
P, la microscopie optique a révélé une microstrectassez homogéne, avec une
structure en bandes atténuées. Les mauvais résUl&tobtenus pour cet échantillon
s’expligueraient par un espace inter-bandes fabten pas par une absence de bandes
(Figure 2.16 h.
De ce fait, la variation de perméabilité aux ultras lors du contréle radial, peut étre
corrélée a I'espace inter-bandes dans les divdranéitions. Plus ce dernier est faible
et plus les ondes rencontrent des bandes perpéaidésua leur trajet. De ce fait la
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dispersion des ondes est plus grande et I'att@ualus importante, comme c’est le

cas en périphérie.

- Lors du contrble axial, les bandes de précipitafina et dense des échantillo@set
MR, sont paralleles au faisceau ultrasondiigure 2.16 g. De ce fait, les ultrasons
sont moins dispersés par les bandes et la bonmaépbilité aux ultrasons peut
s’expliquer de deux facons. Soit les ultrasonsvanti majoritairement a se propager
dans l'espace inter-bandes (la partie du signahtayancontrée les bandes étant
négligeable), soit ce sont les bandes qui guidemtultrasons. Nous verrons dans le
chapitre IV que la modélisation numérique de la propagatienutigasons permet de

valider un cas plutét que l'autre.

Concernant I'échantillonP, la microstructure peut étre considérée comme une
succession de bandes a courte distaRtgufe 2.16 b. Bien que les bandes soient
eégalement paralleles au faisceau ultrasonore, regt $ faible espace inter-bande qui
expliquerait une atténuation des ondes plus imptetajue dans les deux autres

échantillons.
Controle axial
Controle radial — I 3

AT
NE

(a) Centre

]

(b) Périphérie

Figure 2.16 : Schéma de la morphologie et de I'ariation géométrique des bandes dans les
prélevements : (a) centre et (b) périphérie

L’hypothése des bandes de précipitation fine eseepporte une explication concernant
la variation de perméabilité aux ultrasons. Cepetidbanalyse de la région périphérie a
également révélé la présence d’une forte fractiofaitdes désorientations, probablement due a
une « mauvaise recristallisation ». Le fait queVakeurs de contréle en axial et en radial dans
cette zone soient similaires et non conformes #déarer(Tableau 2.1 permet de supposer que,
de maniére générale, les faibles désorientatiorts@dastes aux ultrasons.

Par conséquent, il semblerait que deux phénomeémests 'origine de la variation de
perméabilité aux ultrasons dans le demi-produi2z54mm, tout deux basés sur la fraction de
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faibles désorientations. Premiérement, il appagaitne fraction de faibles désorientations
importante soit a proscrire pour I'obtention d’unenne perméabilité aux ultrasons. Certaines
conditions thermomécaniques peuvent provoquer uaevaise recristallisation qui conduit a
une forte fraction de faibles désorientations. De&mwement, dans le cas ou ces faibles
désorientations sont regroupées au sein d’amasgalofbandes de précipitation fine et dense),
la relation entre l'orientation géomeétrique de baades et la direction d’émission des ultrasons
est un facteur prépondérant. Il est probable gqaealgas soient vus comme des gros grains
uniques, favorisant la dispersion des ondes ultassn chaque fois qu’ils se présentent
perpendiculairement aux ultrasons.

Au final, 'explication de la variation de permékié aux ultrasons est complexe, du fait
gue ces deux phénomenes peuvent évoluer distinotebum de Il'autre, tout en pouvant
interagir de maniére complémentaire vis-a-vis degasons.

C. Choix de la microstructure initiale pour les essarsecaniques de
compression.

Industriellement la fabrication de produits fingst réalisée a partir de lopins, présentant
'ensemble des microstructures centre et périphdriapparait donc indispensable d’étudier
I'évolution microstructurale de ces deux régionsuiPcela, des essais de forgeage ont été
réalisés au laboratoire avec différentes conditidtlermomécaniques (température, taux de
déformation et vitesse de déformation).

Le but est de suivre I'évolution de la recristatien et plus particulierement celle de la
fraction de faibles désorientations, au cours dissdans différentes conditions. Cela afin de
vérifier que les faibles désorientations sont aifement néfastes a la propagation des US et
dans ce cas, de proposer des conditions de maripagmettant I'obtention de disques
conformes aux criteres de perméabilité US.

Nous verrons dans lgartie Ill que les essais de forgeage ont été effectuéstia grar
pions de compression de dimensidis2x18mni. Pour cela, I'entreprise Aubert & Duval a
réalisé l'usinage de pions prélevés au centre epé@iphérie de la barre de demi-produit
0 254mm.

Afin de vérifier que les prélévements étaient breprésentatifs de ces régions, des
analyses métallographiques ont été réalisées lqups pions du centre et de la périphérie,
choisis aléatoirement. De maniére a suivre I'évoitutle la fraction de faibles désorientations et
caractériser finement les microstructures avarapeés essais, la technique EBSD a largement
éeteé utilisée.

Remarque
La caractérisation des microstructures des pionsetitre et de la périphérie, a donc été

l'occasion de déterminer les conditions EBSD (disiems de la zone d’analyse et pas
d’exploration) nécessaires a une estimation «stigiie » de la fraction de faibles
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désorientations. Les mesures EBSD présentées pracéeht Figure 2.14), ont été réalisées
avec un pas de 1um, ce qui correspond a des aomgldfanalyse trop grossieres pour mettre en
évidence les sous-structures de déformation, guesi’avancement de la recristallisation.

De plus, dans le cas de I'Udimet 720, il demeurgrableme concernant la distinction
des phaseg ety’ lors des mesures EBSD. En effet, la phgdsest cohérente avec la matriget
posseéde une structure cubique simple, avec un paate maille quasi-identique. L’article de
Jackson et Reed [JAC99], fait référence a des staddiffraction de neutrons, menées par C.
Small, permettant d’obtenir I'évolution des paramegtde mailley ety’ de I'Udimet 720 pour
différentes températurebiQure 2.17).

Temperature (°C) a, {‘3.] a, {_5;}
20 3.59083 3.58862
300 3.60367 3.60166
600 3.61784 3.61784
900 3.63860 3.63937

Figure 2.17 : Evolution du parameétre de maille deBgsesy ety’ en fonction de la
température [JAC99]

Les phases ety’ possédant toutes deux une structure cubique parametre de maille
guasi-identique, il est impossible de les sépansrdes mesures EBSD. De ce fait le programme
d’analyse EBSD (TSL OIM Analysis) ne permet pasligéinguer automatiquement, les grayns
des précipitég’ primaires (~2-5um).

Les précédentes analyses du demi-produ@54mm ont montré que la majeure partie de

la barre présente une microstructure en bandesumeefraction de faibles désorientations assez
faible. La régionP (périphérie), quant a elle, est une zone parécelipossédant une forte
fraction de faibles désorientations. L'étude pdrtur les conditions de mesures EBSD a donc
été réalisée en périphérie, afin de quantifierdatfon de faibles désorientations (pas d’analyse
fin), tout en ayant une zone avec des dimensioffisantes pour étre représentative du point de
vue statistique.

Les courbes en trait plein de Rgure 2.18 b correspondent aux distributions de
désorientations obtenues pour différentes conditas mesures EBSD, a partir de I'échantillon
P de la bande radiale. On observe globalement deapgs de courbes : un premier groupe qui
correspond au pas d’analyse de 1 um et un secoew des valeurs comprises entre 0,1 et
0,3um. L'impact du pas d’exploration sur la distitibn des désorientations (et notamment des
faibles désorientations) n’est pas aussi impodaet|’on peut 'imaginer.
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Figure 2.18: Distributions des désorientations dasalyses issues de la bande radiale
(traits pleins) et des pions (en pointillés): (a)yrdes échantillons du centre (b,) pour les
échantillons de la périphérie

Le but de notre étude étant de réaliser une anajyaatitative, il a été utilisé un pas
d’analyse de 0,3um pour les raisons suivantes:

- obtenir une zone d’analyse la plus grande poséilisons statistiques),
- avoir au moins 3 points suivant les axes X et/dor¥ de I'indexation EBSD des petits
grains et des précipitgsprimaires les plus fins (1um).

Enfin les dimensions de la zone EBSD ont été déte€ms de maniére a ce que les mesures ne
dépassent pas une nuit (14h).

Au final, les conditions de mesures EBSD, déteéminpour I'ensemble de la partie
expérimentale de la thése, correspondent azane de 250 x 250 um?2 avec un pas d’analyse
de 0,3um.

Par la suite, la microstructure des pions prélevépériphérie a été étudiée. Les résultats
de ces mesures sont présentés en pointillés deiglae 2.18 b et comparés a ceux obtenus
précédemment pour I'échantilléhde la bande radiale (courbes en trait plein). algse met en
évidence une différence conséquente concernantatdidn de faibles désorientations et de
macles de recuit3(désorientations de 60°).

Apres de plus amples analyses, il apparait quedétéalisée en périphérie sur la bande
radiale, correspond a ce qui peut étre considémnm « I'extréme périphérie ». Cette zone est
assez restreinte (< 10 mm) et le prélevement dé&ereatécessaire a I'usinage des pions a été
effectué en deca de la périphéiggre 2.19. Ceci explique que pour les pions, les fractides
faibles désorientations et de mack présentent des valeurs plus proches de celleauwdsesn
mi-rayon qu’en « extréme périphérie ».
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Matériau de référence de I'étude

2254 mm Zone de prélevement des pions périphérie

Extréme périphérie < 10mm

Figure 2.19 : lllustration de « I'extréme périphéei» et de la zone de prélévements des pions
en périphérie

Cependant, bien que les fractions de faibles d&s@tions et de macles de recuit
¥3soient différentes entre I’ «xextréme périphériet»lee périphérie, la taille de grains est
similaire, a savoir nettement inférieure a cells dgions centre et mi-rayon.

Au final, bien que les piorB ne posséedent pas une microstructure typique @xtdme
périphérie », la variation de taille de grains aste entre le centre et la périphérie mérite une
étude approfondie. En effet, des microstructurgglias différentes ne doivent probablement pas
évoluer de maniere similaire lors de conditionsrtimmécaniques identiques.

Concernant les pions prélevés au certe {{ n'y a pas de différences microstructurales
notables avec I'échantillo@ de la bande radiale. Cela était prévisible, puedgs régions centre
et mi-rayon étudiées précédemment ont montré degltaés proches concernant la taille
moyenne de graiD (Figure 2.15, la fraction de faibles désorientations et cdidéemacles de
recuit £3(Tableau 2.2. De ce fait, si le prélevement des pions du eeainpiéte un peu sur la
région mi rayon, cela n'a pas d'importance puisikgsemicrostructures sont similaires. Enfin sur
la Figure 2.18 g on note que comme pour la périphérie, le pasallyae EBSD de 1um sous-
estime la fraction de faibles désorientations aimpas de 0,3um est plus adapté.
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Conclusion patrtielle

Le demi-produitl] 254mm, matériau de référence de I'étude, présente uméuBon

microstructurale suivant une bande radiale, lie€hg&térogénéité de recristallisatio
lors de la mise en forme. Les contr6les non destsupar ultrasons, réalisés sur |
barre, ont mis en évidence une variation de pernfié&&taux ultrasons dépendant

mode de contréle (axial ou radial) et de la zonalgsée (suivant la bande radiale).

confrontation de ces résultats, avec ceux issula daractérisation microstructurale
permet de penser que les faibles désorientationsrgspondant aux régions mdl
recristallisées), sont néfastes a la perméabiliti alltrasons. De plus, lorsque cés
derniéres sont regroupées en amas, elles doiveatp@&rcues comme de gros grains,
favorisant la dispersion des ondes ultrasonoresaqcie fois qu'ils se présentefpt
perpendiculairement aux ultrasons.

Afin d’identifier les parameétres de mise en fornéeassaires a I'obtention de piecgs
conformes aux ultrasons, des essais de forgeagheisne ont été réalisés
laboratoire. Le but de cette étude était notamnuEnsuivre I'évolution de la 1‘ractioa|u’I
de faibles désorientations pour différentes condgide forgeage (température, vitegse
de déformation et taux de corroyage).

Enfin, cette étude a été réalisée a partir de pré@heents du centre et de la périphéfie
de la barre, présentant des microstructures et pesnéabilités aux ultrasons trgs
différentes.
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Il ) Etude pour une température de forgeage de 1100°C

Le forgeage de I'Udimet 720 étant généralementcaffea 1100°C, la majeure partie de
I'étude expérimentale a été réalisée a cette teatyrér Les travaux se composent de trois
parties :

- Réalisation d’essais de forgeage isotherme supddevements centre et périphérie.
Le but est de reproduire les microstructures oldsnpar forgeage industriel et
d’étudier le comportement mécanique lors de la mistorme.

- Analyse métallographique (microscopie optique, MEEBSD...) des échantillons
forgés, pour suivre I'évolution microstructurale ptus particulierement, la taille de
grains et la fraction de faibles désorientations.

- ldentification du (ou des) mécanisme(s) de redlissdion.

A. Réalisation d’essais de forgeage isotherme

Les essais de forgeage isotherme ont été réaNsesume machine hydraulique de type
MTS de capacité 500kN et pourvue d’un four a lamp

Les éprouvettes utilisées sont des pions de gémméylindrique, de diametre
= 12mmet de hauteuH, =18mm. Concernant le pilotage de l'essai, il est prin@rdue la

vitesse de déformation ainsi que la températurensaionstantes. La vitesse de déformation
constante est assurée par un pilotage informatigua position du vérin (vitesse proportionnelle
a la hauteurH,, de I'éprouvette) et la regulation en températust garantie par un

bY

thermocouple soudé en surface a mi-hauteur de drédlon. Enfin la déformation de
I'éprouvette a été mesurée a partir du déplaced®fd traverse de la machine.

Concernant le refroidissement, il se fait a I'éiré et cela pour deux raisons :

- La premiere est une limitation technique. Au lalbaira, nous ne disposions pas lors de
la thése d’'un montage fiable permettant de refrdeli échantillons rapidement apres
mise en forme et cela de maniére reproductible.sDem cas, il a été préférable
d’appliquer un refroidissement a I'air libre sufimment reproductible pour 'ensemble
des échantillons.

- La seconde raison est technologique. Lors de la emsforme des demi-produits et des
pieces matricés chez Aubert & Duval, le refroidiseat se fait a I'air libre, car les
pieces ne résistent pas a une trempe rapide a l'eau

En résumé, le refroidissement a I'air libre appataimeilleure solution, pour rester
représentatif par rapport a I’évolution microsturete ayant lieu industriellement.

Il a été vu dans Ipartie | de ce chapitre, qu'une évolution microstructunadait se
produire lors du chauffage du produit, des étagesadroyage et du refroidissement. Lors de la
mise en forme a haute température, I'évolution astucturale est régie par des mécanismes
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dynamiques (restauration ou recristallisation), 9rlai fait d’appliquer un refroidissement lent,
peut permettre a la microstructure d’évoluer de aranpost-dynamique.

Le but de notre étude est d’analyser I'évolutioncnmstructurale pour différentes
conditions thermomécaniques proches de cellescagas industriellement (refroidissement a
I'air libre). Le fait que la microstructure puis€eoluer pendant et apres la déformation n’est pas
primordiale, puisque seule la comparaison entpedduit initial et final est étudiée.

La description compléte des essais de compressahmant la correction du module de
Young est présentée dan8iinexe C

1. Résultats pour les prélevements du centre

Les courbes rationnelles obtenues lors des essai®mpression de I'Udimet 720 pour
différentes vitesses de déformation sont présesi@elsFigure 2.2Q Ces courbes montrent une
forte variation de la contrainte d’écoulement encton de la vitesse de déformation, exprimant
le caractere fortement visqueux du matériau. De, pinsiote que plus la vitesse de déformation
est élevée, plus I'adoucissement entre le débld &h de I'essai est important. Ce type de
courbes présentant un plateau (régime stationnawe)i d’'une diminution de contrainte
(adoucissement) est caractéristique de phénomeénestdaration et/ou de recristallisation.
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Figure 2.20 : Courbes de compression de 'UdimeD7#&21100°C pour des vitesses de
déformation de 18, 107 10° et 10" s*- pions du centre

Il a été montré dans lpartie |, que lors d'étapes de corroyage, les courbes aiotdr
déformation peuvent renseigner sur le mécanismarigihe de I'évolution microstructurale du
matériau Figure 2.5 et Figure 2.7). A partir des courbes modeles, on remarque que ges
vitesses de déformation élevées (telle la courttés™ sur laFigure 2.20) il est difficile de
privilégier un mécanisme plutét qu'un autre (refissation dynamique continue ou
discontinue). En effet, dans les deux cas, la a@prigésente un maximum unique, suivi d'une
diminution jusqu’a I'apparition d’un palier de coainte.

Toutefois, il apparait peu probable que le mécagidm recristallisation dynamique soit
de type continu. En effet, dans ce cas, le régiatéanaire ne serait atteint que pour des taux de
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déformation nettement supérieurs a ceux reéalisés d@r cette étude. Le meécanisme de
recristallisation est donc plutét de type discontipour lequel ce genre de courbes est
généralement observé pour de fortes vitesses dentition, associées a de faibles températures.
Il persiste donc une question quant a savoir Fallde la courbe, pour de fortes vitesses et de
hautes températures, conditions correspondanteiseagtade.

L’identification du mécanisme de recristallisatiasynamique d’'un matériau est
généralement plus aisée en raisonnant sur l'allle® courbes pour de faibles vitesses de
déformation. En effet, dans ce cas les courbesrssitement différentes entre un mécanisme de
recristallisation dynamique continue (maximum unigueés adoucissement jusqu’a l'obtention
du régime stationnaire pour de trés forts taux @mrdchation) et discontinue (oscillations de
contraintes des quelques dizaines de pourcent fbentition). Bien que la bibliographie ne

donne pas d'ordre de grandeur concernant la gammetetses correspondant aux « faibles

1

vitesses de déformation », on peut considérer tpssdi réalisé d0“s™" entre dans cette

catégorie.

En comparant les résultaBgure 2.20 pour une vitesse d&0™s™ avec les courbes
modeles pour de faibles vitesses de déformatiariedt toujours pas possible de conclure sur le
mécanisme de recristallisation. En effet, la courb&enue pour 'Udimet 720 présentant une
contrainte quasi-stationnaire, ne correspond a raucles deux mécanismes décrits
précédemment.

Pour conclure, il est impossible de prédire le mé&rae dynamique a l'origine de
I’évolution microstructurale du matériau, a partles courbes d’essais mécaniques de
compression pour les prélevements du centre. Lamesiéessais ont été réalisés pour des
prélevements de la périphérie et sont présentéssseus.

2. Résultats pour les prélevements de la périphérie

La Figure 2.21 montre les courbes contrainte-déformation obtemms les essais de
forgeage réalisés sur les pions prélevés en péigté la barre. Les conditions expérimentales
étant identiques a celles utilisées pour les pitansentre.

On remarque I'apparition d’'un pic de contraintedgéut des essais (sauf pour la vitesse

de 10™s™) qui n’existait pas pour les pions du centre. késpnce de ce pic est assez difficile &
expliquer a température élevée.

Remarque Bien que le pic de contrainte ne soit pas vis#lr laFigure 2.21pour la courbe a

107°s™, il a pu étre observé lors d’essais de compressiarméme vitesse de déformation, pour
des déformations totales différentes.

De nombreux articles notent I'apparition d’un picagbut d’essai a haute température et
cela pour différents superalliages base nickelge&s'IN100 [SOM98], I'lnconel 718 [MEDOO,
GUI81], le Waspaloy [GUI81] et I'Udimet 720 [MONOSB], ou des alliages de titane tel
I'IMI1834 [WANO5].
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Figure 2.21 : Courbes de compression de 'UdimeD7&21100°C pour des vitesses de
déformation de 18, 102 10° et 10* s*- pions de la périphérie

Dans le cas des superalliages base nickel, Guismi@itdonas [GUI81] ont examiné
'apparition de ce pic en début d’essai pour ldslaggs Inconel 718 et Waspaloy. Pour le
Waspaloy testé au-dela de la température de miseletion, les auteurs ont attribué le pic a un
effet durcissant, di a la formation d’'un ordre artouistance des solutés, bloquant les
dislocations. Cependant, le manque de preuve nepkunet pas d’étayer leur hypothese. Un
autre mécanisme proposé est I'épinglage des digdbosapar de fines particules (nuage de
Cottrell). Pour les superalliages base nickel, a tnpératures supérieures a 1100°C, les
eléments formant les précipitgstels le chrome, le titane et 'aluminium, se quoortent comme
un soluté, pouvant géner le mouvement des distmtstioir les bloquer.

Dans ce mécanisme, pour de faibles vitesses dendtion, les éléments d’addition sont
entrainés par les dislocations, tandis qu'aux sée<levées, les dislocations doivent s’arracher
du nuage, ce qui nécessite une contrainte élewadla. &3t en accord avec les résultats présentés

Figure 2.2100 le pic n'est visible qu’aux vitesses de défdiorasupérieures 40*s™.

Pour I'Udimet 720, les travaux de Monajati et fMIONO5_Il] ont conclu que le
mécanisme a l'origine du pic de contrainte, esbpbbement di au blocage a courte distance des
dislocations. L’amplitude la plus importante du pgt observée pour la vitesse de déformation la
plus élevée et peut étre attribuée a la forte tiende dislocations qui implique plus
d’interactions entre les dislocations et le soluté.

Enfin pour des alliages de titane, tels I'IMI83danjara et al. [WANO5] observent
'apparition d’'un pic similaire pour des tempérasirsupérieures a 1030°C et des vitesses

supérieures d0's™. Les auteurs s'appuient sur les théories stateflms dynamique de la
déformation pour expliquer I'existence de ce pia théorie statique propose la méme
explication que celle évoquée précédemment pounulezge de Cottrell, a savoir un effet
épinglant du soluté. La théorie dynamique gquantea epose sur la génération de dislocations
mobiles, ce qui entraine une augmentation souddada densité de dislocations avec la
déformation initiale, suivie par le mouvement etraltiplication des dislocations.
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L’'analyse des courbes présentées suFiture 2.21 montre que plus la vitesse de
déformation est élevée et plus I'amplitude du Bt ienportante. Cette évolution a déja éte
observée par Monajati et al, [MONO5_II] dans le das'Udimet 720. Les auteurs ont montré
que I'amplitude du pic augmente avec la vitessdafermation et la température.

Lors de notre étude, nous avons également not§gue des conditions d’essais identiques,
I'amplitude du pic et la contrainte d’écoulemernifatient selon les échantillon§igure 2.22.
L’hypothése avancée pour expliquer cette variatim résultats est I'hétérogénéité de
microstructure au sein des pions prélevés en pénighDe ce fait, il est difficile de relier avec
exactitude nos résultats avec ceux observés pdifiésents auteurs.

180

160 \ rrrrrr e
140 ™ ;

& 120 e e

=3 | |

@ 100 e : e

= i i

@ 80 | oo

€ 1 1

o 80— | T |
2 B B Courbe 1
o S OSSR SO Courbe 2

Courbe 3
0 T
0 0.05 01 0.15

Déformation

Figure 2.22 : Variations de I'amplitude du pic eeda contrainte d’écoulement
dues a I'hétérogénéité de microstructure des pi@nélevés en périphérie.

Afin de déterminer plus précisément I'évolution de pic et son influence sur la
contrainte d'écoulement, des essais a sauts desegitent été réalisés dans les conditions
suivantes :

- Saut de vitesse pour des déformations de 0,2 aasmectivement des vitesses de
déformation del0™*s™, 10°s et 10's™ (Figure 2.23.
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Figure 2.23 : Superposition des courbes contrairtéformation monotones et avec
sauts de vitesse pour les vitesses de déformatiob0fes®, 10° s*et 10" s*,
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- Saut de vitesse pour des déformation de 0,2 avgmecgvement des vitesses de
déformation del0's™, 10°s™ et 10°s™ (Figure 2.29.
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Figure 2.24 : Superposition des courbes contrairtéformation monotones et avec sauts de
vitesse pour les vitesses de déformationl@é s*, 10% s'et 10" ™.

L’analyse des courbes a sauts de viteBggife 2.23 et 24)montre qu’une fois que le pic

de contrainte est apparu, il ne se manifeste pus [@ ou les saut(s) de vitesse suivants. Ceci
pourrait signifier qu’une fois que les dislocatis®s sont décrochées des atomes de soluté, elles
ne nécessitent pas d’énergie supplémentaire podéglacer. Sur ces mémes figures, on note
également que la contrainte d’écoulement du prepaéer de la courbe a sauts de vitesse est
légerement différente de celle de I'essai monotteres les mémes conditions. Comme évoqué
préecédemment, cela est lié a I'hétérogénéité dmidaostructure au sein des pions prélevés en
périphérie.

Concernant le reste des observations dédare 2.21, on remarque une forte sensibilité
a la vitesse de déformation comme pour le ceninsj gu’une variation de I'adoucissement en

fonction de la vitesse de déformation. Pour lessgies de déformation les plus élevd€s's™
et 10°s™), les courbes présentent un palier suivi d’uneimiion de contrainte, tandis qu’aux

vitesses les plus faiblesl@s™ et 10™s™) les courbes présentent une contrainte quasi-
stationnaire.

Enfin, comme pour le centre, les courbes d’essaisamiques ne sont caractéristiques ni
d'un mécanisme de recristallisation dynamique cam@j ni de recristallisation dynamique
discontinue.

D’apres la bibliographie et les travaux d’AubertD8ival sur de nombreux superalliages
base nickel, certaines nuances ne présentent pesudees contrainte-déformation typiques de
leur mécanisme d’évolution microstructurale. Pagregle, dans le cas du Waspaloy (qui est
proche de I'Udimet 720), I'évolution microstructleacorrespond a de la DDRX, mais les
courbes contrainte-déformation ne présentent aucscélation, méme pour des vitesses de
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déformation faibles et des températures élevéesnIva de méme pour I'lnconel 718 qui
présente des microstructures en collier typiquelaleDDRX et des courbes contrainte-
déformation a maximum unique correspondant a @DIRX.

L’'Udimet 720 semble étre également une nuance fsmguelle I'analyse des courbes
contrainte-déformation ne permet pas de conclurelesicaractere continu ou discontinu du
mécanisme de recristallisation. Seule une étudeostiticturale approfondie pourra le faire.

3. Comparaison entre le centre et la périphérie

Bien que les courbes contrainte-déformation ne ptemt pas de prédire le mécanisme
dynamique gouvernant I'évolution microstructurdéecomparaison des résultats du centre et de
la périphérie peut néanmoins traduire des évolstdifiérentes. L’analyse de données telles que
la limite d’élasticité conventionnelle, I'écrouiggaet I'adoucissement sont autant de facteurs
exprimant la modification de microstructure au code la déformation.

La Figure 2.25montre la superposition des courbes de compresasid©0 °C des pions
du centre et de la périphérie.

160 | - Centre

| - Périphérie |

T

o :

] a

k) i

= :

T ;

g T AN

(6] ; _103 !
40 o e S U SO . e=V S

1t ot
20 e TS e=l0 s
0 T T i T T
0 0.1 0.2 0.3 04 05 0.6

Déformation

Figure 2.25 : Comparaison des courbes de comprassio centre et de la périphérie a 1100°C
pour des vitesses de déformation de'100% 10° et 10* s*

On remarque sur cette figure, que les coufbes P sont trés proches, alors que la taille
de grains initiale est tres différente. La faibl#éience de limite d’élasticité est contenue dans |
marge d’incertitude liée a I'hétérogénéité de mitrtadure pour des pions prélevés dans une
méme région. Cela permet de mettre en évidencdagtalle moyenne de grains n’influe que
peu sur la limite d’élasticité du matériau.

De plus, on note que pour les fortes vitesses @mrdétion (L0's™ et 10°s™), l'allure
des courbes est identique (hormis le pic en dé€lestdi), avec un palier de contrainte suivi d’'un
adoucissement. Concernant la vitesse de déformdéd®>s™, on observe pour le centre, une
allure identique a celle décrite précédemment,isagd’'en périphérie, la courbe présente plutét
une contrainte quasi-stationnaire tout au long'ekséi. Ce type de courbe avec une contrainte
guasi-stationnaire est également visible pour leaxdprélevements, lorsque la vitesse de
déformation est égale™s™.
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Le fait que ce type de courbe apparaisse pour deehidempératures combinées a de
faibles vitesses de déformation suggere un changedemécanisme de déformation comme
l'apparition de superplasticité. D’aprés la bibliaghie, le phénomene de superplasticité
n'apparait que dans certaines conditions thermonigwes (T¢) et pour des matériaux
possédant une microstructure fine (n'excédant pakjgas microns), homogéne et équiaxe. Les
travaux de Blandin et Suery [BLA96] indiquent gue domportement superplastique a été
observé dans plusieurs superalliages base nicklmneent dans I'lnconel 718 ou I'IN 100. En
effet, des allongements a rupture supérieurs &&@0 traction uniaxiale ont été obtenus pour de

I'lnconel 718 déformé & 980 °C, avec des vitessedélormation proches d®™s™. De méme
pour I'IN 100 possédant une taille de grains de 3jemégime superplastique est obtenu pour
des températures variant entre 1050 et 1100 °@<Wiesses de déformation comprises entre

10°s™ et10™“s™. Pour ces deux superalliages, les ordres de guanigela température et de la
vitesse de déformation, concordent avec ceux ayaermis d'émettre I'hypothése de
superplasticité pour I'Udimet 720.

Concernant la taille de grains de I'Udimet 720aiEté mis en évidence que pour la
périphérie, la taille moyenne de grains est dalfede 3,7 um et au centre d’environ 7,3 um. La
région périphérie possede donc toutes les conditi@tessaires pour le développement de la
superplasticité, tandis que le centre possede aille inoyenne de grains un peu trop élevée.
Cependant, dans lpartie II.B il a été montré que la microstructure du cent@&s@nte une
structure en bande. Celle-ci est composée d’'ueenalice de régions a gros grains et de bandes
de précipitation fine et dense avec des petitsigrdli est donc possible que pour le centre, seules
les bandes de précipitation fine et dense puiggésenter de la superplasticité.

Au final, plutdét qu’'un comportement superplastiglebal de I'échantillon, il se peut que
seules certaines régions présentent le caractpegdastique. La taille moyenne de grains plus
faible en périphérie qu’au centre explique I'appani de superplasticité dés la vitesse de
déformation del0°s™.

Pour vérifier le caractére superplastique de I'UstinT20 dans ces conditions de
température et de vitesse de déformation, il a@t@ulé le coefficient de sensibilité a la vitesse
de déformation (m). En effet, on considére qu’uniémau présente un caractére superplastique,
s'il posséde une valeur de m comprise entre 0,B. éta méthode généralement utilisée pour
déterminer le coefficient m, est la technique desais de sauts de vitesse, qui consiste a mesurer
la variation de contrainte lors des sauts puid@utsxr m grace a la formule suivante :

dlog(¢) );

Les essais de sauts de vitesse présdiitgse 2.23 & Figure 2.24 montrant trés peu
d’écart avec les courbes monotones correspondahggmparait donc raisonnable de déterminer
le coefficient m a partir des courbes monotoness kaleurs de m calculées pour des
déformations de 0,1 et 0,5 sont données dahaleau 2.3
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Tableau 2.3 : Calcul du coefficient de sensibilééa vitesse de déformation pour le centre et

la périphérie
dower 720 | JVTESSEDE | COUECERT DE SRR ALA
Déformation de 0,1 | Déformation de 0,5

10's™*-10°%s™ 0,21 0,20

Centre 10°s'-10°s™ 0,32 0,34
10°s*-10"s™ 0,43 0,42

10's™*-10°%s™ 0,21 0,22

Périphérie 10°st-10%s" 0,37 0,33
10°s™-10"s™ 0,30 0,40

D’aprés ces résultats, le comportement superplestpparait (en se basant sur la valeur

de m) dés que la vitesse de déformation esi@&s™ pour le centre et la périphérie. Une
analyse plus fine permet cependant de discern@ides du centre et de la périphérie :

Pour le centre et une déformation de 0,1, la valdur coefficient m ne fait

qu’augmenter, passant de 0,21 & 0,43. Lors du Eabs *-10°s™, la valeur est de
0,32, ce qui est a la limite du comportement supstigue. Cela, combiné au fait que

lors du saut 40°s™-10™s™ le coefficient m augmente encore (pour atteind4d))
pourrait signifier que le comportement superplastiq’'apparait qu’d0™“s™ ou alors
qu'il est peu marqué 203s™.

Pour la périphérie et une déformation de 0,1, létion est différente, a savoir que le
coefficient m augmente jusqu'au sal®’s*-10°s™, puis diminue pourl0°®s™-
10”s™. Lors du sautl0?®s™-10°s™, la valeur étant de 0,37, la présence d’un
comportement superplastique est vérifiée. Celaigu@l que pour le saut0°®s™-
10“s™ la valeur de m diminue, car la superplasticitéstsiastallée dé&0°s™. Cela

concorde avec les courbes en périphérie pour fessés da0°s™ et 10*s™ (Figure
2.25)ou I'on observe une contrainte quasi-stationnaire.

Pour une déformation de 0,5, il est plus difficde conclure sur la pertinence des

résultats. L’évolution microstructurale du matériétant probablement différente suivant la
vitesse de déformation appliquée lors du forgeagéhérme. Toutefois, dés que la vitesse de

déformation atteinl0°s™, le coefficient m correspond & un mécanisme slgstigue.

En résumé, les résultats obtenus pour le coeffictn sensibilité a la vitesse de

déformation, concordent avec les observations tgtigies des courbes. Le matériau présenterait
un comportement superplastique au centre et ephg@ie pour une vitesse de déformation de
10™s™. Cependant, pout0°s™, il existerait une distinction entre le centrdaepériphérie. Le

centre présenterait une déformation superplastigpieas marquée que la périphérie. La taille de
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grains, supérieure au centre, pourrait expliqude aéfférence de comportement mécanique. Au
mieux, seules les bandes de précipitation fine aseleomposées de petits grains pourraient
présenter de la superplasticité.

Nous verrons dans [aartie Ill.LE , que le comportement superplastique de 'Udiméta2
1100 °C pour de faibles vitesses de déformatioiajitd’objet d’'une étude particuliere. Il sera
notamment présenté des résultats d’essais de cssigmesur de I'Udimet 500 et du Waspaloy,
dans les mémes conditions thermomécaniques. L&nhide comparer 'Udimet 720 avec ces
matériaux, vient du fait que ces derniers ne ptésempas de superplasticité, du fait de leur taille
de grains importante.

B. Analyse microstructurale des échantillons obtenuar florgeage

Afin d’étudier I'évolution microstructurale de I'Uahet 720 en fonction des conditions
thermomécaniques, une étude métallographique desedmble des échantillons obtenus par
forgeage a été realisée. Pour cela, les deux pales techniques de caractérisation utilisées
sont :

- La microscopie optique, pour étudier qualitativemén fraction surfacique et la
distribution locale des précipités, ainsi que Idganoyenne de grains. Cette technique
permet d’obtenir rapidement une idée sur I'évolutipobale de la microstructure lors
du forgeage.

- L’EBSD pour obtenir des informations quantitativeies que la taille moyenne de
grains, les fractions de joints faiblement désdésnet de macles et I'orientation
cristallographique des grains (texture). Dans néfwde, nous nous sommes tout
particulierement intéressés a I'évolution de ldganoyenne de grains et a I'évolution
de la fraction de faibles désorientations. En effes paramétres sont probablement a
I'origine de I'hétérogénéité de perméabilité autkadons.

1. Microscopie optique

(a) Prélevements du centre

Dans le but de suivre I'évolution microstructurale cours du forgeage, des essais de
forgeage a vitesse de déformation identique a gusitaux de déformation ont été realisés a
1100°C. L'ensemble des échantillons forgés dansaeeditions et dont la microstructure a été
analysée est présenté dan$ableau 2.4

Tableau 2.4 : Ensemble des essais de forgeagegésala 1100 °C pour les prélevements du

centre
CENTRE §=10"s" §=10%¢" ¢=10's?
-£=0,1 -£=0,1
. -£=0,2 -€=0,2 -£=0,2
1100°C £=0,4 £=0,4 _£=0,4
-£=0,6 -£€=0,6 -£=0,6
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Pour des raisons technigues, les essais n'ont pa&re réalisés pour des vitesses de

déformation del0?s™. Néanmoins, dans lgartie 111.B.2 , il sera montré qu’il est possible de
prévoir les résultats pour cette vitesse de déefoma

Les analyses réalisées en microscopie optique emnhip d’étudier I'influence de la
vitesse de déformation et du taux de corroyagééuolution microstructurale a 1100 °C.

> Influence de la vitesse de déformation

Tout d’abord concernant la vitesse de déformatioapparait que cette derniere n’a que
tres peu d’influence sur I'évolution microstructierae 'Udimet 720 lors du forgeage a 1100°C.
Une microstructure hétérogene et similaire a étgenein évidence a cceur de I'ensemble des
pions forgés, apres une déformation de 0,6. Laasimicture se compose de régions a grains
fins, possédant une fraction locale de précipjtémportante et de régions a plus gros grains,
avec une proportion plus faible de phasg@rigure 2.26.

Zones a grains fins
et fraction dey’
importante

Zones a gros grains
et fraction dey
faible

Zones a grains fins
et fraction dey’
importante

Zones a gros grains
et fraction dey
faible

(b)
Figure 2.26 : Exemple de microstructures apres feage a 1100 °C et = 0,6 pour des
vitesses de déformation de (a)kd et (b) 10°s*

La seule différence entre les états brut et forgécerne les régions a grains fins,
présentant une forte densité de précipitéDans le matériau brut, ces régions sont sous la
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forme de « bandes de précipitation fine et densgentées suivant le fibrage, qui est paralléle a
'axe d’'étirage. Apres forgeage, on observe pla®s amas de précipitation fine et dense, ne
présentant pas d'orientation géométrique préfébatiFigure 2.26 b) Le forgeage a cassé
'alignement initial.

Quant a la taille de grains, elle évolue peu detgroduit brut et le produit forgé-igure
2.27). Apres forgeage, la taille de grains est toujdw@rogéne suivant les régions et du méme
ordre de grandeur qu’a I'état initial.

Figure 2.27 : (a) Evolution microstructurale entriétat brut et (b) apres forgeage a 1100 °C a
une vitesse de déformation de

» Influence du taux de corroyage

En comparant la microstructure des échantillongéerdans les mémes conditions de
vitesse et de température, mais pour des taux fmnaetion différents, on remarque que
'augmentation de déformation permet d’homogéndeeanicrostructure. Pour une déformation
de 0,2, on observe encore des bandes suivant &géilmtomme a I'état brut, tandis que pour une
déformation de 0,6 cela correspond plutét a dessasaas orientation géométrique particuliere.

Quant a la taille moyenne des grains, elle resi&bgeéne suivant les zones et n’évolue pas avec
la déformation.
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Cet effet du taux de déformation sur 'amélioratiten’homogénéité de la microstructure
est utilisé lors de la réalisation de demi-prodafitez Aubert & Duval, les étapes d’étirage et de
refoulement étant notamment utilisées a cette fin.

Enfin, l'analyse des cartographies, n'a mis en éwde aucune particularité
microstructurale permettant de conclure sur le mi&o@e dynamique d’évolution
microstructurale. Nous n’avons observé ni de pditgsins a I'aplomb des grains initiaux
(microstructure en collier) typique d’'un mécanisdeeDDRX, ni de petits grains provenant de
gros grains parents, caracteéristique de CDRX. be$yaes n’ont peut-étre pas été effectuées aux
instants clefs (apparition des premiers germes UWDRX ou fragmentation d’'un grain en
sous-grains pour la CDRX) dans cette microstructa@ge complexe et une fois I'évolution
microstructurale avancée, il est difficile d’iddii le mécanisme.

(b) Prélevements de la périphérie
Pour les prélevements de la périphérie, les edsdigrgeage réalisés sont présentés dans
le Tableau 2.5

Tableau 2.5 : Ensemble des essais de forgeagegésila 1100°C pour les prélévements de la

périphérie
PERIPHERIE £¢=10%s! ¢=10°%¢s! ¢=10%s! £¢=10's?
o -£=0,2 -£=0,2 -£=0,2 -£=0,2
1100°C =206 £=0,6 £=0,6 =06

Les résultats obtenus pour les préleveméntsit permis de mettre en évidence que la
taille moyenne de grains augmente lors du forgeadd 00 °C quelle que soit la vitesse de
déformation Figure 2.28. Par ailleurs, plus le taux de déformation estvél plus la
microstructure est homogeéne.
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—

(b)

Figure 2.28 : Augmentation de la taille moyenne deams apres forgeage a 1100 °C pour les
prélévements P : (a) échantillon brut et (b) échalon déformé dee=0,6 a10"s"

Des analyses complémentaires des microstructurgg@deront montré que la taille
moyenne de grains est voisine de celle des éclumstiC pour les mémes conditions
thermomécaniqued-jgure 2.29 a et b) De plus, a des grandissements plus faiblesruatate
est similaire avec une alternance de zones adbddaible densité de phagg Figure 2.29 c et
d).

(b)

() (d)

Figure 2.29 : Microstructures similaires pour leg@évements du centre et de la périphérie
aprés forgeage dans des conditions thermomécaniqdestiques : centre (a et c)

E=0,6et&=10"s" et Périphérie (betdy=0,6eté=10"s".
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La microscopie optique permettant uniguement dendoane information qualitative, les
analyses EBSD viennent conforter cette hypothese.

2.EBSD

Lors du forgeage, la mise en tonneau de I'échanti(liée au frottement) traduit une
hétérogénéité de déformation produisant une digpde recristallisation. Il apparait donc que
suivant les régions analysées d’'un galet, les tasullifferent. De maniere a éviter toute erreur
lors de nos mesures EBSD, il a été fixé une régiamalyse similaire pour I'ensemble des
échantillons, a savoir le centre du galet. Cettaidee a été choisie car elle correspond a la zone
présentant le maximum de déformation et donc ptaseta recristallisation la plus avancée. De
plus, au cceur du galet, la déformation locale espémseure a celle appliquée
macroscopiquement.

Concernant les conditions de mesures EBSD, elleesmondent a celles fixées dans la
partie 11.C , a savoir une zone de 250 x 250 um?2 avec un pas3dem.

Nous avons vu que la microstructure est composétedr phases : la matrigeet les
précipitésy’ primaires (1-5um) situés aux joints de grainss derniers permettent d’ancrer les
joints de grains et ainsi de limiter la croissardes grains austénitiques. De ce fait, les
mécanismes dynamiques d’évolution microstructuralecernent uniguement la matrice

(a) Choix de la méthode d’analyse EBSD pour I'étude dévidlution
microstructurale
Comme évoqué dans lpartie 11.C, lors des mesures EBSD, il est impossible de
discerner les phasegsety’, du fait de structures cristallographiques et gdasameétres de maille
trop proches. Une séparation manuelle des deuweplaadonc été effectuée. La méthode utilisée
est illustrée ci-dessous, pour les mesures EBSHesiéchantillons du centre, forgés a 1100°C

avec une vitesse de déformationlds®s™.

La Figure 2.30présente les mesures EBSD effectuées sur lettbantillons déformés
de 0,2, 0,4 et 0,6. Les premiéres observationgenteen évidence une différence entre la
déformation de 0,2 et les déformations de 0,4 &t Pour la plus faible des déformations, on
note la présence de zones faiblement désorientégisqaie peu de gros grains maclés. Afin de
s'assurer que la zone analysée est représentatil@ mhicrostructure pour une déformation de
0,2, d’autres analyses ont été effectuées et datats similaires ont été obtenus.
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(©) (d)

Figure 2.30 : Cartographies d’orientations des écitdlons du centre forgés a 1100 °C et
10°s": (a) état brut, (b) déformation de 0,2, (c) défoation de 0,4 et (d) déformation de 0,6

Afin de déterminer les conditions de mise en fomatastes a la permeéabilité aux US, il
faut étudier I'évolution des microstructures, pdifféerentes conditions thermomécaniques. Dans
cette étude, la distribution des désorientatiomabée un parametre important, de plus, nous
avons montré qu'und ,, élevée peut altérer la propagation des ondessaticaes. L'effet de la

déformation surf ., d'échantillons bruts et déformés de 0,2, 0,4 @te3t donné sur laigure
2.31
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Figure 2.31 : Distributions des désorientationsdéchantillons brut et déformés de 0,2,
0,4et0,6
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Sur cette figure, on note une évolution signifieatde la distribution des désorientations
lors du forgeage. Pour une déformation de G,2, augmente considérablement (environ deux
fois plus élevée qu’a I'état initial) tandis queupdes déformations supérieures (0,4 et 0,6) elle
diminue, devenant méme inférieure a celle de I'étihan brut. Cette évolution peut étre un
paramétre clef pour déterminer le mécanisme dastaltisation dynamique. Cela est analysé
plus en détail dans lpartie II.D de ce chapitre, qui est consacrée a lidentificatdu
mécanisme de recristallisation de I'Udimet 720 a010.

Il est essentiel de déterminer la contribution eetipe des grains et des précipités dans
I'evolution de f ,;. Pour cela, la microstructure a été divisée maemeint en deux partitions,

correspondant aux graigset aux précipitég’ primaires Figure 2.32. Chaque échantillon a été
post-traité indépendamment des autres et la digtimdes phases a été effectuée en se basant
sur:

- le contraste de la cartographie d'image qualite flecipités apparaissant plus sombres
que les grains),

- sur la taille de grains.

Grains

Précipités

Figure 2.32 : Exemple de partitions de graipset de précipitég’ a partir de la microstructure
globale

Une fois les partitions de grains et de précipitdsenues, la distribution des
désorientations de chaque phase a été calculé€iguae 2.33 montre les résultats obtenus
respectivement pour les grai@ et les préecipitéf).
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Figure 2.33 : Distributions des désorientations poes partitions de grains (a) et de précipités

(b)

La Figure 2.33montre que I'évolution de la distribution des désttations est identique
pour les grains et les précipités. Dans les deaxaaretrouve I'augmentation de la fraction de
faibles désorientations pour une déformation dep@j& une diminution pour les déformations
supérieures. Ces résultats montrent que la tendesicelentique en utilisant la microstructure
globale ou la partition de grains uniquement.

A partir de ces résultats, nous avons décidé tpse études portant sur les
désorientations seraient effectuées a partir des orostructures dans leur globalité Cela se
justifie, d'une part, par la similitude des réstdtabtenus ci-dessus et, d’autre part, par legtast
la réalisation de partitions manuelles est longtuefastidieuse. De plus, dans le cas de
microstructures complexes, telles les bandes deipeation fine et dense ou bien les
échantillons forgés a 1050 °@aftie 1V), il est quasi impossible de distinguer les pefitsnsy
des précipitég’. Le risque d’erreur est trop important et fauagides résultats.

(b) Prélevements du centre

Les évolutions def, ,, au cours du forgeage pour différentes vitesstugtde déformation
sont présentées surffegure 2.34

On remarque gu'il existe deux groupes de courbegoremier composé des vitesses de

10°s™ et 10's™ et le second de la vitesse #6“*s™. Pour le premier groupe, on note une
augmentation notable de la fraction de faibles déstations pour une déformation de 0,2 puis
une diminution jusqu'a une déformation de 0,6. Hilevient méme inférieure a celle de
I'’échantillon brut. Pour la vitesse d®™s™, bien que l'allure soit similaire, elle est nettswh
moins marquée et pour une déformation de 0,6 aletibm de faibles désorientations est voisine
de celle obtenue a I'état initial.
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Figure 2.34 : Evolution de la fraction de faiblesgdorientations en fonction du taux de
déformation, lors du forgeage a 1100°C avec diffiétes vitesses de déformation - Centre

bY

En confrontant les résultats ESBD avec les hypethdsites a partir des courbes
expérimentales de compression, la présence deptagtirité pour une vitesse de déformation
de 10°s™ est assez peu probable. En effet, I'allure delalwe 410°s™ est similaire a celle de
la vitesse dd.0™"s™ alors que la déformation superplastique n’estiptesgu’a faible vitesse de
déformation. En revanche, l'allure de la courbdGi's™ tend & conforter cette hypothése,
puisque I'évolution de la fraction de faible désatations est plus faible, ce qui peut étre le
signe de superplasticité. Un examen plus précigatactere superplastique fait I'objet de la
partie Ill.LE de ce chapitre.

Néanmoins bien que la superplasticité ne sembleépase mécanisme de déformation
prépondérant pour une vitesse de déformatio@f&s™, il n’est pas impensable que les zones
de précipitation fine et dense présentent de larplgsticité. En effet, dans ces zones, la tadle d
grains plus faible peut favoriser ce mécanisme.

1

7 - . - - . ’ . _3 _
Remarque Les évolutions similaires dé ,, pour les vitesses de déformation Hg°s™ et

10"'s™ montrent que le mécanisme de déformation estiglemtDe ce fait, pour une vitesse de
déformation del0?s™, I'évolution de f ,, doit présenter a priori une allure également
similaire.

(c) Préléevements de la périphérie
Pour les prélevements de la périphérie, des arsmlgisatiques concernant I'évolution de

la fraction de faibles désorientations ont étéiséak et les résultats sont présentés skiglare
2.35
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Figure 2.35 : Evolution de la fraction de faiblesedorientations, en fonction du taux de
déformation lors du forgeage a 1100 °C avec diffétes vitesses de déformation - Périphérie

L’analyse des courbes montre que pour les divarsaditions thermomécaniques, ..
est inférieure a celle obtenue pour la microstngctnitiale. Cependant, on distingue deux types
d’évolution en fonction de la vitesse de déformatiba premiére correspond aux vitesses de
10°s™,10%s™ et10's™ ou la fraction de faibles désorientations ne dai¢ diminuer au cours

de la déformation. La seconde, pour la vitesse@és™, pour laquelle la fraction de faibles
désorientations est « quasi constante » lors dye&we.

Remarque Pour la vitesse dd40™“s™, f_, est «quasi constante » , les résultats pouvant

légerement fluctuer d’une analyse a l'autre. Lasesmanalysées ayant des dimensions restreintes
(250 x 250 um2) I'écart type pour différentes mesuest de quelques pourcent. Par conséquent,
pour la vitesse d&0™s™, la variation d’environ 2% entre les différentdrpis de mesures peut
étre considérée comme négligeable.

Tout comme il a été évoqué pour le centre, la éaildriation de la fraction de faibles

désorientations au cours de la déformatidi®ds ™ peut étre représentative d’'un mécanisme de
déformation superplastique. Lors de I'analyse dmeglies des essais mécaniques en périphérie,

nous avons émis I'hypothése que la superplastipgarait déB03s™. Cependant, la courbe
EBSD relative a cette vitesse, ne confirme pasechitpothése, puisqu’il est observé une
evolution de la fraction de faibles désorientatismsilaire a celle obtenue pour des vitesses plus

élevées [07°s™ et10's™).

En conclusion, la vitesse de déformation HE*s'peut étre considérée comme «la
charniére » entre les mécanismes de déformatiossiglae (glissements intragranulaires et
mouvements des dislocations) et superplastiquességhents intergranulaires). Au mieux, il est
possible que quelques zones minoritaires présemntertomportement superplastique a cette
vitesse de déformation.
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C. Comparaison de I'évolution microstructurale des jpEgements centre et
périphérie
Cette partie a pour objet de comparer les résuttat§évolution microstructurale des
prélevements centre et périphérie, lors de forgeag&100°C dans différentes conditions de
vitesse et déformation.
Lors des examens microstructuraux, deux partidg@rprincipales ont été mises en
avant :

- La premiére concerne I'évolution de la taille daigs lors de la déformation pour les
préléevements de la périphérie.

- La seconde porte sur la variation de la fractionfalbles désorientations pour les
diverses vitesses de déformation.

1. Evolution de la taille de grains

Dans lapartie 111.B.1, il a été observé une élévation de la taille @géngrentre I'état brut
des préléevements en périphérie et I'état déformdle€i ne dépend pas de la vitesse et
relativement peu du taux de déformation macroscepiqu

A faibles grandissements, les observations en ngopms optique, ont montré pour les
deux types de prélevements une structure identapes; une alternance de zones a faible et a
forte fraction de phase’. A plus forts grandissements, il a été avancgpdthése qu'aprés
déformation, la taille de grains en périphérie sengiiilaire a celle du centre. Pour conforter
cette similitude, les microstructures des deuxagianalysées en ESBD sont comparées sur la
Figure 2.36 L’ensemble de ces cartographies met en évideneeroissance de grains lors du
forgeage des prélévemenr®s De plus, cela confirme que la taille moyenne d&ing aprées
déformation est similaire pour les préléeveménist P. Pour le vérifier quantitativement, la taille
moyenne de grains a été calculée a partir des ee&BSD a l'aide du logiciefSL OIM
analysis.

Remarque Le calcul de la taille moyenne de grains a éféctué en considérant que tout
cristallite possédant une désorientation supérialedoit étre considéré comme un grain. Dans
ce cas, les sous-grains possédant des interfacgpelesous-joints sont comptabilisés dans le
calcul de la taille moyenne de grains, ce qui miséra valeur de cette derniere. Généralement
il est considéré qu'un grain possede des interfadestypes joints de grains, dont la
désorientation entre cristallites voisins doit &upérieure a 15°.

Dans notre étude, le choix d’'une désorientatior2Use justifie par le fait qu’initialement une
désorientation de 15° a été utilisée pour le catimlla taille moyenne de grains et que dans
certains cas, les résultats étaient erronés a aesesous-grains (les résultats avec 15° sont
regroupés dans Annexe D) En effet, les amas composés de grains faibleméstrientés
étaient considérés comme des gros grains, ce qiéeait considérablement la taille moyenne
de grains.
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Figure 2.36 : Comparaison des microstructures dunte et de la périphérie aprés forgeage

1100°C 0,6 18’
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Les résultats présentés dansThbleau 2.6 correspondent a la microstructure dans sa
globalité (grains plus précipites).

Tableau 2.6 : Comparaison de la taille moyenne daigs (microns) du centre et de la
périphérie apres forgeage — Microstructure globdtgrains plus précipités)

Microstructure globale

Etat ¢=10"s" £¢=10°s" ¢=10°s" ¢=10"'s"
brut | £=0,2 | €=0,6| €=0,2 | €=0,6| €=0,2 | £€=0,6| £€=0,2 | £=0,6
Centre 7 7,4 8,0 4,9 5,6 5,7 6,1
Périphérie | 3,8 6,8 57 9,1 6,6 8,2 5,6 8,0 8,0

Les précipitégy’ primaires étant de faibles dimensions (1-5um)yant la fraction de
phase durcissante pour la zone analysée, la mlgenne de grains peut étre plus ou moins
sous-estimée. Une seéparation des phasesy a donc été effectuée pour I'ensemble des
échantillons, en utilisant la technique présentées dapartie 111.B.2. La taille moyenne de
grains obtenue pour les partitions des grains desrsd échantillons est présentée dans le
Tableau 2.7.

Tableau 2.7 : Comparaison de la taille moyenne daigs (microns) du centre et de la
périphérie aprés forgeage — Partition des grains

Partition des grains

Etat £§=10"s" £=10°s" £=10°s' £¢=10"s"
brut | e=0,2 | €=0,6| £=0,2| €=0,6| £€=0,2 | £€=0,6| £=0,2 | £€=0,6
Centre 8,9 8,3 8,7 5,8 6,8 7,2 7,8
Périphérie | 4,6 8,2 6,8 10,8 8,4 10,3 6,8 10,0 10,0

L’'analyse desTableaux 2.6 et 2.7révelequ’en considérant la microstructure dans la
globalité ou alors uniqguement les grains, la tendagst similaire. Dans les deux cas, la taille
moyenne de grains pour la périphérie a augmenésdprgeage. On note également que la taille
moyenne de grains des échantillons P aprés forgestgeoisine de celle des échantillons C (a
I'état brut ou forgé).

Au final, I'analyse des cartographies et de laldaihoyenne de grains, permet de
supposer que pour les mémes conditions thermonues)ipeu importe la zone de prélévement
(centre ou périphérie), les microstructures finaleat similaires. Cependant, cette théorie est
basée uniqguement sur la morphologie des phas¢®stimportant de le vérifier par I'analyse
des distributions des désorientations.

2. Evolution de la fraction de faibles désorientations

La Figure 2.37 permet de comparer l'évolution dé ,, en fonction du taux de
déformation, pour les préléeveme@stP, a différentes vitesses de déformation.
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Figure 2.37 : Evolution de la fraction de faibleségdorientations en fonction du taux de
déformation, lors du forgeage a 1100°C avec diffétes vitesses de déformation — (a) centre et
(b) périphérie

Pour une méme vitesse de déformation, on remaragee I'gvolution de f ,, est
différente pour les prélevemer@set P.

Pour les prélevements, on note que pour les vitesses de déformatiomplles élevées
(10's™ et 10°s™), I'évolution de f_, est conséquente au cours de la déformation. Elle
augmente considérablement pour une déformation2je0is diminue par la suite (déformation
de 0,4 et 0,6). Pour les échantilloRs dans les mémes conditions thermomécaniques (mais
également 407s™), f_,, ne fait que diminuer par rapport a I'échantillontb

Concernant la vitesse de déformationidE*s™, I'allure de la courbe est différente et
cela pour les deux types de préleveméhtt P. On remarque que la variation dg,; au cours

de la déformation est plus faible (voir quasi-cangt pour la périphérie). Ce type de résultats
peut étre le signe d'un comportement superplastique matériau pour une vitesse de

déformation del0™s™ et cela est analysé plus en détail dans la pétte.

Pour les vitesses élevées>10°s™, la différence d’'évolution dg ,, des prélévements

C etP est attribuée a des microstructures initiales difiees. En effet, dans fartie 1.C, il a
été montré que méme di,, des éechantillon et P a I'etat brut était proche (ce qui est

b

confirmé par les valeurs & =0sur laFigure 2.37) les tailles de grains moyennes étaient
différentes : 3,7um pour la périphérie et 7,3umrpewentre.

Dans le cas de microstructures a petits graindraetion de joints de grains, donc
d’interfaces mobiles, est plus importante, ce cauofise I'annihilation des sous-joints par
migration des joints de grains. La distance ené@xdoints de grains étant plus faible que dans
le cas de gros grains, la probabilité qu’'un sourstjsoit balayé par un joint de grain est plus
importante. Dans la littérature, I'effet de la l@itle grains sur I'adoucissement est décrit par le
phénomene nommé Boundary Migration Induced SoftefBMIS) [MONO4-11]. Les auteurs
ont montré qu’une taille de grains plus faible igpé un adoucissement plus important. Cela
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explique que la fraction de faibles désorientatioves fait que diminuer au cours de la
déformation pour les prélévements de la périphérie.

Enfin, la chose la plus intéressante en compamsideux graphiques, est que pour des
vitesses de déformation identigues et une défoomatle 0,6, la fraction de faibles
désorientations est similaire pour les deux typepré&vements (ronds rougéggure 2.37.

Les valeurs sont reportées dangdbleau 2.8

Tableau 2.8 : Fraction de faibles désorientationsgdéchantillons centre et périphérie pour
une déformation de 0,6.

Déformation de 0 ,6
£§=10"s" £§=10°s" £§=10%s" £¢=10's"
Centre 20,1 14,6 10,5
Périphérie 17,9 11,4 11,6 8,3

Au final, 'ensemble de ces résultats montre quer pies microstructures initiales
différentes, dans des conditions thermomécaniqdestiques T,¢) et si la déformation est
suffisante (0,6), on tend vers une microstructurglaire. Ceci est le signe que I'état stationnaire
est atteint. Cependant, I'évolution microstructarpbur y parvenir est différente (exemple de la
fraction de faibles désorientatioRgyure 2.37).

L’étude réalisée jusqu’ici porte uniqguement survdiition microstructurale lors du
forgeage a 1100°C. Les mécanismes dynamiquegigiie de cette évolution, n'ont pas été
examinés. Cette étude étant primordiale pour la ptéhension des modifications
microstructurales a cette température, une analysplémentaire a été réalisée et fait I'objet de
la partie D.

D. Identification des mécanismes d’évolution microstturale

1. Recristallisation dynamique continue ou discontin®e

Les mécanisme(s) dynamique(s) d’évolution microstmade ont été identifies a partir
des échantillon<, forgés a une vitesse de déformation1d&'s™. Ce type de prélévement
(centre), se justifie du fait d’'une taille de gaisupérieure a celle de la périphérie. Ainsi, dans
I'hypothese d’'un mécanisme de recristallisation adgique discontinue, il est plus facile
d’observer les grains recristallisés a proximités dgains déformés ou l'apparition d’une
recristallisation en collier. Quant a la vitesseddéormation, elle a été sélectionnée de maniere a
éviter d’avoir un comportement superplastique. it@sge de déformation dE0™s apparait
donc la meilleure solution.

Pour mener a bien cette étude, des échantillonsétintforgés a différents taux de
déformation, les essais correspondent aux poietsskgur ld&igure 2.38.
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Figure 2.38 : Description des différents prélevemgmuitilisés pour I'étude des mécanismes de
recristallisation & 1100°C

Pour chaque pion obtenu, des observationd emoscopieElectronique el ransmission
ont été réalisées, en plus des observations emsompie optique et des mesures EBSD utilisées
jusqu’a présent.

Pour les analyses MET, des lames minces de diarBgéine ont été prélevées au centre
des échantillons forgés, suivant un plan RZ. Cattee est identique a celle examinée lors des
mesures EBSD, de maniere a pouvoir confronterdssltats MET et EBSD. Les conditions de
préparation des lames minces sont reportées damsdke B.

Les résultats MET ont permis de mettre en évidamoe évolution microstructurale
significative en fonction de la déformation. Il estisi possible de distinguer 3 stades différents :

-£<0,25
-£=0,3
-£20,4

Pour le premier stades < 0,25), la microstructure correspond a un état « défosragec
une densité de dislocations importante, augmenugressivement jusqu’a la déformation de
0,25 Figure 2.39a). Ceci est accompagné de la création de sousjaiproximité des anciens
joints de grains, dont la fraction augmente avetelrmation Eigure 2.39 1.

;’ 1‘0&

sw

sous-joint

(a) (b)
Figure 2.39 : Observation MET pouk = 0, 25: (a) densité de dislocations élevée et (b) sous-
joints
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La seconde étapec&0,3) peut étre considérée comme un état « intermédiair
puisqu’il coexiste des grains a I'état déformé (aume densité de dislocations importante) et des
grains recristallisés (densité de dislocationsftrdsde voir nulle). De plus, on remarque la quasi-
absence de sous-joints, confortant le fait que itxastructure est a un niveau plus avancé de
recristallisation. Enfin le dernier stade %¥0,4), qualifié de «recristallisé » présente une
fraction de grains recristallisés augmentant au dura mesure de la déformation, jusqu’a
atteindre une recristallisation compléte de la ostucture pour une déformation de F&y(re
2.40.

Figure 2.40 : Observation MET poug = 0, 6: grain exempt de dislocations

Les résultats issus des observations MET sont eardcavec ceux obtenus pour les
mesures EBSDHjgure 2.34). L'augmentation de la fraction de faibles désaiaéions coincide
avec l'accroissement de la densité de dislocataing formation de sous-joints. Quant a la
diminution de la fraction de faibles désorientasiorlle concorde avec I'annihilation des
dislocations se produisant lors de la recristalbisa

Les observations MET ne permettent pas de conalkee certitude sur le mécanisme de
recristallisation. En effet, les caractéristiqgueajeares de chacun des mécanismastinu et
discontinudécrits ci-dessous n’ont pu étre observées.

Dans le cas d'un mécanisme de recristallisation mymae continue, on observe une
fragmentation des grains initiaux en sous-grainyisde |'obtention de petits grains de
dimensions similaires aux sous-grains dont ils téatil

Pour un mécanisme de recristallisation dynamigseatitinue, on constate I'apparition
de germes (dépourvus de dislocations) menant amiomstructure possédant une taille de
grains bimodale. Pour cette derniere, les grosngraiorrespondent aux grains initiaux
généralement nommeés « vieux » et les petits grainsgrains « jeunes » venant de recristalliser.
Dans le cas optimal, il est méme observé une nircicisire en collier comme obsertAgure
2.8

Bien que le mécanisme de recristallisation dynamide I'Udimet 720 n’ait pu étre
déterminé avec certitude, I'analyse et la confribmiade plusieurs parametres décrits ci-dessous
permettent de conclure a un mécanisme de recigstatin dynamique discontinue.
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- Lors des observations MET, pour une déformatior0@e il y a coexistence de grains
possédant une forte densité de dislocations etralasgavec une faible densité de dislocations.
Ce type de microstructure est généralement signific’'un mécanisme de recristallisation
dynamique discontinue.

- La texture cristallographique est également urcedur le mécanisme de recristallisation
dynamique. Dans le cas de la recristallisation dygae continue, il est généralement observée
une texture « accusée », tandis que pour un méeardsscontinu, la texture est aléatoire. Ce
dernier mécanisme correspond globalement aux raatépgossédant une faible énergie de défaut
d’empilement, dans lesquels il existe de nombreussdes de recuit. Ces dernieres de par leur
désorientation importante (rotation de 60° autowndaxe <111>) contribuent fortement au
caractére aléatoire de la texture. Dans le cadJdintet 720, on note la présence de macles de
recuit 23, ainsi que l'absence de texture cristallographigqree qui conforte I'existence d’'un
mécanisme de recristallisation dynamique discoetinu

- Enfin un dernier élément permettant de valider cleractére discontinu de la
recristallisation dynamique de I'Udimet 720, eseévblution de la fraction de faibles
désorientations. Les travaux de Gourdet et Morigig¢iEOUO03] ont mis en évidence de maniéere
numérique, que lors de la recristallisation dynamigcontinue, la fraction de faibles
désorientations augmente jusqu’a I'obtention d’watqdu Figure 2.41).

0.08
0.06

0.04 A

Boundary area per unit volume ( um-')

0.02- , HAB
_T,L_/f_—
0.00+ | , |
00,7 2 4 6
Strain

Figure 2.41 : Evolution de la fraction de faiblesédorientations (LAB) au cours de la
déformation pour un mécanisme de recristallisatidgnamique continue [GOUOQ3]

Dans notre étude, les essais de compression ontéatisés jusqu’'a des taux de
déformation de 0,7. Les analyses EBSD effectuéesesuéchantillonsHigure 2.34 ont mis en
évidence une augmentation dg,; jusqu’a une déformation de 0,2, suivie d'une dumion
pour les déformations supérieures. Cette évolugsh en accord avec un mécanisme de
recristallisation dynamique discontinue, puisquensdde cas de recristallisation dynamique
continue, f ., ne fait qu'augmenter quasi-lineairement pour déforhations inférieures ou
égales a 0,7 (voir courbe LAB deRfgure 2.41)

De plus, on note sur Eigure 2.37, que pour une déformation de 0,6, est identique
pour les prélévements et P. Ce résultat obtenu pour la vitesse de déformat®riO's’ est
valable pour les autres vitesses {100° et 10* s%). Cette valeur unique dé ,, quelle que soit
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la nature du prélévement, conjuguée au fait quamliesostructures sont similaires, permet de
conclure que le régime stationnaire est atteint wes déformation de 0,6. Ceci confirme la
nature discontinue de la recristallisation dynamjquesque pour la recristallisation dynamique
continue, il est nécessaire d'atteindre des déftomsbeaucoup plus élevées=50) pour étre

a I'état stationnaire.

En conclusion, le mécanisme de recristallisationadyique de I'Udimet 720 serait de
type discontinu, ce qui concorde avec la bibliograpMONO5 _II], [LINOO], [BROOOQ].

Toutefois, I'article de Lindslewt al. [LINOO] traite de l'influence d’une seconde phase
sur le mécanisme de recristallisation. Les autexydiquent notamment que dans le cas de
'Udimet 720, les précipitésy’ primaires peuvent se comporter comme une barraue
mouvement des joints de grains (ancrage de typerXebh'espacement entre les précipités
primaires affecte alors la compétition entre lesristallisations dynamiques discontinue et
continue. Lors du forgeage, la température étapérseure a 0,9 Tf, la restauration dynamique
(voir la recristallisation dynamique continue) psetproduire rapidement si les joints de grains
sont entierement bloqués par les précipitgsimaires.

2. Proposition du mécanisme de recristallisation dynigpe
discontinue pour I'Udimet 720

L’ensemble des analyses réalisées (EBSD, MET...ymipale proposer un mécanisme
de recristallisation dynamique discontinkggre 2.42 3.

——)

— Interface de type joint de gr: — Interface de type so-joint

(@) (b)

Figure 2.42: Mécanisme de recristallisation dynanoig| discontinue classique : (a)création
d’'un germe et (b) croissance du germe via son ifdee mobile de forte désorientation.

Nous n’avons jamais observé de germes caractérstide ce type de mécanisme et ainsi
identifié le mécanisme de germination. Cela esbabtement lié au fait que le refroidissement
aprés forgeage est effectué lentement. Ce typefdadissement a I'avantage de reproduire le
procédé industriel et I'inconvénient de ne pasrfigemicrostructure rapidement aprés essai, ce
qui rend difficile une étude sur les mécanismegetenination.

Notons qu’'au laboratoire nous ne sommes pas équpés effectuer de maniere
reproductible un refroidissement rapide (trempkgst donc impossible de savoir comment la

71



Chapitre 2 : Comportement mécanique et évolutiarasiructurale de I'Udimet 720

microstructure a évolué lors du refroidissementlaCest d'autant plus important que la
microstructure des matériaux présentant un meécanista recristallisation dynamique
discontinue, peut continuer a évoluer lors du rdisgsement, par lintermédiaire d’un
mécanisme de recristallisation métadynamique.

Malgré tout, nous proposons un meécanisme de tadisation dynamique discontinue,
détaillant I'origine de la germination, tout enaah compte de l'influence de la phas@rimaire
aux joints de grains. Tout d’abord, bien que ceégipités empéchent la croissance des grains, ils
ne bloquent pas totalement le mouvement des jdmigrains, sinon la déformation du matériau
serait limitée, voir impossible.
Le fait que la taille de grains varie peu au caludorgeage a 1100°C, peut s’expliquer du fait
gue le matériau posséde une forte mobilité a calid@nce (~ I'espace entre précipités aux
joints de grains) et une faible mobilité a longistahce. Il est possible qu’un germe se forme a
proximité d’un joint de grains exempt localementipdécipités et croisse, jusqu’a étre bloqué par
les précipités rencontrés lors de la croissaiogufe 2.43. La fraction et la localisation de la
phasey’ primaire n’évoluant pas lors du forgeage a 11Q0%Ctaille de ce nouveau grain est
voisine des anciens grains. Ce schéma expliquelliéen microstructurale lors du forgeage,
mais n’indique pas le processus de germination.

) )

Germ Nouveau grain de
Croissanc taille similaire

Figure 2.43 : Schéma du développement de nouveawang par recristallisation dynamique
discontinue, sans changement de taille de grains.

Les observations de sous-joints au MET, font pegaerle processus de germination est
de type coalescence et/ou croissance de sous-gé@Ensécanisme de germination est classique
et a largement été observé lors de la recristibfiisaprimaire de nombreux matériaux. Dans le
cas de I'Udimet 720, I'article de Portetrral.[POR81] a proposé pour la recristallisation stajqu
un mécanisme de germination par coalescence/cnoissies sous-grains, suivi de la croissance
du germe par SIBMRigure 2.44).
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>1(a)

&4

Figure 2.44 : Schéma du mécanisme de germinatiomupla recristallisation statique de
I'Udimet 720 [POR81]: (a) sous-grains de taille @eminée par les précipités aux joints de
grains, (b) coalescence des sous-grains et (c)ssance du germe de recristallisation via
l'interface fortement désorientée par un mécanisme type SIBM.

Les mécanismes de recristallisation statique etrdiguae discontinue opérant tous deux
par germination-croissance, il est donc envisageqbk les mécanismes de germination soient
identiques.

Cependant, certains sous-grains observeés lorsnddgsas MET, sont de dimensions trop
élevées pour correspondre a des germes, et possguedensité de dislocations non nulle. Le
fait que ces sous-grains n'aient pas pu jouerle dé germe et croitre vers le grain voisin, peut
s’expliquer par la présence de précipités primairesjoints de grains. Les précipités empéchent
la mobilité du joint a forte désorientation et ddacroissance du germeigure 2.45. Le sous-
grain va donc grossir au sein du grain parent.

-

Figure 2.45: Précipitég’ primaires aux joints de grains, empéchant la cssiance du germe
vers le grain voisin

Pour conclure, afin de valider notre hypotheselesunécanisme de germination, de plus
amples observations au MET sur des échantillofdefamient déformés puis trempés (pour figer
la microstructure) seraient nécessaires.

3. Les mécanismes complémentaires

Dans le cadre de I'étude de I'évolution microstusate lors du forgeage a 1100°C, deux
particularités microstructurales ont attiré notteration lors des mesures EBSD.

73



Chapitre 2 : Comportement mécanique et évolutiarastructurale de 'Udimet 720

- La premiere visible sur Ieigure 2.46 a,correspond a un alignement de précipités
intergranulaires, répété periodiquement entre lamgyr

Bandes
intergranulaires

111 N N
N> N
> V> -‘l —>
’l-> /Il
oo 101 e L —>

.

(b)
Figure 2.46 : (a) Alignement de précipitésintergranulaires et (b) mécanisme de dissolution-
précipitation

D’aprés les diverses discussions avec Aubert & Dus& phénomene serait lié a un
manque de corroyage et correspondrait a des r&digie ségrégation issus de I'élaboration.
Cependant, malgré les nombreuses étapes d'étitage foulement effectuées par Aubert &
Duval et les forgeages effectués sur les pions tHénsle, il est encore possible d’observer ce
type de microstructure dans certaines régions. @mairait signifier que le manque de corroyage
n’est pas la seule explication quant a I'originecds alignements de précipités.

Ce type de microstructure suggere un mecanismesdeldiion-précipitation. Pour une
température proche du solvus, les précipitég’ primaires repassent en solution, ce qui permet
la migration du joint de grains. En se déplacartdernier s’enrichit localement en soluté et
lorsqu’une concentration critique est atteintg, al précipitationFigure 2.46 b).

- La seconde particularité visible surHegure 2.47 ameten évidence une zone a gros
grains, vierge de précipitgs entourée de zones a petits grains possedanfounteedensité de
phasey’ primaire. Ce type de microstructure a déja étgeobé dans de nombreux matériaux, tel
gue du cuivre contenant des particules des ASH67] (Figure 2.47 . Le mécanisme évoqué
pour expliquer cette particularité microstructurast celui du drainage de particules. Lors de la
migration d’un joint de grains, les précipités samainés par ce dernier, jusqu’a ce que le
nombre de particules devienne trop important etlgderce exercée par les précipités bloque le
joint de grainsKigure 2.48. Le joint de grains est alors ancré.
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.

¢ EE

20um

Figure 2.47 : microstructure présentant des zonespécipitation dense, séparée par une
région a gros grains exempte de précipijegb) illustration du drainage de particules d’aps
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Figure 2.48 : mécanisme de drainage de particules

Etant donné la complexité de la microstructure’deiimet 720, combinée au nombre
important de mécanismes intervenant lors du forgedgecristallisation, dissolution-
précipitation, diffusion...), il serait nécessaire aliser des analyses complémentaires pour
conforter les hypothéses émises concernant lesuhatigularités microstructurales.

E. Etude du comportement superplastique pour les faglitesses de
déformation ¢ =10%s?)

L'analyse rhéologique des courbes de forgeageéaide métallographique, nous ont

conduit a supposer I'existence d’un mécanisme derm@tion superplastique pour les faibles
vitesses de déformation.

Lors du calcul du coefficient de sensibilité avieesse de déformation m, les résultats
ont montré qu’'un comportement superplastique estisageable pour des vitesses de
déformation inférieures ou égales 8¢ (Tableau 2.3. Cependant, lors de I'étude concernant

I'évolution de f ,; au cours du forgeage, I'apparition de la supetigiés a uniqguement éte
confortée pour la vitesse de déformation de“sfO Les résultats obtenus pour
£=10%s" et& = 10" s'sont trés similaires, bien que cette derniére siteit trop élevée pour
avoir de la superplasticité.
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Afin d’étayer notre hypothése sur I'apparition desuperplasticité aux faibles vitesses de
déformation, deux études ont été réalisées :

- La premiére étudea consisté a forger de I'Udimet 500, dans desitiond identiques
a celles de I'Udimet 720. L'Udimet 500 a l'avantag&tre monophasé lors du
forgeage, avec une composition chimique trés pratthecelle de la matrice de
'Udimet 720 et de posséder une microstructureoa grains Figure 2.49.

50UMm

Figure 2.49 : Exemple de microstructure de 'UdimB00 & I'état brut.

Une microstructure a gros grains empéche en th&apearition d'un mécanisme de
déformation superplastique, méme pour de faibldesseés de déformation. Les courbes
contrainte-déformation obtenues pour I'Udimet 5@@tsprésentées sur FEigure 2.50 ou les
courbes de I'Udimet 720 ont également été repartées

200
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160 \ — Udimet 500
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Déformation

Figure 2.50 : Courbes de compression de 'UdimeD# de I'Udimet 500 a 1100°C pour des
vitesses de déformation de4,0L0%, 10° et 10* s*

En comparant les courbes de I'Udimet 720 et de ititéd 500 pour les vitesses de
déformation de 16s* et 10°s®, on remarque que le plateau visible en début aiemsparait
pour des valeurs de contraintes trées proches. De [@s courbes présentent une allure
globalement similaire, mais ou I'adoucissementeisirdé pour I'Udimet 500.

Pour les vitesses de déformation dé’d0et de 10s?, les courbes de I'Udimet 500
présentent une contrainte d’écoulement supérienedl@de I'Udimet 720 et cela tout au long de
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'essai. Pour I'Udimet 500, l'allure des courbeses vitesses est analogue a celle pour les
vitesses de déformation plus élevées, tandis que ljiddimet 720 elle differe, ne présentant
qu’un adoucissement trés faible, voir nul &'4b

Le fait que la contrainte d’écoulement des deuxémeix soit identique a 1'@* et
10°s*, puis nettement inférieure pour 'Udimet 720 aiitesses de I&* et 10%s™, peut étre
significatif de superplasticite. En effet, une cairite découlement faible est une des
caractéristiques de la superplasticité. Pour cterfoie changement de mécanisme de
déformation de I'Udimet 720 & partir de 3, le coefficient de sensibilité & la vitesse de
déformation m a été estimé a partir des courbesotoors. Ce calcul a été réalisé pour des
déformations de 0,1 et 0,8.gbleau 2.9

Tableau 2.9 : Comparaison du coefficient de senkiéia la vitesse de déformation a 1100°C
pour 'Udimet720 et I'Udimet 500

EFFICIENT DE SENSIBILITE A LA
DI;/II:I)ERSI\?AE\T[I)OEN COVITEgSE DE DESFORSMATION M
Déformation de 0,1 | Déformation de 0,6
10's*-10°s™ 0,18 0,14
Udimet 720 10%°st-10°s™ 0,31 0,34
10°st-10"s™ 0,46 0,33
10's*-10°s™ 0,19 0,18
Udimet 500 10%st-10°%st 0,21 0,21
10°s™-10*s™ 0,25 0,20

Les résultats présentés dans Tlableau 2.9 montrent que pour I'Udimet 500, le
coefficient de sensibilité a la vitesse de déforomatest inférieur a 0,3 (valeur théorique
minimale pour I'apparition de superplasticité). Ceonfirme I'absence d’'un mécanisme de
déformation superplastique, justifié par une taibegrains trop importante.

Concernant I'Udimet 720, dans l'intervalle 0 - 10%s?, la valeur du coefficient m est
similaire a celle de I'Udimet 500, tandis que ptag deux autres intervalles, la valeur de m est
nettement plus élevée, devenant supérieure a @ cnforte le fait gu'un mécanisme de
déformation superplastique peut apparaitre d€s™0
Néanmoins les valeurs de m dans l'intervallé’s0- 10%s* sont trés proches de la valeur
minimale pour la superplasticité. De ce fait, selalevitesse de I%* peut étre considérée
comme présentant de la superplasticité et la wtats 10°’s’ comme une transition (ou
coexistence) des deux mécanismes.

- La seconde étudea consisté en une analyse approfondie de la ntioobsre apres
forgeage a 1100°C di0“s™. Pour cela, les résultats EBSD présentés skigare 2.37 sont
discutés plus en détail et complétés par des ohsens MET réalisées pour des taux de
déformation de 0,1 et de 0,6
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Lors des mesures EBSD, la mise en évidence d'ublke favolution def ,; au cours de
la déformation a permis d’émettre I'hypothese dinéicanisme de déformation superplastique.

Dans le cas général, la déformation d'un matérideffestue par glissement
intragranulaire suivant les plans de glissemenpeddant de la structure cristallographique
(CFC, CC...). Lors de la déformation, la densité deodations augmente et I'orientation
cristallographique des grains évolue. Cela condula rotation globale des grains, ou a la
création de gradients d’orientations cristallogrgpbs au sein des grains, engendrant la
formation de sous-joints. De ce fait la fractionfdibles désorientations augmente au cours de la
déformation.

Dans le cas de la déformation superplastique, iesaghent est intergranulaire. Le
glissement aux joints de grains s’accompagne a@ermécanismes d’accommodation, mettant
en ceuvre des processus de diffusibrgyre 2.51 g et/ou de mouvements des dislocations
(Figure 2.51 1.

RRRARE

E empilement de dislocations (pile up)

(@) état initial (B) état intermédiaire (©) état final B grain bloguant le glissement aux joints
~ P plan du glissement aux joints de grains
(a) (b)

Figure 2.51 : Déformation superplastique accommodég par diffusion et (b) par mouvement
de dislocations.

La littérature fait état de deux principaux mécaras de diffusion : le modele de Coble
ou la diffusion s’effectue aux joints de graindfigiion intergranulaire) et le modeéle de Herring-
Nabarro ou la diffusion de matiére s’effectue eturee (diffusion transgranulairefigure
2.52.

f e I -

I I -
() (b)

Figure 2.52 : (a) diffusion transgranulaire et (bdiffusion intergranulaire. Les fleches en
pointillés correspondent aux flux de lacunes et lgches pleines aux flux d’atomes
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Etude pour une température de forgeage de 1100°C

Ces modeles de diffusion ne tiennent pas comptitque, lors de la déformation, les
grains doivent rester en contact en I'absence dmangagement. En 1971, Raj et Ashby mettent
au point un modele dans lequel le glissement dasgs’effectue conjointement en volume et
dans les joints de grains. L&igure 2.53 présente schématiquement les mécanismes
d’accommodation aux joints de grains.

Figure 2.53 : joint glissant accommodé par diffusigPOI76]

Concernant I'accommodation du glissement par moeverde dislocations, le modéle
développé a l'origine par Gifkins [GIF76], permet donsidérer un grain déformé de maniére
superplastigue comme composé d'un cceur centrduptrdanteau périphérique. Dans ce cas,
I'essentiel de 'accommodation s’effectue au seinnthnteau, alors que le cceur demeure peu
affecté par la déformation.

Enfin, dans la littérature [BLA96], des études isg#ds en microscopie électronique a
transmission, ont montré que la déformation supstigue de microstructures fines, s’effectue
sans formations de sous-grains.

Cette caractéristique justifie I'hnypothése de splasticité pour le forgeage a 1100°C et
10“s™, émise a partir de la faible évolution de la fiactde faibles désorientations, obtenue
lors des mesures EBSD. Pour tenter d’identifigertecessus d’accommodation lors du forgeage,
des observations MET ont été réalisées pour desrrdéfions de 0,1 et 0,6 a partir des
préléevements du centre.

Les résultats ont mis en évidence qu'il n'y a pgvalution de la densité de dislocations
au cours de la déformation, ce qui concorde aveo/édeurs similaires dd ,, obtenues par

EBSD. De plus, contrairement aux observations M&flisées sur les pions forgédG's™, il
n'a pas été observé de sous-grains. Cela renfdd#e |d’'un changement de mécanisme de
déformation en fonction de la vitesse, avec un aotement superplastique du matériau pour
10“s™.

Concernant le processus d’accommodation de la miétawn, il n’a pas été observé de
« manteau de dislocations » a proximité des jailetgrains, synonyme d’'une accommodation
par mouvement de dislocations. De plus, la failelesité de dislocations combinée a la présence
de joints de grains sinueux (visible uniguemedD&s™) tend & conclure que le glissement est
accommodeé par diffusiorrigure 2.54).
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Figure 2.54 : Joints de grains sinueux caractérisafeccommodation du glissement
intergranulaire par diffusion, lors du forgeage a1D0°C et10* s*

Au final, 'ensemble des résultats montre que laspnce de superplasticité lors du
forgeage a 1100°C &0“s™ est une hypothése fortement probable. De manidralider la
superplasticité d0™s™, des essais de traction sous vide étaient pré&ms: cela, des mini-
éprouvettes de traction plates ont été usinéesgikur totale d’environ 32 mm). Des

microgrilles de platine d’'un pas de 2,5 pum ont ééposées au laboratoire IMMPETUS de
Sheffield. Le but de ces essais était triple :

- Analyser les déformations des microgrilles pouredétner la présence de
cisaillement caractérisant la superplasticité.

- Etudier la rotation cristallographique des graies, comparant des mesures
EBSD réalisées avant et aprés essai pour une ménee ke fait de réaliser
I'essai sous vide présente I'avantage de ne pagemtgprouvette et donc de ne
pas avoir a la repolir pour pouvoir analyser lesnmeg grains.

- Obtenir I'allongement a rupture, qui doit étre beaup plus important qu’avec
un mécanisme de déformation classique.

Ces essais devaient étre réalisés au laboratoMARSIde Grenoble, mais pour des

raisons techniques, ils n'ont pas pu I'étre a tenipse des perspectives les plus intéressantes
concernant la partie expérimentale de la thesaitdaméalisation et I'analyse de ces essais.

80



Etude pour une température de forgeage de 1100°C

Conclusion partielle

Les analyses effectuées ont permis de mieux codrpréavolution microstructurale
de I'Udimet 720 lors du forgeage a 1100°C.

- Des essais de compression ont mis en évidencedeteee fortement visqueu
du matériau, ainsi que l'apparition d'un plateau @®ntrainte suivi d'un
adoucissement, typique d'une restauration et/ounel’wecristallisation. Le
essais mécaniques ont été réalisés sur deux typgmélevements possédant
une microstructure distincte (centre et périphétela barre de demi-produit
et la comparaison des résultats révéle peu derdiffée pour des condition
thermomécaniques identiques.

- Pour les prélevements de la périphérie, les coudmegespondant aux vitessels
de déformation les plus élevées>10°s™) montrent la présence d’un pic
contrainte en début d’essai. Plusieurs hypothéseéstent dans la littérature
pour expliquer I'apparition de ce dernier, mais leeld'un effet de solutg
apparait la plus pertinente.

- Concernant I'évolution microstructurale, il appataju’a I'issue du forgeage 14

microstructure est similaire pour les deux préleeats. Elle présente de
types de régions, une premiére a grains fins pa@sgédne fraction locale d

précipitésy’ importante et une seconde a plus gros grainscawe proportion
plus faible de phase’. Lors du forgeage, il n'y a pas ou peu d’évoluati
microstructurale pour les prélevements du centrendis que pour |

périphérie, on observe une croissance de graingnierostructure initiale en
périphérie possédant une taille de grains nettendatieure.

- Les mesures EBSD, effectuées pour I'ensemble testédlons, ont confirm
laugmentation de la taille de grains lors du foege de pions prélevés
périphérie. De plus, I'évolution de la fraction daibles désorientations e
différente pour les deux types de prélevementoet pne méme vitesse (e
déformation. Cela est di a une taille de grainsspfaible en périphérie
impliquant une fraction plus importante de jointsglains (interfaces mobiles
ce qui favorise I'annihilation des sous-joints paigration des joints de grains

- Pour une vitesse de déformation #i@“s™, I'nypothése d’'un mécanisme de
déformation superplastique est pressenti. L’allyp@ticuliere de la courbe
d’essai mécanique, la faible évolution de la frantde faibles désorientations
au cours de la déformation et la faible densité dislocations lors des
observations MET renforcent cette hypothese. L’aonodation de |g
déformation par diffusion a méme été avancée arpdet observations MET.

- Enfin, & partir de hombreux recoupements entre awalyses (MET, texturg
évolution de f ,;, régime stationnaire atteint rapidement) le meésare

A7

d’évolution microstructurale serait la recristalion dynamique discontinu
avec une germination par coalescence/croissance.
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IV ) Etude pour une température de forgeage de 1050°C

Lors des étapes d’étirage ou de forgeage de pmodant Udimet 720, les tas de
compression sont chauffés, mais a une températutenrent inférieure a celle du produit
(=700°C). Les zones en contact avec les outilgidifsent donc plus rapidement que le reste du
produit. De plus, la mise en forme est réalisééai libre, ce qui a pour conséquence le
refroidissement des zones périphériques des pi&es.régions faisant partie intégrante des
produits finis, il est primordial de connaitre l@ution microstructurale du matériau pour une
température moindre. Pour cela, des essais deafgege 1050 °C, température pour laquelle le
matériau est a la limite basse de forgeabilité, é&tét réalisées. Les vitesses de déformation
utilisées sont respectivement #8°s™ et 10°s™, une vitesse d&0™*s™" impliquant des efforts
trop importants pour la mise en forme dans un ctetedustriel. Enfin, comme pour I'étude a
1100°C, les deux types de préleveméhest P ont été forgés.

A. Essais mécaniques

Les courbes obtenues lors des essais de forgeageéévements centre et périphérie a
différentes vitesses de déformation sont présesigeaFigure 2.55
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Figure 2.55 : Comparaison des courbes de compreassio centre et de la périphérie a 1050°C
pour des vitesses de déformation de’£010° s*

On remarque sur cette figure, que pour les deurstyge prélevements, l'allure des

courbes est identiqgue pour une vitesse de défosmadie 10°s™, avec l'obtention d'un
maximum unique suivi d'un adoucissement marqué.c€orant la vitesse de déformation de

10°s™, les courbes présentent une allure ainsi qu’umétdi d’élasticité différentes. Pour la
courbe correspondant au prélévement du centrestooure un allure similaire a celle obtenue a

107%s™, tandis que pour la périphérie la courbe possédadeucissement moins marqué. Une

analyse plus fine des courbed@°s™, réveéle que la contrainte en fin d’essai est wa@isine
pour les deux préléevements et que la difféerenceerme le début de I'essai (limite d’élasticité).
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Ce comportement singulier pour le prélévement deétiphérie 80°s™, peut étre li¢ a
une déformation (ou & une contribution) superpiasti Il a été évoqué lors de I'étude a 1100 °C,
que la vitesse de déformation @6°s™ est la charniére entre un mécanisme de déformation
classique et superplastique. Méme si les mesureSDEB’ont pas révelé le caractere
superplastique du matériau pour cette vitesse tterdation a 1100°C, il n’est pas impossible
que certaines zones a petits grains présententéocanisme de déformation. De ce fait, a
1050°C, la taille de grains initiale, nettement spliaible en périphérie qu'au centre, peut
expliquer qu'un comportement (ou une contributisaperplastique ne soit possible que pour ce
type de prélévement. L’allure quasi-identique desrioes du centre 40°s™ et 10°s™ et de

celle de la périphérie B0°s™ confirme un mécanisme de déformation classique.

Une autre caractéristique importante des prélevesmenforgés a 1050 °C, est la
disparition du pic de contrainte en début d'essdiservé a 1100°C pour les vitesses de

déformation supérieuresl® s (Figure 2.56)
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Figure 2.56 : Comparaison des courbes de comprassie la périphérie a 1050° C et a 1100°C
pour des vitesses de déformations d& £010°s™

Dans lapartie 11l.LA.2 , il a été mentionné que la présence d’un pic deramte en début
d’essai a été observée pour de nombreux supeeslibgse nickel. Cependant le mécanisme a
I'origine de ce phénoméne n’a pu étre identifiécasertitude, mais un effet de soluté est souvent
pressenti.

Si pour I'Udimet 720, il est admis dans la littérat qu'a 1100°C, les précipités
intragranulaires (secondaires et tertiaires) s@#odis, la question se pose pour une température
de 1050°C. Lors de I'analyse des échantillons ®i@d050°C, un polissage électrolytique avec
une solution a base d’acide sulfurique (voir conitims et conditions de polissage Amnexe
B), a révélé la présence de précipitéstragranulaires dont la taille est nettementésigure a
ce qui est classiquement observé (cercle rdtigere 2.57 . On note autour de ces derniers,
une fine zone dénuée en phasece qui est le signe que ces « gros » précipitiagranulaires
ont été obtenus par coalescence-croissdrigeie 2.57 . Des observations MET ont conforté
la présence de ces zones exemptes en ph@sigure 2.58.
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y' secondaires Y obtenus par 4" primaires
coalescence/croissance

L T .
Zone dénuée en

phasey’
(@) (b)

Figure 2.57 : Micrographies MEB : (a) présence dedgipitésy’ intragranulaires obtenue par
coalescence/croissance et (b) zone dénuée en phase

Zone dénuée en
phasey’

Figure 2.58 : Micrographie MET illustrant les zonedénuées en phagé

La présence de ces précipités obtenus par coateEscerissance implique que pour une
température de 1050°C, les précipités intragraradaie sont pas dissous. De ce fait, il n'y a pas
d’effet de soluté, ce qui peut justifier 'absemltepic de contrainte en début d’essai.

B. Analyse microstructurale et comparaison centre-g#érérie
1. Microscopie optique

Les analyses en microscopie optique réaliséessuéidu forgeage a 1050°C, ont montré
une évolution microstructurale significative. On endbut d’abord que pour un forgeage a
£=107s" et £=0,6, la microstructure a cceur des échantillons est ogéme. Les
microstructures finales pour les prélevemedntst P sont similairesKigure 2.59, alors que les
microstructures initiales sont différentes. SuFigure 2.60,0n remarque que la taille des grains
v (=3-4um) est voisine de celle des précipytastergranulaires.
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(a) (b)

Figure 2.59 : Microstructure homogéne aprés forgemg 1050 °C¢ = 10% s*et ¢ = 0,6: (a)
centre et (b) périphérie

Figure 2.60 : Faible taille de grains de la phageapres forgeage a 1050 °G,= 10° s'et
e=0,6

Les examens des échantillons intermédiaires, quuneant as =0,2 et £ =107°s™, ont
révélé des microstructures distinctes suivantpe tye prélevement. On note pour les piGn&a
coexistence de zones a petits grains et de zomgesagrains résultant de la microstructure
initiale. Ces régions apparaissent respectivemefarecé et en clair sur Eigure 2.61 a Pour la
périphérie, la microstructure est déja quasi-homegg semblable a celle obtenue pour un taux
de déformation de 0,6-(gure 2.61 . Cela s’explique par le fait que la microstruetimitiale
est proche de celle apres forgeage.
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(b)
Figure 2.61 : Microstructure aprés forgeage a 10%0° = 10° s’ et ¢ = 0, 2:
(a)microstructure hétérogene pour le centre et (hicrostructure homogéne pour la
périphérie

Il a également été mis en évidence que la vitessgéfbrmation influe sur I'évolution
microstructurale, lors du forgeage a 1050°C. Rcu®,2 eté = 10°s™, le caeur des échantillons
présente une alternance de zones a petits graingres grains. Les zones a petits grains suivent
le fibrage initial d0 aux étapes d’étirage du d@mueuit, ce qui n’est pas le cas& 107s™. ||
existe peu de différence entre les prélévemeénet P pours =0,2 et¢ = 10°s™. En revanche,
pour £=0,6eté=10%s", les variations microstructurales aprés forgeaget snarquées.

L’échantillon C présente quelques domaines a gros grains au %&ie chicrostructure fine,
tandis que le piorP présente une microstructure homogene a petitqgrairoche de celle

obtenue & =107s" (Figure 2.62.

(b)

Figure 2.62 : Microstructure aprés forgeage a 10%0°¢ = 10° s'et ¢ = 0,6: (a) Reliquats de
zones a gros grains pour le centre et (b) microstire homogéne a petits grains pour la
périphérie
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2.EBSD

En vue de mieux caractériser la microstructure égwntillons forgés a 1050°C, des
mesures EBSD ont été réalisées. Pour cela, ceesont été effectuées au centre des galets
forgés, avec des conditions identiques a celleséés a 1100 °C (zone de 250 x 250 umz et pas
d’exploration de 0,3 um).

Les analyses EBSD ont confirmé les particularitégcrastructurales observées
précédemment en microscopie optique, a savoir :

- La coexistence de zones de petits grains et de gmaias pour une déformation
intermédiaire des =0,2 (Figure 2.63 g, sauf pour la périphérie, ou la microstructure
est majoritairement homogene a petits grains (geslgros grains restants) pour une
vitesse del0?s™ (Figure 2.63 .

- L'obtention d’'une microstructure fine et homogeneup une déformation de 0,6
(Figure 2.63 g, mais avec la présence de quelques gros grésiduels (cercles

rouges) pour le centre & une vitessd @és ' (Figure 2.63 9.

(d)

Figure 2.63 : Cartographies d’orientations des édftdlons forgés & 1050 °C : (&)= 10° s"et
&= 0,2périphérie, (b = 10% s et &£ = 0, 2périphérie, (ck = 10° s'et ¢ = 0,6centre et
(d)é =10” s'et ¢ = 0,6centre
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Pour quantifier la diminution de la taille de gmilors du forgeage a 1050°C, la taille
moyenne de grains a été calculée pour I'ensemise&deantillons, via le logiciel OIM. Comme
il a été explicité dans lpartie 111.C.1, toute cristallite désorientée de plus de 2° ppport a ses
voisins, est comptabilisée dans la taille moyenme giains. Cela permet de comparer
guantitativement I'ensemble des mesures effectaéeléviter toute erreur liée a des amas de
sous-grains considérés comme des gros grains pagitéel. A titre indicatif, la taille moyenne
de grains calculée en utilisant une tolérance dee§bprésentée danéfinexe D.

Les résultats présentés dan3 #&bleau 2.100nt été obtenus pour la microstructure dans
sa globalité (grains plus précipités). Les grainges précipités’ primaires (intergranulaires)
ayant des dimensions similaires, il a été impossi# réaliser une partition manuelle pour
chaque phase, comme cela a été fait pour I'étudéa°C.

Tableau 2.10 : Comparaison de la taille moyenne daigs du centre et de la périphérie aprés
forgeage a 1050°C — Microstructure globale (grainip précipités)

Microstructure globale (1050°C)
£=10°s" £=10"s"
Etat brut £=0,2| £=0,6| £€=0,2 | £€=0,6
Centre 7,0 4.4 3,9 3,8 2,4
Périphérie 3,8 3,6 3,5 3,5 2,2

Les résultats montrent que lors du forgeage a XD5GF taille moyenne de grains a
nettement diminué. Elle est méme inférieure a lidetanoyenne de grains initiale des
prélevements de la périphérie. De plus, on note quar les mémes conditions
thermomeécaniques, la taille de grains est voisioer pes deux types de prélevements. Cette
remarque, combinée aux observations de la micraateidmicroscopie optique et EBSD),
permet d’avancer I'hypothése que pour une défoomauffisamment importante (des=0,6),
on tend vers une microstructure identique. Ce igmifserait que I'état stationnaire est atteint.

Le fait de forger le matériau a une température plasse, peut étre néfaste pour la
recristallisation. En effet, une microstructure makristallisée, donc présentant un état
globalement « déformé », posséde généralement ractioh de faibles désorientations non
négligeable. Ces derniéres sont néfastes pourtadadilité aux ultrasons et I'évolution de,,

a donc été estimée pour 'ensemble des échantiltogés a 1050°C.

La Figure 2.64 présente I'évolution de la fraction de faiblesaté&ntations en fonction
du taux de déformation pour les différentes coadgide forgeage.
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Figure 2.64 : Evolution de la fraction de faiblestgdorientations, en fonction du taux de
déformation lors du forgeage a 1050 °C avec diffétes vitesses de déformation — (a) centre et
(b) périphérie

Ces graphigues montrent que pour des conditionsmtmaécaniques identiques,
I'evolution de f ,; est similaire pour les deux types de prélevemeédedie-ci augmente pour
une déformation de 0,2 puis diminue pour une déation de 0,6. Ce type de progression a déja
éte observé pour les forgeages a 1100°C des ébébastiu centreRigure 2.34).

On note également dans les deux cas, que pluteksgide déformation est élevée et plus
la variation de f_,; au cours de la déformation est importante. Cdttetufation concerne
essentiellement la fraction de faibles désoriematipour une déformation de 0,2, puisque pour
une déformation de 0,6, la fraction est voisineel&e obtenue sur I'état initial.

Pour une déformation de 0,6, une analyse finefdg révele que les valeurs sont
similaires pour les deux types de prélevements]lejupie soit la vitesse de déformation
(Tableau 2.11. Il existe toutefois une faible différence poiéchantillon de la périphérie forgé
a107°s™, qui peut étre attribuée & un manque de représsatétdié a la méthode EBSD. Les

mesures étant effectuées sur des zones de dimsnsgtreintes (250 x 250 um2) deux mesures
réalisées pour un méme échantillon, peuvent engedds résultats légerement différents.

Tableau 2.11 : Fraction de faibles désorientatiodses échantillons centre et périphérie pour
une déformation de 0,6

Déformation de 0,6
£¢=10°s" £¢=10%s"
Centre 21,5 22,8
Périphérie 14,1 21,8

Lors de l'analyse des courbes de compresdiigufe 2.55, il a été émis I'hypothése
d’'une déformation (ou d’'une contribution) superptpse des préléevements de la périphérie, lors
du forgeage & 1050 °C d0°s™. De plus, dans laartie IIL.E, il a été démontré que la
déformation superplastigue ne s’accompagne d’auctwwution de la fraction de faibles
désorientations.
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La courbe rouge sur Eigure 2.64 bmontre une Iégére évolution de la fraction delésib
désorientations. En partant du principe que cadtaidre a Iégérement été sous-estimée pour une
déformation de 0,6, I'évolution au cours de la défation peut étre considérée comme peu
marquée et donc cohérente avec la superplastigtait que la microstructure s’affine a I'issue
du forgeage rend peu probable la présence de canmg®e de déformation. En effet bien
gu'une microstructure initiale fine soit requise téformation superplastique favorise le
grossissement des grains [BLA96].
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Conclusion partielle

L'étude réalisée pour une température de forgeagé@f® °C a permis d’obtenir d
nombreuses informations sur I'évolution microstrwate de I'Udimet 720 en fonctio
de la température.

- Il a tout d’abord été montré I'absence d’'un pic amtrainte en début d’essal,
pour les vitesses de déformation élevées. Celagimitié a la non dissolutio
des précipités’ intragranulaires et donc a I'absence d’effet dagé. Ceci a
été déterminé a partir de la présence de précipjtémtragranulaires de
dimensions supérieures a celles classiquement wfser Ces précipités soft

obtenus par un mécanisme de coalescence —croissance

- Concernant I'évolution microstructurale, le forgeag@ 1050 °C, entraine u
affinement progressif de la microstructure. Cegenikre devient homogene gt
a petits grains des une déformation de 0,6, et gaklle que soit la vitesse
déformation.

- Enfin, I'étude de la fraction de faibles désoriditas a révélé une évolution
cette derniere au cours de la déformation. L'anyolé de cette variatio
augmente conjointement avec la vitesse de défavma@ependant, dés u
déformation de 0,6, la taille de grains et la fiact de faibles désorientatio
sont voisines pour I'ensemble des échantillonsquieest le signe que I'ét
stationnaire est atteint.
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V) Etude pour une température de forgeage de 1125°C

Lors des étapes d’étirage ou de forgeage de psoduitJdimet 720, la mise en forme est
réalisée a des vitesses de déformation de l'oréres.d0?s™ - 5.10's’. Ces vitesses de

déformation élevées, combinées a une déeformatiindgene au sein du matériau (due en partie
au frottement), peut induire un auto-échauffementsdaertaines régions. Pour connaitre
impact de cette élévation de température sur ierastructure, nous avons décidée de réaliser
des essais de forgeage a 1125°C, température guouelle le matériau se rapproche de la limite

haute de forgeabilité. Les vitesses de déformatiidiisées sont respectivement d6's™ et

10°s™ pour tenter de mettre en évidence une influencecete derniéres sur I'évolution
microstructurale. Enfin comme pour I'étude a 110088 deux types de préleveme@tgt P ont
été utilisés.

A. Essais mécaniques

Les courbes obtenues lors des essais de forgeagerélevement€ et P a différentes
vitesses de déformation, sont présentées sWidgare 2.65 a On remarque que pour des
conditions thermomeécaniques identiques, les coudiEs deux types de prélevements se
superposent parfaitement. Ceci est le signe quadeostructure initiale n’a pas d’influence sur
I'évolution de la contrainte d’écoulement a cettiepérature.

Concernant la courbe 20™"s ™ pour la périphérie, on retrouve le pic de conteiah
début d’essai, déja observé a 1100°C pour la métasse de déformation. Cependant, chose
plus surprenante, on note un trés |éger pic poueidre, alors que rien n'avait été observé a la
température inférieure.
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Figure 2.65 : (a) comparaison des courbes de forgea 1125°C du centre et de la périphérie
et (b) comparaison des courbes de forgeage a 11@°CL25°C pour la périphérie

Dans lapartie IV.A, il a été suggéré qu'a 1100°C, le pic de contrapmi@espond a un
effet de soluté. Cela se confirme poune température de 1125°C, puisque siiidare 2.65 h
on remarque que I'amplitude du pic a cette tempégagst supérieure a celle obtenue a 1100°C.
Cela vient du fait que I'on est plus procheydgolvus (1157°C), il y a donc une dissolution plus
importante de la phaseg et un effet de soluté accru. Néanmoins, il faegter prudent sur la
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comparaison de I'amplitude des pics, car cetteiderpeut varier en fonction de I'hétérogénéité
de microstructure des pions utilisés lors des sgséiFigure 2.22.

Enfin, il a été observé que pour un méme type @#titon, l'allure des courbes a
1100°C et 1125°C est similaire pour une méme \atelesdéformationFigure 2.65 B. La seule
différence concerne la limite d’élasticité. Celieest inférieure a 1125°C par rapport a 1100°C

pour une vitesse de déformationsidE's™ et similaire pou0°s™.

B. Analyse microstructurale et comparaison centre-g#rérie
1. Microscopie optique

Lors des analyses en microscopie optique des éltbastforgés a 1125°C, il a été mis
en évidence une évolution microstructurale sigatfie pour une vitesse de déformation de

10's™. La taille de grains a nettement augmenté et omargue la présence de nombreux
précipités intragranulaires, jamais observés dassbnditions de forgeage analysées jusqu’ici
(Figure 2.669. Cela est le signe que les précipités intergaired n'ancrent plus les joints de

grains dans ces conditions thermomécaniques etlajueoissance du grain austénitique est
possible.

Figure 2.66 : (a) Augmentation de la taille de gres aprés forgeage a 1125°C &t 10" s'et
(b) présence de précipités intragranulaires

Sur laFigure 2.66 b on remarque que la taille des précipitésntragranulaires est
globalement inférieure a celle des précipités graulaires résiduels. Il est donc envisageable
gue lors de la déformation, certains précipitéatadé dissous a leur périphérie jusqu’a atteindre
une taille minimale critique, permettant aux joidesgrains de migrer.

Enfin, pour cette vitesse de déformation, les aedymétallographiques ont révélé pour
£=0,2, des microstructures similaires et ceci pour leaxdtypes de prélevements (centre et
périphérie).

Concernant la seconde vitesse de déformation de @tde, a savoirl0°s™,
I'évolution microstructurale est différente. La mustructure présente la coexistence de deux
types de régions. Une premiére, similaire a cedibke & 1100°C, comporte des grains d’environ
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10um avec la présence de précipités intergranalaireine seconde plus proche de celle décrite
précédemment, avec des grains plus gros et quetgéeipités intragranulairesigure 2.67).

Figure 2.67 : Microstructure aprés forgeage a 11252t ¢ = 10° s*composée de zones a
grains moyens avec des précipités intergranulaietsle zones de gros grains

Ce type de microstructure a également été obseou# ges taux de déformation
inférieurs (0,2). Cependant, dans ce cas, les megm la croissance de grains a eu lieu
présentent une taille moyenne de grains inféri@ucelle observée pour une déformation plus
importante (0,6). Cela correspond donc a un étatrimediaire.

2.EBSD

Afin de conforter les observations réalisées errasmpie optique et étudier I'évolution
de f ,; lors du forgeage, des mesures EBSD ont été reslisavec des conditions

expérimentales identiques a celles réalisées jigsguone de 250 x 250 um?2 au centre des galets
avec un pas de 0,3um).

Les cartographies d’orientations cristallographgjabtenues ont permis de retrouver les
caractéristiques des échantillons forgés a 1125°C.

- Pour la vitesse de déformation B@°s™, on retrouve la coexistence de grains de taille
moyenne (proche de celle obtenue apres forgea@@G@G Q@) et de gros grains avec des
précipitésy’ intragranulairesKigure 2.68 3.

- Pour la vitesse de déformation #@*s™, la taille de grains est encore supérieure avec
'omniprésence de précipitgsintragranulaires finsKigure 2.68 b.
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Figure 2.68 : Cartographies d’orientations des écttdlons forgés ae =0,6 : (a) 1125°C et
£§=10°s" et (b) 1125°C et = 10" s*

Pour quantifier 'augmentation de la taille de gmiilors du forgeage a 1125°C et

10's™, la taille moyenne de grains a été calculée awendme méthode que celle utilisée pour
les études aux autres températurespaftie I11.C.1). Les résultats présentés dang &bleau
2.12,0nt été obtenus pour la microstructure dans saatitét{grains plus précipités) en utilisant
la tolérance de 2°. A titre indicatif, la taille yenne de grains calculée en utilisant une tolérance
de 15° est présentée dan&rihexe D, tout comme la taille moyenne de grains de la iceafr
pour des tolérances de 2° et 15°.

Tableau 2.12 : Comparaison de la taille moyennegtains du centre et de la périphérie aprés
forgeage a 1125°C — Microstructure globale (graipkis précipités)

Microstructure globale
£=10°s £=10"s"
Etat brut £€=0,2| £=0,6| £€=0,2 | £€=0,6
Centre 7,0 17,1 20,4 15,9
Périphérie 3,8 13,7 13,1 21,6 16,7

Les résultats mettent en évidence que la tailleenog de grains a nettement augmenté
par rapport aux microstructures initiales et auka@tillons forgés a 1100°CTébleau 2.6.
Néanmoins, les valeurs exprimées dans le tableadoneent qu’un résultat qualitatif et non
quantitatif. En effet la fraction de phageet la taille des précipités influent fortement da
valeur de taille moyenne de grains a cette tempraDe méme, la présence de trés gros grains
lors de certaines analyses a contribué a sureskantaille moyenne de grains. Par exemple, pour
les mesures a 1125°C et pdl®>s™ sur les préléevement, on note la présence de grains
d’environ 80-100 pum. Un autre facteur intéressaohcerne la présence d'une fraction
significative de macles de recli, qui influence également la taille moyenne dergrai

Le fait de forger un matériau a une températurep€eure », favorise généralement la
recristallisation. De ce fait, nous nous attendiansbtenir des valeurs d§ ,; diminuant au
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cours de la déformation. Les résultats obtenus m@sientés sur ligure 2.69et correspondent
globalement a nos attentes.
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Figure 2.69 : Evolution de la fraction de faiblesggdorientations, en fonction du taux de
déformation lors du forgeage a 1125°C avec diffétes vitesses de déformation — (a) centre et
(b) périphérie

Ces graphiques montrent que pour les mémes comglitittermomécaniques, I'évolution
de la fraction de faibles désorientations est siingl pour les deux types de prélevements. On
observe dans les deux cas gu’elle diminue au arifa déformation et d’autant plus rapidement
que la vitesse de déformation est élevée. La @otgsplus importante des grains et la meilleure
homogénéité de la microstructure pour une vitessedéformation del0*s™, prouve une
meilleure recristallisation.

Remargue Nous avons supposé que,, des échantillon€ etP pour £=0,2 et £ =10"s™,
sont similaires. Cette hypothése repose sur unegiaades résultats des préléevementst P
déformés & =10°s™ et ag=0,6et £ =10"'s™ ou les valeurs dd, ,, sont trés voisines.

Comme il a pu étre observé dans les études aursatempératures, les fractions de
faibles désorientations sont similaires pour unéordéation de 0,6, pour les deux types de
prélevements et une vitesse donnéab(eau 2.13.

Tableau 2.13 : Fraction de faibles désorientatiodss échantillons centre et périphérie pour
une déformation de 0,6

Déformation de 0 ,6

£§=10°s" £¢=10's"
Centre 15,2 5,2
Périphérie 14,2 6,2

Au final, les analyses en microscopie optiqgue eSBBont révélé que pour de mémes
conditions thermomeécaniques (¢ ) et une déformation suffisante € 0,6), les microstructures

sont similaires. Ceci induit que I'état stationeadst atteint.
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Conclusion partielle

L'étude réalisée pour une température de forgeageltR5°C a permis d’obtenir d
nombreuses informations.

- L’analyse des courbes d’essais mécaniques a mopied’allure des courbeg
pour 1125°C est identique a celle obtenue a 11085a@ les mémes vitesses [lle
déformation. La seule différence concerne la lindii@asticité, qui, a 1125°C

est inférieure a celle obtenue a 1100°C pour utesse de70”’s” et identique
pour une vitesse deo” s

- Pour la plus forte vitesse de déformation, on net le pic de contrainte e
début d'essai déja observé a 1100°C pour les pesh@nts de la périphérig|
L’amplitude étant plus importante a 1125°C, celafoote I'hypothése selo
laguelle ce dernier est d0 a un effet de solutéfdited’étre plus proche dy’
solvus induit une dissolution plus importante dag#y’ et donc un effet de
soluté plus marqué.

- Les analyses métallographiques des échantillorggé®ont permis de mettre g¢n
évidence une influence de la vitesse de déformasan ['évolution

microstructurale. A70”s”, on note la coexistence de zones a grains moyens

avec des précipités intergranulaires et des zonaga® grains. A707s7,
'ensemble de la microstructure possede une tddleyrains supérieure avec |
présence de précipités intragranulaires fins.

- Enfin, I'étude de la fraction de faibles désoridraas, a révélé une diminutio
similaire au cours de la déformation, pour les dégpes de prélevements a ufpe
vitesse de déformation identique. Cette décroissaest d’autant plu
importante que la vitesse de déformation est élevée
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VI) Influence des conditions de mise en forme sur la
perméabilité aux ultrasons

Il a été évoqué dans feartie 11.B.3, que deux phénomenes pouvaient étre responsables
de la variation de perméabilité aux ultrasons, tmas®s sur la fraction de faibles désorientations.

- Le premier correspond au cas ou les faibles dédatiens sont regroupées au sein
d’amas allongés (ex : bande de précipitation findemse). Ces régions se comportent
comme un gros grain, donc un milieu diffusif etrddation entre direction d’émission
des US et orientation géométrigue des amas estopliale. Dans le cas ou ces
derniers sont perpendiculaires a I'axe de contdi#ela piéce, la perméabilité est
nettement moins bonne

- Le second est lié au fait que certaines conditilesmomécaniques provoqueraient
une mauvaise recristallisation du matériau et parséquent le développement de
faibles désorientations. Ces derniéeres ne sontrgasupées de maniere particuliere
(amas, bandes...) comme pour le cas précédent.

Dans legarties lll, IV et V consacrées a I'évolution microstructurale de Itdei 720
lors du forgeage a différentes tempeératures, iearntré une variation d§_,; en fonction des

conditions thermomeécaniques. |l est ainsi possibleéterminer les conditions de mise en forme
favorables et défavorables a I'obtention de pi@cegormes lors des CND.

Ce raisonnement, basé sur les résultats issus dereseEBSD, ne permet de fournir
gu’une information qualitative. Le critere utiligdur classer les conditions de mise en forme
comme favorables ou défavorables, repose sur lapa@ison de la fraction de faibles
désorientations pour les différentes conditiongntmenécaniques, avec celle mesurée a I'état
brut.

Lorsque la fraction de faibles désorientations elevsupérieure a celle de I'état brut, il
est considéré que la combinaison des parametrefordeage (T,&, &) est néfaste a la
perméabilité aux US.

Enfin, lors de I'étude, deux microstructures in@gdistinctes ont été utilisées (centre et
périphérie). Dans certains cas, I'évolution derétion de faibles désorientations est différente
pour un forgeage identique. Cela permet de nudecearactere favorable ou défavorable pour
des conditions de forgeage données et de montrgrdtt de la microstructure initiale.

Les graphiques en 3 dimensions présehrtgare 2.70 permettent d’étudier I'influence
de la température et de la vitesse de déformaponr chaque type de prélevement a une
déformation donnée. Les graphigu@esd et (b) montrent la fraction de faibles désorientations
pour les prélevements du centre et de la péripl@étiétat brut. On note que les résultats sont
similaires avec une valeur de I'ordre de 20,5%.p2a le critére, lorsque la fraction de faibles
désorientations est supérieure a cette valeur,cteslitions de mise en forme sont donc
considérées comme néfastes.
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Figure 2.70 : Fraction de faibles désorientationga) échantillon du centre a I'état brut, (b)
échantillon de la périphérie a I'état brut, (c) éahntillon du centre déformé de 0,2, (d)
échantillon du centre déformé de 0,6, (e) échamtillde la périphérie déformé de 0,2 et (f)

échantillon de la périphérie déformé de 0,6
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L’analyse des graphiqués), (d), (e) et (f) révele que pour une température de 1050°C,
les valeurs sont globalement supérieures au crit@neis que pour 1125°C c’est I'inverse. Cela
suggere que de faibles températures sont a pr@sarivue d’obtenir des pieces conformes aux
US lors des CND. Par ailleurs, on remarque que lpldgformation est faible, plus la fraction de
faibles désorientations est élevée et donc la pediti® probablement médiocre. La température
de 1125°C apparait donc étre la meilleure solypiomr obtenir une bonne perméabilité aux US,
a condition de faire abstraction des propriétésamiécies de la piece a l'issue du forgeage. En
effet dans Igartie V, il a été mis en évidence que lors de la déformatidi25°C, la taille de
grains augmente. Pour une vitessel@€s™, seules certaines régions peu étendues présentent
une croissance des grains, tandis que A6tis™ la croissance est observée pour I'ensemble de
la microstructure. Dans le cas ou les propriétésam@ues recherchées pour la piece sont, une
bonne tenue en traction et/ou en fatigue, alormiesostructures a gros grains sont a proscrire et
par conséquent le forgeage a 1125°C.

Concernant la température de forgeage de 1100°@idennement est plus complexe
puisque la vitesse de déformation, le taux de d&ton et le type de prélevement influent
fortement surf ;.

- Pour les prélevements du centre, on remarque suigleres(c) et (d) que de faibles
déformations (0,2) combinées a des vitesses dandéfion élevées, engendrent une
f.s importante. Ces conditions de forgeage sont dor&s tprobablement

préjudiciables a une bonne perméabilité aux USr Roe faible déformation et une
vitesse de déformation i&*s™, f . est nettement plus faible (figufe)), ce qui a

été attribué a I'hypothése d’'un mécanisme de de&ftiom superplastique. Ce dernier
n'implique pas d'évolution def ,, lors de la déformation et donc probablement pas de

dégradation de la perméabilité aux US.

- Pour les prélevements de la périphérie, on remagtpimlement sur les figurées) et
(f) que f .5 diminue, d’autant plus que le taux et la vitesseléformation sont éleveés.

Ces conditions thermomécaniques n'aggravent ppsrtaéabilité aux US.

En conclusion, d'apres nos analyses, de basses t@&mgiures et/ou de faibles
déformations sont néfastes a I'obtention de piece&mnformes aux US lors des CNDAprés
discussion avec Aubert & Duval, il apparait que sddas pieces forgées ou matricées
industriellement, les régions présentant une maevaerméabilité aux US sont généralement les
zones corticales. Ces derniéeres correspondent aéggms présentant une température plus
basse (liée au forgeage a lair libre et a I'utitisn d’outils plus froids que la piece) et/ou une
déformation faible.

Ces observations industrielles sont en parfait @cawec les conclusions tirées a l'issue
de nos analyses basées sur la fraction de faildissrigntations. Ce qui tend a prouver une
nouvelle fois qu’il existerait une relation de caus effet entre les faibles désorientations et le
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bruit de structure lors des contrdles ultrasonadces. faibles désorientations seraient, au moins
en partie, responsables des mauvaises permeabifités
Enfin, il apparait que certains concurrents tramsémt I'Udimet 720 au moyen de

presses isothermes, afin de s’affranchir de ceklgmues de perméabilité aux ultrasons. Le fait
de travailler en conditions isothermes, impliqudilisation de vitesses de déformations lentes.
Ainsi, il est probable que le matériau présenteméctanisme de déformation superplastique,
n'engendrant pas (ou peu) d’évolution de la fractienfaibles désorientations, permettant de
conserver une bonne permeéabilité aux ultrasongrésence de superplasticité pour un forgeage

a 1100 °C et une vitesse de déformatiohQits™, apparait donc fortement probable.
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Résumé

Ce chapitre présente le matériau de référence déhdme, ainsi que les difféerentes études
réalisées, afin d’identifier les conditions de mese forme nécessaires a I'obtention de piéces
conformes aux normes imposées lors des CND. Laradturnie par Aubert & Duval, est un
demi-produit 0 254mm a I'état brut de forgeage, typique de leur prodost Cette barre
posseéde une microstructure variable (taille de gsaifraction de faibles désorientations...)
selon une bande radiale, liée a I'hétérogénéitéadeistallisation lors de la mise en forme.

Les contrles US effectués sur le demi-produit, rémélé une différence de perméabilité US
selon le mode de contréle (axial ou radial) et tme analysée (centre, mi-rayon et périphérie).
La confrontation des résultats de contrdle US aweux obtenus lors de la caractérisation
microstructurale, ont montré que les faibles désmations sont néfastes a la perméabilité US.
Ces zones présentant de faibles désorientationsf fwcalisées dans les régions mal
recristallisées de la barre (périphérie), ainsi gu’ sein d’amas allongés orientés suivant le
fibrage et composés de grainst de précipités’ d’orientations cristallographies proches.

De maniere a identifier les parametres de miseocemé (T ,6",8) nécessaires a l'obtention de

pieces conformes aux US, des essais de forgeagbsnses ont été réalisés au laboratoire et
I'eévolution de f ,; a tout particulierement été examinée. Des tempégatde forgeage de 1050,

1125 et 1100°C ont été sélectionnées, car ellesespondent respectivement aux valeurs
extrémes de la fenétre de forgeage et a la tempérale référence de mise en forme de I'Udimet
720. Pour cette derniére température, une étudéqdiere a été réalisée, afin de déterminer le

mécanisme de recristallisation dynamique de 'Udiff20. Bien qu’il n’ait pas été observé de

structures typiques du mécanisme de recristallisatiynamique continue (fragmentation d’'un

grain en sous grains, puis obtention de petits mgpiou discontinue (collier), I'ensemble des

résultats permet de conclure que le mécanisme cigstallisation dynamique est discontinue,

avec germination par coalescence-croissance.

Les résultats obtenus pour les différentes conulitiade forgeage, révélent une évolution
microstructurale significative en fonction de laneérature, avec entre autres un affinement de
la microstructure pour 1050°C et un grossissementirpl125°C. Du point de vue de la
perméabilité aux US, il apparait que de basses é&atpres et de faibles déformations sont
sources de faibles désorientations et sont donoscpire en vue d’obtenir des piéces conformes
aux US lors des CND. Ces résultats sont en paaf@brd avec les observations industrielles,
puisque dans les pieces forgées ou matricéesgtgens présentant une mauvaise perméabilité
aux US sont généralement les zones corticales. deasiéres correspondent a des régions
présentant une température plus basse que le desta piéce (liee au forgeage a l'air libre
et/ou a l'utilisation d’outils plus froids que lagze) et/ou une déformation faible.
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Résumé

Nos analyses ont également mis en évidence que ywarfaible vitesse de déformation
(£=10"s™), la f_.s N'évolue pas (ou peu) lors du forgeage et donc cgla ne doit pas

entrainer de dégradation de la perméabilité aux IR phénomene a été attribué a un
mécanisme de superplasticité, faisant interveniglissement intergranulaire et n’impliquant

donc pas d’evolution dg,;. Cette hypothése est confortée par le fait queitdes forgerons

transforment I'Udimet 720 au moyen de presses ésoths, afin de s’affranchir de ces
problemes de perméabilité aux US. Le fait de tiéeraien conditions isothermes implique
I'utilisation de vitesses de déformations lentedaic tres probablement d’étre dans un régime
superplastique.
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Chapitre 3 : Modélisation mésoscopique du forgeage

De maniere a reproduire I'évolution microstructarde I'Udimet 720 lors du forgeage, il
a été développé une approche numeérique permettasitrager la recristallisation dynamique
discontinue. Comme son nom l'indique, ce mécanisstex dynamique » et la recristallisation se
produit donc tout au long de la déformation. Nupéeiment, cela impose de coupler deux types
de modélisation, une premiere de « déformationim @& déterminer I'énergie stockée locale
sous forme de dislocations et une seconde de igtadlisation », pour faire évoluer la
microstructure, tout en diminuant I'énergie du eyst. C’est 'enchainement de ces étapes de
déformation et de recristallisation qui permet dproduire un mécanisme de recristallisation
dynamique.

L’interaction microstructure de forgeage-permé&biiux ultrasons a mis en évidence la
nécessité d'étudier le matériau a I'échelle mésusoe. En effet, ce sont les faibles
désorientations entre grains, qui sont a I'origieda variation de perméabilité aux US.

De ce fait, la procédure numérique mise au poim @ reproduire la recristallisation
dynamique discontinue est un couplage séquentieletx modéles cristallins, CristalECP et
RecUPS. Le premier est un modéle qui prend en corigde mécanismes de la plasticité
cristalline et permet de décrire en fonction dddéormation appliquée, I'évolution des champs
meécaniques locaux et de l'orientation cristallogigpé des grains. Le second est un modele de
recristallisation, qui prévoit I'évolution microstiturale dans des conditions isothermes.

La premiére partie de ce chapitre est un historipee différentes approches utilisées et
adaptées a la simulation de la recristallisati@ticpie et dynamique. Il est également évoqué
'ensemble des méthodes numériques actuellemdisees pour modéliser la recristallisation, en
décrivant les avantages et les inconvénients deudiead’elle. Dans la seconde partie, 'approche
CristalECP est détaillée, ainsi que la méthode ptamt d’obtenir des agrégats réels 3D pour la
modélisation. La troisieme partie concerne le medfd recristallisation RecUPS, basée sur la
meéthode des Automates Cellulaires. Enfin, la gete partie décrit le couplage séquentiel de
ces deux modeles, avec les particularités de laédwoe et les résultats obtenus sur deux
microstructures différentes.

| ) Historique des différentes approches et méthodes
numeériques pour simuler la recristallisation

Les besoins en simulation de la recristallisationt gle plusieurs ordres. D’'un cote, ces
meéthodes doivent fournir les informations quantres sur I'évolution de la microstructure, de
l'autre, elles permettent de tester l'influencediférents parameétres et d’interpréter les réssiltat
expérimentaux dans la mesure ou différents mécasisnde germination ou de croissance
peuvent étre introduits dans les algorithmes. iAiths nombreux modeles ont été développés :
les modeles cinétiques (JMAK), les modeles analgts) les méthodes de Monte Carlo ou les
automates cellulaires, les modéles vertex...

Les premiers modeles cinétiques reposent sur tithdes transformations de phases et
utilisent les lois établies par Johnson—Mehl-Avrafalmogorov (JMAK) [JOH39], [AVR39],
[AVR40], [AVR41] et [KOL37]. La cinétique de rectallisation prend une forme simple :
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X(t):l—exp(—kf) (3.1)

ou k et n sont deux constantes et X le taux destatiisation. Dans la plupart des cas, Il
est possible de déterminer ces parametres, maisiggification physique et leur interprétation
est plus difficile.

D’autres méthodes analytiques, dans lesquelledoikesle germination et de croissance
sont introduites, prévoient les évolutions de nstmactures en plus de la fraction recristallisée.
Les regles de croissance ou de décroissance silieéten comparant les caractéristiques du
grain, aux valeurs moyennes du polycristal (eni@arér son énergie stockée). Il est possible
d’obtenir un systeme d’équations différentiellesntdla résolution fournit les évolutions des
parametres microstructuraux tels que la taille idéngla densité de dislocation (valeur moyenne
et distribution) [MONO9]... Mais les effets topologiEgine sont pas pris en compte.

A partir des années 1980, les méthodes de Montk @sliC) ont été utilisées pour
simuler la croissance de grains, la recristallisatstatique et la recristallisation dynamique
[SRO86] et [SRO88]. L'espace est discrétisé paensemble de sous domaines réguliers, avec
une orientation généralement représentée par utbneoamtier. Les grains correspondent a des
régions avec des sites de méme orientation. Lietsjde grains existent entre des sites qui
possedent des orientations différentes. La prdit@alde réorientation du site repose sur la
minimisation de I'énergie du systéme et permetialasimuler la migration des joints de grains.
Les automates cellulaires (AC) fonctionnent surmiéme principe, mais des régles plus
physiques contrélent la réorientation des cell{iR'SLO1]. En particulier, avec la méthode MC,
la probabilité de réorientation est égale a 1, glés cette nouvelle configuration correspond a
une diminution d’énergie. Avec les AC, la probabilde réorientation est proportionnelle a la
diminution d’énergie (la force motrice). De plubaque orientation est représentée par les trois
angles d’Euler, ce qui permet de faire varier labilit@ et I'énergie des joints en fonction de
leurs désorientations.

Dans les modeles vertex, la microstructure estrsalisée par un ensemble d’interfaces.
lIs permettent d’étudier I'évolution d’'une poputati de grains. En particulier, ces modeles ont
montré le rdle déterminant de la croissance nondggme des sous-grains (croissance anormale)
dans I'étape de germination de la recristallisafldbM92]. La nature des joints de grains est
prise en compte ainsi que leur courbure. Néanmooes modeles supposent que la
microstructure peut étre représentée par un ensemebjbints et de sous joints, ce qui limite leur
utilisation aux métaux purs, avec une forte énedgieléfauts d’empilement et pour lesquels la
restauration est rapide.

Au bilan, nous avons choisi d’utiliser les autorsatellulaires du fait de la similitude du
maillage avec celui utilisé dans le modéle de daéédion. A condition que la déformation ne
devienne pas trop importante et que les localisatide déformation restent faibles, il est
possible d'utiliser le maillage généré dans la mhtion non déformée. De plus, les
algorithmes étant simples a mettre en ceuvre, gisétde les modifier pour introduire différents
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mécanismes de germination et de croissance et ilmgent de traiter une microstructure
polyphasée.

Il ) Le modele de déformation CristalECP

A. Présentation générale du modele

Les approches cristallines permettent de décrirdpection du chargement, I'évolution
des champs mécaniques locaux et de l'orientatisstaiographique des grains. Il est ainsi
possible d’accéder a des grandeurs difficilemensurables expérimentalement, telles que les
systemes de glissement actifs, la densité decdistms et la rotation du réseau cristallin, pour
chaque grain. Un autre intérét majeur de ce typ@pbche est I'aspect topologique, puisque
cela permet d’étudier l'interaction entre grainssuas, mais également entre phases dans le cas
de matériaux multiphaseés.

Le modéle cristallin employé dans cette étude,ist&ECP », est basé a 'origine sur le
modele développé par Pierekal. [PIE83], permettant de calculer le glissement piast dans
un monocristal. Ce modéele fut amélioré par la spée Asaroet al. [ASA83], Tabourotet al.
[TAB92] et Teodositet al.[TEO93], afin de I'adapter au cas des polycristaixy intégrant une
loi d’évolution des densités de dislocations de tigpeks et Mecking [MEC81].

Le modéle CristalECP, utilise le cadre des grandessformations (grandes rotations,
grandes déformations plastiques, mais faibles d&ftions élastiques) et s’appuie sur la théorie
des dislocations continues [KROG61], ce qui perneetaster dans le cadre de la mécanique des
milieux continus. Ce modéle a été implémenté damstle de calcul éléments finis Abatjpsr
Hoc et al[HOCO1] et Erieawet al. [ERI04], selon les travaux de Smelser et Beck&tE89].

Les équations constitutives sont intégrées avecsalréma d’intégration explicite de type
Forward Gradient.

B. Modéle pour I'Udimet 720

1. Mise au point d’'un modele biphasé

Lors du forgeage de I'Udimet 720 a 1100 °C, la wstucture se présente sous forme
biphasée, avec la matrice austénitiquele structure cristallographique CFC et la phgse
primaire intergranulaire, de structu€ebiqueSimple (CS).

Au laboratoire, le modele cristallin a initialemeétie développé pour des matériaux
monophasés, avec des structures cristallographidaeg/pe CFC, CC et HC. La structure
cristallographique est a la base du modéle, carddtermine le type et le nombre des systemes
de glissement, pouvant étre activés lors de largefion. Dans le cas d’un matériau CFC, le

glissement peut se produire suivant les 12 systélmgdissement de tyr(él])[ll(}.

Afin d’adapter le modéle au cas de I'Udimet 720frlevail a consisté dans un premier
temps a déterminer le type et le nombre de systélmegissement pour un matériau CS, puis a
réaliser un modele biphasé CFC — CS. Dans laditiée, il existe assez peu d’études concernant
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les matériaux de structure CS, hormis pour lesrmmétalliques ou les précipitég des
superalliages base nickel. Néanmoins, quelquesuxasar les superalliages base nickel ont mis
en évidence que pour les précipitésle glissement plastique se produit suivant lesy§témes
de glissement de typ€100)[ 114 [HAN93], [EST95].

Il a donc été concu un modele biphasé CFC — C% comportement de chaque phase
est considéré comme élastoviscoplastique. Les deiscomportement sont identiques pour
chacune des phases, la seule différence concetyygel@t le nombre de systemes de glissement,
ainsi que la valeur des parametres matériaux.

2. Les lois de comportement

(a) Loi d’écoulement

Sur un systeme de glissement particulier (s),aldéclenchement de la plasticité dés que
le critere de Schmid est atteint, c'est-a-diresdae la cission résolue sur le systeme (s) devient
égal a une valeur critiqug; :

Z-S

=rietr°=rg (3.2)
r°est la cission résolue sur le systéme (s) donnée pa

S

7° =

Qi

Asme (3.3)
Avec i® et fifrespectivement la normale au systéme (s) et latdiredu glissement.

La loi d’écoulement est reliée au mouvement dekehsions. Les lois d’écoulement
viscoplastiques sont basées sur la théorie du moewethermiquement activé des dislocations
dans les matériaux de structure CFC. L’évolutiodadeitesse de glissement sur un systeme (s)
peut alors étre décrite par une équation du type :

SAV”

S — S| 2 _AG() T_S ?
V® = b v, exp{ T j[rsj (3.4)

c

Avec :

P5, : densité de dislocations mobiles

b : vecteur de Burgers

Vp : fréquence de Debye

AG, : énergie d'activation relative au franchissended obstacles

k : constante de Boltzmann
T : température

r°etr; : cission résolue et cission critique
AV" : volume d’activation
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En posant :

_TAV?

n
KT

. -AG
et y, = gV, ex;ﬁ kToj (3.5)

Dans le régime athermique, un développement lidetééquation (3.5) conduit a I'expression :

n
S

V=06 = 36)

Ou n est l'inverse de la sensibilité de la contrainta gitesse de déformation.

(b) Loi d’écrouissage
L’écrouissage dépend essentiellement de lintevacéntre les différents systémes de
glissement, de la densité de dislocations et de jfarcours moyen des dislocations mobiles. II
est généralement décrit par I'évolution de la oisgiritique qui est donnée par :

(3.7)

Le coefficient7, supposé identique pour tous les systemes de mksgecorrespond a la
friction de réseauy/ au module de cisaillemen” a la densité de dislocations sur le systeme u

et a® a la matrice caractérisant les interactions edénex familles de systémes de glissement
(s) et (u). Cette matrice est en rapport avec letmerde systémes de glissement, donc 6 x 6 pour
les précipitég’ de structure CS et 12 x 12 pour la matrjcde structure CFC. Lkigure 3.1
présente la matrice des coefficients d’interactatre systemes de glissement dans le cas d'un
matériau de structure CFC.

A2 A3 A6 B2 B4 BS5 Cl C3 C5 DI D4 D6
A2 ay |a " a? | a| ar a, |a™| a, a; |a ™| a; a,
A3 ay |a " a |a,™| a; a a"| a, a; |a"™| a
A6 a a; as |a"™| as a |a ™| a; ar | af"
B2 ap \a " a, ' |a ™| as a |a™]| a az
B4 w0 1| a5 lar™| a o || o
B5 a a; a | af| as a |a"
Cl ay |ar " Var | a| as a
C3 ay |a" | ar la™| as
Cs ay a; as |a™
DI ag |a, " a,f
D4 ag |a,
D6 ag

Figure 3.1 : Matrice d’interactiona® pour un matériau CFC d’apres Franciosi [FRA84]

Dans cette matrice, il existe 5 coefficient diffée: a,, qui correspond aux interactions
entre mémes familles de systémes de glissement®¢aatissage)a™ aux coplanairesa™

aux systémes déviésa”™™ aux jonctions de Hirth,a, aux jonctions glissiles ef, aux
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interactions fortes de type Lomer-Cottrel. Génénalst, on peut ramener le nombre de
coefficients indépendants a 4;, @, &, €t a,.

Dans le cas des précipitgs il n'existe que 3 types d’interactions, notégs, a et a,,
correspondant respectivement a l'autoécrouissage iateractions coplanaires et non
coplanaires.

La matrice d’écrouissage est prise constante aaedéeformation. En effet, I'étude
correspond aux hautes températures et il n'y afgasation de « paquets de dislocations »
susceptibles de modifier les interactions dislacddislocation. La montée des dislocations
n'est pas décrite ici.

(c) Loi d’évolution de la densité de dislocations

La loi d’évolution des densités de dislocationdisége dans CristalECP, correspond a
I'équation généralisée du modele de Koekal. [KOC76]. Cette loi fait intervenir un terme de
création et un terme d’annihilation des dislocatide signes opposées :

: 2P
NS — ys 1 S 1 — 1 U#s
=i == avec— =—++—"—— 3.8
Le terme de création correspond a la multiplicaties dislocations selon le mécanisme

des sources de Frank-Read. Le libre parcours mayemst la distance parcourue en moyenne
par une dislocation avant d’étre immobilisée ett@re relié a la densité de dislocations percant

le plan de glissement du systéme (s). Dans I'espyasdu terme% de I'équation (3.8),D

représente la taille moyenne de grainsk e¢st un parametre matériau traduisant I'efficadité
mécanisme de création des dislocations. Plus celast grand et moins les sources sont
efficaces. Concernant le terme d’annihilation,st associé au mécanisme de glissement dévie,
qui permet aux dislocations de signes opposésahmisiiler. Le taux d’annihilation est d’autant
plus élevé que le coefficierg, I'est.

Il est encore possible d’écrire I'évolution de isston critique sous la forme suivante :
75 = hsyyv (3.9)

Su 1 "
—jL—{@fgpj (3.10)

Z astpt
t

ouh =

N[

h®" représente la matrice d'écrouissage. Elle eserioent non linéaire, évolue avec les

densités de dislocations et dépend de la matriggedactiora®™. Elle permet de traduire
I'anisotropie de la microstructure avec la déforiorat
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C. Identification des parametres matériaux

Dans les lois de comportement du modele cristalmpnombreux parametres matériaux
doivent étre identifiés. Dans le cas de I'Udimet ,7R0difficulté réside dans le fait que les
modélisations sont effectuées a haute températdr£0Q °C) et que le matériau est biphasé.
Dans la littérature, il existe assez peu de traveanxcernant la déformation des matériaux a
haute température (>1000 °C) et encore moins &cinelle mésoscopique. Quant aux matériaux
de structure cubique simple, les données mécanicpoed quasi-inexistantes, méme a
température ambiante.

La bibliographie ne permettant pas d’obtenir beapatiitnformations, l'identification a
été réalisée par une méthode classiquement utilisperoche inverse. La démarche consiste, a
comparer les résultats issus d’'un modéle de chaegediéchelle pour différents trajets de
déformation, aux résultats expérimentaux obtenus pest mémes trajets. Dans le modéle de
changement d’échelle, la loi de comportement miéwamique est identique a celle
implémentée dans CristalECP.

Pour cela, le logiciel d’optimisation Sidolo, démgpé par Pilvin [PIL98] a été utilisé.
L'Udimet 720 étant biphasé, nous avons adopté leéheod’homogénéisation développé par
Evrardet al [EVRO08], ou le caractére polyphasé est pris enpte par 'intermédiaire de deux
lois d’interaction et de deux lois de comportengetiéchelle locale.

Du fait des températures élevées, la caracté@isat comportement mécanique de
'Udimet 720 a été réalisée uniguement par l'intédmire d’'essais de compression dans

différentes conditions thermomécaniqu(a'l"s,e eté). De maniére a dissocier la contribution

respective de la matriceg et des précipitég’ primaires dans le comportement global du
matériau, il a été demandé a Aubert & Duval de rd@teer la composition chimique de la
matricey. Les résultats obtenus avec Thermo-&atmt montré que la matricede I'Udimet
720 a une composition proche de celle du Waspaoyungstene pres) et de 'Udimet 500. Ces
deux matériaux étant monophasés a 1100 °C, il dé&tiéé de réaliser des essais de compression
sur ces matériaux, afin d’'identifier le comporteter@canique de la matrigede I'Udimet 720,
et de déduire ainsi les propriétés de la phase

Les premiers essais de compression ont révelé gusorhportement mécanique de
'Udimet 500 et du Waspaloy sont similaires et ¢mueontrainte d’écoulement est supérieure a
celle obtenue pour I'Udimet 72Figure 3.2 a).De ce fait, la suite de I'étude a uniqguement été
réalisée pour I'Udimet 500, contenant du tungsteomame I'Udimet 720. LaFigure 3.2 b
présente les résultats des essais de compressionp® température de 1100°C et des vitesses

de déformation comprises entt6's™ et 10*s™.
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Figure 3.2 : (a) courbes d’essais de compressionmpdJdimet 720, 'Udimet 500 et le
Waspaloy a 1100 °C poug =1073s et (b) comparaison des courbes d’essais de comjmess

de I'Udimet 500 et 720 & 1100 °C et poiur 10*s* - 10* &'

On remarque, sur ce graphique que pour I'enseméde vitesses de déformation, la

contrainte d’écoulement obtenue pour I'Udimet 560seipérieure (ou égale) a celle de I'Udimet
720. Cela est d’autant plus vrai que la vitessedéfermation diminue. Cette observation est
surprenante, puisque théoriquement I'Udimet 500é&sgte la matrice de I'Udimet 720, ce
dernier possédant en plus des précipitgsimaires. La phasg¢ étant la phase durcissante dans
les superalliages base nickel, tout laissait persgge la contrainte d’écoulement pour I'Udimet
500 serait plus faible que celle de 'Udimet 720.

Néanmoins, deux hypothéses peuvent étre avancégsegpliquer ce comportement

mécanique :

La premiere concerne le role des précipjtésecondaires et tertiaires (intragranulaires
et de taille nanométriques) qui fournissent au neatéses propriétés mécaniques, les
précipitésy’ primaires servant a éviter la croissance du gaisténitiquey . La
question concerne donc la contribution de ces pitésiy’ primaires sur les propriétés
mécaniques.

La seconde hypothese se rapporte a 'effet durtisses précipités’ lorsqu’ils sont
mis en solution. Il a été évoqué, dan€hapitre |, que I'Udimet 720 est uniquement
forgeable de maniere subsolvus, puisque la diseoludes précipitég’ primaires
entraine un fort durcissement de la matrjceCela est également visible sur les
données d’essais de torsion, fournis par Aubert &dD Figure 3.3, ou la limite
d’élasticité et la contrainte d’écoulement sont sigoges pour la version « Creep
Resistant » de I'Udimet 720 (gros grains et absedeg’ primaires) que pour la
version High Strength (petits grains et précipjtgarimaires).
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Figure 3.3 : Comparaison des courbes de torsion ‘dklimet 720 CR et HS a 1100 °C, pour
des vitesses de déformation Bel0® s' et 5.1G $

A la vue des résultats et de la difficulté a préde comportement mécanique de ces
superalliages base nickel aux environs de 1100f{&el de trouver un matériau de référence
correspondant a la matrigede I'Udimet 720 a été abandonnée.

L’identification a été réalisée dans un premier genpar méthode inverse, a partir du
comportement global de I'Udimet 720, en faisanttaines hypothéses sur les parameétres
matériaux. Les lois de localisation implémentéassda programme Sidolo de Evragtial, de
type Berveiller-Zaoui et Cailletaud-Pilvin qui neepnent pas en compte la viscosité. Cela n’est
généralement pas génant dans le cas de matériauigugieux a température ambiante (tels les
aciers), mais cela le devient fortement dans ncdse ou le matériau est fortement visqueux a
1100 °C. Les meilleurs résultats obtenus avec ogramme étant 10 fois supérieurs a ceux
obtenus expérimentalement, la méthode inverse rsaépa utilisée pour l'identification des
parameétres matériaux.

Au final, l'identification des parameétres matériadgs phases et y’, a été réalisée
manuellement, par I'intermédiaire de nombreuseailsiions numeériques avec le modele de
déformation CristalECP. Pour cela, les calculs été effectués sur un agrégat modéle,
« représentatif » de la microstructure (et dexéure) de I'Udimet 720.

Le but a été de rechercher la meilleure combinaisparametres possible, permettant
de reproduire les courbes expérimentales de cosipresbtenues a 1100°C, pour des vitesses

de déformation dd0's™ et10%s™. Les vitesses de déformation #@°s™ et10*s " n’ont pas

été prises en compte dans l'identification, puidca’été mis en évidence expérimentalement
(Chapitre 11'), qu'un comportement superplastique est fortenpgobable pour ces vitesses.

Pour ce type de comportement, le glissement estyge intergranulaire et les lois de

comportement implémentées dans CristalECP perniattequement de simuler le glissement
intragranulaire, correspondant & un mécanisme fierdation classique.

Certains parameétres ont pu étre déterminés expétateenent ou d’'aprés la
bibliographie.
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- Les parametres d’élasticité de la phaséE =126GPaetv = 0,3 et de la phas¢’

(E=129GPaety = 0,3 ont été estimés a partir des données fourniesAphert &
Duval et de la these d’Estevez [EST95].

- Les observations MET sur divers échantillons isdwsiemi-produitl] 254mm, ont
permis d'accéder a la densité de dislocations aleitipour chaque phase :
o) =1,2.10mm? etp} = 1,2 10 mri?.

- Le vecteur de Burgers provient de la bibliograpHie= 2.6.107 mn

- La taille moyenne de grains pour chaque phasesssiides caractérisations par
EBSD : D¥ =0,01mmet D’ = 0,003mn

Les autres parameéetres matériaux ont été idenpiésimulations numériques. Certaines
hypotheses ont été nécessaires et sont détailldessous :

- Dans le cas des hautes températures (1100 °Cgxikte, a notre connaissance, pas de

travaux concernant les valeurs de la mat@ce pour un matériau CFC. Il donc été
supposé que dans ce domaine de température,deaciibns sont faibles et identiques,
ce qui conduit a une matrice isotrope. Les diff&garalculs, ont permis de déterminer

que le meilleur compromis est obtenu pour des vslae a*'(y)=8.10° et
a®(y')=8.10".
- A propos du parametra (inverse de la sensibilité a la vitesse de deftiong les

valeurs trouvées dans la littérature pour les sliges base nickel a des températures
supérieures a 1000°C, sont comprises entre 5 etLd§.simulations ont permis

d’affiner ces valeurs et d’obtenit’ =4,9 etn’ = 6,2

- Dans les modeles cristallins, la vitesse de glissgrde référencg;, est géenéralement

comprise entrel0® et10™s™, pour les matériaux a température ambiante. Dapre
I'equation (3.5), la valeur d¢r, dépend de la température et est d’autant plusefaib
que la température est grande. Les valeurs retersoes: )3 =10%s™ et
vy =10°s™.

- Du fait du caractére fortement visqueux du matéaidil00°C, la friction de réseau est
supposée négligeable et les valeurs déterminéeériguament sont 7§ = 2MPa et
ry =5MPa.

- Dans le domaine des hautes températures, les so@t@erimentales mettent en
évidence un faible écrouissage. Cependant les piémes de création et

d’annihilation sont thermiqguement activés et il 8 &upposé que beaucoup de
dislocations se créent et que simultanément, beaudeuwdislocations sont annihilées.
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Les parameétrek et g, ont donc été identifiés numériquement et le jepa@ametres

retenu est k =100 etg. =10°mm pour les deux phases.

Les difféerents paramétres matériaux identifiés pgesrphases ety’ de I'Udimet 720
pour une température de 1100 °C, sont regroupésldd@ableau 3.1

Tableau 3.1 : Parametres matériaux de I'Udimet 728up une température de 1100 °C

Paramétres matériaux pour T=1100°C

Sy av [ k] %] D o | D b
(GPa) (sh (mm) | (MPa)| (mm?) | (mm)| (mm)
y | 126 | 0,3 8.10° | 10* | 4,9|100| 10° | 2,0 | 1,210 | 0,01 | 2,6.107

Yy | 129 | 0,3/ 8.10° | 10° [ 6,2| 100| 10° 50 | 1,210 | 0,003| 2,6.107

La Figure 3.4montre les résultats de simulations numériquesmist pour les vitesses de
déformation del0's™ et10°s™?, avec le jeu de parameétres décrit dangaeleau 3.1 On
constate sur les graphiques, un trés bon accorth damite d’élasticité entre les courbes
expérimentales et numériques, ainsi qu’un écrogesarestimé pour les courbes simulées. Ce

phénomeéne est volontaire, car nécessaire danglte da couplage séquentiel. Une explication
détaillée est proposée danghatie IV de ce chapitre.
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Figure 3.4 : Comparaison des courbes expérimentaésimulées a l'issue de l'identification :
(@) 6= 10%s'et (b) ¢=10"s?

D. Réalisation des agrégats et conditions limites

Les simulations numériques avec des modeles tinstahécessitent ['utilisation
d’agrégats polycristallins dont la microstructunenrérique doit représenter le plus fidelement
possible celle du matériau étudié. Pour réalissrageégats, il existe deux méthodes :

- La premiére consiste a générer une microstructgerigue, a partir de statistiques
issues de caractérisations microstructurales (im@oe optique, MEB, EBSD...).
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- La seconde repose sur l'utilisation de microstrieguréelles. Actuellement, il existe
plusieurs techniques pour obtenir la microstructiten matériau en 2D ou en 3D
(EBSD, microtomographie X...). La technique la plaépandue et permettant d’avoir
un excellent compromis temps/résultat, est la nuHeBSD. Elle permet de recueillir
I'orientation cristallographique, la morphologielatlocalisation spatiale des grains. Il
est ainsi possible d’étudier l'influence du voigieades grains (texture locale) mais
également de la texture globale.

De maniere a décrire le plus finement possible ilerastructure complexe de I'Udimet
720, les agrégats numériques ont été reéalisés #r i cartographies d’orientations
cristallographiques, obtenues par EBSD. L'effet wibisinage est trés important, en vue de
reproduire I'évolution microstructurale par recifisation dynamique.

Les agrégats numériques sont obtenus en superpolseaigurs couches de grains, ou
chaque couche correspond a une microstructure 28hoé par EBSD et extrudée de maniére a
obtenir un volume. Le maillage élément finis esecliement basé sur le pas d’acquisition EBSD
et c’est donc la finesse de la microstructure,dginit la « taille du probleme numérique ». De
manieére a obtenir un bon compromis entre tempsrétigion des calculs, il est utilisé des
éléments a interpolation linéaire et intégratiathuite (C3D8R). Les agrégats numériques utilisés
dans le cadre de la thése sont décrits en détasl ldgartie IV . Un des agrégats est représenté
sur laFigure 3.5afin d'illustrer la méthode.

L’'agrégat numérique de I&igure 3.5est composé de trois couches de grains identiques,
provenant d’'une cartographie EBSD de 99,6 x 99,8, janec un pas d’acquisition de 0,6 pum.
Chacune des couches est extrudée sur 2 um, dermani@nner une épaisseur au maillage. Au
total, I'agrégat est constitué de 82668 éléments.

Figure 3.5 : Exemple de construction d’un agrégatimeérique avec microstructure réelle

En chaque élément du maillage, il est attribuéditation cristallographique obtenue par
EBSD et définie par son triplet d’angles d’Eu(eyfl,go, ¢2), une densité de dislocation initiale
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P, identique pour tous les systemes de glissementgtrain, un indice de phase, les parametres
matériaux, la loi de comportement et la loi d’étmln des densités de dislocations.

De maniére a représenter le procédé de forgeageptalitions limites utilisées pour les
modélisations, sont proches de la compression sifgure 3.6). Pour cela, la sollicitation en

compression est imposée dans la direction 1, stacka supérieure{ﬁzl), tandis que la face
inférieure(ﬁ = —1) est bloquée dans cette directi@q = O) . Afin d’éviter que I'agrégat flambe
lors de la compression, la face arriéfec 3) est bloquée dans la directior(g = O) . Enfin un

point de cette face est bloqué dans les directIoeBZ(u1 =u, =0), de maniere a éviter toute

rotation de corps rigide.

B Matrice
[ Précipités

Ty (————

Figure 3.6 : Conditions limites des simulations nuériques

E. Exemple de résultats et intérét pour la recristalition dynamique
discontinue

Le but de cette partie n'est pas d’analyser I'eddendes champs mécaniques locaux
(déformation, contrainte, systemes de glissemeantivés...), mais uniquement de montrer
I'intérét du modéele CristalECP, pour modéliser daristallisation dynamique. A cet égard, les
évolutions microstructurales ainsi que les hétaréigés de densité de dislocations, obtenues
apres déformation, sont examinées.

Remarque De maniere a étudier I'évolution microstructeral I'issue de la déformation, il est
nécessaire de pouvoir tracer les cartographiesedtations cristallographiques. Pour cela, un

programme a été développé et permet de déternaneiplet d’angles d’EuIe(¢1,qo,¢2) pour

chaque élément de I'agrégat, a partir de la matteeeotation. Un fichier de données est ainsi
généré. Il est compatible avec le programme OIMIy8is®, qui permet de retracer dans la
configuration non déformée les cartographies d’orientations cristallograpbsju

Par la suite, ce programme a été amélioré afin alevgir tracer avec OIM Analysis®,
I'ensemble des champs mécaniques obtenus a l'tesiealculs Abaqus®. L'intérét est double :
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- Pouvoir tracer les joints de grains sur les cadphies des differents champs
meécaniques (contraintes, déformations, densitédiglecations...). Cela permet par
exemple de visualiser ou apparaissent les locaisaiet de déterminer si elles sont
plutét intergranulaires ou intragranulaires.

- Utiliser le méme logiciel de post-traitement et \dsualisation, pour les étapes de
déeformation et de recristallisation. En effet, densadre de la thése d’Erieau [ERIO03],
des programmes de post-traitement ont été mis ia, pdin d’analyser les résultats de
recristallisation avec OIM Analysis.

Les résultats exposes, sont ceux de la couchenétkaire de I'agrégdtigure 3.5 apres

une déformation de 10 % & une vitessel@@s ™. La Figure 3.7 correspond & la superposition
des courbes de compression expérimentale et numegriopp I'on observe que l'entrée en
plasticité est tres bien décrite par le modelesque I'écrouissage est légerement surestimeé par
rapport a la courbe expérimentale. Cet écart elsintaire et répond aux besoins du couplage
séquentiel pour modéliser la recristallisation dyitae.
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—— Courbe expérimentald
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Déformation

Figure 3.7 : Comparaison des courbes expérimentaésumeériques, apres une déformation
de 10% pour une vitesse de déformation &* s*

Au cours de la déformation, la microstructure éeghar rotation du réseau cristallin et
pour des déformations suffisamment importantes, meut observer [I'apparition de
désorientations intragranulairegdin 1 Figure 3.8 g et la formation de sous-joinEgure 3.8
d. Ces deux phénomeénes sont caractéristiques de icroges a I'état déformé.

/}J
%’S}%/‘g@ % Boundaries: Rotation Angle
FI_ 7 ’ ‘

I'u'lm Max  Fraction
— 5¢ 0.030
» 5= 15° 0.053
/ 5% 130° 0.916

e jﬁﬁ? oo -

Microstructure
initiale
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Boundaries: Rotation Angle

Min  Max  Fraction
, w2 5 0455
f 8 w5 157 0100
4 5% 180° 0.445

Microstructure
apres
déformation

(d)

Figure 3.8 : Cartographies d’orientations cristalggpaphiques (a et c) et de joints de grains (b
et d) respectivement avant et aprés déformation

Les gradients d’orientations cristallographiquesenbs par le modéle de déformation
sont primordiaux, puisqu’ils peuvent favoriser layration des joints de grains lors de I'étape de
croissance. Pour les sous-joints, il a été misvéteéce dans la partie expérimentalhépitre
I1'), que pour de mémes conditions thermomécaniqlieg, évolue au cours de la déformation.

Cela est lié a la recristallisation dynamique etdanparaison des valeurs dg,; obtenues

expérimentalement et numériquement est essentadile de pouvoir valider I'approche
numeérique.

Pour ce calcul, la densité de dislocations initdde phasegety’ correspond aux valeurs
identifiées par MET et présentées dan3ableau 3.1 Chaque grain d’'une méme phase a une
densité de dislocations initialement identique, snadievient hétérogéne a lissue de la
déformation, comme on peut le remarquer suUfigmire 3.9 a Dans le cas de I'Udimet720, la
recristallisation dynamique ne concerne que leingrausténitiques, d’ou l'intérét d’étudier

plus finement les densités de dislocations de péidse Figure 3.9 b).

Densité de 2 Densité de
dislocations  Tota | dislocations ot
Min Max Fraction | Min Max Fraction

x =t z:-007 Se+007  0.001
% O 5e+007  1e+008  0.018
[ ] 1e+008  15e+008 0.091
[ 15e+008 1.8e+008 0744
eocryl] [ 1.86+008  23e+008  0.146

(a) (b)
Figure 3.9 : Cartographies de densités de dislooat de la microstructure globale (a) et
uniquement de la matrice (b)

I 22008 15e+008 0.028
# [0 15e+007 17e+008 0.493
£ [ ] 17er008 19e+008 0332

~ 0] 19e+008 21e+008 0.046
= N - 1e+008 23e+008 0.001

Au final, ce sont ces hétérogénéités d’orientationstallographiques et de densité de
dislocations, qui vont permettre la recristallisatide la microstructure. Les résultats de I'étape
de recristallisation pour cette cartographie, sogsentés dans [zartie lll, traitant du modele
de recristallisation RecUPS.
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F. Transfert des données vers le modele de recrisation

Dans le cadre du couplage séquentiel, les résultiatsnus a lissue de I'étape de
déformation, doivent étre transférés vers le modeéleecristallisation. Ce dernier est basé sur la
méthode des automates cellulairesi partie Il ), ou les données a attribuer a chaque site du
maillage sont :

- La nouvelle orientation cristallographique (caleulg partir de la matrice de
rotation).

- L’énergie stockée (calculée a partir de la densie dislocations totale
1
Estockée: Elu pr)
- Un numéro de phase

Dans le modéle de recristallisation, chaque siteespond a un élément fini Abaqus. De
ce fait, le fichier de données généré apres défiimmast directement utilisé en entrée de la
recristallisation, ce qui permet de n'avoir aucuperte d’informations lors du transfert.
L’orientation cristallographique, ainsi que I'éniergstockée étant définies en chaque site, les
hétérogénéités obtenues aprés déformation somtiteanent transférées.

Il ) Le modele de recristallisation RecUPS

A. Présentation générale du modele des Automates Caties

Le modele utilisé lors de la these, provient dwtatoire LPCES de I'Université Paris
11. Il a initialement été développé par Saasl.[SOLO1], en vue de simuler la recristallisation
statique. La méthode consistait a coupler un moddde déformation N-site (méthode
d’homogénéisation) et un modeéle de recristallisatiasé sur la méthode Monte Carlo. Cette
simulation de la recristallisation statique a ateékorée lors de la these d’Erieau [ERIO3], ou la
partie déformation est réalisée par éléments fiaec le modeéle cristallin CristalECP.
L’avantage était d’'une part d'utiliser des micrastures réelles pour les calculs et d’autre part
d’avoir une meilleure précision des résultats gr@da méthode éléments finis. Avec le modele
N-Site, la forme de tous les éléments est identi(perallélépipedes), ce qui induit une
« rigidité » du maillage plus importante que la noéke des éléments finis. En particulier, il n'est
pas possible de prévoir les localisations de déition, correspondant aux bandes de
déformation.

Pour simuler la recristallisation dynamique disgmnt, la méthode des Automates
Cellulaires (AC) apparait plus appropriée que cddleMonte Carlo (MC). L’avantage majeur de
cette méthode est de ne pas étre une approchebpistea contrairement a la méthode Monte
Carlo.

Pour la recristallisation, cela a un impact importars de I'étape de germination. Dans
le cas des Automates Cellulaires, I'ensemble des die la microstructure est testé de proche en
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proche et si les conditions sont favorables, aloysa germination. Avec une méthode Monte
Carlo, seul un nombre de sites, fixé par l'utikzatet déterminé par tirage aléatoire est testé.

Un autre intérét (secondaire) de la méthode condarmase a jour de la microstructure,
qui est réalisée a la fin de chaque pas AC et nstamtanément, comme c’est le cas avec une
méthode MC.

Lors de la caractérisation microstructuraBhépitre 1l ), il a été mis en évidence que la
recristallisation dynamique de I'Udimet 720 esttgee discontinu. De ce fait, le mécanisme est
de type germination-croissance. Les amélioratignsodées pour simuler la recristallisation
dynamique par rapport a la recristallisation statjcont présentées danpéatie C.

B. Maillage, conditions limites et mise en données @alculs

Aprées déformation avec CristalECP, les résultats sagés dans la configuration non
déformée, correspondant a un maillage carré (en @Bpendant, ce maillage ne peut pas étre
directement utilisé pour la recristallisation, muie la simulation Automate cellulaire 2D (mais
également Monte Carlo 2D) nécessite I'utilisationrdmaillage hexagonal. Dans le cas d’un
maillage carré, il existe un fort effet du maillageapliquant des directions préférentielles de
croissance suivant X et Y.

La méthode utilisée ici pour obtenir un maillagexdgonal, consiste donc a prendre le
maillage carré issu de I'étape de déformation e€caler une ligne sur deux d’'un demi-pas
comme illustré sur I&igure 3.10.

Maillage carré (éléments finis Abaqus) Maillagex&igonal (Automate cellulaire)

Décalage d'un=mp
demi-pas

P

Figure 3.10 : Obtention du maillage hexagonal pola recristallisation a partir du
maillage carré apres déformation

Pour la recristallisation, chague hexagone corra$@onn « site AC », ou les données
initiales ont déja été décrites danpéatie 1.F et sont :
- la nouvelle orientation cristallographique obteapees déformation,
- I'énergie stockée calculée a partir de la denstdidlocations,

- un numéro de phase.

Enfin, de maniére a éviter les artefacts de redlisation en bordure de la cartographie,
des conditions limites de type miroir ont été aéks. Cela consiste a définir un voisin virtuel, te
gu'’il n’y ait aucune mobilité avec les sites enduges.
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C. Lois de comportement

La caractérisation microstructurale de I'Udimet Z2@nis en évidence que la matrice
évolue par l'intermédiaire d’'un mécanisme de reallisation dynamique discontinue. De plus,
lors des observations MET, il a été remarqué gsi@iécipités’ primaires restaurent, comme le
montre laFigure 3.11

Figure 3.11 : Exemple de précipité primaire restauré

Pour reproduire numériquement I'évolution microstanale de I'Udimet 720 lors du
forgeage, le caractére biphasé de la microstruauété pris en compte et des processus de
germination-croissance et de restauration oningpéeimentes.

1. Recristallisation

(a) Germination

Dans le modeéle, il est considéré que la germinadmproduit dans les sites possédant
I'énergie stockée la plus importante. De manieree@roduire la recristallisation dynamique
discontinue, seuls les sites a proximité d'un jailet grains, c'est-a-dire avec une interface
fortement désorientée et une forte énergie degalatgrains, peuvent germer. L’énergie stockée
est calculée a partir de la densité de dislocatiotede en chaque élément aprés déformation,

suivant I'équation :

1
Estockée: E H pr (3 11)

De maniere a identifier les sites pouvant gernaars fes sites de la microstructure sont
visités de proche en proche et lorsque I'équatith?) est vérifiée, alors le site est considérée
comme un germe. Dans ce cas, l'orientation criggadiphique du site reste identique, mais

I'énergie stockée attribuée au site 8st0° mJ / mmi. Cette valeur d’énergie stockée équivaut a

une densité de dislocationg, =1,2.10' mm?, correspondant & l'ordre de grandeur d’'un
matériau « bien recristallisé ».
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® s E o (3.12)

stockée™

Avec E__ ., I'énergie seuil déterminée par I'utilisateur.

seuil

(b) Croissance

Pour qu’il y ait croissance, il faut se trouver présence d'un germe, d'un site
recristallisé ou bien d'un site tel qu&, .. < E;i.- Cette valeurg; .. a été introduite dans le

modéle, afin que des grains légérement déformés, doat la densité de dislocations est faible,
puissent croitre. Dans le cadre du couplage ségliectla permet par exemple a des grains
recristallisés au cycle N-1, puis légérement déésra I'étape de déformation du cycle N, de
continuer a croitre lors de I'étape de recristatien N.

La croissance est traitée par l'intermédiaire 'dguation (3.13), ou la vitesse d'une
interface (sous-joint ou joint de grains) dépendalenobilité M de l'interface et de la force

motrice AE®.

V = -MAE (3.13)

Dans la méthode des Automates Cellulaires, chaesrsities est étudié en regard de ses
six voisins, de maniére a déterminer la directiencdoissance. Pour chaque site, il est donc
calculé 6 mobilités d'interfaces ainsi que 6 foreesetrices et la croissance a lieu dans la
direction ou la force motricAE est la plus élevée.

La mobilité de l'interface entre les sitests’ s’exprime a I'aide de I'’équation suivante :

055'3
MSS=M_|1-exp — 3.14
Jied 2] ass

Avec 8% la désorientation cristallographique entre lesssitets’ et M, la mobilité

moyenne pour un joint de grains de forte désoriemtalLe coefficient « 10 » au dénominateur a
été identifié, de maniére a obtenir une forte nigbibour les joints de grains et une faible
mobilité pour les sous-joints, correspondant a ge ast observé expérimentalement. Il est
important de noter que dans les simulations, ledégale phases (interfacely’) sont considérés
immobiles.

La force motriceAE® correspond a la variation d’énergie du systémegdiétat initial
et I'état final, si la réorientation est accepteigre 3.12.
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Site déformé Site. s
recristallisé
- Estockée> pl Es _

: e - Orientation 2 [ES !
Site recristallisé - Orientation |
i _ > 2

Estockee‘ pl . .

. . Site recristallis
- Orientation 1
- Estockes ,01
q - Orientation 1
0
Etat initial Etat final (si réorientation acceptée)

Figure 3.12 : Schéma illustrant le calcul de la foe motricedE*®

Pour chaque site, il y a donc 6 forces motricealauter, du fait des 6 voisins. La force
motrice pour un site est donnée par I'équation :

AE® = AEG, + AEG e, (3.15)

ou AEj, est la variation d’énergie de joint de graingMet ., la variation d’énergie stockeée,
entre I'état initial et final.

L’énergie de joints de grair(fgb) dépend de la désorientatioéﬁ) entre un site donné

et ses 6 voisins :
S — 1 Ss'
b=g 2V (3.16)
0 s

d, correspond a la taille d’'un site ¢t est I'énergie de joint de grains entre les sites
ets’, qui est donnée par I'équation de Read & Shockley :

gss' Hss' ) o
yos = ym7{1 In(jﬂ sig*<d (3.17)
V., Si&F >4

ol . représente I'énergie de joint de grains pour leteodésorientations e est I'angle

critiqgue (désorientation théorique distinguantdess-joints des joints de grains) pris égal a 15°
dans les modélisations.

Une fois les 6 valeurs de force motrice calculéesle la réorientation correspondant a la
force motrice la plus élevée est conservée. Se dette motrice est positive, la réorientation

n'est pas acceptée et dans le cas contraire, éssetde l'interface est calculée a partir de
I'équation (3.13).
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Dans les simulations, l'unité de référence estds AC, noté N. A chaque pas, il est
associé a un pas de temps, qui dépend du nombre de pas AC et du temps teala

simulation t, tel que :
t..=— (3.18)

Durant un incrément de temps,, le joint de grains se déplace d'une distadceCette
distance est comparée a la taille initiale d'ure sit,, ce qui donne la probabilit¢ de
réorientationP:

-MAE®t,.

) (3.19)

P= E =
d,
Cette probabilitéP est comparée a un nombre aléatoire compris erdtel @t si elle est

supérieure, alors la réorientation est acceptéadmebre est aléatoire et non fixé, de maniére a
éviter les évolutions du type « tout ou rien ».

Enfin, lorsque la probabilité de réorientation a& détalculée pour chaque site, la
microstructure est mise a jour. Cette mise a jourespond a I'évolution microstructurale durant
un incrément de temps,. et est égal a un pas AC. L'incréement de tertjpsdoit étre faible, de

sorte qued reste petit comparativementdy. C’est cette condition qui détermine le nombre de

pas AC ainsi que l'incrément de temips.

2. Restauration

D’un point de vue numeérique, la restauration perg percue comme la diminution de
I'énergie stockée d’'un site non recristallisé. Danmre a simuler simplement ce phénoméne, la
décroissance de I'énergie en fonction du temps, e loi exponentielle décroissante comme
schématisé€igure 3.13 Sur ce graphiquek,; et E ., correspondent a I'énergie stockée apres

déformation et a I'énergie stockée pour des termmpgd.

E

stockée
A

v
—t

Figure 3.13 : Schéma de la loi de restauration
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Dans le modele de recristallisation RecUPS, latioglacinétique permettant de
reproduire la restauration est du type :

Estockée( tn ) = E stockéé tn—l) eXF( _tlﬁj (3 20)

tres

Ou Estockée(tn) etk Stocké(etn_l) sont respectivement les eénergies stockées awanisds} ett,

et t, est une constante de temps caractérisant la&itesssestauration. Plus la valeurfde est
petite et plus la restauration est rapide.

D. Identification des paramétres de calcul

L’identification des parametres du modele a étéeatfféee en se basant sur la
bibliographie, en réalisant de nombreuses simulati@h en analysant la validité des
microstructures obtenues. Le jeu de paramétressicket celui qui conduit aprés simulation
(déeformation+recristallisation) a une microstruetproche de celle obtenue expérimentalement.

Pour la recristallisation de la phagdes valeurs choisies sont données darakdeau
3.2. La valeur dek ;. équivaut a la densité de dislocations initialdlaenatricey (Tableau
3.1), afin de considérer qu'un site est dans un €@é¢formé » uniquement si sa densité de
dislocations est supérieure a celle de I'étatahilies valeurs dg/ et de M sont déduites des
simulations, en prenant garde d’étre du méme atergrandeur que les valeurs présentes dans la
bibliographie pour d’autres matériaux. Enfin, ptaugermination, la valeur dk, dépend des

agrégats (microstructures) et des conditions derahition lors des calculs avec CristalECP
(££) Généralement, elle est calculée de maniere a&gepter 90 % de la densité de

dislocations maximale apres déformation.

Tableau 3.2 : Valeur des parametres de recristation pour la phase utilisés pour la
simulation

Parametres de recristallisation

Ejmie (MJ / mnf) (mﬁ;?;i:’ﬁ) y (my/mm) | M (mnf/mJ $

Matrice y 0,15 variable 2,5.10" 107

Pour la restauration de la phage les valeurs sélectionnées sont données dans le
Tableau 3.3 Il a été considéré que I'énergie stockée aux selopgs, équivaut a la densité de

dislocations initiale des précipit¢s(Tableau 3.1, a savoirp=1,2.10 = E= 0,02mJ / mm.
Concernant la constante de tenips, la valeur est déterminée en fonction des conuitide

déformation avec CristalECP. Le but est d’obtemiméme échelle de tempgpour les étapes de
déformation et de recristallisation. Dans le cadre couplage séquentiel, les étapes de
déformation avec CristalECP sont effectuées pow déformation de 5% a une vitesse de
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10s™, ce qui implique une durée totale de recristditisade 5 secondes. La valeur tjg a
également été fixée a 5 secondes, pour tendreerapiat vers I'état stationnaire.

Tableau 3.3 : Valeur des paramétres de restauratigiisés pour la simulation

Paramétres de restauration
= (mJ / mrﬁ) tres (S)
Précipitésy’ 0,02 5

E. Exemples de résultats

En sortie du modele de recristallisation, des &chide données compatibles avec le
programme OIM sont généreés, ce qui permet d’étdgieolution microstructurale au cours du
temps. Il est ainsi possible d’analyser quantieatient les résultats, en s’intéressant notamment
a la texture, a la distribution de désorientatiania taille de grains, a la fraction de grains
recristallisés et a leur localisation dans la nmstmacture.

Pour illustrer I'évolution microstructurale a l'iss de la recristallisation, il a été réalisé
une simulation, a partir de la microstructure daf@éformé présentée dangkartie II.E. Les
résultats obtenus sont présentés stidare 3.14.

Densité de
dislocations  Total
Min Max Fraction

Etat
déformé

I :=+007  Se+007  0.001
~ [ 5e+007  1e+008  0.018
[ 1e+D0B  1.5e+008 0.001
0, 4 [0] 15e+008 1.8e+008 0744
I 15e+008 23e+008 0146

Densité de
dislocations Total
Min Max Fraction
o 12000 0.210
Etat e I 12000  1e+008  0.020
. e b G : 1e+008  1.4e+003 0.054
recristallisé : &v’ : b s [ 1.4e+008  1.8e+008  0.518

I 12e+008 22e+008 0.098

© (@

Figure 3.14 : Cartographies d’orientations cristalgraphiques (a et c) et de densité de
dislocations (b et d) respectivement apres défoioraet apres recristallisation
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Apres recristallisation, on note sur la cartograpfigure 3.14 d que la densité de
dislocations est fortement hétérogéne et que lactira de grains recristallisés

(,0:1,2.10‘ mm‘z)est de 21%. Un des intéréts d’examiner la cartdgeaple densité de

dislocations aprés recristallisation est de poulmialiser les grains qui ont recristallisé. En
comparant les cartographies entre les états déf@araeh) et recristalliséd et d), on remarque
que I'évolution microstructurale est significativ@ertains grains ont grossi et sont exempts de
dislocations grain 2, Figure 3.14 9, tandis que d'autres conservent un état défoaméc un
gradient d’orientations cristallographiquegrain 3, Figure 3.14 9. Enfin, on observe que
certains grains possedent une partie recristalkséme autre déformée, teldeain 4 (Figure
3.14 ¢)

F. Transfert des données

Pour réaliser le couplage séquentiel, les résultdienus a lissue de I'étape de
recristallisation, sont transférés vers le model@éformation CristalECP. Les données initiales
a attribuer en chaque élément du maillage sont :

- Lanouvelle orientation cristallographique obteapees recristallisation
- Ladensité de dislocations

- Le numéro de phase

Malheureusement, les particularités du modéle dermd@tion font que les fichiers de
données générés lors de la recristallisation né gas directement exploitables. En effet, a
I'issue de la recristallisation, I'orientation daflographique est différente en chaque site, alors
qu’en entrée du modéle de déformation, elle estrdifite uniquement entre les grains. Tous les
éléments d’'un méme grain possédent initialemenbuieatation cristallographique identique.

Dans le cadre du couplage séquentiel, cela estraigmant si I'on veut reproduire
I’évolution microstructurale au cours du forgeaijest primordial de conserver lors du transfert
recristallisation-déformation, les sous-structysesis-joints) créées auparavant.

Le transfert de données entre les modeéles de tadlisiation et de déformation est
effectué par lintermédiaire du programme OIM. Lathode permettant de conserver au
maximum la sous-structure des grains, consistenaidérer que toute cristallite possédant une
désorientation supérieure a 1° doit étre considé@mme un grain dans le modéle de
déformation. Pour cela, il suffit d’'utiliser undéoance angulaire égale a 1° dans OIM.

La Figure 3.15 montre les cartographies d'orientations cristabigphiques, apres
recristallisation et aprés mise en données dansoldele de déformation. On remarque que les
microstructures sont similaires, avec la prise @mmte des sous-structures pour la déformation
(grains 5 et 6). On note cependant, que certains gradients diatiens ont disparu lors du
transfert, comme pour Igrain 7 par exemple. Cela provient du fait que les déstatems de
proche en proche sont inférieures au degré et donconservées.
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(b)

Figure 3.15 : Cartographies d’orientations cristalgraphiques : (a) apres recristallisation et
(b) aprés mise en données dans le modele de déftoma

Au final, la description des sous-structures nfmst parfaite, mais peut étre considérée
comme satisfaisante. Pour I'améliorer, il faudrditiser une tolérance plus faible (< 1°) dans
OIM, mais cela engendrerait des calculs beaucauplplrds et donc plus longs.

Concernant la seconde variable a transférer, arsiavdensité de dislocations, cela est
beaucoup plus simple. En effet, elle est définier phaque élément du maillage dans le modéle
de déformation, comme dans le cas de la recrséitn. De ce fait, le transfert entre les
modéles est direct et sans perte d’informationda @st visible sur laFigure 3.16 ou les
cartographies aprés recristallisation et apres miseonnées dans le modele de déformation,
sont parfaitement identiques.

Densité de dislocationgatal
Min Max Fraction
| 12000 0.094
I 12000 12e+008 0101
[ 1.2e+008  1.35e+008 0.010
[] 1235e+008 15e+008 0377
[] 15e+008  1.65e+008 0.355
[ 1.85e+008 1.8e+008  0.063
I 15e+008  1.95e+008 0.001

(b)

Figure 3.16 : Cartographies de densités de dislomas : (a) aprés recristallisation et (b) aprés
mise en données dans le modéle de déformation

En conclusion, le transfert de données du modeledastallisation vers le modéle de
déformation est un peu compliqué, mais la quasiitétdes informations est conservée.
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IV ) Le couplage séquentiel

A. Présentation de I'approche séquentielle

De maniere a reproduire I'évolution microstructarde I'Udimet 720 lors du forgeage,
une approche numérique, permettant de simulerciastallisation dynamique discontinue, a été
développée. La méthode, consiste a coupler de neasgguentielle, les modéles de déformation
(CristalECP) et de recristallisation (RecUPS), enéds précédemment. Pour obtenir
numeériguement la bonne évolution microstructuraike, est primordial de déterminer
soigneusement les séquences a réaliser avec ctiesuleux modeéles (taux de déformation pour
le modéle de déformation et fraction recristalljggmur le modele de recristallisation).

Pour cela, il a été choisi d'utiliser les courbepéimentales de compression comme
référence et le couplage séquentiel est considénéme satisfaisant, lorsque les courbes
expérimentales et simulées sont prochesFigure 3.17, présente de maniéere théorique, les
différentes étapes de déformation et de recristédin a réaliser, dans le cadre du couplage
séquentiel.

E v —/ - —-.t ’—:‘ —'AEE
= !
L e e ,
T 5O Lo
[P R R S F S -
6 304 == - Deformation « CristalECP » ;
©204 Recristallisation « RecUPS » !
101 —— Essai mécaniat T
0 ‘ ‘ ‘ . ‘
&
0 014 02 03 04 05 06 07

Déformation

Figure 3.17 : lllustration des différentes étapes douplage séquentiel

On remarque sur ce graphique, que la méthode terssissciller autour de la courbe
expérimentale de compression. Cela traduit le dai lors de la recristallisation, I'énergie
stockée diminue et par conséquent, la contrairdeodilement également. Pour rester proche de
la courbe d’essai tout au long du couplage séaqeleiitiest donc nécessaire, que le modele de
déformation surestime légerement I'écrouissagerggport a celui obtenu expérimentalement.

Pour la déformation, il a été choisi d’utiliser taux de déformation identique pour toutes
les étapes de déformation. Celui-ci a été fixé aeb%ela pour plusieurs raisons :
- Si £>5%, les oscillations de contrainte macroscopiques plrs éloignées de la
courbe expéerimentale. De plus, pour une méme détwm totale &, I'évolution

microstructurale se produit moins régulierementisquiil y a moins d’étapes de
recristallisation.
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- Si £<5%, le gradient de densité de dislocations dans taasiructure est faible, ce
qui provogue une évolution microstructurale de tygeut ou rien ». Dans ce cas, il est

tres difficile de contrdler la fraction de grairecristallisés.

Remarque La valeur de l'incrément de déformation emplage est directement liée aux
parametres matériaux utilisés dans le modele dermdétion CristalECPTableau 3.). Il est

trés probable que pour d'autres jeux de paramdeesux de déformation optimale,, soit

différent.

Enfin, concernant la déformation totalss pouvant étre réalisée avec le couplage

séquentiel, il n'y a pas de limitation théoriquexmaale. Cependant, du point de vue pratique,
'approche séquentielle nécessite un certain teotpsateur et de calculs. De ce fait, la
déformation totale maximale, dépend du temps quélisateur est prét a consacrer aux
simulations et de la périodicité des étapes.

Dans notre étude, le couplage séquentiel a étiségabqu’a une déformation totask

de 50%, car cela correspond a la déformation mdgingalisée lors des essais de compression.

L'incrément de deformation optimalle,, etant de 5%, il a donc été effectué 10 étapes de

déformation et 10 étapes de recristallisation. benlwnaison d’'une étape de déformation et
d’'une étape de recristallisation, est nommée ufecyc

B. Les agrégats utilisés

Lors de la caractérisation microstructurale du dpraduit 0 254mm, il a été mis en

evidence que le matériau est hétérogene. Ce dexomporte des zones a gros grains (10-15
Km) et gros précipités’ primaires (2-5 pum) et des zones de précipitatime et dense,
composées de petits grains (2-5 um) et petits gtési (2-3 um). Dans le but d’étudier
I’évolution microstructurale pour ces deux typesrdgions, deux agrégats ont été réalisés, a
partir de cartographies ESBD du demi-produit etésentatives de ce genre de microstructures.

1. Agrégat 1

L’agrégat 1 a été construit a partir d’'une cartpgra EBSD, représentant une région a
gros grains et gros précipit¢'sprimaires. L'intérét était d’'une part d’étudiex premier type de
microstructure et d’autre part de réaliser un agirégodele. Pour cela, il a été utilisé une
cartographie EBSD de dimensions raisonnables,®9%6 umz2, ou il est facile de discerner les
phaseg ety’, a partir de leur taille de grains.

Dans lapartie 11.D, il a été évoqué que le maillage élément finis régfulier et
directement déduit du pas d’acquisition EBSD. Ltddi 720 étant un matériau biphasé avec
une disparité de taille de grains importante elatyghasey (10-15um) et la phageé (2-5 um), le
pas d’acquisition EBSD est basé sur la taille dengrdes précipitég. Cela afin de bien décrire
'ensemble de la microstructure. Le meilleur conmpiotrouvé entre le nombre d’éléments et la
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finesse de la description, correspond a un pagydisition de 0,6 um, permettant d’obtenir au
minimum 9 éléments dans un précipitée 2 um.

Au final, I'agrégat 1 est constitué de 3 couchesé&thents identiques, provenant de la
méme cartographie EBSPigure 3.18. Chacune des couches est extrudée sur 2um, derman
a donner une épaisseur au maillage. Au total,égafr 1 est composé de 82 668 éléements.

Matricey

99,6 um

(@) (b)

Figure 3.18 : (a) Construction de I'agrégat 1 a garde la cartographie EBSD d’une région a
gros grainsy et gros précipitég’ primaires et (b) localisation des phasg®ty'dans I'agrégat

Du fait d’'un nombre d’éléments raisonnable et d’omerostructure relativement simple,
cet agrégat a été utilisé afin de mettre au peisbuplage séquentiel.

2. Agrégat 2

L’'agrégat 2 a été réalisé a partir d’'une cartoge@BSD contenant une bande de
précipitation fine et dense. Ces bandes mises &lerze dans la partie expérimentale, sont
constituées de grains et de précipités d’oriematiaristallographiques proches (texture
marquée) et sont néfastes aux ultrasons. L'objétéit donc d’étudier au cours du couplage
séquentiel, I'évolution des champs mécaniques boeaudle la microstructure dans la bande, puis
d’étudier les différences de comportement par reppox régions a gros grains et gros
précipités. Le but final est de déterminer si cemdes de précipitation fine et dense
recristallisent ou non et si oui, si cela se prbduiant ou apres les autres régions de la
microstructure.

Dans la cartographie EBSD utilisée pour constriaigrégat 2, la bande de précipitation
fine et dense n’est pas fortement texturée. lip@s été possible d’utiliser ce type de bandes pour
les modélisations, puisque la distinction des phaséréalisée manuellement grain par grain et il
est trés difficle de dissocier les petits grainss dpetits précipités, lorsque l'orientation
cristallographique est proche. Nous avons donaiitéwsur une bande faiblement texturée.

La bande utilisée possede donc une fraction de-jstits non négligeable, ainsi que les
bonnes caractéristigues morphologiques pour chaase. Ceci tend a supposer que le
comportement doit étre proche de celui d'une baexigirée.

135



Chapitre 3 : Modélisation mésoscopique du forgeage

L’agrégat 2 a éte realisé de la méme facon quedgat 1, a savoir 3 couches d’éléments
identiques, chacune extrudée sur 2 um, pour dateéépaisseur au maillage. Pour 'agrégat 2

les dimensions sont 150 x 150 um?2 et le pas d’aeaigujours de 0,6 um. Au final I'agrégat 2
est composé de 187 500 éléments.

|v
L

4

Matricey

(b)

Figure 3.19 : (a) Construction de I'agrégat 2 a gard’'une cartographie EBSD contenant une
bande de précipitation fine et dense et (b) localisn des phasegety’

C. Construction des agrégats au cours du couplage s¢diel

Les agrégats 1 & 2 présentés ci-dessus, corresporaae agrégats utilisés pour la
premiere étape de déformation. lls sont uniqguemtiigés en entrée du modéle de déformation,
puisque le modele de recristallisation ne foncteogo’en 2D partie 11 ). De ce fait, lors de la
recristallisation, la microstructure d’entrée neifpétre qu’'une des couches de l'agrégat a I'état

déforme.
Bien qu’il soit possible de faire recristalliserceassivement les 3 couches de I'agrégat

déformé, cette méthode est a exclure pour consttairnouvel agrégat, car elle génere des
erreurs. En effet, a lissue de I'étape de défoimnmatil existe une hétérogénéité de champs
mécaniques dans I'épaisseur de I'agrégat, liéecangitions limites. Lors de la recristallisation,
cela entraine des évolutions microstructurale®udifftes pour chacune des couches et si ces 3
couches sont superposées pour construire le nagvégat, il existe alors une discontinuité aux
interfaces, qui engendre des contraintes intenmgglémentaires.

La méthode employée afin de construire le nouvedgag, consiste alors a superposer
trois fois la méme couche obtenue a I'issue dedastallisation Figure 3.20. Pour ce faire, la
couche intermédiaire est choisie, ce qui se jesphir le fait qu’aucune condition limite n’est
directement appliquée sur cette couche et donacgunt les couches voisines qui permettent
d’appliquer des champs mécaniques plus réalistes.

Le nouvel agrégat posséde donc les mémes dimen&om&Eme nombre d’éléments et
les mémes conditions limites que le précédent. éSelibrientation cristallographique et la

densité de dislocations en chaque élément varient.
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Etat initial : Etat O Etat déformé : Etat 1 Etat recristallisé : Etat 2

* Orientation * Orientation ® Orientation

cristallographique cristallographique a cristallographique a
obtenue par EBS I'état 1 ) I'état 2
* Densité de * Augmentation dep * p hétérogéne dans la
dislocations ) * p hétérogéne dans la couche N
unique par phase couche - Grains recristallisés :
e s ) ore  p=1,210 mm?
17" Déformation 1°" Recristallisation . Grains déformés
p état 1

Entrée : Etat 2 Sortie : Etat 3

* 3 Couches ® Orientation

identiques cristallographique

* Orientation alétat3

cristallographique * Augmentation

al'état 2 de p)

* Densité de * p hétérogéne

dislocations a dans I'agrégat

état 2

2°™ Déformation

Figure 3.20 : Schéma descriptif de la réalisationsgdagrégats au cours du couplage séquentiel

D. Les résultats

Dans cette partie, les résultats des simulationsénigues obtenus pour les agrégats 1 et
2 sont présentés, afin de montrer I'évolution deniarostructure et des champs mécaniques
locaux, au cours du couplage séquentiel. Dansdasg das, I'évolution microstructurale ayant
lieu & 1100 °C, pour une vitesse de déformatiof@és™, a été simulée.

Le couplage séquentiel a été effectué jusqu’a utfermhation totales; de 50 %,
nécessitant la réalisation de 10 cycles déformatignistallisation. Ce grand nombre de cycles
implique de nombreux résultats et, dans cettegqatiules quelques étapes ont été sélectionnées,
afin de présenter les instants importants.

1. Agrégat 1

Rappelons que la mise au point de I'approche séiglienainsi que l'identification des
parametres du modéle de recristallisation, ontéglsées a partir de cet agrégat.

Dans le couplage séquentiel, toutes les étapesfdenddion sont similaire:{£:5%),

mais ce n'est pas le cas pour les étapes de adlisation. La seule variable identique pour les
étapes de recristallisation, est le temps de tadisation (équivalent au temps de déformation
de 5 secondes). En fonction de I'énergie stockées ¢ microstructure apres déformation, la
fraction de grains recristallisés varie d’'un cdsatre. Pour I'Agrégat 1, les fractions de grains
recristallisés aux différentes étapes de recriséibn du couplage séquentiel, sont regroupées
dans leTableau 3.4 La valeur deE_, utilisée pour les simulations avec I'Agrégat 1 @st

0,27 mJ/mm
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Tableau 3.4 : Fraction de grains recristallisés aaifférentes étapes de recristallisation du
couplage séquentiel de I'agrégat 1

Recl| Rec2 RecB Reac4d Rec5 Rec6 Rec7 Rec8 Rec9 ReclO
Fraction de
grains ) ]
g - 9,4 279 30,0, 31,3 31,3 29/ 286 282 27,4 28,1
recristallisés
(%)

Les données ci-dessus, montrent d’'une part, qieattion de grains recristallisés est
nettement inférieure pour la premiere étape destatlisation et, d’autre part, qu’elle est voisine
pour les autres étapes. Cela signifie que I'énestpekée dans la microstructure aprés 5% de
déformation est a un état intermédiaire et qu'aipde 10% de déformation, pour chaque étape
de déformation, la densité de dislocations desngrdeformés atteint la valeur de saturation,
d’ou une fraction recristallisée voisine.

(a) Evolution microstructurale

Lors du couplage séquentiel, I'évolution microstamale est considérée comme
satisfaisante, lorsque les courbes contrainte-geftion expérimentale et simulée sont proches.
Sur laFigure 3.21, il est présenté la courbe de couplage séqueariréls 50% de déformation,
ainsi que la courbe expérimentale. Pour la coutheénique, les parties en rouge correspondent
aux étapes de déformation et celles en bleu aiestallisation.

100

80 Vains NS XN .
[ / v
60

40

Contrainte (MPa)

20

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5
Déformation

Figure 3.21 : Comparaison des courbes contrainteaténation expérimentale et simulée de
'agrégat 1

Concernant la courbe numérique, il ne faut s’irdgee qu’aux points obtenus a l'issue
des étapes de déformation. On remarque ainsi dtiglae 3.21,que la courbe numérique est
proche de la courbe expérimentale et que I'allsteglwbalement bien reproduite. Ce résultat est
« trés » satisfaisant, puisque sans aucun changedeemparamétres au cours du couplage
séquentiel, il a été possible de reproduire unrlégeouissage suivi d'un adoucissement, avant
d’obtenir un état stationnaire aprés quelques sycle

Concernant ['évolution microstructurale au cours dauplage séquentiel, il est
impossible de montrer 'ensemble des résultatdaidwu tres grand nombre de cartographies. Il
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a été choisi de montrer uniguement les cartograptimrientations cristallographiques de I'état
initial et aprés les déformations 2, 4, 6, 8 et(Adints verts sur l&igure 3.2J). Les résultats
sont présentés surfagure 3.22.

Déformation 6 Déformation 8 Déformatiah 1
Figure 3.22 : Evolution microstructurale de I'Agréa 1 au cours du couplage séquentiel

On remarque sur ld&igure 3.22 que I'évolution microstructurale est significative
Certains grains se développent fortement au seita daicrostructure grain 1), tandis que
d’autres disparaissent rapidemegtajn 2), sous l'influence de la croissance de leurs wusisi
Une observation intéressante, concerne l'appariiennouveaux grains, dont l'orientation
cristallographique ne faisait pas partie de laritistion d’orientations initiale. C’est le cas du
grain 3, qui a été obtenu par désorientation pssive, jusqu’a formation d’un grain : une légere
désorientation intragranulaire est visible a laod®ftion 4, désorientation qui s’accentue et qui
se propage dans le grain parent (déformation ¢, gasgju’a former un grain presque totalement
fermé a la déformation 10. Ce phénomene montre béstréme importance de prendre en
compte les sous-structures (sous-joints) lors dplege séquentiel, afin de pouvoir faire évoluer
leurs désorientations et obtenir ainsi de nouvegams.

En complément de ces observations qualitativesa i€té tracé la distribution de
désorientations de la matrigepour ces différentes étapésgure 3.23. La premiéere chose dont
on s’apercoit sur ce graphique, c’est la forte duibn de la fraction de désorientations a 60°.
Cela est dU a la disparition des mad&ass’expliquant par deux facteurs complémentaires :
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- Lors des étapes de déformation, l'orientation alisgraphique des grains de part et
d’autre d’un joint de macle évolue, ce qui provodmeerte de la relation de macle.
Les joints de macle initialement présents dansitaastructure, deviennent ainsi des
joints de grains fortement désorientés classiques.

- Dans le modele de recristallisation, le maclagestnpas introduit et il n’y a donc pas
creéation de macles3 au cours du couplage séquentiel.

Distribution de désorientation dans la matrice
0.3

—— Etat_initial —— deéformation 2 —=— deformation 4
—— déformation 6 —— déformation 8 —— deformation 10

0.25

o L]
e |
o

0.05
g

Fraction

0 b .

0 5 10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65
Angle de désorientations (degrés)

Figure 3.23 : Distribution des désorientations tlagrégat 1 au cours du couplage
séquentiel

Cette diminution de la fraction de désorientatioas 60° s’accompagne d’une
augmentation def ,; (<15°). On note que dés la déformation 4, il n’plas de macle&3 et

que f ,, devient stationnaire. Ce résultat n’est malheuweent pas en accord avec ce qui a été

observé expérimentalement danscheapitre 1. En effet, il a été mis en évidence lors de la
caractérisation microstructurale, qdg;augmente jusqu'& = 0,2, puis gu’elle diminue par la

suite (¢ =0,6). Numériqguement, il aurait donc fallu obtenir tmegmentation def ,; jusqu’a

la déformation 4, puis une diminution pour les défations ultérieures. Seule la premiére partie
est obtenue par le couplage séquentiel et celpeestétre lié au fait que trop de sous-joints sont
crees lors de la déformation, ou que pas assezasaittilés lors de la recristallisation. Il serait
intéressant de déterminer de nouveaux jeux de garaspour le modele de recristallisation,
puis d’analyser I'évolution dd ,; au cours du couplage séquentiel.

Enfin, pour terminer [l'analyse de [I'évolution mistaucturale, les textures
cristallographiques initiale et obtenue a l'issue abuplage séquentiel ont été comparées. On
remarque sur laFigure 3.24 que la texture cristallographique évolue fortetneh qu’'un
renforcement des péles {110} paralleles a I'axesdléicitation est observé a I'issue du couplage.
Ce type de résultat est caractéristique de cesiwhservé expérimentalement en compression.
Cependant, en recristallisation dynamique discomtinen n’observe pas de texture
cristallographique et le fait qu’'une texture se aelégpe au cours de la simulation provient
probablement du fait que le maclage n’est pas inftathns le modéle.
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Figure 3.24 : Evolution de la texture cristallogpnique au cours du couplage
séquentiel : (a) état initial et (b) aprés 10 cyzle

(b) Evolution des champs mécaniques

L’avantage du couplage séquentiel et, plus parfiment, I'utilisation d’'un modele
éléments finis pour la déformation, réside dansfdie de pouvoir analyser les champs
meécaniques locaux (déformation, contrainte, dergit@islocations...) aprés chaque étape de
déformation.

- Dans un premier temps, quelques résultats obtenissae de la premiere étape de
déformation sont présentés. Le but est d'illustidrétérogénéité de champs
meécaniques apres déformation et de montrer lardift®® de comportement entre les
phasey ety’.

- Dans un second temps, I'évolution des champs m@eesiau cours du couplage
séquentiel est examinée.

Remarque Concernant les distributions de champs mécaniquésentées par la suite, les
cartographies associées figurentteamexe E

X Analyse des champs mécaniques apres la premiere gtade déformation

Y

Dans cette partie, il s’agit d'étudier les hétérugjtes locales de champs mécaniques
apres déformation, induites par la différence @otation cristallographique, de taille de grains
et de répartition de phage

Pour la recristallisation dynamique discontinue, deg variables importante est I'énergie
stockée, calculée a partir de la densité de distota Dans nos simulations, la densité de
dislocations est initialement homogeéne par phaselletdevient fortement hétérogene aprées

déformation, comme on peut I'observer suFigure 3.25
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Densité de dislocations dans les grains et les précipités

Densité de o
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Figure 3.25 : (a) Cartographie et (b) distributiode la densité de dislocations globale aprés la
premiéere étape de déformation

On remarque pour les précipitésque la densité de dislocations est inférieucelée des
grainsy, mais que la distribution est plus large, ce cadlit une hétérogénéité plus importante.
L’intérét de tracer la distribution de densité deslakations est de connaitre rapidement
’hétérogénéité au sein de chaque phase. Cependatd, ne donne pas d’information
topologique et ne permet donc pas de predire quedigions sont susceptibles de recristalliser.
Pour cela, il est nécessaire de tracer les capibgra de densité de dislocations, telleBiture
3.25 a Dans notre cas, puisque seule la matyicecristallise, il est préférable de tracer la
cartographie de densité de dislocations uniquempeumt cette phasd-igure 3.26).Cela permet
de mieux représenter I'hétérogéneéité de densithsliecations.

5 Densité de
dislocations Total
Min Max Fraction

B 12e+008 1.3e+008 0.001
« [0 1.3e+008 1.4e+008 0.049
[ ] 14e+008 1.6e+D08 0639

“ [ 1.5e+008 1.8e+0D08 0.159

Bl 1ce+008 2e+0D2  0.002

Figure 3.26 : Cartographie de densité de dislocatsode la matricer apres la premiere étape
de déformation

En analysant les distributions de contrainte etdéérmation dans la direction de
compression (S11 et E11), il apparait que, comooe fa densité de dislocations, la distribution
est plus large pour les précipitgs que pour les graing (Figure 3.27. La phasey’ est donc
beaucoup plus hétérogéne que la matyiet cela est probablement lié au faible nombre de
systemes de glissement pour la structure CS.
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Distribution de S11 dans les grains et les précipités

Distribution de LE11 dans les grains et les précipités
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Figure 3.27 : Distribution de contrainte S11 (a) de déformation E11 (b) pour les phasest
y', apres la premiére étape de déformation.

Concernant les contraintes S11, on remarque queidegutions pour les phasesty’
ont des allures de gaussiennes. Elles sont cerdanéesir d’'une valeur voisine, proche de la
contrainte d’écoulement observalitfggure 3.21 En examinant plus finement les courbes, on
note que la totalité des grains de la matyiest en compression (contrainte négative), tangs q
pour les précipités’, bien que les contraintes soient majoritairemamtcompression, il existe
des contraintes de traction. De plus, les congaindont beaucoup plus élevées et plus
hétérogenes dans les précipitésavec des valeurs comprises entre -300 et 100, M&watre
-150 et -50 pour la matrice

Pour les déformations E11, seule la distributios gi@insy présente une allure en forme
de gaussienne, celle des précipitédtant plus étalée. Pour les grainda courbe est centrée sur
5 %, correspondant a la déformation macroscopiuicuée lors de I'étape de déformation.
Pour les précipitég’, la distribution révéle des valeurs de déformagidres élevées (0,14) et
d’autres tres faibles, voir nulles. Pour étudielolzalisation de ces déformations, la cartographie
de déformation E11 des précipités a été traeipi(e 3.28 9. L'objectif était de déterminer s'il
s'agissait de la coexistence de précipités peurchéf® et trés déformés, ou alors de fortes
hétérogénéités de déformation intragranulaire. digalement été tracé la cartographie pour la
matrice, afin d’examiner la répartition des défotiores.

E1l1 Total Total
Min  Max  Fraction Max  Fraction
014 012 0001 012 0.004
012 01 0.004 01 0.006
041 -008 0010 -0.08 0.057
008 -0.06 0017 006 0196
006 -004 0024 004 0392
004 -0.02 0023 002 0229
002 0 0.021 0 0.01a

(b)

Figure 3.28 : Cartographie de déformation E11 agria premiere déformation :
(a) phasey’ et (b) phasey
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Chapitre 3 : Modélisation mésoscopique du forgeage

Sur laFigure 3.28 g on remarque que les déformations sont relativerhentogénes
pour chaque précipité et qu'il y a coexistence décipités peu déformés (en bleu) et trés
déformés (en rouge). En analysant finement cettegraphie, il n'apparait pas de taille ou de
localisation particuliére, pouvant expliquer ceftate variation de déformation entre les
différents précipités. Concernant la répartitios déformations dans la matriggFigure 3.28
b), on note que la matrice est généralement beaugiigpdéformée a proximité des précipités
y. Cela illustre l'influence du caractére biphase ld microstructure, dans la répartition des
champs mécaniques au cours de la déformation. Eefincomparant I&igure 3.28 bet la
Figure 3.26 on observe que les régions les plus déforméesedent la densité de dislocations
la plus élevée. Ce sont donc ces zones qui peueerstalliser le plus facilement, ce qui est en
accord avec la théorie.

X Evolution des champs mécaniques au cours du coupkgéquentiel

Pour suivre I'évolution des champs mécaniques auvsadu couplage séquentiel, seuls les
résultats obtenus aprés les déformations 1, 41@ ent été examinés.

La comparaison des distributions de contraintes |giir chaque étape, a réveélé une
diminution de la contrainte moyenne <S11> au fui etesure du couplage séquentiel. Cela est
visible sur laFigure 3.29 ou les distributions sont centrées sur des valdarcontrainte de plus
en plus faibles, ce qui coincide avec la contrabfitcoulement observégigure 3.21 Un
examen plus approfondi de ces distributions, pedeatemarquer que les courbes relatives aux
déformations 7 et 10 sont similaires et que cekel'dtape 4 est intermédiaire entre la
déformation 1 et ces derniéres. Ces observatiartsesoparfait accord avec la courbe contrainte-
déformationFigure 3.21, puisque I'étape 4 se trouve au niveau de I'adis@rnent et les étapes
7 et 10 dans le régime stationnaire, obtenu arphetia déformation 6.

Evolution de S11 au cours du couplage séquentiel
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—~def4

=R/
/ \ 0.10;:
///\.
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action

0.00
200 -175 -150 -125 -100 -75 50  -25 0
S11 (MPa)

Figure 3.29 : Distribution de contraintes au coudu couplage séquentiel

Lors de I'analyse de la densité de dislocationgolaparaison des distributionsSigure
3.30, a révélé des courbes similaires pour les étdpadéformation 7 et 10. Cela conforte une
nouvelle fois I'obtention d’'un régime stationnaire.
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Evolution de la densité de dislocations au cours du
couplage séquentiel
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Densité de dislocations (mm3)
Figure 3.30 : Distribution de la densité de disld@ans au cours du couplage séquentiel

Concernant I'allure des distributions, on remarguas différents :

- La premiére étape de déformation, ou la courbeusst gaussienne. Cela provient
gu’initialement la densité de dislocations est hgere par phase, mais qu’au cours de
la déformation, la microstructure s’écrouit de néa@i hétérogéne en fonction de
I'orientation cristallographique et du voisinageaigs et précipités).

- La déformation 4, ou la courbe présente une albiraodale. Le premier pic
correspond aux grains recristallisés lors de I'étappuis déformés lors de I'étape 4 et
le second pic, aux grains jamais recristallisés.

- Les étapes 7 et 10, ou les courbes présententajrsyivi d’'une diminution lente.
Comme précédemment, le pic correspond aux graicrsstalisés a I'étape N-1 et
déformé a I'étape N. L’absence de pic par la snidéque que I'ensemble des grains
de la microstructure a recristallisé au moins wis. De plus, on note que la fraction
de grains dont la densité de dislocations est suypérakE_ , est faible, ce qui signifie

que peu de nouveaux germes peuvent apparaitre l@lamgcrostructure lors de la
recristallisation. Ce sont donc essentiellemengtams recristallisés a I'étape N-1 qui
continuent de croitre a I'étape N.

Enfin, de maniere générale, les champs mécaniqoes r#térogénes au cours du
couplage séquentiel. Pour illustrer cela, il a ébbisi de présenter les cartographies de
déformation E11 pour les différentes étagdaguyre 3.31). On remarque que certaines zones sont
tres déformées, d’'autres tres peu et que les satalns varient suivant I'étape de déformation.
Cela est étroitement lié a la recristallisation, geiproduit dans différentes régions a chaque
cycle, impliquant une redistribution des champsanéjues. Il est également important de noter
gue les fortes localisations sont essentiellemegroupées au sein de bandes inclinées a 45° par
rapport a I'axe de compression, ce qui est un tatscibssique en mécanique.
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Figure 3.31 : Cartographies de déformations E11 pdes étapes de déformation 1, 4, 7 et 10

2. Agrégat 2

Cette partie présente les principaux résultatsnoistea I'issue des simulations sur
'agrégat 2. L'objectif était de suivre I'évolutiale la microstructure et des champs mécaniques,
d’'une bande de précipitation fine et dense, auscdurcouplage séquentiel. Le but final, consiste
a déterminer si ces bandes possédent un comportguaditdulier par rapport a la matrice
environnante et si elles recristallisent facilemamnnon.

Comme pour I'agrégat 1, les fractions de grainsistlisés different entre les étapes de
recristallisation du couplage séquentiel. Elles sassemblées dansTableau 3.5 ou la valeur

de E,_; utilisée pour les simulations avec 'Agrégat 2aes0,3 mJ/mrh

Tableau 3.5 : Fraction de grains recristallisés audlifférentes étapes de recristallisation du
couplage séquentiel de I'agrégat 2

Recl| Rec?2l Rec83 Reg4 Rec5 Rec6 Rec7 Rec8 Rec9 ReclO
Fraction de
grains L A
: ., | 16,7 | 46,90 35,4 35, 345 342 339 354 3pb,3 35,4
recristallisés
(%)
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Le couplage séquentiel

(a) Evolution microstructurale

A lissue du couplage séquentiel, la courbe conteadéformation a été tracée et
comparee a la courbe expérimentale. Suridaure 3.32 on remarque que la courbe simulée de
'agrégat 2, reproduit moins bien l'allure globale la courbe expérimentale, que celle de
I'agrégat 1 Figure 3.21).

120

100//
Pf“ﬁ-% A N7

£w =~ A/
HERdddeage
(&)

20

0

0 0.1 0.2 0.3 0.4 0.5

Déformation

Figure 3.32 : Comparaison des courbes contraintéfaténation expérimentale et simulée de
'agrégat 2

Les oscillations de contraintes sont plus éloignélesla courbe de référence et
'adoucissement est assez mal décrit. Ce dernigesimond en fait & un saut brutal apres le
second cycle, tandis que pour I'agrégat 1, I'adesement était progressif sur environ 5 cycles.
Le fait que les résultats soient moins bons poAgrégat 2 que pour l'agrégat 1 n'est pas
étonnant, puisque les parametres du couplage ségugnbtamment du modeéle de
recristallisation) ont été identifiés a partir degrégat 1. Cela permet de mettre en évidence que
le jeu de parametres utilisé n’est pas optimaluat g a un fort effet de la microstructure dans
les simulations.

L’agrégat 2 étant composé d’'une bande de prédipitdine et dense, cette particularité
microstructurale peut justifier cette variationatemportement mécanique.

Pour illustrer I'évolution microstructurale lors @wuplage séquentiel, les cartographies
d’orientations cristallographiques de I'état initt des déformations 2, 4, 6, 8 et 10 sont réunies
sur laFigure 3.33

Etat initial Déformation 4
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Déformation 6 Déformation 8 béhation 10

Figure 3.33 : Evolution microstructurale de I’Agréat 2 au cours du couplage séquentiel

En examinant I&igure 3.33 on note que I'évolution microstructurale est digative au
cours du couplage séquentiel. Tout d’abord, orouet ce qui a été observé pour I'agrégat 1, a
savoir une forte croissance de certains gragnairf 1) et une disparition rapide pour d’autres
(grain 2). Ensuite, la microstructure spécifique utiliséeiplagrégat 2 a entrainé une évolution
microstructurale particuliére. Dans la bande deipr&tion fine et dense, la taille de grains qui
était initialement faible, a légerement augmentécaurs du couplage séquentiel, mais reste
inférieure a celle de la matrice environnante. €#ible évolution de la taille de graipsest a
attribuer a la fraction importante de précipiggprimaires, bloquant le mouvement des joints de
grains. Ce phénomene est pris en compte dans lelendd recristallisation, puisque la mobilité
des joints de phaséy’ est considérée comme nulle.

On remarque, cependant, que lors de la croissamcpielques grains, les précipités
initialement intergranulaires, deviennent intragtaimas @rains 3). Pour obtenir ce type de
microstructure, il a fallu que la croissance durgmntourne les précipités Ce phénomene de
précipitésy’ intragranulaires obtenus par croissance a étérebsexpérimentalement lors du
forgeage a une température de 1125°C.

Enfin, pour les grains de la matrice environnantenote la présence de forts gradients
d’orientations intragranulaires, des I'étape deod@éttion 4.

L’observation la plus importante, concerne la baddeprécipitation fine et dense, qui
conserve une structure particuliére tout au longalplage séquentiel.

Pour obtenir des informations quantitatives swdlation microstructurale, il a été tracé
la distribution de désorientations pour ces étap@ssi que les textures cristallographiques
initiale et finale. Sur laFigure 3.34 on remarque que la fraction de madkss (pic a 60°),
diminue tres rapidement et qui,; augmente simultanément. Ce résultat est simitaicelui
obtenu pour l'agrégat 1, présenkégure 3.23 On note cependant une légere différence

concernant I'étape de déformation 2, ou, pour éggt 2, la distribution est déja quasi similaire
a celles obtenues pour les déformations ultérieures
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Distribution de désorientation dans la matrice
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Figure 3.34 : Distribution des désorientations tlagrégat 2 au cours du couplage
séquentiel

Enfin, 'analyse des textures cristallographiquasla Figure 3.35, révéle également des
résultats similaires a ceux obtenus pour I'agrdgadn retrouve aprés la déformation 10, une
texture de compression caractéristique, avec loregrient des poles {110} paralléles a I'axe
de sollicitation. En comparant ces résultats aeex e laFigure 3.24 on constate que I'acuité
est environ deux fois moins élevée pour I'agrégdtda provient probablement d’un probleme
de statistique, compte tenu du fait que la micunstre utilisée a des dimensions plus
importantes (150 x 150 umz2 contre 99,6 x 99,6 pour 'agrégat 1) et qu'il y a donc plus de
grains, favorisant I'isotropie de la texture.
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Figure 3.35 : Evolution de la texture cristallogrdpque au cours du couplage séquentiel : (a
)état initial et (b) aprés 10 cycles

(b) Evolution des champs mécaniques
Dans cette partie, il s’agit d’étudier I'hétérogidé@docale des champs mécaniques et plus
particulierement le comportement de la bande deigitation fine et dense. Pour cela, il est
présenté, dans un premier temps, quelques résoléeaus a l'issue de la premiére étape de
déformation, puis, dans un second temps, I'évalutie ces résultats au cours du couplage
séquentiel.
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Chapitre 3 : Modélisation mésoscopique du forgeage

X Analyse des champs mécaniques apres la premiere gtade déformation

Apres la premiere étape de déformation, la dedsitdislocations est hétérogéne, comme
le montre laFigure 3.36 a Pour les distributions des phagesty’, on retrouve des résultats
similaires a ce qui a été observé pour l'agrégéFigure 3.25. A savoir, que la densité de
dislocations dans les précipit¢sest inférieure a celle des graipsmais que la dispersion est
plus importante. L’'agrégat 2 possédant une miarogire particuliere, il a été tracé la
cartographie de densité de dislocatidiigure 3.36 h afin d’examiner la répartition dans la
microstructure.

Comparaison de la densité de dislocations dans les A
grains et les précipités D_enSIte_de
011 ¢ _ dislocations 144
0.1 —~—grains
0.09 l+ précipités| Js 2 Min Iax Fraction
0.08 \ pc: I 1.26+007 Se+007  0.021
_§ 8:% i % I 5e+007  9e+007  0.114
S 005 £ [ ] 9e+007  1.3e+008 0.111
L 004 ff \ [ 1.3e+008 17e+008 0.623
0.03 £
0,05 - ] \ I 17e+008 22e+008 0.071
0.01 £ N 1
0 ‘ ’
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Densité de dislocations (mm?)
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Figure 3.36 : (a) Distribution et (b) cartographide la densité de dislocations globale aprés la
premiere étape de déformation

Sur cette cartographie, on remarque que certamesszde la bande de précipitation fine
et dense possédent une densité de dislocation$aihles que le reste de la microstructure. Il y a
donc une localisation particuliere de la densit&idéocations dans I'agrégat 2, ce qui ne peut
pas étre déduit uniqguement a partir de la distvbutCela prouve que pour obtenir le maximum
d’'informations sur les variables mécaniques, il dmtc primordial de tracer les distributions,
ainsi que les cartographies correspondantes.

Pour déterminer si les faibles densités de dislmest dans la bande concernent
uniguement une phase ou les deux, il a été tracéaldographies de densité de dislocations de
chaque phasd-{gure 3.37).
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Figure 3.37 : Cartographies de densité de dislooas aprées la premiere déformation :
(a) matrice et (b) précipités
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Les résultats montrent que pour chacune des phlasdsnsité de dislocations dans la
bande est inférieure au reste de la microstruclleta permet de conclure, que la bande de
précipitation fine et dense possede un comportemmBtanique particulier dans sa

globalité( y + ).

L’'analyse des cartographies de déformation E11 efcal®grainte S11 montre une
hétérogénéité de champs mécaniques dans la mignst. Sur l&Figure 3.38 g on retrouve
un comportement particulier de la bande, avec &s@nce de trés faibles déformations. En
dehors de cette derniere, la matricapparait plus déformée, comme cela était visiloer p
'agrégat 1 Figure 3.31 9. Concernant les contraintes S11, on remarquéadtigure 3.38 b,
I'existence de canaux (zones longilignes rougesk awne contrainte élevée, dont I'orientation
est paralléle a 'axe de compression. Ces cond@risasont essentiellement regroupées au sein
de la bande et sont continues entre les graires girecipités.

Total
Max  Fraction
-280 0.032
-200 0034
-180 0.097
-100 0432
-50 0302
0 0.073
100 0027

Max
-0.15
-0.125
-0.1
-0.075
-0.05
-0.025
0

Figure 3.38 : Cartographies (a) E11 et (b) S11 apia premiére étape de déformation

Les distributions de contrainte et de déformatiomsda direction de compression (S11 et
E11) sont présentées suHigure 3.39 Pour les contraintes S11, les résultats sontnsoie ce
qui a été observé pour I'agrégatFigure 3.27), avec des gaussiennes centrées sur la valear de |
contrainte d’écoulement. On retrouve égalementdisteébution plus large pour les précipités
ainsi qu’une partie des précipités en traction {[@nte positive), alors que la totalité des grains
de la matricey est en compression. On peut cependant noter quideibutions de contrainte
sont plus larges pour I'agrégat 2 que pour I'agrdga
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Distribution de S11 dans les grains et les précipités Distribution de LE11 dans les grains et les précipités
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Figure 3.39 : Distribution (a) de contrainte S11 @b) de déformation E11 pour les phasgest
y', apres la premiere étape de déformation.

La réelle différence entre les agrégats 1 et 2 wsble sur les distributions de
déformation E11 et, plus particulierement, pourgescipitésy’. Pour I'agrégat 2, on remarque
gue la distribution des précipités est décalée herdaibles déformations et cela est di au fait
gue les précipités sont faiblement déformés audeila bande. A propos de la distribution pour
la matricey, on observe une gaussienne centrée sur 5 %, pom@asnt a la déformation
macroscopique appliquée. Enfin comme pour les aongs S11, on remarque que les
distributions de déformation E11 sont plus largesrpagrégat 2 que pour l'agrégat 1.

Une analyse complémentaire des cartographies dendigtfions E11 de chaque phage (
ety’), a permis de mettre en évidence une forte imib@edes précipités, sur la répartition des
déformations dans la matrice. En effet, on constatéaFigure 3.40,que certaines régions de la
matrice sont fortement déformées et d’autres pdarmées, ce qui apparait lié a la taille des
précipitésy’, ainsi qu’a leur fraction locale :

- Lorsque les précipitég sont gros et que la fraction n’est pas trop int@ate (zone
prés du bord latéral droit), on retrouve ce qui@aabservé pour I'agrégat 1, c’est-a-
dire une matrice fortement déformée a proximitéptésipitesy’.

- Quand les précipités’ sont fins et que la fraction locale est élevéen@wma de
précipitation fine et dense), on observe une magitvironnante peu déformeée.

Ell Total
b Min Max Fraction
- Bl 0175 -015  0.001
-015 -DA125 0006
-0.125 -0 0.029
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-0.05 0025 0239
-0.025 0 0.063

Figure 3.40 : Cartographie de la déformation E11 tematrice apres la premiére
déformation
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De maniere a mieux illustrer le comportement dedees types de régions, des zooms de
dimensions 60 x 60 pm?2 ont été réalisés a partia de@crostructure globale. La localisation et la
microstructure des prélévements sont présenteesadtigure 3.41 Par la suite, les zones
correspondant aux cadres bleu et rouge sont résp@eint nommeées « gros grains » et « petits
grains».

Remarque La région « petits grains » a été prélevée audela bande de précipitation fine et
dense.

B Grainsy [ Précipitésy’

B Grainsy I Précipités’

Figure 3.41 : Microstructure des prélevements « grgrains » et « petits grains »

Les distributions des contraintes S11 et des dé&fttoms E11 de ces deux régions, sont
présentées sur Egure 3.42

Pour les contraintes S11, les allures des courloed &lentiques pour les deux
préléevements, avec des gaussiennes centrées santtainte d’écoulement et des dispersions
plus grandes pour les précipit¢s que pour les graing. On observe néanmoins des
élargissements plus importants pour les distribstda la région « petits grains » et notamment
pour les grains.

Concernant les déformations E11, on note que Issltatés sont nettement différents
suivant le prélevement. Pour la région « petitsngra, les distributions sont décalées vers les
faibles déformations, ce qui est encore plus foetgnmarqué pour les precipit@s Pour la
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Chapitre 3 : Modélisation mésoscopique du forgeage

région « gros grains », les résultats sont prodeese qui a été observé pour I'agrég&idure
3.27h

Cette différence de comportement entre les deuley@aients est nettement visible sur
les distributions des grains Pour la région « petits grains », la courbe estrée sur une valeur
inférieure a la déformation macroscopique appligt&edis que pour la région « gros grains »,
elle est centrée sur une valeur supérieure.

Distribution de S11 dans les grains et les précipités Distribution de LE11 dans les grains et les précipités
- - - r 0.14 - e - . 0.06
——grains (région gros grains) ——grains (région gros grains)
—— précipités (région gros grains) 0.12 —— précipités (région gros grains) 0.05
-+ -grains (région petits grains) -« -grains (région petits grains)
-  -précipités (région petits grains) 0.10 - * -précipités (région petits grains) 2 0.04 c
SN 0.08 § /\ : §
S 2 A 2 0.03%8
AN 0.06 § ! c
/'7{ X - 2 b4 002
=7 A — PN
- - \ s N v
N_:;;,:;"/ 5 \M 0.02 ///{j—f \ S 0.01
; P “-... 000 \ vnb 000
-300 -200 -100 0 100 -0.15 -0.1 -0.05 0
$11 (MPa) LE1
(@) (b)

Figure 3.42 : Distribution (a) de contrainte S11 éb) de déformation E11 pour les régions
« petits grains » et « gros grains » apres la prereiétape de déformation

Au final, les résultats obtenus pour la région &tg@rains » confortent I'existence d’'un
comportement mécanique particulier de la bande éeiptation fine et dense. Dans cette
derniére, les grainset les précipitég sont globalement peu déformés, tandis que laildigton
des contraintes est similaire a celle du restaaweitrostructure.

X Evolution des champs mécaniques au cours du coupkgéquentiel

Pour illustrer I'évolution des champs mécaniques@urs du couplage séquentiel, seuls
les résultats obtenus aprés les déformations7Led10 sont présentés.

La Figure 3.43 montre les cartographies de contrainte S11, obterau l'issue des
diverses déformations. De maniére a pouvoir compaseiellement les résultats, I'échelle de
couleur utilisée est identique pour toutes lesesart

Tatal 2% Total
Max Fraction & Max  Fraction
=300 0.017 -300  0.009
=240  0.021 =250 0.011
-180 0.053 =180 0.034
=120 0.281 =120 0129
-60 0.494 -60 0578
0 0.105 1] 0197
100 0.027 100 0.037

Déformation 1 Déformation 4
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S11 Total
Min Max  Fraction
500 -300 0.012
-300 -240 0.016
-240 -180 0.038

I
=
]
[] 180 -120 0128
[
I
I

S11 Total
Min  Max  Fraction
B 00 -200 0.0
I 300 -240 0.015
[ ] -240 -180 0.037
[ ] -180 -120 0133

=120 -60 0.576
-60 0 0.185
0 100 0.038

-120 -B0 0.566
-60 0 0.186
0 100 0.039

Déformation 7 Déformation 10

Figure 3.43 : Cartographies de contraintes S11 pdes étapes de déformation 1, 4, 7 et
10

Le premier phénomene que I'on remarque sur cesgragihies, c’est que les « canaux de
contraintes » observés apres la déformatiofiqufe 3.38 b, sont majoritairement conserves
tout au long du couplage séquentiel. Ces locatisatiétant concentrées dans la bande de
précipitation fine et dense, cela signifie que ¢enportement global de cette derniéere évolue
assez peu. En comparant visuellement les cartogspmmn note qu’'il n’existe que deux types de
résultats :

- Celui correspondant a la premiere étape de défamadvec la coexistence de
régions « jaunes » et « vertes « pour la matrice

- Celui correspondant a des déformations ultérieune$es régions « jaunes » sont
rares et les « vertes » prédominent largement.

Cette observation est confirmée par I'analyse dastibns de chaque intervalle de
couleur, ou pour les déformations 4, 7 et 10, oieabtdes valeurs trés proches concernant les
domaines jaunes et verts. Cette constatation petenstipposer qu’un état stationnaire est atteint
et pour le vérifier, il a été tracé la distributide contrainte S11 au cours du couplage séquentiel.

Sur la Figure 3.44 g on distingue une gaussienne centrée vers 110 ptiRa la
déformation 1, ainsi qu’un faisceau de courbesréerdrs 90 MPa, pour les déformations 4, 7 et
10. Les résultats similaires obtenus pour ces 8raeftions permettent de conclure qu’un régime
stationnaire est atteint, ce qui est en parfaibatavec la courbe contrainte-déformatiégure
3.32 ou I'on observe une contrainte d’écoulement gaasstante entre les déformations 3 et 10.
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Evolution de $11 au cours du couplage séquentiel Evolution de la densité de dislocations au cours du
1 0.14 couplage séquentiel
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Figure 3.44 : Distribution (a) de contrainte S11 @b) de densité de dislocations au cours du
couplage séquentiel

Ce régime stationnaire se retrouve également da@weldtion de la densité de
dislocations, ou des distributions similaires sobtenues pour les déformations 4, 7 et 10
(Figure 3.44 1.

A Tlissue du couplage séquentiel, les champs m@oasi dans les régions « petits
grains » et « gros grains » ont également été sés\ly 'objectif étant de :

- Etudier I'évolution des champs mécaniques daasue de ces zones.

- Déterminer si la région « petits grains » consesgn comportement particulier, ou Si
les résultats se rapprochent du reste de la miacdste et donc de la région « gros grains ».

Les distributions des contraintes S11 et des defoms E11 apres la déformation 10
sont présentées surffggure 3.45 Les cartographies associées sont reportéed’ danexe E.

Pour les contraintes S11, on remarque des allimgkaises pour les deux régions, avec
des gaussiennes centrées sur des valeurs trés pr@ngeut toutefois noter que pour la zone
« petits grains », la distribution des grainprésente une dispersion plus importante, avec un
léger décalage vers les faibles contraintes. Enpaoamt ce graphique avec celui de-lgure
3.42 g on constate que les dispersions n'ont pas évalaés que les gaussiennes sont centrées
sur des contraintes moins élevées a l'issue dulagepEn accord avec la diminution de la
contrainte d’écoulement.

Concernant les déformations E11, les résultatstsesidifférents suivant le prélévement.
On observe que pour la région « petits grainss>distributions sont décalées vers les faibles
déformations, comparativement a la région « gr@ngr». En comparant ce graphique avec
celui présenté-igure 3.42 h on s’apercoit qu’il 'y a quasiment pas d’évabutipour ces deux
régions. La seule différence concerne la régionog grains », ou la distribution des précipités
y s'est resserrée vers les faibles déformations.
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Distribution de S11 dans les grains et les précipités Distribution de LE11 dans les grains et les précipités
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Figure 3.45 : Distribution (a) de contrainte S11 @b) de déformation E11 pour les régions
« petits grains » et « gros grains », apres la dixie étape de déformation

Au final, on remarque que les champs mécaniquad pas évolué au cours du couplage
séquentiel, que ce soit dans la région « gros grainu « petits grains ». Concernant cette
derniére, on aurait pu penser que le comportemerticpiger observé apres la premiére
déformation, allait disparaitre au cours du couplagquentiel et se rapprocher du reste de la
microstructure. Or, ce n’est pas le cas et ce tam@acsingulier persiste pour I'ensemble de la
bande de précipitation fine et dense, comme onlpeemarquer sur lgigure 3.46

Max
-0.15
-0.125
-0.1
-0.075
-0.05
-0.025

Déformation 7 Déformation 10

Figure 3.46 : Cartographies de déformations E11 pdes étapes de déformation 1, 4, 7 et 10
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Chapitre 3 : Modélisation mésoscopique du forgeage

Les simulations numériques reéalisées sur l'agrégatont permis d'acquérir de
nombreuses informations sur le comportement desedsadée précipitation fine et dense. Il
apparait que dans ces régions, les gragtdes précipitég’ sont peu déformés et possedent une
faible densité de dislocations, ce qui implique ueeristallisation difficile. Le fait que ce
comportement particulier soit toujours observé autlte 10 cycles de couplage, signifie qu’il
est tres compliqué d’éliminer ces régions.

Lors des observations expérimentales, il a été enisévidence que les bandes de
précipitation fine et dense sont souvent composiegrains et de précipités d’orientations
cristallographiques proches, phénoméne en pag@onsable de la mauvaise perméabilité aux
US. Il est donc nécessaire de supprimer ces régionsde les limiter) et puisqu’elles
recristallisent mal, il faut favoriser au maximum inécanisme de recristallisation, soit en
augmentant la température, soit en déformant coradii#ment le matériau.
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Résumé

Résumeé :

De maniéere a simuler la recristallisation dynamiogde I'Udimet 720 lors du forgeage, il a été
mis au point une approche numeérique originale, basé le couplage séquentiel de modéles de
déformation et de recristallisation a I'échelle sialline. Le modéle de déformation utilisé est
CristalECP, qui est implémenté dans le code élérfimist Abaqu€. Ce modéle permet de faire
évoluer les champs mécaniques locaux d’agrégals msenus par EBSD et dans le cas de la
recristallisation dynamique discontinue, de faireokler la densité de dislocations et
I'orientation cristallographique des cristallitesgi@ains et sous-grains). Le modéle de
recristallisation employé est RecUPS, basé surdshode des Automates Cellulaires 2D et dont
le principe est de prévoir I'évolution microstrucale dans des conditions isothermes. L’'Udimet
720 étant biphaséy (+ y’ primaires) lors du forgeage, les modeles le ségalement, ce qui
permet, d’'une part, d’étre le plus réaliste possildt, d’autre part, de pouvoir étudier les
interactions entre phases.

Les simulations ont été réalisées sur deux agrégatssédant des microstructures
représentatives du demi-produit. Le premier agrégatrespond a une microstructure a gros
grains (10-15 um) et gros precipiteés (2-5 um) et le second agrégat, a une microstmectu
contenant une bande de précipitation fine et densmposée de petits grains (2:81) et de
petits précipités (2-am).

Les résultats obtenu, montrent que I'approche niouér permet de reproduire l'allure de la
courbe contrainte-déformation expérimentale etam®ssaucun changement de parameétres entre
les cycles de couplage. On retrouve bien un légeyutssage, suivi d’'un adoucissement.

L'analyse des champs mécaniques apreés la premiape ée déformation a permis de mettre en
évidence l'influence du caractere biphasé sur lparéition des champs mécaniques. Il apparait
que la taille et la fraction des précipités influent fortement sur la matrice environnante.
Lorsque les précipités’ sont gros (4-10 um) et que la fraction est fajbla matrice
environnante est fortement déformée, tandis qusxjler les précipités sont fins (1-2 um) et que
leur fraction est élevée, la matrice est faiblemedformée. Ce dernier cas correspond
notamment aux bandes de précipitation fine et dense

Au cours du couplage séquentiel, les champs mésasigont fortement hétérogénes dans les
microstructures et un comportement particulier ptaibande de précipitation fine et dense de
'agrégat 2 a été mis en évidence. Cette régions@ds une densité de dislocations et des
déformations plus faibles que le reste de la micuasure, ainsi que des canaux de contraintes
élevées orientés selon I'axe de compression. Coaoél’évolution microstructurale, outre la

croissance et I'annihilation de grains, il a ététebu deux résultats intéressants. Le premier
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concerne I'apparition de nouveaux grains obtenus g&sorientation progressive. Le second est
la croissance limitée des grains de la bande deipr&tion fine et dense de l'agrégat 2, liee a
la fraction importante de précipitésprimaires, bloquant le mouvement des joints daIg.

Le principal résultat de cette étude concerne lengortement particulier des bandes de
précipitation fine et dense, qui est conserveé &autong du couplage séquentiel. La déformation
est difficile dans les petits grains et a déformatimposée et la déformation transférée aux gros
grains qui relaxent les contraintes locales. Let fgile dans ces régions, les grainst les
précipitésy’ soient peu déformeés et possedent une faible wedsi dislocations, implique une
recristallisation difficile. Il apparait nécessaird’éliminer ces régions, car les observations
expérimentales ont révélé qu’'elles sont en pae&ponsables de la mauvaise perméabilité aux
Ultrasons. Pour supprimer ces régions il est docassaire de favoriser au maximum la
recristallisation dans le matériau, en augmentantdmpérature et/ou la déformation lors de la
mise en forme.
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Chapitre 4

Interaction microstructure - perméabilité aux
ultrasons
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Chapitre 4 : Interaction microstructure — permatbhdux ultrasons

Dans le Chapitre 2, deux hypothéses ont été émises concernant latigariae
perméabilité aux ultrasons. Elles sont toutes ddumsées sur la fraction de faibles
désorientations.

La premiéere correspond au cas ou les faibles d@dations sont regroupées au sein
d’amas allongés, dont I'orientation géométrique iifibrage. Ces bandes sont déja présentes
dans le demi-produit initial et orientées suivaaté d’étirage.

La seconde se rapporte a des conditions thermong@esnparticulieres, provoquant une
mauvaise recristallisation et par conséquent lesld@pement de faibles désorientations. Ces
dernieres ne sont pas regroupées au sein de zoess8dant une géomeétrie particuliere (amas,
bandes..) et sont plus difficiles a observer.

Ces deux hypothéses sont examinées sur la baealy¥as microstructurales et de
simulations numériques. La partie expérimentale eore une étude métallographique, réalisée
sur des échantillons possédant des perméabilitéslragons différentes. Les résultats révélent
notamment linfluence de ces amas allongés et de twientation géométriqgue sur la
perméabilité aux ultrasons. La partie numérique iomef que les faibles désorientations sont
nuisibles a la propagation des ultrasons. L'origigsique de ce phénomene est expliquée a
'aide de simulations numériques de complexité sgamnte, allant du monocristal a la
microstructure polycristalline réelle.

| ) Validation des parametres néfastes a la perméabiitaux US

Une étude métallographique a été effectuée suprelits présentant différents résultats
lors des CND. Ces échantillons proviennent d’ungtrimterne de chez Aubert & Duval, durant
lequel il a été révélé que certaines conditiongrailement thermique améliorent la permeéabilité
aux ultrasons. Pour Aubert & Duval, la présencdaigles désorientations traduit un état mal
recristallisé et des traitements thermiques (et titmmmomécaniques) peuvent probablement
diminuer la fraction de faibles désorientationscifstallisation statique) et donc améliorer la
perméabilité aux US.

A. Influence des traitements thermiques sur la perméad aux US

Aubert & Duval a réalisé différents traitements rthigues sur des échantillons de
30x30x50 mm, prélevés & mi-rayon de la barre de demi-produLi254mm. La taille de ces
échantillons a été choisie pour des raisons teogimples, puisque ce sont les dimensions
minimales requises pour réaliser des CND dans &weas conditions que celles utilisées pour le
demi-produit initial I 25#nm. Le but était de pouvoir comparer les résultatalaroles de
cette étude, avec ceux obtenus initialement pouddmi-produit Tableau 2.1 et ainsi
déterminer I'impact des traitements thermiques.

Les différentes conditions de traitement thermigquessi que la dénomination utilisée
pour repérer les échantillons sont présentéeslddrableau 4.1
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Validation des parameétres néfastes a la perméahilix ultrasons

Tableau 4.1 : Dénomination et conditions de traitent thermique

MR2 MR3 MR4 MR5 MR6 MR7 MR8

1080°C| 1100°C| 1100°C| 1100°C| 1120°C| 1120°C| 1140°C
24h 4h 8h 24h 4h 8h 4h

Conditions de
traitements
thermiques

Apres traitement thermique, les échantillons oét ssiumis a des CND dans les trois
directions. Le sens long des échantillons correspanatontréle axial (3) et les deux autres
directions aux contréles radiaux (1 et E)gure 4.1). Les résultats de contréle sont regroupés
dans leTableau 4.2ou les reperes P1, MR1 et C1 correspondartéchantillons périphérie, mi-
rayon et centre a I'état brutdbleau 2.1)

3
H—— ey

Figure 4.1 : Plan de sondage des échantillons apiegtement thermique

Tableau 4.2 : Niveaux d’herbe moyen et maximum equi&alent TFP par rapport a un TFP
de 0,62mm - 5 MHz — échantillons traités thermiquent

Fréquence 5 MHz
Valeurs moyennes Valeurs maximales
1 2 3 1 2 3
P1 0,30 0,34 0,32 0,35 0,35 0,35
MR1 0,30 0,30 0,25 0,35 0,35 0,28
MR2 0,35 0,35 0,28 0,35 0,37 0,28
MR3 0,33 0,33 0,26 0,35 0,35 0,28
MR4 0,30 0,30 0,28 0,35 0,35 0,28
MR5 0,32 0,33 0,25 0,33 0,35 0,28
MR6 0,35 0,30 0,25 0,35 0,35 0,28
MR7 0,28 0,26 0,25 0,28 0,28 0,25
MR8 0,26 0,27 0,25 0,28 0,28 0,25
Cl 0,28 0,29 0,15 0,29 0,30 0,16

Les résultats, présentés dang ébleau 4.2, montrent que pour les échantillobR1l a
MR6, il N’y a pas d’amélioration de la perméabilité auR. Les valeurs moyennes sont de 0,33
en radial et de 0,26 en axial. Au contraire, pesrdchantillon8/R7 et MR8, on remarque que
les valeurs sont les plus faibles, avec homogéeéitéxial (3) et en radial (1 et 2) et une valeur
moyenne aux environs de 0,26. On note notammenicgseéchantillons présentent le méme
niveau en radial que I'échantillo61, correspondant au centre de la barre de demi-grodui
0 254mm a I'état brut de forge. Enfin, on retrouve ce guiéja été observé dansTiableau
2.1,a savoir que la périphérie a I'état britl] possede les niveaux les plus élevés dans les 3
directions.
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Ceci tend a montrer que des traitements thermiqmiéseurs a 1120°C/8h, n’affectent
pas ou trés peu les échantillons prélevés a mi-ragpmlemi-produit. De maniére a évaluer
I’évolution microstructurale des échantillokBR7 et MR8 lors des traitements thermiques, une
analyse métallographique a été effectuée sur lesnéitionsMR6, MR7 et MR8. L’examen de
I'échantillon MR6 servant uniquement a confirmer qu'’il n'y a pasvdlé@tion microstructurale
pour ces conditions de traitement.

1. Microscopie optique

Les premiéres analyses en microscopie optiqueréegté une évolution microstructurale
notable entre les échantillons MR6, MR7 et MR8.r@te respectivement une diminution de la
fraction de bandes (précipitation fine et densdpatroissance des graipsdans les régions a
faible teneur en précipités (Figure 4.2 b, c et Q.

Figure 4.2 : Influence du traitement thermique sui@volution microstructurale : (a) MR1 état
brut de forgeage, (b) MR6, (c) MR7 et (d) MR8

D’apres les résultats dliableau 4.2 la perméabilité aux ultrasons est similaire pesr
échantillons a I'état brut é1R6. On suppose donc gu’aucune évolution microstratdun’a eu
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lieu durant le traitement thermique. Les différerd@alyses réalisées en microscopie optique sur
ces échantillons, ont révélé que la taille moyetmgrains a augmenté dans les régions a faible
densité en phage, mais que la fraction de bandes est similatigyre 4.2 a et ). L’hypothése,
selon laquelle, ce sont ces bandes de précipitfitieret dense qui sont nuisibles aux ultrasons,
explique les résultats analogues obtenus lors 3. @ est cependant intéressant d’analyser
I'évolution de la taille de grains pour les divegshantillons, puisqu’il est généralement
considéré que de gros grains sont néfastes anapéilité aux ultrasons [ORL95].

Pour les échantillon®R6, MR7 et MR8, on note une diminution de la fraction de
bandes et par conséquent une augmentation ded@ofrade zones a gros grains. Dans ces
derniéres, on observe la présence de précipitéagmanulaires, correspondant aux précipités
intergranulaires laissés en arriere du joint dangrdors de la croissance des graingvoir
forgeage a 1125°Chapitre 2.V). De maniére a suivre quantitativement I'évolutide la
fraction de bandes pour ces trois échantillons, d@srographies optiques a faibles
grandissement ont été réaliséemg(re 4.3).

- 7 =) 7 =) 7

(a) (b) (€)
Figure 4.3 : Evolution de la fraction de bandes depipitation fine et dense en fonction des
traitements thermiques : (a) MR6, (b) MR7 et (c) MR

Les bandes de précipitation fine et dense appardissn sombre sur les micrographies et
la fraction a été déterminée par analyse d'imagss. lésultats obtenus sont présentés dans le
Tableau 4.3.

Tableau 4.3 : fraction de bandes de précipitationd et dense dans les échantillons MR6,

MR7 et MR8.
Echantillons
MR6 (1120/4h) MR7 (1120/8h) MR8 (1140/4h)
Fraction de bandes
de précipitation fine 62 % 48 % 10 %
et dense

Les résultats difableau 4.3montrent que la fraction de bandes diminue nett¢meine
les échantillons MR6 et MR8, ce qui peut expligtenélioration des résultats lors des CND.
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Une des hypotheses sur l'origine de la variatiorpdeméabilité aux US, concerne ces
bandes et plus particulierement l'orientation atisgraphique des entités qui les composent
(grainsy et précipitésy’). De nombreux travaux réalisés sur des alliageditdae [GIGOQ],
[GIGO03], [HUMQ9], ont révélé que des colonies foeeéde grainsa d’orientations
cristallographiques proches (macrozones), sontsteéfaaux US. Elles seraient percues par les
US comme des gros grains, donc des milieux diugde plus, ces études ont mis en évidence
limportance de l'orientation géométrique de cescronaones, puisque dans le cas ou elles sont
perpendiculaires au faisceau US, I'amplitude dunaligétrodiffusé est plus importante et le
rapport signal/bruit plus faible. Cela a égalemétét observé pour I'Udimet 720, ou pour des
demi-produits, les résultats de CND sont généraitmpkis mauvais lors de contréles radiaux,
c'est-a-dire lorsque les bandes sont perpendieslau faiscead &bleau 4.9).

Les analyses optiques ont révélé qu'une fractionbdedes plus faible améliore la
perméabilité aux US. De maniére a vérifier si lergmééne pour 'Udimet 720 est identique a
celui évoqué pour les alliages de titane, des aral\eBSD ont été réalisées afin d’étudier
I'orientation cristallographique des bandes. Ledsitdouble :

- Vérifier si 'ensemble des bandes est texturé ayusiques unes possedent une texture
aléatoire.

- Dans le cas de bandes texturées, déterminer seéstdets bandes ont la méme
orientation cristallographique.

2.EBSD

De maniére a analyser qualitativement I'orientattistallographique des bandes, les
premiéeres analyses EBSD ont été effectuées surates de grandes dimensions, avec un pas
d’exploration de 1lum. Les cartographies de I'édlant & I'état brut de forgeage et des
échantillons MR6, MR7 et MR8 sont présentées shkidare 4.4

O
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(©) (d)

Figure 4.4 : Cartographies d’orientation cristallagphique des échantillons : (a) MR1 état
brut de forgeage, (b) MR6, (c) MR7 et (d) MR8

Les mesures EBSD confirment les observations opsigBlus la température et le temps
de maintien sont éleveés, plus la fraction de banliimiue et la taille moyenne de grains hors
des bandes augmente. On remarque sutidare 4.4 d, 'absence de bandes. Pour tous les
échantillons traités thermiquement, on note lagés de nombreux précipités intragranulaires,
signe que les précipitgs (initialement aux joints de grains), ancrent ptlificilement les joints
de grains a partir de 1120°C.

Concernant I'orientation cristallographique desdes on remarque pour les échantillons
a I'état brut et MR6 Kigures 4.4 a et b)que les bandes sont texturées, mais que I'orientat
cristallographique est distincte pour chacune @!elifin de mieux mettre en évidence la texture
des bandes et de déterminer les contributions cagpe des grains et des précipités, des
mesures EBSD avec un pas fin (0,3 pm) ont ététafies sur quelques bandegy(re 4.5). Les
résultats montrent que les grainst les précipitég’ ont la méme orientation cristallographique.

Pour I'échantillon MR7, on note d'une part, moins blandes et d’autre part, que la
texture de certaines d’entre elles est quasi-ipetféigure 4.4 Q.

Figure 4.5 : Exemple d’'une bande texturée ou legrsy et les précipitég’ possedent la
méme orientation cristallographique
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Pour les échantillons MR6 a MRS, la diminution defriaction de bandes est en accord
avec I'hypothese selon laquelle les bandes deptétion fine et dense texturées sont nuisibles
a la propagation des US. Cependant, on observeointenent a ce phénoméne, une
augmentation de la taille moyenne de grains conenmedntre laFigure 4.4 Dans la littérature,

il est généralement considéré que de gros graimsa@roscrire. Toutefois, il n'existe pas de
taille de grains critique définie, en dessous dgddle la perméabilité aux US est bonne et vice
versa. Cela dépend du matériau mais aussi des g@esnde CND (fréquence...).

Les difféerentes études meétallographiques de I'Udii#20, ont montré la présence de
nombreuses macles de rec@i8, caractéristiques d’'un matériau a faible énergedéfaut
d’empilement. Ces dernieres correspondent a demidétations de 60° autour d’'un axe <111>
et I'interface du joint est un plan {111}, ce qui &it des interfaces cohérentes, pouvant ne pas
étre percues comme des obstacles a la propag&sod . Dans ce cas, un grain maclé peut étre
considéré par les US comme un gros grain, au lieplueurs grains de taille moyenne. Pour
les échantillons traités thermiquement, la croissate grains s'accompagne d’une augmentation
de la fraction de maclex3. De ce fait, la taille moyenne de grain est nettetndifférente si I'on
considére ou non les macles dans le calcul della tie grains. LaFigure 4.6 correspond a la
microstructure de I'échantillon MR8, en tenant céenpu non des maclez3. Dans la
représentation utilisée, une couleur déterminéat@il&ment est attribuée a chaque grain de la
microstructure.

(b)

Figure 4.6 : Représentation de la microstructure téchantillon MR8, dans laguelle une
couleur est attribuée pour chaque grain : (a) sarsImacles2’3et (b) avec les macle¥3

La Figure 4.6illustre la forte variation de taille de grainsrdque I'on tient compte ou
non des maclez3 et montre donc le besoin de connaitre l'influedeeces dernieres sur la
propagation des ultrasons. Le but est de savalass le cadre des CND, la taille moyenne de
grains doit étre calculée en considérant ou nomkesles de recuit3.

Pour répondre a cette question, des simulationsérigoes ont été effectuées sur un
bicristal en relation de macle3. Les résultats sont présentés dansaldie II.
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Il faut noter qu’aucune influence de la taille deaigs n'a été observée pour les
échantillons traités thermiquement. En effet, pées échantilons MR6 a MRS, il y a
amélioration de la perméabilité aux ultrasons atpre la taille de grains augmente. Ceci est
contraire a ce qui est classiguement observé dalitsérature. Pour expliquer ce comportement

singulier, deux hypothéses sont émises :

- Pour tous les échantillons traités thermiquemérse ipeut que la taille de grains soit
nettement inférieure a la taille de grains critigDe ce fait, la variation de taille de
grains entre les échantillons MR6, MR7 et MR8 ritief pas sur la propagation des
ultrasons. Dans ce cas, linfluence des maclesawviss des US prend toute son
importance, dans le calcul de la taille de granitgjce.

- La seconde explication qui apparait la plus prahatdpose sur la compétition entre
I'influence de la taille de grains et celle des destexturées. Au vu des résultats de
CND, la perméabilité aux US dans les échantilloagés thermiquement peut étre
gouvernée par les bandes et I'influence de leetddl grains n’est que secondaire (voire
négligeable).

3. Comparaison des microstructures MR8 et forgées 23°C et
101st
La microstructure du spécimen MR8 est similaire ellecobtenue aprés forgeage a

1125°C etl0's™. Les analyses en microscopie optique, ont misvtegce une taille de grains

vy importante avec la présence de précipitéatragranulaires, ainsi qu’une forte atténuato

la fraction de bandedFigure 4.7). La phasey’ apparait répartie de maniere beaucoup plus
homogene que pour les autres conditions de traitethermiques (MR6, MR7...), ou bien que
pour une température de forgeage de 1100 °C.

(@) (b)

Figure 4.7 : Micrographies optiques a faible grareiement des échantillons MR8 (a) et forgé
41125 °C,10" s*(b)
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Les analyses complémentaires réalisées en EBSD,caonfirmé ces observations
morphologiques Kigure 4.8 et ont montré que les fractions de faibles déstations sont
faibles dans les deux cakapleau 4.9.

Figure 4.8 : Cartographies d’orientations cristalggaphiques des échantillons MR8 (a) et
forgé a 1125°C etl0™" s*(b)

Tableau 4.4 : Fraction de faibles désorientationesdéchantillons MR8 et forgé a 1125°C,
10" s?

Echantillons

MR8 (1140°C/4h) 1125°C, £=10"s" et £=0,6

Fraction de faibles

8,8 5,2
désorientations (2-15°)

L'intérét de comparer ces deux microstructuresdeédians le fait que I'échantillon MR8
possede une bonne perméabilité aux ultrasons lessGND. De ce fait, I'observation de

microstructures similaires, sous-entend que desepidforgés a 1125°C et0's™doivent
présenter également une bonne permeéabilité auxsatis. Cela conforte ce qui a été avancé
dans lapartie VI du Chapitre 2, a savoir que des échantillons forgés a 1125°Qupatfaible
fraction de faibles désorientations et doivent @nésr de bons résultats lors des CND. Cette
étude sur les échantillons traités thermiquememsalide nos conclusions émises dansaldie

VI du Chapitre 2, quant & la nocivité des faibles désorientationsr gaupropagation des
ultrasons. Plus particulierement sur I'impact dasdes de précipitation fine et dense, damsige

ou les faibles désorientations sont regroupéesnas @t entrainent une texture locale.
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Conclusion partielle

La caractérisation microstructurale d’échantillongraités thermiquement da
différentes conditions (T,t), a permis de confolteypothése selon laquelle les faiblgs
désorientations sont néfastes a la perméabilitéld8x

- Dans un premier temps, il a été mis en évideneepgur des traitements thermiqu
supérieurs a 1120°C/8h, la perméabilité aux US gkone significativement lors de
contrbles radiaux. Les analyses microstructurales rémnélé que ce résultat est lié a f|la
diminution de la fraction de bandes texturées, padiculaires au faisceau US. T
phénomene est en accord avec ce qui est classiquevhservé dans les alliages ge
titane, ou des « macrozones » composées de gaamtisrientations cristallographiqueg
proches, sont néfastes aux US, lorsqu’elles samepeliculaires au faisceau US.

\174
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- Dans un second temps, il est apparu que les nifaciares obtenues aprés forgeage

1125°C, £ =10"'s™ et aprés traitement thermique & 1140°C/4h sontlaires. Dans les
deux cas, on observe une forte atténuation dealetifm de bandes, une taille de grajng
importante et une faible fraction de faibles déeotations. La perméabilité aux US dajs
ces conditions de traitement thermique étant booel permet de supposer qu’aprgs

forgeage a 1125°C¢=10"s™, les piéces doivent présenter de bons résultassdes
CND et que cela est lié a la faible fraction debfas désorientations.
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Il ) Modélisation de la propagation des US dans un mata&u
polycristallin

Les ondes ultrasonores sont des ondes mécaniquasicessitant un milieu de
propagation plus ou moins dense pour se dépladies Bont sensibles aux discontinuités de
milieu, ce qui explique leur utilisation pour lateétion de défauts, tels que les fissures dans un
matériau. La propagation des ondes ultrasonordfecge sans transport de matiere, suivant
plusieurs modes de propagation. Pour les CND, éésrehations du milieu contr6lé dues a la
propagation des US restent dans le domaine élastitpul le terme d’ondes élastiques.

Les phénoménes physiques liés a la propagatioronéss élastiques dans un milieu
homogene sont décrits dans une premiére partie.jdctb est de présenter les équations
générales de propagation, puis de construire desmsts sous formes d’ondes planes et enfin de
décrire les différents modes de propagation deg®ridompression et cisaillement), pour un
matériau élastique isotrope puis orthotrope. Uns fa théorie exposée, la seconde partie
présente les différentes simulations numériquescfées avec le logiciel d’éléments finis
OOFE, permettant une description propre des frofwedes. La complexité croissante des
calculs, allant du monocristal a la microstructuéelle du polycristal, permet d’étudier
linfluence de [lorientation cristallographique ete la taille moyenne de grains sur la
perméabilité aux ultrasons. Il est démontré que thr changement de milieu (autrement dit de
grain), des phénomenes de réflexion et de trangmisaix interfaces des grains, expliquent la
variation de résultats lors des contréles non dests.

A. Approche théorique de la propagation des ondes tida®es

1. Equation de propagation
On considére un milieu homogéne élastigquesoumis a une perturbation ultrasonore et
on se limite au cas ou le matériau ne subit autonoe externef . En notant pau le champ de

déplacement di uniquement au passage de l'ondesaiftore et en se placant dans le cadre des
petites perturbations, les composantes du tenssudé&fermationse s’écrivent sous la forme
suivante :

& :%{% +%J (4.1)

Dans I'hypothese d’un comportement élastique, thesdar des contrainte@ s’exprime
en fonction du tenseur des déformations par ldédHooke :

T =C & (4.2)

ou Cest le tenseur d'élasticité de Hooke. Ici et parslgie, la convention de sommation
d’Einstein d’indices muets est adoptée.
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La relation fondamentale de la dynamique du milg@ant une masse volumique
s’écrit comme suit :

ofoy 0%,

i
ox. P o

]

(4.3)

En substituant I'équation (4.2) dans I'équation3)4.on obtient I'équation de
propagation, pour les déplacements des partiaules

0%, _ 0°u,

P52 =Cly (4.4)
otz T ox,0x

2. Solutions de I'équation de propagation

En utilisant la méthode classique de séparationvdgables (ou encore la méthode des
transformées de Fourier), une solution génériqud'éipiation des ondes (4.4) est une onde
plane monochromatique de la forme :

Le vecteuru® désigne le vecteur de polarisatidale vecteur d’onde dw| la pulsation.

En injectant la forme spéciale de¢ dans I'équation (4.4), on obtient trois équatiguar la
composante du déplacemeutt.

(Cljkl ki k = pa? ) \f =0 (4.6)

Ce systeme présente des solutions non nullesdgitégminant des coefficients est égal a
zéro :

det(rik —pa)zc?k) =0 (4.7)

ou I est le tenseur de Christoffel ou « tenseur a@muest>, dont les composantes sont
calculées comme suit :

M = C”.kI kj K est un tenseur df® ordre symétrique. Dans les cas que I'on considére
dans cette thésd, posseéde trois valeurs propres réelles positesjui définissent les trois

fréequencesw= /% associées au vecteur d’ondle. Les trois vecteurs propres associés aux

trois valeurs propres définissent les trois modgsrdpagation.
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3. Modes de propagation
Dans cette partie, I'équation (4.7) est résoluesdartas d’'un matériau élastique isotrope,
puis élastique orthotrope.

(a) Cas d’'un matériau élastique isotrope
Dans le cas d'un matériau élastique homogene b= le tenseur d'élasticit;, , ne

dépend plus que du coefficient de Laméet du module de cisaillement La relation (4.2)
s’exprime de la fagon suivante :

Oy =28 + A9 (4.8)

Comme le milieu est isotrope, on s’intéresse pamgie au tenseur de Christoffel
associé & =e,, qui s'écrit alors :

cC, 0 O
0 C, O (4.9)
0 0 C,

avecC,=A+2uetC,=u

En injectant 'équation (4.9) dans (4.7), on rero@rqu’il existe seulement deux types de
solutions.

(Cll_p(’dz)zo
(C44_:0w2):0

Premier mode de propagation : Ondes de compressin (

Le mode P correspond au premier type de solutiopeemet d'établir la relation
suivante :

(4.10)

En notant le module d’Young eV le coefficient de poisson du milieu, on a :

_A+2u E(1-v)
- / pzu _ \/p(1+v)(l— > (4.11)

Le mode P se propage dans la directioret le déplacement des patrticules se fait dans
cette méme directior-{gure 4.9). On dit que ce mode est polarisé selon le veat@nde. On
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parle donc d’ondes de compression ou d’'ondes lodigidles, notées « Ondes P » dans la suite
du chapitre.

Bilataticns Compressions Milieu narmal

Cndes P %ﬁ

Figure 4.9 : Schéma de propagation des ondes dem@ssion (ondes P)
Second mode de propagation : Ondes de cisaillemgint (

Le mode S correspond au second type de solutioeretgh d’établir la relation suivante :

¢ =2 = [Cu (4.12)
[kl V e
En utilisant le fait queC,, = i :ﬁ, on obtient :

- H_o| _E
c, = \E 551 7) (4.13)

Le mode S se propage dans la directtonmais le déplacement des particules se fait
perpendiculairement a cette directidfigure 4.10. On parle donc d’ondes de cisaillement ou
ondes transversales, notées « Ondes S » dansdalsuwhapitre.

Ondes S -

Figure 4.10 : Schéma de propagation des ondes dailtement (ondes S)

Remarque :les coefficients/ ety étant des réels positifs, nous avons touj@y$ C.

Les ondes de compression se propagent plus vitiegumdes de cisaillement et possedent donc
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pour une méme source générant ces deux ondesnps tBarrivée inférieur, d’'ou une troisieme
terminologie d’'ondes primaires (compression) et sraondaires (cisaillement).

(b) Cas d’un matériau élastique orthotrope.

Dans le but d’analyser les effets de I'orthotropig les modes propres de propagation
des ondes planes, on étudie le cas d'une plaquaodeale N, composée d'un matériau

orthotrope de baséxal,e2 ,%) aved1 // €, . Un matériau élastique orthotrope possede 3 mlans

symétrie permettant de ramener le nombre de compsamdépendantes du tenseur d’élasticité
de 21 a 9. Celles-ci sont calculées a partir dedutes d’Young(El, E,, Es) des coefficients

de Poisson(Vy,V,,V;) et des modules de cisailleme(,,, G,3, G,3) . Le tenseur d'élasticité

devient alors :

Z n”QDQ] Q ?"'qu,pej JB i e eFZD(E]D e e,

aveci,j=123 (4.14)

Le tenseur d'élasticitdC peut se décomposer en une pafiig correspondant a la

projection dans le plan de la plaque et d’autrespmsantes représentatives du comportement
hors plan :

C:CS+ZCa3a3eaDeg @ %+ZC&a@%DL@ ae ! (4'15)

avec .

C, ZCWGD%D & &+ Z w80 B £ f
+C;8Caﬂﬁaeﬂm%j & &

(4.16)

aveca =12
Dans I'exemple présentggure 4.11, on étudie les modes propres de propagation @ans |
plan d’orthotropie(el,ez), lorsque le front d’onde progresse dans une dmedaisant un angle
0 par rapport &, .
€4

Figure 4.11 : schéma du vecteur d’onde dans saébd®rthotropie
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Le vecteur d’ondek se décompose dans la base d’orthotropie de laémeagilivante :

k=] k]| (ae+b
Ikii{ae+be) _ (4.17)
aveca= co¥ etb sif
Chaque mode de propagatiafi est alors décomposé dans le p(ap ez) :
u’=u’e +uje, =01 (4.18)

En posanip = 0c?, on obtient, avec la notation de Voidt, I'équatiivante :

$*-4(a°C, +1°C,+ C,) +( & G,+ B G)( B G+ &G)-a?b?( £+C,)° =0 (4.19)
On noteA le déterminant de I'équation (4.19) :
2
A= [(azc11 +b7Cyy) ~(bPCppt 32044)} +4 2K C,+ C,)° (4.20)
Il existe alors deux vitesses de propagation, swlstde I'équation (4.19):

2 _aCu+ PG+ CitVA

C, 20 (4.21)

Les modes propres normés, associés a ces valapsgegr sont définis dans le repére
d'orthotropie (e, &) par Dieulesaint et Royer [DIE96].

0 _ 1 + pc —a’C, —b’C,, 4.22
- 2 -a’C,, - b°C (el ab(C,, + Cy) 5 @22
1+| P4 11 44
( ab(Cy, + Cyy) ]
0 1 pocs —b’C,, - a*C

Ug =

e + GQJ (4.23)

1+ {,0(:5 —b*Cp,— aZC44J [ ab(clz * C44)
ab(clz + C44)

La solution u? correspond a I'onde quasi-longitudinale, dont leagehtion est proche de
K et la solutionu? a I'onde quasi-transverse, dont la polarisationpesche d’'une direction

perpendiculaire a la direction de propagation
De maniere a mettre en évidence les notions d’ompessi-longitudinale et quasi-
transverse, il est possible d’écrire les composadéela matrice d’élasticité orthotrope dans le
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plan (el ,ez) , a partir de la matrice d’élasticité isotropeaquelle on ajoute des quantités plus ou

moins grandeg, et{,. On obtient ainsi :

Cu=A+2u+{,
Cpo=A+2u+{,
C.=

Cu=H

(4.24)

Ces deux parametreg, etd, permettent en quelque sorte de mesurer le degré
d’anisotropie de la matrice d’élasticité orthotrogans le plan(el,g). De ce fait, lorsque

{,=¢,=0, on se ramene au cas isotrope. Ainsi, les vitedsgshase définies par I'équation
(4.21) peuvent se mettre sous la forme suivante :

A+3u) +(a2z, +b%7 ) £(A +u VA
szz( /J) ( 12p 2) ( /U) (4.25)

avec .

(612(1— b?z)

A=1+
A+u

(a%¢,-b%,) 2a (426

2 _b2 +
A+u )
On constate que lorsque les valeurs{det{, sont faibles, les racineg et c, sont

respectivement voisines des vitesses de propagéti®ondes Pq;) et des ondes () d'un

matériau isotrope.
Les modes propres peuvent alors s’écrire sougitaefo

2 2
1-207 +0°€27 3¢, /3
A+u

Ug = ab ~| e+ 2ah e | (4.27)
2
\/azbz 1[1 282 +bZZ &g, +x/3j
4 +U
27 W2
) 1_232+615/]1b52_@
W = a TH e+e| (4.28)

2ab
\/a b? + [1 o + 26170, 251 LEPN Aj
4 4

La Figure 4.12 est une représentation de ces fronts d’ondes catingement a la
direction de propagatioK .
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> €

Figure 4.12 : Représentation des modes propres pagation

4. Vitesse de groupe et transport d’énergie

La propagation d’'une onde élastique dans un maté&sa accompagnée d’'un transport
d’énergie. On définit ainsi un vectelr, dit vecteur de Pointing, dont la direction edtecdu
transport d’énergie et la vitesse de transportéheigie (ou vitesse de groupe) associée est notée
C.. La représentation généralement utilisée, afiresseigner, d’'une part, sur le transport de
I'énergie et, d’autre part, sur 'onde de propawatest la surface des « lenteurs ». Ce graphique
correspond, pour tout angtg, a la valeuil/cavecc la vitesse de phase. Eigure 4.13 aest la

représentation de ces vecteurs sur une surfacemtesirs quelconque. Il est également possible
de tracer ces mémes vecteurs sur les surfaces d’codeme le montre Rigure 4.13 b.

e
2 A
e2 A
L Ce
1 K
¢ \ @
“10 I' > €
(a) (b)

Figure 4.13 : Représentation de la direction de pagation K et de la direction de transport
d’énergie (C,) sur une surface des lenteurs (a) et sur une sudadl’ondes (b).

La relation entre la vitesse de transport de I'gieeet la vitesse de phase est :
c=|c,|cos@ . (4.29)

L’angle @ correspond a la déviation entre la vitesse de getpmn de I'énergie et la
vitesse de phase. Dans le cas d’un matériau isattapropagation d'onde (P ou S) est qualifiée
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de « pure », puisque les vitesses de propagatidértkrgie et de phase sont colinéaires. De ce
fait, les vitesses de propagation des ondes P sbon$ identiques pour toute direction de
propagation et les surfaces des lenteurs et d’omses des cercles comme le montré&ilgure
4.14 a

Pour un matériau orthotrope, la vitesse de trangpmi’énergie n'est pas colinéaire a la
vitesse de phasd-igure 4.13 b, ce qui impligue que la propagation des ondestnpas
« pure ». Les ondes sont ainsi qualifiees de doagitudinale et quasi-transverse et les vitesses
de propagation dépendent de la direction de prajpegd.es surfaces des lenteurs et d’ondes
présentent donc des allures complexes comme ¢efjase 4.14 b

Surfaces de lenteur des ondes quasi-P et S Surfaces de lenteur des ondes quasi-P et S

90 o 90 3
—— Onde P —— Onde P
—— Onde $ — Onde $
— Onde $ —— Onde $
270 270
theta theta
(a) (b)

Figure 4.14 : Exemple de surfaces des lenteurs panrmatériau isotrope (a) et orthotrope (b)

B. Comportement élastique de I'Udimet 720 et présdantatiu modele
d’éléments finis OOFE

1. Caractéristiques élastiques

Le nickel est un matériau élastique anisotrope etpaséquent I'Udimet 720 qui est un
superalliage base nickel, ne peut étre considérérmisotrope. Les calculs ont donc été réalisés
en considérant le comportement du matériau comrtietoope, en se placant dans le cas
particulier de I'élasticité cubique.

Ce choix s’explique par le fait que la structurestatlographique de la matrice de
'Udimet 720 est de type cubique a faces centr&<C]. Chaque grain du matériau peut ainsi
étre considéré comme un monocristal, présentanbomportement meécanique anisotrope et dont

la différence d’orientation de grain a grain impkggue chaque grain répond de maniere
différente a une sollicitation imposée.

Dans le cas de [élasticité orthotrope, I'élaséiciest décrite via 9 composantes
indépendante€,,C,,,C,;,C,.C,,C,;,C, .G, etC. Pour la symétrie cubique, les relations de

symétrie permettent de réduire le nombre de commpesaindépendantes de 9 a 3
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(c,=¢C,,=C,;C,=C,=C,;C,=C,=C,. Lélasticité cubique est ainsi décrite par

C,.C, et C, et le coefficient d’anisotropie est défini pafdéamule suivante :

A= 2Cu (4.30)

(C11 - ClZ)

L’élasticité cubique correspond a un cas particulel’orthotropie, donc tout ce qui a été
démontré précédemment pour un matériau orthotregte valable. Cependant, dans ce cas, les

équations se simplifient sensiblement. Pour un rizatéorthotrope, dans le plafe;,e,), les
constantesC, etC,, de l'équation (4.24) sont distinctes du fait dejdut des parametres
¢, etd, qui permettent de mesurer le degré d'anisotropiéadeatrice d’élasticité orthotrope.

La symétrie cubique correspond simplement au capa{,=¢ et I'équation (4.24) se
ramene a la forme suivante :

C=Cp=A+2u+{
C, =/ (4.31)
Cu=H

De ce fait, I'équation (4.25) décrivant les vitesde phase devient :

(A+3u)+¢ £(A +u )V

2, = 4.32
E 5 (432)
avec :
),y -2
A _1+W 2(a? -b?) T (4.33)
et les équations des modes propres s’écrivent @eda suivante :
2b° -1
o l—2a2+7( 2 )< +/A
we = a e+ A & (4.34)
1 (2b2 _1)Z 2 2ab
a’h’+~|1-2a% + +/4
4 A+u
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1- 207 +7(1_ )¢ -JA
0 — ab A +/,[
= - ete (4.35)

2
2
a2b2+1 1_2b2 +w +\/_A
4 A+u

Comme pour le cas orthotrope, on remarque que itesses de phase et les modes
propres dépendent de la direction de propagatisroddes. De ce fait les surfaces des lenteurs
présentent des allures complexes, similaires axpliésentédsgure 4.14 h

Pour la réalisation des simulations numériquesctesficientsC,,,C,, et C,, sont issus

de la thése d’Estevez [EST95] et correspondent @efficients élastiques du nickel a
température ambiant@dbleau 4.5. Le coefficient d’anisotropie calculé a partir ixuation
(4.30) révéle que le matériau est anisotrope (A=Zen que ces coefficients ne soient
probablement pas similaires a ceux de I'Udimet T2Ggpparaissent suffisamment proches pour
notre étude. Le but est de déterminer de maniesétative (et non quantitative) I'influence de
particularités microstructurales (orientation @ilstgraphique, texture locale, taille de grains...)
sur la propagation des US.

Tableau 4.5 : Valeur des coefficients de la matrid@lasticité pour I'Udimet 720 a
température ambiante [EST 95]

Cu1 (GPa) G2(GPa) G4(GPa) A
Udimet 720 247 150 122 2,5

2. Présentation du modele et de la stratégie d’analyse

(a) Modele d’éléments finis
Les simulations numériques ont été réalisées avémgiciel de calcul OOFEQriented

Object Finite Element), développé au laboratoire MSSMat de I'Eddéntrale Paris. Ce code
permet I'étude des phénomenes transitoires de gabipa d’'ondes, grace a I'application de la
méthode de Galerkin espace-temps discontinue epstdidG). Cette méthode introduit un
amortissement numérique qui permet de bien repieskss tres fortes discontinuités telles que
les fronts d'ondes ultrasonores. En effet, cet @issement filtre efficacement les bruits
numeriques en hautes fréquences et garantit aiesilescription propre des fronts d’ondes. Pour
notre étude, nous avons simplement utilisé le cledealcul et de ce fait, le programme n’est pas
présenté en détail. Une description complete dedbnode numérique est donnée dans les theses
de Leclere [LECO01] ou Grédé [GREOS].

(b) Modélisation de complexité croissante

La modélisation numérique de la propagation desasdns dans un matériau
polycristallin est une approche originale. Il egigtes peu d’informations dans la littérature,
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concernant les phénomeénes physiques a lorigind’inkeraction entre les ultrasons et la
microstructure a I'échelle mésoscopique (taille geains, orientation cristallographique,
influence d’'une seconde phase..le code de calcul OOFE n’'ayant pas été initialement
développé pour simuler la propagation d’ondes densiilieu polycristallin, il a fallu adapter le
modele a nos besoins. Il a notamment été implam&autine permettant la prise en compte des

angles d’EuIer(¢1 ,go,¢2), servant a décrire I'orientation cristallographigies grains.

Le but de la simulation numérique de la propagadies ultrasons dans un polycristal est
de déterminer et valider les parametres microstragk nuisibles a la perméabilité. Il a été mis
en évidence, dans les parties expérimentales tes®, que ces derniers sont liés aux faibles
désorientations, correspondant a des hétérogériéitéshelle du grain. De ce fait, il apparait
primordial que le modele numérique soit sensiblda &aille de grains et a l'orientation
cristallographique.

Dans un premier temps, des calculs sur des motencxi®nt été réalisés, afin de vérifier
la sensibilité du modele vis-a-vis de I'orientationistallographique. Les résultats sont présentés
dans lgpartie C et montrent que le modéle répond a nos attentes.

Pour étudier I'influence de I'orientation cristallaghique sur la propagation des US, des
calculs de complexité croissante ont ensuite éeetefes et sont présentés dangddie D.
La premiere étude porte sur des bicristaux de sigeprientations cristallographiques. Le but
étant de déterminer l'influence de I'orientationstallographique et de la désorientatiof) (
entre grains, sur la propagation des US. Lors disgge de I'onde ultrasonore d’'un grain a un
autre, des phénomenes de réflexion et de trangmis® produisent a l'interface (joint de
grains). Le vecteur d’onde et I'amplitude des ondesi générées dépendent de l'orientation
cristallographique des deux grains. Cette étudatanmment permis d’étudier le cas de la relation
de macle2 3, afin de déterminer si les macles doivent étresiclEmées comme tout autre joint de
forte désorientation et donc étre prises en comopsedu calcul de la taille de grains.

Dans la seconde étude, des simulations avec desstmicctures polycristallines théoriques ont
éte realisées, afin d’observer les phénomenes dpagation avec un plus grand nombre
d’interaction entre grains. L’'analyse des frontsmdle quasi-P et quasi-S, ainsi que le calcul de
atténuation du signal, permet de mieux comprendimfluence de [I'orientation
cristallographique et de la taille de grains.

Dans lapartie E, I'impact des bandes de précipitation fine et dem®té analysé via la
réalisation de calculs avec une microstructurdedatenue par EBSD. Il a été mis en évidence
dans la partie expérimentale, que lorsque les Ilzargtmt perpendiculaires au faisceau
ultrasonore, elles sont néfastes a la propagatistu&e

C. Etude de la sensibilité du modele

Afin de vérifier la sensibilité du code de calculOBE vis-a-vis de l'orientation
cristallographique, des calculs simples sur desatiastaux ont été réalisés. Comme explicité
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dans lapartie 11.B.1, le comportement élastique du matériau est définiggm3 coefficients de
la matrice d’élasticitéC,,, C,, et C,,dont les valeurs sont présentées daffaldeau 4.5.

1. Prise en compte de l'orientation cristallographiquians OOFE

Dans le code de calcul OOFE, l'orientation géométi d’'un domaine possédant un
comportement élastique orthotrope, est décrite ymarepére d’orthotropie caractérisé par 3
vecteurse,, €, et g associés aux axes macroscopiques X, Y et Z. [acad de microstructures

réelles obtenues par EBSD, il est nécessaire deopodéfinir I'orientation cristallographique
des grains (domaines) en utilisant les angles d‘vE(t¢l,¢), ¢2). Il a donc été réalisé une routine,

qui permet de rentrer directement dans le code aleulcles angles d’Euler et de calculer
automatiquement le repere d’orthotropie associéessaire au calcul. Les formules utilisées
pour réaliser ce transfert sont classiques et ptése dans I'équation (4.36).

X =cos(@,) cot:) - sifp,) cdw) slw)
€1y, =cogg,) sirtg,) + silfg,) cofg) cdg))
z = sin(¢,) sing)

X, = —sin(¢,) coss,) - cofp,) cdw) siw,)
e,1Y, =—sin(g,) sif(¢,) + cogp,) cop) cip) (4.36)
z, = coq@,) sify)

X = sin(@) sin( ¢
&1 Ys = —sin(¢)cos( ¢,)
z,= coq¢)

2. Définition de la géométrie des calculs

La géométrie utilisée pour ces calculs est présesé laFigure 4.15 aet correspond
aux « cales étalons » utilisées chez Aubert & Dyvallir la calibration des appareils de contréle
US dans le cas de I'Udimet 720. Différentes catatoas existent et I'unique paramétre variant
est la hauteur H entre le fond @wu aFondPlat (TFP) et le bord supérieur, ou sont envoyes les
US. L'intérét de faire varier la distance parcoupse les ultrasons est de pouvoir déterminer
'atténuation du signal, due uniquement a 'amedment par la microstructure. Au final, une
courbe de calibration est obtenftigure 4.15 kb ou le gain (ou atténuation) exprimé en décibel,
est tracé en fonction de la distance H des catdsnat
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70 mm
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W 0
3 —atténuation A&D
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distance (mm)
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Figure 4.15 : Géométrie des cales étalons utilispesir la calibration des appareils de
contrdle (a) et courbe d’atténuation associée (b)

Les modélisations réalisées sont bidimensionnelles, prenant I'hypothése des
déformations planes.

Industriellement, les contréles non destructifs pdirasons sont effectués a des
fréequences de 5 ou 10 MHz, correspondant approriemaent pour un superalliage base nickel,
a des longueurs d'onde de 1,2 mm et 0,6 mm (ondePD® maniére a générer le signal
ultrasonore dans nos modélisations, un signal pe Ricker, centré sur la fréquence de 5 MHz
est utilisé. L'intérét d’employer un tel signalt €& pouvoir contrdler parfaitement le contenu
frequentiel Figure 4.16. Pour reproduire le plus fidelement possible lesnditions
industrielles, le signal numérique n’est pas irgegbnctuellement, mais linéiquement sur une
largeur de 2,6 mm. Cette valeur correspond au dranael faisceau généré par un traducteur de
19 mm de diametre, dans le cas de controles U$nareision. Le signal est émis suivant la
largeur du faisceau et non celle du traducteurdeas ces travaux, I'interaction fluide-structure
n'est pas étudiée, mais uniguement la propagatemnahdes dans le matériau. Le traducteur

faisant office d’émetteur et de récepteur, onzentgod’analyse espacés régulierement ont été
positionnés sur la largeur.

rickerLoad (N)

t(s) x 10

Figure 4.16 : Contenu fréquentiel du signal Rickeentré sur 5 MHz utilisé pour les
simulations numériques
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Le choix de réaliser les calculs sur des géoméilescale étalon monocristalline,
s’explique de la maniéere suivante :

- Cela permet d’étudier I'influence du trou a fondt@ur la propagation des ultrasons.

- Il est possible de comparer les valeurs d’attépnatialculées pour des orientations
cristallographiques différentes, avec la courbdtéfmation d’Aubert & Duval. Ceci
afin de déterminer dans quelle proportion I'ori¢iota cristallographique peut affecter
'atténuation du signal et si cela est significgtdr rapport aux valeurs obtenues
industriellement.

3. Résultats

Afin d'étudier linfluence de l'orientation cristaigraphique sur la propagation des
ultrasons, quatre orientations cristallographiquifférentes ont été utiIiséeélOO)[Ol:ﬂ,

(119)[ 011, (110 111 et (001)[ 100.

Pour chacune de ces orientations, deux calculs épét effectués, correspondant
respectivement a des hauteurs Fig(re 4.15 a)de 5,08 mm et 10,16 mm. L'intérét de ces
calculs, est de pouvoir évaluer I'atténuation (@iny en fonction de la hauteur de matiéere
traversée et de comparer aux valdtigure 4.15 b.

Les résultats des différentes simulations ont éi@yaés de maniére qualitative, via
'observation de l'allure des fronts d’onde quaseP quasi-S et quantitative en calculant
I'atténuation.

L’étude des fronts d’onde quasi-P et quasi-S aeffgctuée conjointement de maniéere
analytique et numérique. Ceci pour vérifier si 'atrouvait par la simulation numérique, les
evolutions prédites par la théorie et ainsi valigecode de calcul. Grace a la décomposition de
Helmholtz du champ de déplacement, il est possibleisualiser sur les simulations numeériques
les fronts d’ondes quasi-P et quasi-S. Le premasraorrespond a la divergence du champ de
déplacement tangent et le second au rotationnehdonp de déplacement tangent.

Pour les différents cas étudiés, les résultatsyigaés et numériques sont en accord,
comme cela peut étre observé surFlgure 4.17, concernant les ondes quasi-longitudinales
(ondes quasi-P). Il n’est pas représenté sur figtiee les résultats numériques des ondes quasi-
transverses (ondes quasi-S) et cela pour deux gison

- la premiére est que I'analyse est plus compliquée,

- la seconde, est que notre étude est essentielldmsat sur I'analyse des ondes de
compression. Industriellement, ce sont ces ondéessaut analysées, car elles sont
d’'une part plus énergétiques et, d’autre partsgilessedent la vitesse de propagation la

plus éIevée(cp = ZCS) , leur permettant d’étre renvoyées les premiéres.
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Ces graphiques montrent nettement que les alluredraii d’ondes quasi-P sont
différentes pour les quatre orientations cristakpdpiques. La propagation des US dépend donc
de l'orientation.

De maniéere a obtenir une information quantitatied dtténuation du signal US (due a la
hauteur de matiere traversée) en fonction de hoaigon cristallographique, la formule
suivante a été utilisée:

i (A\/ H :5,08)2

Atténuation (dB¥5 log-3 (4.37)

Z ( AVH :10,16)2

i=1

Pour calculer I'atténuation, il est possible deswaner soit a partir des déplacements
mesureés aux points d’analyse, soit a partir deétésse. Le choix de la vitesse a été privilégié car

11 5
la quantité, considérée dans ce c@(A\/iH‘S'OS) est proportionnelle & une énergie cinétique.
i=1

Le termeAV,, correspond a I'amplitude créte-a-créte de lassite (notée A sur laigure 4.18),

pour le trou a fond plat. Cette amplitude est dékypour chacun des onze points de sortie, a
partir des courbes de vitesse. Ces dernieres nmbnire allure similaire aux A-scan obtenus
industriellement lors des CND et I'explication de lecture des résultats est présentée sur la
Figure 4.18.

Les valeurs d'atténuation pour les différentes raatons cristallographiques sont
présentées dans Teableau 4.6et I'on note une forte disparité de résultats. Bmgarant ces
derniers avec ce qui est obtenu expérimentalemantApbert & Duval (valeur issue de la
Figure 4.15 b) on remarque que cela correspond a des valewdlifférentes et non a une
légére fluctuation autour d’une valeur donnée. Ote régalement que pour un méme plan
cristallographique (100), le changement de direcfiil] ou [100] a une forte répercussion sur
la valeur de I'atténuation.

Tableau 4.6 : Valeurs de I'atténuation US pour ld#férentes orientations cristallographiques

Calcul de l'atténuation US
H=5,08/H=10,16| (100[ 017 | (111[ 017 | (120117 | (007[100 | A&D

Atténuation
(dB)

0,6 2,6 4,7 3,4 3,0
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time=8.50e-007

: tl ""-.“,-'“"- _‘-_

Ve/min(Cp)

WaveP )
B5T0e-008  -5552c-008 2529008 4947009 3518008 6542008

WaveP
5.503e-008 -3 340e-008 -1 16e-008 1.108e-008 333 1e-008 5.555e-008

—— Onde P—— Onde $—— Onde

(110)[ 111

15

Ve/min(Cp)

—— Onde P—— Onde $—— Onde $

(om)aﬂ[ 109

—— Onde P—— Onde $—— Onde $

Figure 4.17 : Comparaison des fronts d’ondes qu&sbbtenus par méthode analytique et par
simulation numérique avec OOFE
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Figure 4.18 : lllustration d’'une courbe de vitess®pr un point d’analyse et explication des
différents pics

Au final, les résultats (qualitatifs et quantitaibnt montré que le code de calcul OOFE
peut rendre compte de l'orientation cristallograpiei et que cette derniere influe sur la
propagation des ondes.

Les partiesD et E montrent l'influence de [l'orientation cristallogriaique, de la

désorientation entre grair(é’) et de la taille de grains sur la propagation dés U

D. Influence de I'orientation cristallographique et de taille moyenne de
grains

De maniéere a étudier I'influence de I'orientatiamstallographique, mais également de la
désorientation entre grains, des calculs sur dasstaiux avec diverses relations d’orientations
cristallographiques (fortes et faibles désorientatj joint de maclex3...) ont été réalisés.
L’intérét d'utiliser des bicristaux et non des moristaux, est de pouvoir étudier l'influence de
la désorientation sur le changement de comportedemnbndes au passage d’un joint de grains.

Il est connu dans le cas d’ondes planes que Ifaterentre deux milieux différents,
produit des phénomeénes de réflexion et de trangmiste but de cette étude est donc de
vérifier dans quelle mesure cela affecte la propagales ondes.

Des calculs avec des microstructures polycristallihéoriques ont ensuite été effectués.
Le premier objectif est de consolider les conclasiobtenues avec les bicristaux, concernant

l'influence de l'orientation cristallographique @¢ la désorientatiofid) sur la propagation des

US. Le second est de vérifier I'influence de |de¢aie grains.
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Chapitre 4 : Interaction microstructure — permatbhdux ultrasons

1. Phénomeénes de réflexion et de transmission des srade
I'interface lors du changement de milieu

Dans le cas des bicristaux d’orientations cristgphiques différentes, l'interface entre
les deux matériaux correspond a une discontinuit®¢ propriétés élastiques. Cela a pour
conséquence de modifier les caractéristiques dprdpagation des ondes. Soit une onde
incidente se propageant d’un milieu 1 vers un mifle une partie des ondes va étre transmise et
le reste sera réfléchi. Les directions de ces ordmssmises et réfléchies ne sont pas
qguelconques, elles sont fonction de I'onde incidegttdes caractéristiques des deux milieux, a
travers la loi de Snell-Descartes. Eggure 4.19 est une illustration des ondes réfléchie et
transmise a l'interface, pour une onde incident@uelconque, dans le cas de matériaux
orthotropes.

Surfaces de lenteurs des ondes quasi-P et quasi-S

—— Onde P
—— Onde $
—— Onde $
150,

) ; Matériau :

2

5

g 180 Interface

3 g

2 Matériau :

o

O

210\

270

theta

Figure 4.19 : lllustration des ondes P et S géné&éel’interface pour une onde incidente P
quelconque.

Les angles respectifs pour chacune de ces ondésnet#s ' ou n correspondau

caractére de lI'onde (P, S1 ou S2)reau type de I'onde a savoir incidente (i), réfléctn) ou
transmise (t). Les angles sont définis entre letete d’'ondek et la normale a linterface
passant par l'origine.

La relation de Snell-Descartes peut donc s’écrinesda forme suivanteCj,, étant la
vitesse d’onde dans le milieu j:

sing, _ sing, _ sing, (4.38)

Cln QITI C2 n
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L’exemple présenté ci-dessus correspond au casondel incidente est une onde de
compression P. Il est également possible de raisamaeitilisant une onde de cisaillement S
comme onde incidente.

L’analyse de laFigure 4.19 montre qu’en général trois ondes réfléchies et tamides
transmises peuvent exister. Cependant, lorscpje> ci,, comme c'est le cas dans I'exemple
présenté, il existe un angle critique (nBi§ au dessus duquel une onde P incidente ne génére

pas d’onde P transmise. Cet angle critique peet dédéterminé a partir de I'équation (4.39) et
observé sur les surfaces des lenteurs comme nmenttéFigure 4.20 a et b.

B. = arcsin(&J (4.39)

C2p

La Figure 4.20 a est identique a ldigure 4.19 sauf que l'angle critique a été ajouté. On
remarque dans ce cas que l'onde incidente (P) gessa angle,Bip < f.et donc quil y a

transmission d’'une onde P. Le cas contraire estnéagair laFigure 4.20 bou I'onde incidente
arrive avec un angle supérieugga et donc il n’y a pas d’'onde P transmise. Il pégesmeanmoins

deux ondes S (S1 et S2) transmises et les tromssargdléchies.

Surfaces de lenteurs des ondes quasi-P et quas Surfaces de lenteurs des ondes quasi-P et quasi-S

90 90
— 60 Onde P 120 —
, —— Onde $ -

— Onde $

120 60

Cp(isoC)/C(orthoC)
Cp(isoC)/C(orthoC)

“h30 - \\\5‘ {/,, \\330

270 270

(a) (b)
Figure 4.20 : influence de I'angle critique sur lesndes P transmises (aﬂg < B.et (b)
B, >B.
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Ce type de graphique a été étudié pour tous lesilsasur les bicristaux, afin d’étudier
'évolution de l'angle critique en fonction de lientation cristallographique et de la

désorientatior(6)

2. Calculs sur des bicristaux

(a) Géométrie du bicristal

La géométrie étudiée est présentée shidare 4.21 Le trou a fond plat a été supprimé,
car il ne présentait pas d'intérét pour cette étutlacun des deux monocristaux possede la
méme hauteur H et seule l'orientation du matériauvatie entre les différents calculs.

L'orientation cristallographique choisie comme atgion de référence est de ty(iet0)[ 00].
Un plan (110) a été choisi car il permet d’études 3 directions cristallographiques de type
[004], [110] et [111]. Dans ces calculs, le plan cristallographique espond au plan du

bicristal (Ocy) et la direction cristallographique a la directa@iédmission des US (Y).

Concernant les conditions de calculs, comme précgdmt un signal de type Ricker de
fréquence centrée sur 5 Mhz est utilisé. Le sigifalest envoyé par le haut de la cale et analysé
en bas de la cale (calcul en transmission). Daasuwte de ces parties, 11 points d’analyse
permettent de suivre I'évolution du signal.

Y
lUS

AL
I'd Y
z X PE1 PE10
- 00000000000 -
Référence Points d’entrée
H=5,08 110)[001
(110)[001] ’ L=2H
oce] | Yera
PS1 PS1
- \“mj -
Y

Points de sortie

Figure 4.21 : Géométrie des calculs de type biaist

(b) Résultats

+« Joints de grains de forte désorientation, joints déype 3, macle Z3 et joints de
grains symétriques

Dans un premier temps, nous avons analysé l'infleetes macle&3 sur la propagation
des US. Ceci afin d’apporter un élément de répande remarque émise dans partie I,
concernant le comportement des ultrasons au passage macle 23. Le but était de
déterminer si ces dernieres se comportent comnrapniite quel joint de grains a forte
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désorientation vis-a-vis des US et si elles doiétré prises en compte pour le calcul de la taille
de grains. Pour cette étude, deux cas ont étéagy@ss

- Un premier correspondant a un joib8 (désorientation de 60° autour d’'un axe <111>
mais dans un plan quelconque).

- Un second correspondant a une makl@ (désorientation de 60° autour d'un axe
<111> avec linterface du joint correspondant lam (111)).

De maniére a déterminer si ces joints particulars un comportement singulier sur la
propagation des ultrasons, les résultats ont ét@amn a ceux d’'un joint de grain fortement
désorienté autour d’'un méme axe <111> (désoriemntae 55° autour de <111>).

> Joint 23

Pour obtenir un join&3, I'orientation cristallographique du matériau Xt& déterminée
a partir de l'orientation de référer(dﬂO)[OOi}, en effectuant une rotation de 60° autour d’'un

axe <111>. L'orientation ainsi obtenue est du t)(pal)[_122] La Figure 4.22 présentdes

surfaces des lenteurs des ondes quasi-P et quage&/| orientation de référence placée dans la
partie supérieure.

On remarque sur ce graphique, que les surfacekediesirs pour un méme type d’onde
(quasi-P ou gquasi-S), sont nettement différentag pEs deux orientations cristallographiques.
Cela signifie qu'un jointz3 perturbe fortement la propagation des ultrasons etiste deux
angles critiques £, et f3.,) avec une valeur identique de 68,4°. Cela sigrifie pour toute

onde P émise avec un anglg) supérieur a 68,4°, il n'y a pas d'onde P transmdans le
matériau X. Il est important de calculer les dengles critiques (. et/f,,), car dans le cas

d’orientations cristallographiques non symétriqueess angles peuvent différer suivant le quart
de plan (partie gauche ou droite du matériau daeéte) dans lequel est émise l'onde.

Référenc

5 150/
é Référence Matériau X
2 ——OndeP ——OndeP
S 1807 ——Onde g ——Onde $
(é ——Onde$ ——Onde $
=
O - .

210 Matériau X

270

theta

Figure 4.22 : Surfaces des lenteurs des ondes gurast quasi-S pour un bicristal avec une
relation d’orientations du typex3
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» Joint de grains a forte désorientation

Afin de déterminer si un joink3 se comporte comme n’'importe quel joint de grains
fortement désorienté, un calcul avec une désotientale 55° autour d’'un axe <111> a été

effectué. Pour cela, I'orientation cristallographeciu matériau X est du typ(éB 4 3)[_4 7 Eﬂ

Les surfaces des lenteurs des ondes quasi-P etQjtagure 4.23,réveélent des allures
tres proches de celles observEggire 4.22 mais avec une légere dissymétrie. Quant aux angle
critiques ., et 3.,, ils présentent des valeurs identiques a cellesnales précédemment, ce qui

prouve qu’un joint>3 se comporte comme n’importe quel joint de graforée désorientation.

150,

Q

‘E Référence Matériau X
8 ——OndeP ——OndeP
5 180 ——Onde$ —— Onde $
9 ——Onde$ ——Onde $
§

210%

270

theta

Figure 4.23 : Surfaces des lenteurs des ondes qiRast quasi-S pour un bicristal avec une
désorientation de 55° autour de <111>

> Macle 23

Pour examiner le comportement des mack3 vis-a-vis des US, l'orientation de
référence(llo)[ OO:}n’a pas pu étre utilisée, du fait des particularitéstallographiques liées a
la relation de macle. Dans cette étude, plusielations de macles ont été étudiées, mais du fait
des résultats similaires, un seul cas est préseobgrespondant a des orientations
cristallographiques (110)| 111] et (1_10)[_11]]. Cela permet d'obtenir d'une part une
désorientation de 60° autour d'un axe <111> etitdéapart, d’avoir une interface concordant

avec un plan (111). L&igure 4.24 présente les surfaces des lenteurs obtenuesare I
horizontal correspond a un plan (111).
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Figure 4.24 : Surfaces des lenteurs des ondes qirast quasi-S pour un bicristal avec une
relation de maclex3

On remargue sur ce graphique, que les surfacemntiurs sont symétriques par rapport a
I'axe horizontal et cela provient du caractéreipalier d’'une macle. Les macles sont des défauts
dans l'ordre d’empilement des plans denses. Daasstracture CFC, I'ordre d’empilement des
plans est une répétition périodique du motif ABC stete a obtenir une séquence du type
ABCABCABC... Durant la solidification ou bien la aestallisation, cet ordre peut étre
bouleversé, avec par exemple une couche C au déssuescouche A, au lieu d’'une couche B,
ce qui provoque une faute d’empilement. La séqudruent alors du type CABECBAC... ou
le planA est le plan de maclage et fait office de plan midogés séquences de part et d’autre du

plan de maclagé sont alors symétriques par rapport a ce dernier.

Dans le cas de la macl23, cette symétrie induit de trés grands anglesqoets

B.. et S, avec par exemple des valeurs de 88,8° et 90astigure 4.24 Les valeurs d’angles
critiques pour les relations de macleS, sont nettement supérieures a celles obtenueslemns
cas précédents pour un joint fortement désorientérojoint 23. Cela permet de conclure que
les macles>3 posseédent un caractére particulier, nécessitatgsdeonsidérer difféeremment de
n’'importe quel joint de grains vis-a-vis des USp@adant, afin de vérifier si ce type de résultat
se retrouve uniqguement pour les mad&sou pour toutes orientations symétriques, des calcul
avec des relations quelconques mais symétriquestéméalises.

» Joint symétrique

Pour cette étude, plusieurs couples avec des atiens cristallographiques symétriques
ont été utilisés, afin de déterminer l'influence ldesymétrie sur la propagation des US. Les

résultats présentébigure 4.25 sont ceux obtenus pour des orientati((ﬂﬂo)[_llﬂ et

(119[113.
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Figure 4.25 : Surfaces des lenteurs des ondes girast quasi-S pour un bicristal avec un
joint de grains symétrique

Sur ce graphique, on remarque que les surfacetedisirs pour les deux orientations
sont symeétriques par rapport a I'axe horizontalisngae pour chaque orientation, la surface est
dissymétrique par rapport a I'axe vertical. De e, fles angles critiqueg3, et 3., sont
différents et non négligeables, avec des valeu@0dest 64,8° Figure 4.25. Le comportement
d’un joint de grains symétrique est donc différdatcelui d’'une macl&3, avec une valeur de
I'angle critique plus faible poupg., =64,8°, qui est assez proche de ce qui a été obtenuupour

joint de grains fortement désorienté. Cela perneet@hclure que le comportement particulier
des macle23 n’est pas uniquement du a la symétrie des crigtauxapport au plan du joint.

En conclusion d’aprés ces études il est possible de distingieeix grands types de
comportement :

- Un premier, correspondant aux joints de grainsefoent désorientés, aux joints de
grains 23 et aux joints symétriques, ou il existe au moims angle critique non
négligeable. Dans ce cas, si une onde P incideniee a l'interface avec un angle
B. < B<90°, alors il ny a pas transmission d’'onde P dargrden voisin.

- Un second, concernant les macle3, ou les angles critiques sont trés élevés, ce qui
implique que dans la quasi-totalité des cas dedigill existe une onde P transmise a
l'interface.

Ces études ont permis d’'une part de révéler le oaimment singulier des macles sur
la propagation des US et d’autre part de montrer lorgentation cristallographique influe
fortement sur le mode de propagation des ondes. Rojmint de grains quelconque, le mode de
propagation des ondes differe en fonction de l&ctivn d’incidence, a cause des angles
critigues. Le but des analyses suivantes est ddatudier linfluence de [I'orientation
cristallographique et de la désorientation sumesles de propagation des US.
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+ Influence de la désorientation cristallographique

L’orientation cristallographique et plus particuéénent les fortes désorientations,
modifiant la propagation des US, plusieurs valeiersiésorientatiov(uﬁ) et d’axe de rotation sont

examinés :

- Dans un premier temps, une étude avec une désrmnide 5° autour d’axes de
rotation différents a été réalisée. L'objectif ediine part, d’examiner le cas des
faibles désorientations et, d’autre part, de déteenl’effet de I'axe de rotation sur la
progression des ondes.

- Dans un second temps, l'influence de I'angle dedéstation autour d’'un méme axe
de rotation a été analysée. Cela permet de suiéveluition de I'angle critique en
fonction de la désorientation.

- Enfin, des simulations numériques complémentaioeg sealisées, afin de prouver
gu’il N’y a pas transmission d’onde P, lorsqu’umele incidente P est envoyée avec un

angle supérieur a I'angle critiq@ > 3,).

> Etude des faibles désorientations et influenceade Ide désorientation

On étudie la modification de la propagation des pt&r une faible désorientation de 5°
autour d'un axe [110]. Cet axe a été choisi de arana conserver un plan commun entre les
deux orientations cristallographiques (orientatilenréférence et matériau X). Ensuite, la méme

désorientation de 5° a été utilisée pour deux awxes de rotation qui soEﬁlO] et [OO]] :

La Figure 4.26 présente les surfaces des lenteurs des ondesRjeagjuasi-S pour une
désorientation de 5° autour d’'un axe [110]. On mgme sur ce graphique que les lenteurs des
ondes quasi-P et quasi-S sont tres proches podelesorientations, ce qui est cohérent puisque
'on a conservé le plan (110) en commun. La déstateon de 5° se traduit par une légere
dissymétrie des fronts pour l'orientation du mate@rk, visible notamment sur les ondes S.

Référence  Matériau X
——OndeP —Onde P

——Onde $ — Onde $
——Onde $ —Onde $
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Figure 4.26 : Surfaces des lenteurs des ondes grast quasi-S pour un bicristal avec une
désorientation de 5° autour d'un axe <110>
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Concernant les angles critiques, les résultats rsettément différents de ceux rencontrés
précédemment. Tout d’abord, les angles critiqfie®t ., ont des valeurs respectives de 85,8°

et 87,6° et cette différence s’explique par lawisstrie du front d’'onde P de l'orientation X.
Ensuite, les valeurs sont assez faibles, ce quiist la faible désorientation utilisée pour le
calcul, a savoir 5°.

La simulation numérique réalisée avec OOFE a pemasretrouver cette légeére
dissymétrie des fronts d’ondes. Néanmoins celat éifficile a observer sur les cartographies
des fronts d’onde quasi-P et quasi-S, les résuiatont pas présentés.

De maniére a déterminer dans quelle mesure l'axedékorientation modifie la

propagation des US, les cas ou la désorientatiof°dest effectuée autour d’axesll10> et
<001> ont été étudiés. L&igure 4.27 correspond aux surfaces des lenteurs pour les deux
situations et I'on remarque que l'allure est sitndamalgré le fait que les axes sont nettement
différents. Contrairement au cas précédent ou $artEntation de 5° est effectuée autour d’'un
axe<110>, les surfaces sont symétriques.
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Figure 4.27 : Surfaces des lenteurs des ondes qiRast quasi-S pour un bicristal avec une
désorientation de 5° autour d’'un axe 110> (a) et autour d’un axe< 001> (b)

Cette symétrie entraine I'obtention d’angles cuég 5., et 5., égaux dans chaque cas,
mais différents suivant I'axe de rotation. Danscés ou I'axe de désorientation est de type
<110>, on obtient des angles critiqug, et 3., avec une valeur de 85,8°, tandis que pour un
axe de type< 001>, il n'y a pas d’angle critique.

Comme précédemment, les simulations numériques a&Ed-E confirment ces

observations. Toutefois, ces cartographies destsfrdionde quasi-P et quasi-S ne sont pas
présentés du fait de la faible variation par rappdiorientation de référence.
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En conclusion cette étude montre que dans le cas de faiblemidgtations, les angles
critiqgues sont trés faibles, voire nuls. Cela arpmnséquence que pour la majeure partie des
directions d’incidence, une onde P se décomposktirdexface avec le sous-grain voisin en des
ondes P réfléchies et transmises. L'axe de dégatien quant a lui n’est a l'origine que de
légéres fluctuations de la valeur des angles cesgBl, et S, qui restent malgré tout faibles.

Comme les valeurs d’angles critiques sont netterddféirentes entre les faibles et les
fortes désorientations, il a été décidé d’étudivrdiution de I'angle critique en fonction de la
désorientation.

» Etude de I'évolution de I'angle critique en fonctide la désorientation

Des désorientations de 25°, 40° et 55° autour dxa<110> ont été étudiées. Ce choix
de laxe permet de conserver un plan commun (116yr ples deux orientations
cristallographiques et d’obtenir des surfaces @eselirs dissymétriques. Il est ainsi possible
d’analyser si I'écart entre les 2 angles critiqygset ., varie en fonction de la désorientation.

La Figure 4.28 a et b montre des superpositions des surfaces des lenpawur les
désorientations de 25°, 40° et 55° autour d’'un<k&0>. On note sur Ikigure 4.28 aque les
surfaces des lenteurs des ondes quasi-P et quisii€hnent de plus en plus dissymétriques au
fur et & mesure que la désorientation augmentaeNtide concerne essentiellement I'analyse
des ondes quasi-P, un zoom a été effectué sumtésces des lenteurs de ces dernieres, de
maniere a identifier les angles critiquésglre 4.28b).
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Figure 4.28 : (a) superposition des surfaces detins des ondes quasi-P et S pour les
désorientations de 25°, 40° et 55° autour d’'un ax&1€>

On remarque que les angles critiquBs et 3., évoluent fortement en fonction de la

désorientation. On note également que pour la falile des désorientations (25°) les angles
critiques [, et 3., ont des valeurs assez différentes de 77,4° ef,7&8dis que pour la plus

forte des désorientations (55°) les valeurs sonil@res avec 67,2°.
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Cela tend a conclure que pour un axe de désoiemtalu type <110>, plus la
désorientation est faible, plus I'angle critiquendiue et plus les valeurs des angles critiques
B., et B., sont différentes.

Les simulations numériques effectuées avec OOFEcontirmé cette dissymétrie en
fonction de I'orientation cristallographique et ddtofluence de la désorientation. LEgure
4.29 permet de comparer I'allure du front d’'ondes qurasie I'orientation cristallographique de
référence, avec les trois désorientations de Z5°e155°. Un arc de cercle rouge a été ajouté sur
les 4 cartographies afin d’observer plus facilent@lissymétrie du front d’onde.

‘WaveP
-7.530e-008 -4.500e-008 -5.856e-009 2.000e-008 6.000e-008 9.794e-008

T — o
-6.000e-008 -3.000e-008 0.000e+000 4.000e-008  8.000e-008
(c) (d)

Figure 4.29 : Allure des fronts d’'ondes quasi-P po(a) I'orientation de référence, (b) la
désorientation de 25°, (c) la désorientation de 40{d) la désorientation de 55°

Pour l'orientation cristallographique de référerfEggure 4.29 g, on note que le front
d’'onde quasi-P est symétrique et que la distributies vitesses est en accord avec le graphique
des surfaces des lenteurs (surface des lenteurawdrsur laFigure 4.28 . Les lenteurs étant
l'inverse de la vitesse, on retrouve sur le frowinde quasi-P que les extrémités correspondent
aux vitesses les plus lentes, que I'axe d’émisdemUS a une vitesse intermédiaire et que pour
un angle det 35° par rapport a 'axe d’émission, les vitesses smplus élevees. Les vitesses

les plus élevées ne sont pas exactement obtenue85osur le front d’'ondeNigure 4.29 g et
cela est di au fait que les US ne sont pas envdgyésaniére ponctuelle, mais sur une largeur de
2,8 mm. Les ondes sont alors diffusées sur unelarglus importante que celle prévue par le
calcul analytique des lenteurs.
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Pour les trois calculs de désorientations croigsafigure 4.29 b, c et ¢ on remarque
deux évolutions distinctes. Une premiere pour lsodéntation de 25° ou les vitesses les plus
rapides sont a gauche du front. Une seconde psulélsorientations de 40 et 55°, ou les vitesses
les plus rapides sont a droite du front. On potipanser que puisque la désorientation ne fait
que croitre, il N’y a pas de raison pour que léssges les plus rapides soient tantot d’un coté du
front, tantdt de I'autre. Néanmoins, une analysgs glne des surfaces des lenteurs de ces 3
calculs montre que ce résultat était prévisiblagtandissement des sommets des surfaces des
lenteurs Figure 4.30) montre que les vitesses les plus rapides poudéserientation de 25° ne
sont pas du méme c6té de I'axe vertical que pauddsorientations de 40 et 55°.

Cette analyse avec le code de calcul OOFE confitese prévisions des calculs
analytiques et fournit des informations primordsatlans le cadre de I'étude de l'influence de
I'orientation cristallographique et de la désoraiun sur la propagation des US.

Matériau X

—— Onde P 25°

— Onde P 40°
Onde P 55°

______

Figure 4.30 : Surfaces des lenteurs pour des désorations de 25°, 40° et 55°

Ces résultats étant trés prometteurs et montramoblastesse du programme, nous avons
veérifie, dans le cas d’'une onde P émise avec uteafig> 5., quil n’y a pas d'ondes P

transmise.

» Etude de I'angle d’incidence sur la transmissios aledes P

Afin de vérifier avec le programme OOFE, qu'une ®nB émise avec un angle
d’incidence supérieur a I'angle critigf#e, ne produit pas d'onde P transmise a l'interfaceca
un second milieu, trois simulations ont été effeetué

Une premiére avec un angle supérieur a I'anglégoetet deux autres avec des valeurs
inférieures a ce dernier. Le cas de référencesétitiour cette étude correspond au bicristal
désorienté de 55° autour de I'axe <110> , pourdétps angles critiqueg,, et 8., sont égaux
et valent 67,2°. Les trois calculs réalisés cowadpnt donc respectivement a des angles
d’incidence= 72> 4., f=60<B. et f=55<2..

L'intérét de réaliser deux calculs inférieurs anjge critique est de pouvoir quantifier
I'écart lié & la variation de l'angle d’incidencBe ce fait, en comparant les résultats obtenus
pour B> . et < B on peut déterminer si la difféerence de résultatsuaiquement da a la

variation de I'angle d’incidence ou si un autre pd@éne intervient (absence de transmission
d’'onde P).
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Pour l'ensemble des calculs réalisés jusqua ptesdées US étaient émis
perpendiculairement a I'interface du bicristal,qee correspond a un angle d’inciden@e=90°.

Pour la réalisation de cette étude, les ultrasongedbétre envoyés avec des angles d’incidence
respectivement de 72°, 60° et 55° . Deux méthodesmssibles

- Soit les ultrasons sont directement émis avec uyleaf® par rapport a la face
supérieure.

- Soit la direction d’émission des US est consert@mneffectue une rotation d’ang)@
de tout le bicristal autour de I'axe normal, a $sawd10>.

Pour des raisons pratiques et techniques, il alét@é d’utiliser la seconde solution,
comme présenté sur laigure 4.31. Cela permet d’obtenir I'angleS entre la direction
d’émission des US et l'interface, mais nécessiteedalculer les orientations cristallographiques
de chaque orientation (référence et matériau Xg¢sapne rotation d’'un anglg autour de I'axe

<110>,
IUS lus

Points d’entré
—

Rotation de
Orientation 1 'ensemble Orientation 1’
) )
Orientation 2 découpe Orientation 2’

\W_)

Points de sort

Figure 4.31 : Schéma de la modification des calcpisur envoyer les US avec un angf@ par
rapport a l'interface.

La référence pour les calculs est celle du bidrestac une désorientation de 55° autour
de l'axe <110>, les orientations cristallographigjuitaient (110)[ 00 pour le matériau de

référence el(llo)[_llll pour le matériau X. Les orientations cristallodrigpes du cristal de

référence et du matériau X sont données dafsldeau 4.7 pour les trois simulations apres
rotation d’'un angle8 autour de I'axe <110>.

Tableau 4.7 : Nouvelles orientations cristallograjglues du cristal de référence et du matériau
X apres rotation de8 autour de I'axe <110>

Référence p=72° B =60° B =55°
Onematonde | (110[00} | (120[1313¢ | (129[11119 | (120111
Matériau X (120[ 114 | (110) 151518 | (110) 332 | (110)[ 191919
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Il a été tracé pour ces 3 cas, les fronts d’ondesieP, en utilisant une échelle commune,
comme le montre I&igure 4.32

Les cartographies montrent que pggi= ° ¥, (Figure 4.32 g, la majeure partie des

ondes quasi-P ( en rouge) se trouve a gaucherderface. Sachant que le signal US est envoyé
dans le cristal de gauche (vdirgure 4.31), cela signifie qu'il n’y a pas ou trés peu d’oade
quasi-P qui ont été transmises a l'interface. @skaconforté par les résultats des deux autres
calculs, ou pour des angles d’incidence inférieurtsangle critique Figure 4.32 b et ¢, la
majeure partie des ondes quasi-P a été transmisdealaristal de droite.

WaveP

-6.868e-008 -3.000e-008 -5.000e-009 4.500e-008  B.500e-008 1.215e-007
X
-5.000e-008 -1.000e-008 0.000e+000  6.500e-008 1.000e-007

(@) (b) ()

Figure 4.32 : influence de I'angle d’'incidence sua transmission d’ondes P a l'interface :

(@) B=72">p,, (0)B=60"<p, et(c)B=55<p,

Les résultats des simulations sont en accord amethéorie analytique prévoyant
'absence d’'onde P transmise a l'interface, dangde d'une onde P émise avec un angle
d’incidence supérieur a I'angle critique. De maeiérquantifier la proportion d’'ondes quasi-P
transmise dans chaque cas, I'atténuation du sigBa été calculée en utilisant I'équation (4.37)
et en la modifiant de la maniére suivante :

(v

Atténuation (dB ¥5 log-3 (4.40)

3w

i=1

Le cas correspondant@= 55/, a été pris comme référence pour le calcul deéhattion.

Le Tableau 4.8présente les résultats obtenus. On remarque uteediérence entre les
cas ou I'angle d'incidence est supérieur ou inféri I'angle critique. Pour un ang|é=60°,
on note une tres faible atténuation, qui est atbeba la difference de 5° avec le cas de référence
[ =55°. L'atténuation significative obtenue pour un angfe= 72°> 3., montre bien que la

majeure partie des ondes n'a pas été transmisetérfiace, ce qui est en accord avec I'analyse
théorique, ainsi qu'avec les simulations.
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Tableau 4.8 : Calcul de I'atténuation US en fonctiale I'angle d’incidence des ondes quasi-P

Calcul de I'atténuation US (dB)
B=72">p, B=60°<p, B=55<p,

Atténuation (dB) -2,77 -0,19 0,00 (référence)

(c) Conclusions des calculs sur les bicristaux
Les simulations réalisées sur les bicristaux onélgla forte influence de I'orientation
cristallographique et plus particulierement cekela désorientatiorﬁe), sur la propagation des

US. Les résultats montrent que I'angle de désaiemt joue un rdle important et que I'axe de
rotation n’est qu’un facteur secondaire.

Pour lesfortes désorientations(€>15°), il a été mis en évidence l'existence d’un angle

critique 3., voir deux angles critiqueg,, et S., distincts, dont la valeur est non négligeable et

évolue en fonction de la désorientation . Cela iguya quelorsqu’une onde P est émise avec
un angle > B, il n'y a pas transmission d’onde P

Deux cas particuliers ont été analysés, correspurréapectivement a un joint de grains
>3 et a une macle3. Pour le premier cas, des résultats similairegux ¢rouvés pour une
désorientation de 55° autour de <111> ont éténoistesigne qu’un joint de grairi3 est pergu
par les US comme un joint de grains classidtie.revanche pour une macle X3, I'angle
critigue reste proche de 90°, ce qui signifie qu’iy aura presque toujours transmission
d’'ondes P, quel que soit I'angle d’incidenceCe résultat trés important, signifie que les mscl
>3 sont pergues par les US difféeremment des joinggrdi@s a forte désorientation.

Pour lesfaibles désorientations(9<15°), il a été mis en évidence que I'angle critique
B. reste trés peu inférieur a 90°, ce qui signifie paur la majorité des ondes P émises, il y a

transmission d’ondes P.

Au final, le phénoméne de propagation des ondedi#étent dans le cas des faibles ou
des fortes désorientations. Le comportement nétiestdaibles désorientations s’explique par la
variation de l'angle critique. Cette influence eltistrée sur laFigure 4.33 qui présente
schématiquement la propagation des US dans un imat&omposé uniquement de cristallites
fortement désorientéea)( puis faiblement désorientéds.(

Remarque Les schémas correspondent au cas d’'une ondede éwec un angle d’incideng@
tel que 5> B, pour les fortes désorientations.
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Jos Jos

L

Y —— Ondes —— Ondes o
Récepteur réfléchies  transmises Récepteur
(a) (b)

Figure 4.33 : lllustration de l'influence de I'angt critique sur le mode de propagation des US
(a) cristallites fortement désorientées et (b) taitites faiblement désorientées

Dans le cas ou les cristallites sont fortement déstees Figure 4.33 g, si I'angle
d’incidence B est supérieur a I'angle critiqug,, alors toute onde incidente P sera totalement

réfléchie a l'interface (joint de grains). On reopa@ sur ce graphique que les ondes réfléchies
sont majoritairement guidées suivant I'axe d’énaisgies US.

Dans le cas ou les cristallites sont faiblemenbdéstées Figure 4.33 b),lorsqu’une
onde P arrive a une interface (sous-joint), undigates ondes est transmise et l'autre est
réfléchie. Sur le graphique, on remarque, commeéol@mment, que les ondes réfléchies sont
globalement canalisées suivant I'axe d’émission d8set qu’'a chaque interaction avec une
interface, une partie des ondes est transmiseudatig¢ d’'onde réfléchie diminue donc au fur et
a mesure que les ondes se propagent dans le matériaignal, acquis par le récepteur est donc

nettement inférieur a celui acquis dans le ca®ded désorientations.

Au final, le comportement néfaste des faibles désentations pour les US est lié aux
ondes P transmises aux interfaces. Elles provoquenne diffusion des ondes au sein du
matériau, au fur et a mesure de la propagation des &l

Bien que cet exemple porte sur le cas de fortesrigéations avec un angl@ tel que
B> B., il est possible d’étendre le raisonnement a émgfle 5. Lors de la propagation des US
dans un matériau, le front d’'onde est sphériqueoat rectiligne. Les ondes arrivent donc aux
interfaces avec divers angles d’inciden@e Or, il a été mis en évidence, pour de faibles
désorientations, que l'angle critique est nettemsumiérieur a celui obtenu pour de fortes
désorientations. La probabilité pour que des onuleEdentes arrivent avec un angle> S5, est
donc nettement plus faible. De ce fait, la fractidionde totalement réfléchie est moins
importante et la proportion d’'onde transmise beapqaus €élevée, ce qui a pour conséquence

une atténuation (diffusion) du signal beaucoup plogportante que pour de fortes
désorientations.
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Enfin, ces conclusions concernant le mode de gatman des US pour de fortes ou de
faibles désorientations, expliquent eégalement laatian de résultats obtenus entre des CND
axiaux et radiaux. Les résultats de CND fournis pambert & Duval montrent que la
perméabilité aux ultrasons est généralement medélleans le cas axial que dans le cas radial
(Tableau 4.2. La Figure 4.34 montre un schéma de la propagation des US enidonde
'orientation géométrique des bandes de précipitatiine et dense (grains d’orientations
cristallographiques proches).

us
- > | | S
Récupératio —
des ondes %I:
< S
>
—— 7 —— Ondes —— Ondes | o
réfléchies  transmises RE€cuperation des ondes
@ (b)

Figure 4.34 : Mode de propagation des US en fonatibe I'orientation géomeétrique des
bandes de précipitation fine et dense : (a) bandasalléles aux US et (b) bandes
perpendiculaires aux US

Dans le cas d’'un contréle axial, les bandes sordllples a I'axe d’émission des US
(Figure 4.34 3 et les ondes arrivent a l'interface bande/mataeec un angle faible. L’angle
d’'incidence S est donc proche de 90°. L'orientation cristallgdrigue d’'une bande et de la
matrice environnante étant différente, cela cornedpau cas de fortes désorientations avec un
angle d’'incidencg > S.. De ce fait, les ondes P atteignant une interfsarede/matrice sont
totalement réfléchies. Puisque toutes les bandeis w@mntées dans la méme direction, elles
guident les ondes selon la direction d’émissionldigs

Dans le cas d'un contrdle radial, les bandes serggmdiculaires a I'axe d’émission des
ultrasons et donc les ondes arrivent de maniéfenf@mt inclinées par rapport a l'interface
bande/matrice. L’angle d’incidencg est donc faible. L'orientation cristallographiqd&ine
bande et de la matrice environnante est differaxgegui correspond a une forte désorientation,
mais avec un anglgs< B.. Ainsi, a chaque interface bande/matrice, uneigafé I'onde
incidente est transmise et une autre réfléechie. ISuschéma, on remarque que les ondes
réflechies sont renvoyées vers I'émetteur et qaetales transmises s’écartent de plus en plus
de I'axe d’émission, au fur et & mesure de la pyapan. Cette diffusion des ondes explique
I'atténuation plus importante dans le cas ou lewlba sont perpendiculaires aux US

Les conclusions concernant l'influence de lori¢iota cristallographique et de la
désorientation(é?) sur la propagation des US apparaissant promesiedss calculs avec des
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microstructures polycristallines théoriques onteftéctués. Cela afin de valider nos conclusions
par des résultats plus statistiques du fait d'ws grand nombre d’interfaces.

Par ailleurs, les deux paragraphes précédentsnposte l'influence des bandes de
précipitation fine et dense sur la propagation d&s Ces bandes étant constituées de grains
d’orientations cristallographiques proches, ellest percues par les US comme de gros grains.
D’apreés la littérature, des grains de dimensioeségs sont a proscrire pour I'obtention de bons
résultats lors des CND, car ce sont des milieufusiifs [ORL95]. De maniere a étudier dans
quelle proportion la taille de grains est néfastme étude avec des microstructures
polycristallines théoriques de tailles de grairfedentes a été réalisée.

3. Calculs sur des polycristaux

Deux études distinctes (utilisant des microstriegypolycristallines théoriques) ont été
effectuées, pour étudier I'influence de I'orienpaticristallographique, de la désorientat(cﬂ’)

et de la taille de grains (D) sur la propagatiols tIsS. Dans ces derniéres, les grains sont
représentés par des hexagones réguliers, possédantientation cristallographique définie par
les angles d’Euler.

- Pour la premiere étude, 3 orientations cristallpbiques et 3 valeurs de désorientation
ont été étudiées, tout en conservant une taillgraias identiqgue de 80um.

Les orientations cristallographiques utilisées dagsscalculs, ont été choisies de maniere
a étudier des vitesses de propagation d’onde Rleapente et intermédiaire. La vitesse de
propagation des ondes de compression P est ligerigidité du cristal et donc au module de
Young. Dans le cas d’'un matériau cubique posséadambefficient d’anisotropieA>1, plus le
module de Young est grand, plus la rigidité estdartamte et donc plus la vitesse de propagation
des ondes P est élevée. Les modules d’'Young lesgiveés et les plus faibles correspondent
respectivement a des directions de type <111> <€01>. Afin de conserver un plan
cristallographique commun, il a été utilisé un ptentype (110). Pour ce type de plan, il existe
les 3 types de direction [001], [011] et [111]. $aFigure 4.35correspondant aux surfaces des

lenteurs d'une orientation cristallographiq(f10)[ 003, on retrouve que les directions <111>

et <001> sont respectivement la plus rapide ptua lente. Quant a la direction <011>, elle est
intermédiaire.
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(013
9 3 (111)

60

—— Onde P
—— Onde $
— Onde $

270

Figure 4.35 : Surfaces des lenteurs des ondes qiRast quasi-S pour une orientation
cristallographique (110)[ 00

Cette étude a donc été realisée avec trois oriensatristallographique de référence que
sont (110)[ 003, (110)[ 01] et (110)[11]. Pour chaque orientation, des calculs ont étésésal

avec des désorientations moyennes de 5°, 10° eal®#08ir de I'orientation de référence. Enfin,
'ensemble de ces résultats a été comparé a cearusbpour une texture isotrope.

- Pour la seconde étude, l'influence de la taiklegdains (D) a été analysée, en réalisant
des calculs avec une microstructure homogéne, carapmiss grains de dimensions de 80, 160 et
320 um. De maniere a éviter une perturbation dadteds liée a I'orientation cristallographique,
ces calculs ont été effectués en utilisant unaitexsotrope.

(a) Géométrie des calculs et obtention des microstroetuthéoriques

La géométrie utilisée pour les calculs est présesie laFigure 4.36 a.Dans une cale de
dimensions externes L=70 mm et H=10,16 mm, uneasiarcture polycristalline théorique est
insérée, dont les dimensions sont approximativerbe®® mm et H=9,5. Les mesures fluctuent
Iégeérement en fonction de la taille de grainsaé#i (80,160 ou 320 um). [Eagure 4.36b est
un agrandissement de la microstructbimgure 4.36 aet I'on observe clairement les hexagones
représentant les grains, ou chaque grain possedsepls éléments. En dehors de la
microstructure polycristalline, le matériau est maenstallin avec une orientation

cristallographique du typ€001)[109. Cette orientation a été choisie car elle est syque
(Figure 4.17), ce qui permet de propager les ondes sans moldifieparcours.
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Figure 4.36 : (a) Géométrie des calculs avec unerstructure polycristalline théorique et
(b) illustration des grains hexagonaux

hY

Concernant les conditions de calcul, elles sonhtiaes a celles utilisées pour les
calculs sur les bicristaux. A savoir que le sigmidisé est de type Ricker, avec une fréquence
centrée sur 5 MHz et qu'il est émis par le hautlalecale. Les calculs étant effectués en
transmission, le signal recu en bas de la caleasparé avec celui émis en haut. Pour cela, il a
été placé dans chacune des deux régions, 11 pbantslyse sur une largeur de 2,8 mm, comme
schématisé sur laigure 4.21dans le cas des bicristaux.

(b) Définition des orientations cristallographiques poles microstructures
polycristallines théoriques

Ces deux études ont nécessité I'écriture de pragespermettant de réaliser d’une part,
des microstructures avec une texture isotrope atiticE part des microstructures avec une

désorientation moyenr(eQ) autour d’'une orientation de référence.

hY

» Microstructures avec texture isotropeDe maniére a obtenir numériquement une
texture isotrope, l'orientation cristallographiqde chaque grain doit étre obtenue par tirage

aléatoire de ses trois angles d’Eu(q,(p, ¢2). Dans 'espace d’Euler, les anglgsetg, sont
définis dans l'ntervalld0,27q et 'angle @ dans l'intervallg]0, 7] .

Il faut étre vigilant, car si le tirage aléatoiret alirectement réalisé sur chacun des angles
(équation(4.41)), alors la texture n’est pas igmret on obtient un renforcement de la densité de
poles. L’échantillon présente alors une textureefift00), parallele a la direction normale
(Figure 4.37 9

¢, =random 0 271
@=random 0 j/{ (4.41)

¢, =random 0 271

La méthode permettant d’obtenir une texture isotrfifigure 4.37 b, consiste a réaliser le
tirage aléatoire directement dans les intervaﬂ[hQn[ pour les anglesp, etg, et a calculer
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I’Arc Cosinus d’'une valeur tirée aléatoirement déimservalle [—1,]] pour I'angle @ (équation
(4.42)).

¢, =random{ 0 277

@=acograndom-1) (4.42)

@, =random| 0 271]

Min=0.561
Max=1.733

Alea-t-10

(b)

Figure 4.37 : Figures de pbles {111}, {200} et {22®ur une série de 10000 orientations : (a)
@-= random[O, Tt[ et (b) g=acos (random [—1, 1[)

* Microstructures avec désorientation moyennéﬁ) autour d’'une orientation de

référence: Pour étudier l'influence de la désorientati(ﬂ) sur la propagation des US, des

microstructures ont été générées, de facon a cd'aientation cristallographique des grains
soit distribuée autour d’une orientation de réféegravec une désorientation moyerﬁﬂé. Pour

cela la méthode consiste a prendre une orientaioréférence et lui faire subir une rotation
définie par un angléw) autour d’un axe de rotation. L'ang{ev) est choisi aléatoirement entre
0 et @, et l'axe est déterminé aléatoirement dans I'espleseorientations, ou il est défini par
deux anglesr et tel que :
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a =randon] 0 277

4.43
B =acoq randorh-11]) (4.43)
Les coordonnées du vecteur directeur sont aloisidéfpar :
U, =cos(a) sir(B)
U, =sin(a) sin(3) (4.44)

U, =cos(B)

Pour nos calculs, des désorientations moyel(n%sde 5°, 10° et 20° ont été étudiées, ce

qui nécessite d'utiliser des valeurs dg respectivement de 6,76°, 13,51°et 27,03°.

Remarqgue Comme pour une texture isotrope, il est nécessha prendre certaines précautions
afin d’éviter d’obtenir le renforcement de certap@es. Ceci est le cas lorsque I'angke est

directement défini par un tirage aléatoire darrﬁé‘rivalle[o,ﬂ] , au lieu d’étre déterminé comme

il se doit par I’Arc Cosinus d’'une valeur tirée aiéirement dans I’intervallEr—l,]] :

(c) Résultats

> Etude de I'orientation cristallographique et delésorientation moyenn(g)

Dans cette étude, 3 orientations cristallograptqdférentes, (110)[ 013, (110)[11] et

(110)[ OOi}ont été utilisées. De cette maniere, il est posgifdtudier les cas extrémes (vitesse

lente et rapide) et ainsi de quantifier la variatte résultats. Pour chacune de ces orientations,
trois calculs ont été réalisés avec des valeut®derientation moyenr(eﬁ) de 5°, 10° et 20°.

® Dans la premiere partie de cette étude, l'influene de la désorientation moyenne

(9) sur la propagation des US a été examinéées résultats présentés ont été obtenus pour

I'orientation cristallographique de typ(élo)[ 011}, se rapportant & une vitesse de propagation

des ondes P intermédiaire.

La Figure 4.38 présente lesdistributions et les cartographies d’orientations
cristallographiques, pour les calculs avec les és@tions moyennes de 5°, 10° et 20° autour

de I'orientation(llo)[ 01:}. On observe sur les graphiques etc, que plus la désorientation
moyenne est importante et plus la distribution alésntations cristallographiques s’étale. Cela

est également visible sur les cartographies d’catentisd, e etf, ou les couleurs sont de plus en
plus différentes quand la désorientation augmente.
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Figure 4.38 : Distribution des désorientations edrtographies d’orientations

La référence pour les différents calculs, corredpomine microstructure avec une texture
isotrope. La taille de grains de 80 pum utiliséesdegtte étude, permet d’obtenir plus de 35 000
grains dans la microstructure théorique. Ceci agelment supérieur aux 10 000 orientations
requises, afin de considérer qu'une texture ediapament isotrope. Sur |&igure 4.39, la
cartographie d’orientations cristallographiques iague les figures de pdlestouvent I'isotropie
de la texture théorique.

max=1.091
— ] 075
e ] 160
1.044
1.029
1.015
e | 00
—().985

Sl

5 " bo, "
¥ - Sty v SRR
Ko ‘.\“,%- v, b A TR ;
SRR oo - Y

(b)

Figure 4.39 : Microstructure théorique avec textuisotrope et D=80um : (a) cartographie
d’orientations cristallographiques et (b) figures gles

Bien que la texture globale soit isotrope, il n'@sts a exclure des phénomenes de
textures locales. Afin de vérifier la présence dg derniéres et de déterminer leur influence sur
la propagation des US, un calcul isotrope équivaetté réalisé. Pour cela, le module de Young
équivalentE, et le coefficient de Poisson équivalent, ont eté identifiés a partir de la texture

globale isotrope, en utilisant un modeéle auto-cehi&rl site. Les résultats obtenus avec le
modele sontE,, =212 2GPa et v, =0,283. Au final, pour le calcul isotrope équivalent avec

214



Modélisation de la propagation des US dans un maat@olycristallin

OOFE, la microstructure est identique a celle dicutaavec une texture isotrope, mais le
matériau est consideré elastique isotrope avealesirs dek,, et V.

La Figure 4.4Q présente les fronts d’'onde quasi-P obtenus av@EED Une échelle
commune est utilisée pour 'ensemble des calculs.

@ o - (b)

WaveP
-1.965¢-007 -1.200e-007 -4.000e-008 2.500e-008 7.500e-008 1.398¢-007

"1:000¢.007 -8.000¢ 008 0.000e-000 5.000e-008 1.000e 007
(c) (d)

Figure 4.40 : Cartographies des fronts d’onde qudai. (a) désorientation moyenne de 5°, (b)
désorientation moyenne de 10°, (c) désorientatiooyenne de 20° et (d) texture isotrope

La premiere remarque est la présence de perturbaganarriere du front d’ondes,
devenant plus nombreuses et plus marquées loragdésbrientation moyenr(e9) augmente.
Ces perturbations sont dues aux interactions delesomavec les interfaces des grains, qui

provoquent des phénomeénes de réflexion et de tiasem. On note également sur ces
cartographies, que l'allure du front d’'ondes guRastvolue en fonction de la désorientation,
passant d’'une forme aplatie pour les plus faibés)dentations(é?) , & quasi-circulaire pour le
cas isotrope. L'obtention d'un front d’'ondes queistulaire pour une texture isotrope, est en
accord avec la théorie, puisque la vitesse de padjmm des ondes est identique dans toutes les
directions. Le fait que le front ne soit pas tetaént circulaire est probablement lié au fait que
les US ne sont pas envoyés ponctuellement, maisirsurdargeur de 2,8 mm, impliquant un
élargissement du front.

Des examens quantitatifs ont été réalisés, en sanalyes données obtenues aux points
d’entrée (PE) et aux points de sortie (PS).

- Dans un premier temps, I'évolution de la vitesséon I'axe d’émissior(Vy) a été

tracée en fonction du temps, pour les 11 pointsodte. L'intérét est de pouvoir comparer pour
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un méme calcul, la vitesse a différents points deies mais également de confronter les
différents calculs entre eux. lEgure 4.41 présente les courbes de vitesse pour les points de
sortie PS1 (extréme gauche), PSM (milieu) et P820&me droite).
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Figure 4.41 : Courbes de vitesse en fonction du penpour différents points de sortie : (a)
PS1, (b) PS10 et (c) PSM

Sur les cartographies b etc Figure 4.41, on note que le temps d’arrivée des ondes aux
points de sortie est plus court pour les calcuecalésorientations, que pour le calcul avec une
texture isotrope. La texture isotrope étant une enag des vitesses rapides et lentes, cela

signifie que l'orientation cristallographique depéy(100)[01], considérée jusqu'a présent
comme une vitesse intermédiaire, est plus procheedvitesse rapide que d’une vitesse lente.
On observe également que plus la désorientatioremm,(@) est importante, plus la vitesse de

propagation des ondes diminue. Ce résultat esjuegipuisqu’en augmentant la désorientation,
la texture devient plus aléatoire et tend petitedit prers une texture isotrope, possédant une
vitesse plus lente.

En comparant le polycristal présentant une texiaotrope et le matériau isotrope
eéquivalent, on s’apercoit que dans le premier lemspndes se propagent bien plus vite. Cela
s’explique par le fait que, méme si la texture glekest isotrope dans les deux cas, la topologie
est un facteur important, a l'origine de textu@sales plus ou moins favorables a la propagation
des US.
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En ce qui concerne I'amplitude de la vitesse deesm@aix différents points de sortie, on
remargue que pour la texture isotrope, les difféeend’amplitude entre le point PSM et les
points PS1 et PS10 sont plus importantes que psuadtres calculs. Il est donc probable que les
ondes soient davantage guidées suivant I'axe d&omsdes US pour une texture isotrope, que
dans les autres cas. Cela est vérifié sur le gyaphprésenté-igure 4.42, correspondant au
maximum d’amplitude de vitesse pour chaque poirdatge des différents calculs.

5°__moyen ——10°_moyen ——20°_moyen

——texture-isotrope - - - - isotrope-eq

T 105 L
x .7 <
S 10 Ll
% o5 ﬂ/ e \\%\A\
R RN
?; 85 7f >
ElE /' \\_/
o - N
E 57

;

PS1 PS2 PS3 PS84 PS5 PSM PS6 PS7 PS8 PS9 PS10
points de sortie

Figure 4.42 : Distribution de I'amplitude des vitess aux points de sortie pour les différents
calculs

Sur ce graphique, on remarque que pour un mémalchdnsemble des amplitudes des
vitesses aux différents points de sortie, décritparabole plus ou moins marquée, centrée sur le
point PSM. Dans le cas de la texture isotrope alalple est plus resserrée que dans les autres
cas, avec des amplitudes plus fortes pour les pqrdches du centre et plus faibles pour les
points aux extrémités. Cela conforte I'idée que rpane texture isotrope, les ondes sont
majoritairement guidées suivant I'axe d’émission U&S.

Ce résultat est en accord avec les conclusionseéndians lgartie 11.D.2, ou pour de
fortes désorientations, si les ondes arrivent aintg de grains avec un angle incidght 4.,

alors elles sont totalement réfléchies, ce qui gleédgggnal US dans la direction d’émission.

Concernant le calcul avec une texture isotropenate que la distribution a une allure
similaire a celle obtenue pour un matériau isotrégpavalent. Les légeres fluctuations observées
sont liées aux textures locales.

- Dans un second temps, l'atténuation aux US acéléulée en fonction de la
désorientation moyenne, a partir de I'équation §4.du le matériau isotrope équivalent est
considéré comme référence.

11

> (ave)

Atténuation (dB¥5 log——= avecd= 5,100u 20  (4.45)

Z ( AV, isotrope- eq)2

i=1
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Les résultats présentés dansldbleau 4.9montrent que la désorientation joue un réle
assez important sur I'atténuation aux US. On renaaregalement que plus la désorientation
augmente, plus la valeur de I'atténuation se ragigrale celle obtenue pour une texture isotrope.

Tableau 4.9 : Atténuation (en dB) en fonction de d@sorientation moyenn(ea) .

Calcul de I'atténuation US (dB)
6=5° 6=10° 9= 20° Texture ‘Matériau
isotrope isotrope-eq
Atténuation 0,03 0.05 o1 014 | 0,,00
(dB) (réference)

Cette premiére partie de I'étude, a permis de e#vihfluence de la désorientation
moyenne (0) sur la propagation des US. Dans ce qui suit, l'ichpde ['orientation

cristallographique est examiné, a travers troisamsespondant a des vitesses de propagation
tres différentes.

* Etude des orientations cristallographiqu@s0)[11], (110)[01] et (110)[00],

correspondant respectivement a des vitesses dagatpn rapide, intermédiaire et lente.

Tout d’abord, de maniére a déterminer qualitativeiméeffet de [I'orientation
cristallographique sur le mode de propagation d8s lgs fronts d’'onde quasi-P obtenus par
simulation numérique ont été tracés. SuFilgure 4.43,seuls les résultats obtenus pour chaque
orientation avec une désorientation de 5° sontentés.
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WaveP
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Figure 4.43 : Cartographies des fronts d’onde qudai. (a) orientation(llO)[ 11:] , (b)

orientation (110)[ 00] et (c) orientation(110)[ 01]

Ces cartographies montrent que pour une méme desendes n’'ont pas parcouru la

méme distance, ce qui prouve la difféerence de sétede propagation suivant I'orientation

cristallographique. Concernant I'allure des frodisndes quasi-P, elle est nettement différente
pour les trois cas. A titre de rappel, la directiomstallographique est colinéaire a I'axe

d’émission des US dans les calculs.

Pour la direction[ll]] (vitesse de propagation la plus rapide), on olesewr la

cartographie a, un front d’ondes dissymétrique en accord avechkorie. Cette
derniere prévoit des vitesses lentes d’'un coté&aht £t intermédiaires de l'autre, tout
en restant inférieures a celle suivant I'axe d’'&mis. De ce fait, 'ensemble du front
d’ondes devrait étre contenu dans le demi-ceralgepce qui n'est pas le cas. Ici
encore, ce résultat est probablement lié au fatlgsl US sont envoyés sur une largeur
de 2,8mm et non ponctuellement, ce qui provoquélamgissement du front

Pour la direction(llO)[ OO:} (vitesse de propagation la plus lente), on obsswda

cartographie b, un front d’'ondes symétrique, ou pour toutes lesatiions, la vitesse
de propagation est supérieure a celle suivant Kbmmission.

Pour la direction(llo)[ Oli}(vitesse intermédiaire), on observe sucdatographie ¢

un front d'ondes également symétrique, avec dessés plus lentes ou plus rapides,
suivant les directions par rapport a I'axe d’énussiD’apres la théorie, les directions

les plus lentes se situent aux extrémités latérdiedront et correspondent a des
directions [001], quant aux directions les plusdap, elles sont approximativement a
35° de I'axe d’émission et sont de type [111]. fugraphique, I'angle est plutdt de

45° et une fois de plus cela est lié au fait que S ne sont pas envoyés
ponctuellement.

Cette analyse qualitative donnant des résultagsdiféerents en fonction de I'orientation

cristallographique, une analyse quantitative aeffectuée, en examinant les données aux points
d’entrée (PE) et aux points de sortie (PS).
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La Figure 4.44 présente les courbes de vitesse des points de 881, PSM et PS10
pour les trois orientations cristallographiquescagedésorientations de 5°, 10° et 20°, texture
isotrope et matériau équivalent. Pour chacune detations cristallographiques, les cas
correspondants aux trois désorientations sont septés par des courbes possédant un léger
dégradé autour d’'une méme couleur.
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Figure 4.44 : Courbes de vitesse en fonction du pampour différents points de sortie : (a)
PS1, (b) PS10 et (c) PSM

La premiere chose que l'on remarque sur ces graphjqc’est que la vitesse de
propagation des ondes dépend fortement de [|'otientecristallographique. Il existe une
variation d’environ 13 % entre des directions [121]001], correspondant respectivement aux
vitesses de propagation la plus rapide et la @ote! Pour la direction [011], on retrouve ce qui
a été évoqué dans l'analyse deFigure 4.41,a savoir que cette direction correspond a une
vitesse plutot rapide que lente.

On remarque pour les trois orientations cristalphiques, que plus la désorientation

moyenne(@) est élevée et plus la vitesse des ondes se ragpdeitelle obtenue pour une

texture isotrope. La désorientation augmente kassi# pour une orientation [100]« lente » et la
diminue pour une orientation [111] « rapide ».

Enfin, on note que 'amplitude de vitesse aux d#fés points de sortie (PS1, PSM et
PS10) varie fortement en fonction de I'orientatiistallographique. Pour la direction [111],
I'amplitude est 50% plus élevée au centre (PSMewériphérie (PS1 et PS10), tandis que pour
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la direction [001], cela varie trés peu. Dans laipgorécédente, consacrée a l'influence de la
désorientation moyenne(H), nous avons vu, que pour un méme calcul, la digion
d’amplitude de vitesse pour les différents pointsaeie, renseigne sur le mode de propagation

des ondes. Les distributions pour I'ensemble desntations et des points de sortie sont
présentées sur Eigure 4.45 .
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Figure 4.45 : Distribution de I'amplitude des vitess aux points de sortie pour les différents
calculs

On observe que l'allure de la distribution des ssts, dépend trés fortement de
I'orientation cristallographique et assez peu dedésorientation moyenngéd). Pour une

direction rapide [111], on note une allure paraiodi marquée, avec des amplitudes nettement
plus élevées au centre qu’en périphérie, tandigpgue une direction lente [001], 'amplitude est
guasi-constante pour tous les points de sortienEpbur le matériau isotrope équivalent et le
calcul avec une texture isotrope, on trouve unltd@suntermédiaire, correspondant a la moyenne
de vitesses lentes et rapides.

Par la suite, l'atténuation aux US pour les troigrdations a été calculée. Pour cela, la
méthode utilisée est différente de celle appliquégu’a présent et est inspirée de la technique
décrite dans I'article de Feuilst al.[FEUOS]

Pour les auteurs, lorsque les ondes se propagerd da matériau polycristallin
homogene, leurs amplitudes diminuent comme le radi@guation (4.46).

A, = A2 (4.46)

avec : Ay 'amplitude initiale
A, 'amplitude a la position Z et a I'instant t
a( f) le coefficient d’atténuation

Ce coefficient d’atténuatiomr est lié a la structure du milieu et & son compoetet
meécanique. Il peut étre décomposeé en trois termesne décrit dans I'équation (4.47).

a=a,+a,+a, (4.47)
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Le termeaq, correspond a I'atténuation par absorption, qunésligeable dans le cas de
metaux polycristallins dans le contexte du CND.cbefficient a, se rapporte a I'atténuation
par divergence du faisceau, qui est un parametrenpmmt géométrique, dépendant des
caractéristiques des traducteurs (fréquence, diemietcalisation...). Enfin le parametrg, ,

représente l'atténuation par diffusion, provenant’idéeraction des ondes avec les grains du
matériau.

Dans cette étude, nous avons utilisé dans un prdasmneps la formule (4.48), afin de
calculer I'atténuation globale& pour les différents calculs. Les résultats soas@ntés dans le
Tableau 4.10

11 N
Z(Avisorne)
Atténuation (dB¥5 log=t——— (4.48)

< \2
; ( AVI entree)

Tableau 4.10 : Calcul de I'atténuation globale (@) en fonction de I'orientation
cristallographique et de la désorientation moyenne

Calcul de l'atténuation a (dB)
5° 10° 20° 5° 10° 20° 5° 10° 20° | Text. Iso.
lent lent lent moy. | moy. | moy. | rap. rap. rap. iSO eq

A“e(r:j”Ba;“O” 534 | -531| -518 -449 -a47 -44p 381 -355 683 -425| -3.70

Une fois l'atténuation global@ calculée, nous avons utilisé I'équation (4.47)rgealer
la contribution liée a l'atténuation par diffusic(wd). Dans le cas des métaux polycristallins,

'atténuation globale n’est liée qu’a I'atténuatipar divergence du faisceau et par diffusion.
Dans notre étude, I'atténuation par divergenceaihcéau(adiv) correspond au calcul isotrope

équivalent, ou le matériau est considéré élastigpteope et donc la propagation des ondes n’est
pas influencée par les changements de milieuxr(gyai

L’atténuation par diffusiow(a'd) est donc obtenue par I'équation (4.49).

a,=a -a(iso.eq. (4.49)

avec a(iso.eq, la valeur de l'atténuation globale pour le calmdtrope-équivalent présenté
dans leTableau 4.10

Enfin, de maniére a obtenir une valeur d’atténmapar diffusion indépendante de la
distance parcourue par les ultrasons, les résuéateillis avec I'équation (4.49) ont été divisés
par la hauteur H des calculs (10,16mm) et sonepiés dans [€ableau 4.11.
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Tableau 4.11 : Calcul de I'atténuation par diffusio(en dB/mm) en fonction de I'orientation
cristallographique et de la désorientation moyenne

Calcul de I'atténuation par diffusion (dB/mm)

5° 10° 20° 5° 10° 20° 5° 10° 20° Text. Iso.
lent lent lent moy. | moy. | moy. | rap. rap. rap. iSO eq

ay
(dB/mm)

-0,16 | -0,16| -0,15] -0,08 —0,013 -0,0f 0,02 0,01 0,p0-0,05 Ref.

Les résultats confirment que l'orientation crigighaphique joue un réle important sur la
propagation des US. Quant a la désorientation m@yéﬁ)ﬁ, bien qu’elle ait une influence, cela

n'est qu’un facteur secondaire.

» Etude de la taille de grains

De maniéere a déterminer dans quelle mesure |l@ @dlgrains influence la perméabilité
aux US, trois calculs avec des tailles de grain8@el60 et 320 um ont été réalisés. Pour éviter
au maximum linfluence de l'orientation cristall@ghique et n’étudier que I'impact de la taille
de grains, les trois microstructures possedentextare isotropeHigure 4.46).

SRR .,,,{;5

.. “.-"$ #
.oo‘ b *ele .
e w-‘&:‘.a “

| ] > :...“ ' "
ﬂt.‘*-&.t»:%; "3 i"'J o

’. % o & b poy

max=1.091
— 075
— 1.060
1.044
1.029

max = 1.320
— 1 260
—1.203

1.149

1.097

1.015 1.047 1.082
—1.000 e | 000 — T
— 986 —().055 — 025

(@) (b) ()

Figure 4.46 : Cartographies d’orientations cristalgraphiques et figures de poles pour I'étude
sur la taille de grains : (a) D=80um, (b) D=160unm &) D=320pm
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On remarqgue sur les figures de poéles des troisostitrctures, que la texture est isotrope,
mais que l'acuité augmente parallelement a laetaillk grains. Cela provient du fait que les
dimensions des microstructures sont similaires at dpe lorsque la taille de grains augmente,
le nombre de grains diminue. On passe ainsi de ggu85 000 grains pour D=80 um a 2125
grains pour D=320 um. De ce fait, dans ce derrasrilcy a un manque de représentativité, ainsi
gu’un effet de texture locale plus important.
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La Figure 4.47 présente les fronts d’'onde quasi-P obtenus paeutrdés calculs. Sur ces
cartographies, on retrouve les caractéristiquasipales d’'une texture isotropEigure 4.40, a
savoir un front d'ondes quasi-circulaire et la prexe de perturbations en arriere du front.
Cependant, on remarque que plus la taille de geshsmportante, plus le front d’'onde devient
irrégulier et les perturbations en arriere du famportantes. Pour une taille de grains de 320 pum,
on observe méme une dissymétrie du front, ce gduit le fort effet de texture locale.

‘WaveP
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()

Figure 4.47 : Cartographies des fronts d’'onde qudi (a) texture isotrope et D=80um, (b)
texture isotrope et D=160um et (c) texture isotrageD=320um

L'impact de la taille de grains a été examiné q@intement, en analysant les données
aux points d’entrée (PE) et aux points de sort®).(P

La Figure 4.48présente les courbes de vitesse des points de B&1 (extréme gauche),
PSM (milieu) et PS10 (extréme droite) pour lessttailles de grains.
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Figure 4.48 : Courbes de vitesse en fonction du pampour différents points de sortie :
(a) PS1, (b) PS10 et (c) PSM

Les graphiques montrent que la taille de grainmpdifie pas la vitesse de propagation
des ondes. Le léger écart observé au point PS1 moeirrtaille de grains de 320 um, est
probablement di a un effet de texture locale, faaot une vitesse rapide. Il est également
intéressant de noter que la vitesse de propagasbmplus rapide que celle obtenue pour un
matériau isotrope-équivalent.

Concernant I'amplitude des vitesses aux différgoiats de sortie (PS1, PSM et PS10),
on note gu’elle évolue assez fortement en fonctlena taille de grains. Pour analyser plus
finement cela, la distribution d’amplitudes maxigste vitesse a été tracée pour 'ensemble des
points de sortie de chacun des calcElgyre 4.49.
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Figure 4.49 : Distribution de I'amplitude des vitess aux points de sortie pour les calculs avec
des tailles de grains respectivement de 80, 1626tum

En observant ce graphique, on remarque que I'atlesedistributions pour les tailles de
grains de 80 et 160 um est similaire, avec une éqoarabolique. Pour la taille de grains la plus
élevée, I'amplitude est plus faible pour I'ensemibds points de sortie. Cette constatation est en
accord avec la théorie selon laquelle les grosigreont considérés comme des milieux diffusifs
et donc le signal s’écarte plus rapidement de Id¥eission. Cela est également conforté par
les résultats pour une taille de grains de 320 ,amplitude est encore majoritairement plus
faible. Concernant l'allure particuliere de la distition pour cette taille de grains, elle
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s’explique par un fort effet de texture locale, di faible nombre de grains dans la
microstructure.

Enfin, pour déterminer I'effet de la taille de graisur I'atténuation aux US, la méme
technique que celle utilisée précédemment a étéqaigel. L'atténuation globale a été calculée
en utilisant I'équation (4.48), puis I'atténuatipar diffusion déduite d’apres I'équation (4.49).
Les résultats obtenus sont présentés danabkeau 4.12

Tableau 4.12 : Calcul de I'atténuation par diffusio(en dB/mm) en fonction de la taille de

grains
Calcul de I'atténuation par diffusion (en dB/mm)
D=320 um D=160 pm D=80 um Isotrope-eq
a -6,14 -5,40 -4,25 -3,70
a, =a —a/(iso. eq) -0,24 -0,17 -0,05 Ref.

Les résultats de cette étude, confirment que lla & grains a un impact non négligeable
sur la propagation des US. Dans le cas des bamdpgdipitation fine et dense, les entités qui
les composent (grainset précipitéy’) possedent des orientations cristallographiqueshms et
les bandes sont donc percues par les US commeaegmins. D’ou le comportement néfaste
de ces régions pour une bonne perméabilité aux US.

De maniére a illustrer dans quelle mesure ces lsamadelifient la propagation des US et
influent la perméabilité, des calculs avec une asitucture réelle obtenue par EBSD ont été
réalisés.

E. Réalisation de calculs sur une microstructure ré=l|l

L'objectif de cette partie est d'une part, dilleest la faisabilité de simulations
numériques avec des microstructures réelles (obéepae EBSD) et d’autre part, d’étudier
linfluence de l'orientation géomeétrigue des bandbs précipitation fine et dense, sur la
perméabilité aux US. En effet, dans la premiéréigode ce chapitre, il a été mis en évidence que
lorsque les bandes sont perpendiculaires au faiso& 'atténuation est plus importante que
lorsqu’elles sont paralléles.

Pour examiner les changements de propagation dsoddes le cas ou les bandes sont
paralléles et perpendiculaires au faisceau, deuxlations numériques ont été réalisées a partir
de microstructures réelles obtenues par EBSD.

1. Géomeétrie des calculs et microstructure utilisée

La géométrie utilisée pour les deux calculs essgmtée sur I&igure 4.5Q Pour limiter
le nombre d’éléments et obtenir un impact de larosicucture le plus important possible, les
modélisations ont été réalisées de maniére axisgguét Le domaine extérieur posséde une
largeur diminuée de moitié comparativement auxutalprécédents (35mm au lieu de 70mm),
mais la hauteur reste inchangée (10,16mm), de meaaieonserver une distance parcourue par
les US identique.
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Figure 4.50 : Géométrie des calculs avec microstuure réelle

Sur cette figure, le rectangle bleu correspond & Haicrostructure réelle » obtenue par
EBSD, dont les dimensions sont 8 x 2mm2. Les bam#eprécipitation fine et dense sont
composées de petits grains (et précipités) faibhenugsorientés entre eux et il est donc
nécessaire d'utiliser un pas d’acquisition assez (fi-2um) pour caractériser au mieux ces
régions. Malheureusement, avec un pas aussi festitlifficile de réaliser une cartographie de
8x2mmz en une seule mesure. De ce fait, il a &#&ééle réaliser une mesure EBSD de 1mmz2
avec un pas de 2um (carré roldgure 4.50 et de reproduire cette microstructure 16 fois, de
maniére a obtenir la « microstructure réelle ».t€€ahesure EBSD est nommée « motif
élémentaire » par la suite et la microstructurgpestentée sur l&igure 4.51

(b)

Figure 4.51 : (a) Cartographie d’orientations crigilographiques et (b) cartographie de faibles
désorientations du motif élémentaire de la micrastture réelle.

Sur la cartographie a, les bandes de précipitation fine et dense coorefgmt aux
régions ou la taille de grains est la plus faibleoe I'orientation cristallographique semble
proches entre grains voisins. Pour mieux mettréwience les bandes et prouver qu’elles sont
composées de faibles désorientations, la cartograplei joints de grains a été tracée
(cartographie b), mais uniguement pour des désorientations coegprtre 2 et 15° (sous-
joints). On remargue une concordance entre les dadmgraphies, ce qui prouve que les bandes
de précipitation fine et dense sont majoritairencemposées de faibles désorientations.
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Pour obtenir la « microstructure réelle » de 8x2me% motif élémentaire » de 1mm?, a
été dupliquée 16 fois par symétrie, de maniére terél@s discontinuités aux interfaces entre
cartographies. Le but de cette partie étant d’étuldi propagation des ondes lorsque les bandes
sont paralléles puis perpendiculaires au faiscgaux microstructures réelles ont été realisées a
partir du méme motif élémentaire et sont présergaeaFigure 4.52

J

usS

I

U

(b)

Figure 4.52 : Microstructures réelles : (a) bandearalléles au faisceau US et (b) bandes
perpendiculaires au faisceau US

Sur la Figure 4.52 on note que les bandes ne sont pas exactemealiéfes et
perpendiculaires aux US. Dans le demi-produi54mm, le fibrage n’est pas parfaitement
colinéaire a I'axe d'étirage et puisque la prépamamétallographique nécessaire a 'EBSD ne
permet pas de révéler la microstructure, il est dificile d’obtenir une orientation géomeétrique
parfaite des bandes lors des mesures. Cependgmtubiconsidérer en premiere approximation,
gue les bandes sont quasi-paralléles et quasipaiqueaires.

Concernant le reste des paramétres de calcubnissemblables a ceux utilisés pour les
autres études. A savoir que le signal utilisé egype Ricker, avec une fréquence centrée sur 5
MHz et qu’il est émis par le haut de la cale. Lakuls étant effectués en transmission, le signal
recu en bas de la cale (points PS1, PS2...) est ecéngv&c celui émis en haut (points PE1,
PE2...). Pour cela, il a été placé dans chacune des rdgions, 11 points d’analyse sur une
largeur de 2,8 mm. En dehors de la « microstruattele », le matériau est monocristallin avec

une orientation cristallographique du ty{@01)[ 109 .

Enfin, concernant le maillage, celui de la « mitnacture réelle » est directement déduit
des mesures EBSD, d’ou un maillage carré avec wikergélémentaire de 2um et celui du reste
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de la cale est libre. Au final, les calculs sonmposés d’environ 4 500 000 éléments, dont
4 000 000 sont localisés dans la « microstructéedle », ce qui a nécessité des calculs longs et
des moyens de calculs conséquents.

2. Résultats

Pour examiner I'impact de la microstructure réslle la propagation des US, les fronts
d’onde quasi-P et quasi-S ont été tracés, darasslew les bandes sont paralléles au faisceau US.
Quelques cartographies sont présentées stuglae 4.53

WaveP
-2.179¢-07 -1.200e-07 -4.000e-08 4.000e-08 1.200e-07 2.208e-07

——
-1.600e-07 -8.000e-08 0.000e+00 8.000e-08 1.600e-07

(b)

WaveS
0.000e+00 8.661e-08 1.732¢-07 2.598¢-07 3.464¢-07 4330e-07

e

e ————r—. = m—c
4330e08 1299¢-07 2.165¢-07 3.031e-07 3897e-07
(€) (d)

Figure 4.53 : (a et b) cartographies des fronts dies quasi-P et (c et d) cartographies des
fronts d'ondes quasi-S

Concernant les ondes quasi-P, on remarque suoartagraphie a que les ondes se
propagent plus rapidement dans la « microstruatéedie », que dans le reste de la cale. Un
zoom sur l'avant du frontcartographie b), montre également que celui-ci est localement
perturbé par la microstructure. L'influence de lecnostructure sur la propagation des ondes est
nettement plus visible pour les ondes quasi-S, cemmpeut le remarquer surdartographie c
ou les bandes sont assez facilement reconnaissabksndes quasi-S possedent une vitesse de
propagation deux fois plus faible que les onded’'®) une longueur d’onde divisée par deux
(0,6mm) expliquant les interactions plus nombreuwses: la microstructure. Enfin, un examen
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plus fin de I'avant du front quasi-$4rtographie d) révéle quelques renforcements (en vert),
gui ne concordent pas forcement avec les bandes.

En résumé, cette analyse montre qu'il est posdileleréaliser des calculs avec des
microstructures réelles et que les interactiong é&& US se produisent a une échelle fine. Cela
est aisément visible pour les ondes quasi-S, daiosirenforcements possedent des dimensions
proches de la taille moyenne de grains (~15um).

A partir de ces observations, les cas de figurde®bandes de précipitation fine et dense
sont paralléles et perpendiculaires aux US ont@téparés. L’examen des fronts d’'ondes quasi-
P et quasi-S a révélé trés peu de différences E#r@eux cas, comme on peut le remarquer sur
la Figure 4.54 Attention I'échelle de valeurs est identique, m&s couleurs sont inversées.

X
"2179¢-07 -1.200c-07 A000¢-08  4000¢-08  1.200e-07  2208¢-07 2179¢-07  -1.200e-07 -4.000¢-08 4.000¢-08  1.200e-07  2.208e-07

alGte: O SEODUeIE  ROUGCID EiMDeOL  TettleO7 -1.000e-07 -8000e-08 0.000e+00  5.000e-08  1.600e-07

(a) (b)

Figure 4.54 : Cartographies des fronts d’onde qudai. (a) bandes paralléles au faisceau US
et (b) bandes perpendiculaires au faisceau US.

Cette similitude de résultats se retrouve égalerpent les ondes quasi-S. Cependant,
I'objectif de notre étude étant de montrer I'inflwe de I'orientation géométrique des bandes sur
I'atténuation US, seule la propagation des ondesiefa est présentée sur cette figure.

Pour analyser plus quantitativement les résultatsdonnées recueillies aux points de
sortie (PS) ont été examinées. Rigure 4.55présente les courbes de vitesse des points de sort
PS1 (extréme gauche), PSM (milieu) et PS10 (suxe)apour les bandes paralleles et
perpendiculaires au faisceau.

230



Modélisation de la propagation des US dans un maat@olycristallin

— PS1_bandes_perpendiculaires — PS1_bandes_paralléles ‘

‘ — PS10_bandes_perpendiculaires — PS10_bandes_paraIIéIes|
1.00E-03 _

4.00E-03

8.00E-04
3 X N
ﬁ 6.00E-04 /\ § 3.00E-03 /\
£ 4.00E-04 l \ 8 2.00E-03 l ‘
>
éz'OOE'M l \ @ 1.00E-03
W ° / \
gzoo%?gj N \/ g 0.00E+00 / \ - N4
2, \/ \./ 2 -1.00E-03
E£-4.00E-04 \/ \/ s \
-6.00E-04 < 2.00E-03 \/
-8.008-04 -3.00E-03 -
.. A 7. 2 2 2 B >
<0, 6y, Sp, 129) 2, <0, 740 76y 7a, E) % 22 0
op Sop op Sop S0p op Lop S 806 PR 06 05
Temps () Temps (s)
(@) (b)
‘ — PSM_bandes_perpendiculaires — PSM_bandes_paralléles
2.00E-03 7
1.50E-03 /?\\
1.00E-03 \

Amplitude des vitesses

5.00E-04 /
0.00E+00 \ /
-5.00E-04

J

-1.00E-03 -

/f/

e

<

7 7 7. 2 2, 2
7 -6, -8, ~0p, -2, 2%
0&05‘ S5 S0 S0 S0 S0

Temps (s)

(©)

Figure 4.55 : Courbes de vitesse en fonction du pampour différents points de sortie :
(a) PS1, (b) PS10 et (c) PSM

Les graphigues montrent des résultats quasi-idesgigdans les deux cas, signe que
I'orientation géométrique des bandes ne modifielanvitesse de propagation des ondes, ni
I'amplitude des vitesses aux différents points oieies (PS1, PSM et PS10). Cela laisse penser
que seule la microstructure dans sa globalité estupepar les ultrasons et que les bandes ne
modifient pas (ou trés peu) la propagation degsiins.

L'obtention de résultats similaires dans les deas est trés probablement liée a
I'utilisation d’une fréquence de 5MHz pour le sighks. En effet, la longueur d’'onde associée a
cette fréquence pour les ondes quasi-P est de 1,2mqui est nettement supérieur a la largeur
maximale des bandes dans le « motif élémentail@e>.ce fait, il n'y a pas (ou peu)
d’interactions entre le front d’'ondes quasi-P stllandes, d’ou les résultats similaires lorsque les
bandes sont paralléles ou perpendiculaires auefaisc

Au final, il serait intéressant de relancer ces m&€malculs avec des fréquences plus
élevées (longueur d’onde plus faible), pour vérifieune différence de résultat apparait suivant
I'orientation géométrique des bandes. Pour resteaceord avec les conditions industrielles de
CND, il est envisageable d'utiliser une fréqueneel® MHz (longueur d’'onde de 0,6mm pour
les ondes quasi-P), correspondant a la frequehegite résolution » lors des contréles.
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Résumeé :

Ce chapitre traite de linteraction entre la mictogcture et la perméabilité aux ultrasons. Le
but était de vérifier que les faibles désorientasisont néfastes a la propagation des US et de
comprendre le phénomene physique qui en est @i

La premiére partie de ce chapitre est consacréena etude expérimentale, concernant
linfluence des conditions de traitements thermgj@e haute température (>1000°C), sur la
perméabilité aux US. Les résultats ont mis en éagdeeque pour des traitements thermiques
supérieurs a 1120°C/8h, la perméabilité aux ultrasc’améliore significativement lors des
contrbles radiaux et que cela est lié a la dimiontde la fraction de bandes de précipitation fine
et dense perpendiculaires au faisceau US.

La seconde partie de ce chapitre, est dédiee a émele numérique de linteraction
microstructure/US réalisée avec le logiciel de caléléments finis OOFE, développé a I'Ecole
Centrale Paris. Des calculs de complexité croissarallant du monocristal jusqu’a la
microstructure réelle ont été réalisés, afin d'éerdi I'influence de [Iorientation
cristallographique et de la taille de grains sur gaopagation des US. Les résultats ont revéle
gue l'orientation cristallographique est un factede premier ordre, puisqu’elle a un impact sur
la vitesse de propagation, ainsi que sur le moderdpagation des ondes. De plus, il apparait
gu'a linterface entre grains, des phénomenes digex®n et de transmission d’ondes se
produisent, impliquant un changement de comportérdea ondes au passage des joints de
grains. Il a ainsi été mis en évidence que suil@mtelations d’orientations cristallographiques,
la propagation des ondes est différente et par €guent la perméabilité également.

- Dans le cas ou les grains sont fortement désorseabdre eux, la majorité des ondes est
réfléchie aux interfaces et le signal est guidéauni I'axe d’émission des US.

- Dans le cas ou les grains sont faiblement désaggerntre eux, une partie des ondes est
réfléchie et une autre transmise a chaque interféeefur et a mesure que les ondes se
propagent dans le matériau, la quantité d’'ondetcdfie diminue donc.

Le comportement néfaste des faibles désorientapons la perméabilité aux US, est lié aux

ondes P transmises aux interfaces, qui provoqueatdiffusion des ondes dans le matériau au
fur et a mesure de la propagation des US.

Ce raisonnement basé sur la réflexion et la tragsion des ondes, explique également la
variation de résultats lors des CND axiaux ou radia Dans le cas axial, les bandes de
précipitation fine et dense sont orientées selamd’ d’émission des US et guident le signal,
tandis que dans le cas radial, elles sont perpandices et diffusent le signal.
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Résumé

Concernant l'effet de la taille de grains, cetterdere ne modifie pas la vitesse de propagation
des ondes, cependant le signal recueillie par éeldcteur est plus faible lorsque la taille de
grains est élevée. Ces observations sont en acod la théorie, puisque de gros grains sont
considérés comme des milieux diffusifs.

Enfin, des simulations avec une microstructure leceint été effectuées, afin d'illustrer la
faisabilité de tels calculs et d'étudier le changminde comportement des ondes lorsque les
bandes sont paralleles ou perpendiculaires au digia. Les résultats mettent en évidence de
nombreuses interactions avec la microstructure,snes différences entre les deux calculs sont
faibles. Cette similitude de résultats vient proleabént de l'utilisation d’'une fréquence de
5MHz, trop faible pour gqu'il y ait interaction aveles éléments de la taille des bandes. Il serait
donc intéressant de relancer ces mémes simulatewec une fréequence de 10MHz,
correspondant a la frequence « haute résolutioors les CND industriels.
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Conclusion

Partie expérimentale :

Notre objectif était la compréhension de I'évolutioncrostructurale de I'Udimet 720,
dans la fenétre de forgeage (1050°C-1125°C). Geagne analyse microstructurale fine,
notamment par microscopie €électronique en transomisst EBSD, nous avons mis en évidence
un mécanisme de recristallisation dynamique discoat Cette proposition est possible compte
tenu de I'évolution particuliere de la fraction tibles désorientations, de la coexistence de
grains recristallisés et déformés, ainsi que dbsBace de texture cristallographique liée au
maclage de recuit (significatif d’'un matériau éfaiénergie de défauts d’empilement).

L’étude expérimentale menée sur des produits inéistainsi que sur des pions
déformés en laboratoire a différentes vitesses eatpératures, a permis d’identifier les
parametres microstructuraux néfastes aux ultrad@ssparametres dominants sont, les faibles
désorientations (sous joints) qui proviennent dggons mal recristallisées et des bandes de
précipitation fine et dense héritées du demi-produi

Les conditions de forgeage favorables et défavesadlix ultrasons ont été déterminées :

- Les parties des pieces qui, du fait du procédéswobit des températures plus froides que
'ensemble de la piece et/ou qui ont été moins défes sont peu favorables a la
propagation des US.

- Enrevanche, les parties qui ont subi de hautepésatures et une forte déformation sont
favorables aux US. Néanmoins, apres forgeage & bamipérature (1125°C), nous avons
constaté que la taille de grains augmente et quprtgpriétés mécaniques recherchées par
Aubert & Duval, ne sont plus assurées.

Ces résultats, déja pressentis avant la these age 98-107), ont été confirmés par les
derniers résultats obtenus par Aubert & Duval (camication privée). Il apparait que lors des
premieres étapes de mise en forme réalisées dansodditions quasi-isothermes, le matériau
conserve une permeéabilité aux ultrasons satisfas&mt revanche, a I'issue de la derniére étape
de déformation réalisée avec des outils plus fréedperméabilité aux US se dégrade.

Partie numeérique :

Une approche originale a été entreprise pour simialerecristallisation dynamique
discontinue. Nous avons adapté et couplé deux epgsa

- La premiere, CristalECP, utilise la méthode demékds finis et permet de déterminer a
partir d’'une microstructure réaliste obtenue parSEB I'évolution des champs
meécaniques locaux intra et intergranulaires. La itierte dislocations, donc I'énergie
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stockée et la formation de faibles désorientat{snsis-joints), sont plus particulierement
suivies, puisque nécessaires pour la simulatida decristallisation.

- La seconde, RecUPS, utilise les automates celbglat permet de décrire apres chaque
étape de déformation, la restauration, la germonagit la croissance de grains dans des
conditions isothermes.

Les problémes de couplage de ces deux modeleséorésdlus et le nouveau modele est
opérationnel pour des matériaux multiphasés (exasgdy ety’ primaire de 'Udimet 720).

Les résultats obtenus mettent en évidence, a léckebmicronique, que les bandes de
précipitation fine et dense, qui sont en partipoesables de la mauvaise perméabilité aux US,
possedent un comportement différent de celui dadaice et qu'il est tres difficile de les faire
disparaitre.

Afin de comprendre les interactions entre la mictmsure et les ultrasons, une
modélisation originale de la propagation des uttnasdans les matériaux a été entreprise. Pour
cela, le modele OOFE a été utilisé et adapté awérraax cristallins. Une premiére étude a
porté sur la réponse du monocristal, puis surdteffes joints de grains (bicristaux présentant
différentes orientions cristallines et différentes et angles de désorientation, microstructures
polycristallines théoriques avec différentes teasucristallographiques). La seconde étude a
permis de simuler la réponse d'un agrégat réelnobtgar EBSD (2D) avec des bandes de
précipitation fine et dense, dans les conditions cdetrble fixées par Aubert & Duval
(frequence...).

Ces études numériques ont montré le fort effet alemicrostructure (orientation
cristalline, nature des joints de grains, texturesphologique et cristalline) sur la réponse aux
US, c'est-a-dire sur la réflexion et la transmissies ondes.

Ces simulations ont renforcé l'idée de la nocidés bandes et expliquent pourquoi les
résultats avec des contréles axiaux sur les deotyits, sont meilleurs que ceux obtenus
radialement.
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Perspectives

Expérimentalement, il serait intéressant de parfhidentification des mécanismes de
recristallisation dynamique, en realisant des treamgares forgeage. En effet, il serait alors
possible de dissocier dans I'évolution microstruadeyr la part due a la recristallisation
dynamique discontinue, de celle liée a la rectistlon métadynamique. Cette derniére est
d’autant plus importante que le refroidissementesst

Il serait également utile d’'une part, de mieuxactgriser les lois de comportement a
chaud des phases de I'Udimet 720, bien que catide éteste difficile a mettre en ceuvre et
d’autre part, de confirmer la présence d'un régsuperplastique pour de faibles vitesses de
déformation. Pour ce faire, des essais de traéiohaud avec dép6t de microgrilles pourraient
étre envisageés afin de suivre la déformation locale

Enfin, il nous parait nécessaire d'effectuer destrébes US de « laboratoire » sur les
pions forgés dans différents conditions, avec déguences (>10MHz) plus adaptées a la
microstructure. Les conditions industrielles emplatydes fréequences de 5 et 10MHz, seules des
« macrozones » peuvent interagir aves les ultrasaloss qu'une telle étude fondamentale
permettrait de mieux appréhender 'effet de la ostnucture au sens large du terme.

Numériquement, pour rendre plus réaliste la moalétis de la recristallisation
dynamique, il conviendrait de « fondre » les deppraches CristalECP et RecUPS dans un seul
modeéle. Pour cela, il faudra implémenter le mod@éeUPS dans le logiciel Abadysaprés
avoir étendu le modéle a trois dimensions.

Enfin, pour améliorer et étendre la modélisationlaeecristallisation dynamique, |l
conviendrait d’introduire un certains nombre de amd&mes complémentaires, tels que la
montée des dislocations, le maclage de recuit...

Ce travail de these a été rendu possible, graee allaboration de deux équipes du
laboratoire MSSMat (« Plasticité cristalline a héle mésoscopique » et « Contrble de qualité
et adaptativité ») de 'ECP et surtout de deux fatmires, le MSSMat et I'lICMMO de
I'Université Paris-Sud 11.
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Annexe A

Les contrbles non destructifs par ultrasons en
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Annexe A : Les contrbéles non destructifs par utirssen immersion

La vérification de l'intégrité des piéces aéronquiis est réalisée par I'intermédiaire de
contrbles séveres et en particulier d’examens netrwgifs par ultrasons en immersion. Cette
meéthode permet d’inspecter de maniere volumiqumilieu a controler et de déceler, localiser et
dimensionner les défauts. Les contrdles non ddgBupar ultrasons en immersion sont
couramment utilisés dans le milieu industriel, guids se prétent bien a 'automatisation, ce qui
permet la reproductibilité des contrdles.

| ) Principe des contrdles non destructifs par ultrasos en
immersion

hY

Dans le cadre des contrbles par ultrasons en inwnerkes pieces a examiner sont
plongées dans une piscine et le signal US est ganian traducteur, encore appelé transducteur
(Figure A.1). Les contrbles étant effectués en transmissiendernier fait a la fois office
d’émetteur et de récepteur et I'eau joue le rodaydht de couplage.

Bras multiaxe Systéme de traitement du sic Traducteu
() (b)
Figure A.1 : lllustration d’'une installation de catrdle non destructif par ultrasons en
immersion

Afin de pouvoir examiner des pieces de geomeétmepiexe, le traducteur est installé sur
un bras multiaxesFigure A.1 a). De cette maniere, il est possible de conserveangie
d’'incidence normal a la surface scannée, ce quilwib une faible dispersion du signal due a
'anisotropie du milieu ou a lorientation des ddéffa De plus, cela permet de générer
uniquement des ondes volumiques dans la piece gawleompression P et de cisaillement S) et
d’éviter les ondes de surface (Rayleigh). Les ordeesompression possédant une vitesse de
propagation deux fois plus rapide que les ondesisigllement, ce sont ces premiéres qui sont
analysées lors des CND.

La détection des défauts est réalisée instantamémia un systéeme de traitement du
signal mis en place sur l'installation de contr@eure A.1 ).
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Il ) Protocole de contrble par immersion

Avant de contréler une piece, il est nécessairtaldigner l'installation, en réalisant des
contréles sur des « cales étalons ». Ces dermatgé&alisés dans le méme matériau que celui de
la piece a analyser et possédent des défautciatifnommés TFP (Trou a Fond Plat) situés a
différentes profondeurs. Cela permet au systemeaitement du signal, d’estimer I'atténuation
du signal lié a la quantité de matiere travers@aiggeur de la piéce) et ainsi de déterminer la
correction (amplification du signal) a employerslatu contréle sur la piece. Pour le controle des
pieces en Udimet 720, les cales étalons possedsnikkP de profondeur 5,08mm et de diamétre
0,62mm Figure A.2 a) et I'étalonnage est effectué pour des fréquededs et 10 MHz.

70 mm R
W
Signal
2 R d’lgntreé -“ Echo de fonc
H / Echo TFF
5,08 I _____
mm 4 Niveau
0 ,62 mm d’herbe
. - » t

Hauteur de matiere H pour les cales étalons (mm)
508 | 10,16 | 1524] 20,32

(@) (b)

Figure A.2 : (a) Géométrie des cales étalons pouidimet 720 et (b) représentation A-
Scan

Lors de I'étalonnage, le traducteur est immobilelassus des cales étalons et les résultats
sont donnés sous forme de A-Sca&ig(re A.2 b), correspondant a I'évolution du signal en
fonction du temps. Dans cette représentation, éenfar pic correspond au signal d’entrée, le
second pic a I'écho du TFP et le dernier pic ahééde fond. On note que I'écho de fond a une
amplitude plus faible que le signal d’entrée eagmur deux raisons :

- Une partie du signal a été déja renvoyée par le TFP

- Le signal US est atténué au fur et a mesure deopagation dans la piece.

A lissue de I'étalonnage, le systeme de traitememiu signal raméne I'amplitude de
I'echo du TFP a 80% de I'amplitude de I'echo de fod.

Enfin, sur laFigure A.2 b, il est représenté « le niveau d’herbe » ou «lal®ifond », qui
est intrinsequement lié a la microstructure (tadle grains, orientation cristallographique,
module de Young...). Afin de pouvoir détecter desadé&f de faible dimension, il est nécessaire
que le bruit de fond soit le plus faible possilaletrement dit, que le matériau possede une bonne
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Annexe A : Les contrbéles non destructifs par utirssen immersion

perméabilité aux US. En aéronautique, les critédeedruit de fond sont drastiques et peuvent
étre exprimés soit en % de I'écho de fond, soiTER équivalent en utilisant I'équation (A.1).
Lors des CND, si les valeurs de bruit de fond almsnsont supérieures au critere, alors les
pieces sont déclarées non-conformes.

(% écho de fond 1 TFP)
0,8

TFR, (mm )= (A.1)

Une fois I'étalonnage realisé, il est possible deser au contréle des pieces. Dans le cas
de pieces possédant une géométrie complexe (esqueB de turbines aéronautiques), il est
possible de réaliser un plan de contrdle, compondusieurs séquences. Chaque séquence
correspond a un contrdle sur une face de la pieéoeyme schématis€&igure A.3. Les
géométries utilisées pour les CND ne sont pas desngtries finales, mais celles a I'état pré-
usiné. Le pré-usiné possede des dimensions refaive proches de la piece finale, avec
uniquement des faces planes afin de pouvoir rédéseCND.

Séquench

|

i

! Séquence

| >

i A Séquenc2
|

!

| Séquenca8

i Séquenc3
|

|

i Séquenci7 \ /Séquenc<4
! Séquenc6 ~—————

|

|

Figure A.3 : Exemple de plan de contréle US comfzot plusieurs séquences

lll ) Représentation des données ultrasonores

La représentation des données ultrasonores estoumi jmportant pour visualiser et
interpréter les informations collectées par un uchelur. Il existe 3 types de représentation,
nommeées A-Scan, B-Scan et C-Scan.

- Un A-Scan est une courbe correspondant a I'amgitidsignal en fonction du temps,
a un endroit donné de la piédeiqure A.4). Cette représentation est généralement
employée pour le contrble US par contact, afin alenaitre la profondeur du défaut
avec un traducteur fixe.
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Représentation des données ultrasonores

Amplitude

X

Figure A.4 : Représentation de type A-Scan

- Un B-scan est une cartographie représenfantdynamique (le maximum de
'amplitude au bout d'un temps assez long) d’'umalgen fonction de son abscisse le
long d’'une ligne (X ou Y). Cette représentation tp&tme percue comme la somme de
A-Scan, puisque cela permet de déterminer la pdafondes défauts rencontrés lors
d’'un balayage unidirectionnel. LEEigure A.5 a présente une cartographie de type B-
scan, obtenue aprés controle d’'une cale étalon cséepde 3 défauts types et la
Figure A.5 b, la relation entre le A-scan et le B-scan, a wtaint donné du contréle.

— | g

B 4
| -

Amplitude

Temps
Temps

(@)
Figure A.5 : (a) Représentation de type B-scanlekielation entre le A-scan et le B-scan

- Un C-Scan est une cartographie, qui représentéyle@miques en chaque point de la
surface balayée, selon une échelle de couleure Cerésentation est équivalente a
une vue de dessus des défauts, permettant de tenlesiformes et les dimensions,
mais pas leurs profondeur. La cartographie C-sbéenoe aprés balayage suivant X et
Y de la caleéFigure A.6 a, est présentée sur Fagure A.6 b. Comme pour le B-scan, il
est possible de recueillir lors du balayage lesc@as en tout point. LRigure A.6 ¢
correspond au A-scan dans le cas ou le traducttwr k& position représentée sur la
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Annexe A : Les contrbéles non destructifs par utirssen immersion

Figure A.6 a Le défaut ayant une dimension inférieure au diean@u faisceau US,
une partie du signal est renvoyée par le défaetreiste par le fond de la cale.

X

Intensité

Amplitude

Temp:

(@) (b) ()

Figure A.6 : (a) localisation du traducteur par rggmrt au défaut lors de la séquence, (b)
représentation de type C-scan et (c) représentatiescan liée au défaut analysé sur la
cartographie a

La représentation de type C-Scan est la plus canenhutilisée dans le cas des contrbles
par ultrasons en immersion, puisqu’elle fournitniaximum d’informations. Il est ainsi possible
de localiser précisément les défauts dans la piéneréalisant uniqguement deux C-scans
orthogonaux. Néanmoins, pour obtenir la géométkiace des défauts, il est nécessaire de
réaliser plusieurs C-Scan, dont le nombre dépenrd demplexité de la géométrie des piéces.
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Annexe B

Les préparations métallographiques

| ) Attaque chimique

Composition chimique

Conditions expérimentales

Réactif de Kalling Il

Microscopie optique et - 50 ml d’éthanol
a balayage - 50 ml HCl
- 2,59 de CuGl

Temps : 3 minutes
Température : ambiante

Il ) Polissage électrolytique

Composition chimique

Conditions expérimentales

Electrolyte Struers A8
- Acide acétique

Tension : 25V
Température : 20°C

Mesures EBSD (CH;COOH) . Taux flux - 18
- Fau - Temps : 5-7 secondes
- Tension: 20V
Mesures EBSD et - 50% (Vol.) méthanol - Température : ambiante
microscopie optique et . _
a balayage - 50% (Vol.) SO, - Taux flux : 20

Temps : 5-15 secondes

] - 90% acide acétique
Observations MET _ )
- 10% acide perchlorique

Tension : 40 V
Température : ambiantg
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Annexe C
Les essais de compression a chaud

| ) Description des essais

Les essais de forgeage isotherme ont été réalibéslé d’'une machine hydraulique de
type MTS de capacité 500kN, munie d’'un four a lanpeemettant d’atteindre 1200°C. Les
lignes de compression sont pourvues en leurs ei@grd’entretoises en céramique de type
TZM, afin d’éviter les localisations de déformatieinia dégradation des ligndsdure C-1).

Ligne de compression

Coiffe en acier pour maintenir
I'entretoise

Entretoise en céramique

Thermocouple et pate céramiquett

protectrice
(b)
Figure C-1 : (a) Montage de compression avant essiafb) aprés essai lors du refroidissement
(T~850°C)

Les éprouvettes utilisées pour les essais sontédenétrie cylindrique, de diamétre
O 12mmet de hauteuH, =18mm. Pour contrdler la température du four et de bépette au

cours de l'essai, un thermocouple est soudé a facgudes éprouvettes. La température
maximale des essais étant de 1125°C, il a étéictieimployer des thermocouples de type N,
ayant I'avantage de résister jusqu’a 1300°C etrel’'étable dans ce domaine de température. De
maniére a mesurer la température de I'éprouvettmetcelle due au rayonnement des lampes,
une goutte de pate céramique est déposée sur ctimgoecouple pour faire écraRigure C-1

a).

Compte tenu des hautes températures, du nitruperdeest appliqué entre I'éprouvette et
les entretoises lors du montage, afin d’assurer boene lubrification. Pour obtenir le
parallélisme des faces d’appui du pion, ce deragrmaintenu en force entre les lignes de
compression, via un mode propre de la machine Mit8imé « CLC », qui permet de venir en
contact sans dépasser la consigne désirée (0,2kN).
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Annexe C : Les essais de compression a chaud

Le pilotage des essais est réalisé en « déplaceneelat traverse», avec des vitesses de
déformation constantes obtenues par un pilotagenrdtique de la position du vérin (vitesse

proportionnelle a la hauteuH , de I'éprouvette). Afin de s’assurer de I'homogédéen

température dans I'éprouvette avant de lancerdigs® maintien en température de 30 min est
effectué.

Apres avoir relevé le diametre initidll, de I'éprouvette, I'effort appliqué et le

déplacement de la traverse sont récupérés a I'dsu&essai, permettant de tracer les courbes
contrainte-déformation.

Il ) Trace des courbes contrainte-déformation rationnégs

A l'issue des essais, les courbes contrainte-dé&fthom rationnelles ont été tracées,
représentant I'évolution de la contrainte « vraien=F/S, en fonction de la déformation
rationnelles définie par I'équation (C.1).

H
E=In— C.1
m (C.1)

0

Ou H, correspond a la hauteur initiale de I'éprouvettélea la hauteur a un instant t.

En utilisant le principe de conservation du volurag, obtient la relation§ H, = SH,
permettant de déterminer une équation simple derg&ainte :

o (C.2)

_FH
S Ho
Ou S représente la section initiale de I'éprouvette

Dans le cas d'essais de compression a haute tetm@érdes courbes rationnelles
obtenues a partir de ces équations, présententaglulende Young nettement plus faible que
celui observé théoriqguement. Cela s’explique d’pa#, par la difficulté de mesurer le module
de Young pour des températures supérieures a 10€i10d@utre part, par une mauvaise mesure
du déplacement. En effet, le déplacement mesurésgmnd a celui de la traverse et non a celui
de I'éprouvette et dépend donc entre autres dgitiité, de la dilatation et des jeux du montage.
Pour éviter ces sources d'erreurs, il faudraitiagil un extensometre a chaud (de type
extensometre laser), moyen technique dont le labiogane dispose pas.

Pour obtenir des courbes rationnelles avec le «wbomodule de Young, il a été
développé un programme, permettant d’attribuer @atéie élastique de la courbe, le module de
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Tracé des courbes contrainte-déformation ratioagell

Young théorique de I'Udimet 720 a 1100°C (E=126 GR& principe du programme est le
suivant :

1°) Identifier la « partie élastique » sur la caufbrce-déplacement.

2°) Attribuer le module d’Young théorique a cettetpe de la courbe, pour construire la
courbe contrainte-déformation rationnelle.

3°) Déterminer les nouvelles valeurs de déformatjpmsr la « partie plastique » de la
courbe, de maniere a joindre les parties élastigupkastiques.

4°) Calculer les contraintes associées a ces dafmm

Remarque: Dans le programme, il est considéré que le meodel Young de I'Udimet
720 est constant dans la gamme de température-10525°C.

L’ensemble des courbes contrainte-déformation exmitales présentées dans le
manuscrit ont été corrigées via ce programme.

249



Annexe C : Les essais de compression a chaud

250



Annexe D

Influence de la tolérance angulaire sur le calculella
taille moyenne de grains

| ) Tailles de grains a 1100°C

Tableau D.1 : Comparaison de la taille moyenne daigs du centre et de la périphérie aprés
forgeage — Microstructure globale avec une toléande 15°

Microstructure globale
Etat ¢=10"s" ¢=10°s" £¢=10°s" ¢=10"'s"
brut | e=0,2| €=0,6| €=0,2 | €=0,6| £€=0,2| €=0,6| €=0,2| £€=0,6
Centre 10 19,6 15,7 18,4 6,9 11,9 6,9
Périphérie | 5,4 10,4 7,0 11,0 7,5 9,3 6,2 9,7 8,4

Tableau D.2 : Comparaison de la taille moyenne daigs du centre et de la périphérie aprés
forgeage — Partition des grainsavec une tolérance de 15°

Partition des grains
Etat ¢=10"s" ¢=10°s" £¢=10°s" ¢=10"'s"
brut | e=0,2| €=0,6| €=0,2 | €=0,6| £€=0,2| €=0,6| €=0,2| £€=0,6
Centre 9,6 18,3 16,4 22,8 7,6 21,2 8,2
Périphérie | 5,3 10,0 7,7 11,9 9,1 10,7 7,2 10,6 10,1

Il ) Taille de grains a 1050°C

Tableau D.3 : Comparaison de la taille moyenne daigs du centre et de la périphérie apres
forgeage — Microstructure globale avec une tolérande 15°

Microstructure globale
£§=10°s" £=10°s"
Etat brut €=0,2 | £€=0,6| £=0,2| €=0,6
Centre 10,0 9,5 6,7 28,0 3,9
Périphérie 5,4 8,5 4,2 8,4 2,9
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Annexe D : Influence de la tolérance angulaire suralcul de la taille moyenne de grains

lIl') Taille de grains a 1125°C

Tableau D.4 : Comparaison de la taille moyenne daigs du centre et de la périphérie aprés
forgeage — Microstructure globale avec une tolécande 15°

Microstructure globale
£=10°s" £¢=10's"
Etat brut €=0,2] £€=0,6|£=0,2| €=0,6
Centre 10,0 22,9 21,6 16,7
Périphérie 5,4 15,0 14,2 22,7 17,4

Tableau D.5 : Comparaison de la taille moyenne daigs du centre et de la périphérie aprés
forgeage — Partition des grainsavec une tolérance de 2° et de 15°

Partition des grains
£=10°s" £=10's"
Etat brut €=0,2 €=0,6 €=0,2 €=0,6
Tolérance de 2° Centre 8,9 19,8 23,5 18,1
Périphérie 4,6 16,5 15,1 23,3 18,1
. o Centre 9,6 23,0 25,0 18,7
Tolérance de 1575 arie 53 17,4 159 | 242 188
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Annexe E
Champs mécaniques

| ) Cartographies de I'agrégat 1 apres la premiere éfee de
déformation

E1ll
Min Max
012 -01
-01 -0.08
-0.08 -D.06
-0.08 -0.04
-0.04 -0.02

-002 0

S11
Min Max
Min  Max -500  -300
Bl 20 70 g -300 -250
I 180 -150 -250  -200
] 150 -120 -200 -150
] -120 -@o -150 -100
I e0 60 -100 50
Bl 0 20 5000
Bl 0 o 0 100

Matricey Précipites’
Figure E-1 : Cartographies de déformation E11 et dontrainte S11, de la matriceet
des précipitéy’
Il ) Cartographies de I'agrégat 1 au cours du couplage
séguentiel

S11
Min_ Max L
[ 1600 -210 @&5asy
Bl 210 180 o
[ -180 150 W
&t [ ] 150 120
¢ [ ] -120 -90
i [ o0 -60
Sy s o Hl o - __
~w A e o el
Déformation 1 Déformation 4
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Annexe E : Champs mécaniques

S11
Min_ Max
[ ]-600 -210
B -z -180 _
I -1s0 -150 AR
e [] 150 -120 Efgea
g [ ]-120 -m0
¢ [ 20 60
Bl 0 -0
Bl 0 o .,

si= e

Déformation 10

B, bl ey

Déformation 7
Figure E-2 : Cartographies de contraintes S11 auus du couplage séquentiel

Il ) Cartographies de I'agrégat 2 aprés la premiere étapde
déformation

E1l
> Min Max

¢ Il 0175 -015

. I 015 0125
[ ] -0128 -0

[ ] 01 -0.075
[ 0075 -0.05

B o005 -0025
Bl o005 0

WMax_
250
-200
150
100
50

100
Précipiteg’

Figure E-3 : (a) Cartographies de déformation E11 @) de contrainte S11, de la matrigeet
des précipitéy’
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Cartographies de I'agrégat 2 apres la premiéreeétapléformation

E1ll
Min ax
0175 -015
-015  -0.125
-0.125 -0
01 -0.075
-0.075 -0.05
-0.05  -0.025
-0.025 0

S11
Min_ Max
[ ] -640 -350
Bl :o0 280
[ 250 -zo00
[ 200 -150
[ ] 150 -100
[ 100 50
Bl 50 o
[ ] 100

Région « gros grains » - Riéesy’
ST

Min_ Max
-640 -350
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Figure E-5 : Cartographies de contraintes S11 dégjions « gros grains » et « petits grains »
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Annexe E : Champs mécaniques

V) Cartographies de I'agrégat 2 au cours du couplage
séquentiel

S11
Min - Max
B 700 -300
[ 300 -240
[ ] 240 -180
[ ]-180 -120
[ 120 -80
Bl 0 o
Bl ¢ 100
i ‘ i
Déformation 7 Deéfmtion 10

Figure E-6 : Cartographies de contraintes S11 aours du couplage séquentiel
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Figure E-7 : Cartographies de déformation E11 de&gions « gros grains » et « petits grains »

apres la déformation 10
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Cartographies de I'agrégat 2 au cours du couplégeentiel
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