N

N

Maitrise et optimisation des microstructures des
superalliages a base de nickel
Nedjoua Matougui

» To cite this version:

Nedjoua Matougui. Maitrise et optimisation des microstructures des superalliages a base de nickel.
Matériaux. Université Badji Mokhtar de Annaba (Algérie), 2014. Francais. NNT: . tel-02908697

HAL Id: tel-02908697
https://theses.hal.science/tel-02908697
Submitted on 29 Jul 2020

HAL is a multi-disciplinary open access L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
archive for the deposit and dissemination of sci- destinée au dépot et a la diffusion de documents
entific research documents, whether they are pub- scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
lished or not. The documents may come from émanant des établissements d’enseignement et de
teaching and research institutions in France or recherche francais ou étrangers, des laboratoires
abroad, or from public or private research centers. publics ou privés.


https://theses.hal.science/tel-02908697
https://hal.archives-ouvertes.fr

g.ahl\ caall ‘E,Jl.d\ a_.ghﬂ\ BIBY

e
BADJI MOKHTAR- ANNABA UNIVERSITY / /‘ Ae lha Lab dsala
o \° .

UNIVERSITE BADJI MOKHTAR —~ANNABA
p_—

Faculté des sciences de I’Ingénieur

Département de Métallurgie et Génie des Matériaux

THESE

Présentée en vue de I’obtention du diplome de DOCTORAT

Maitrise et optimisation des microstructures
des superalliages a base de nickel

Option
Mise en Forme des Matériaux
Par
Nedjoua MATOUGUI
DIRECTEUR DE THESE: M.L. FARES Professeur U. Annaba
CO-DIRECTEUR DE THESE: F. MONTHEILLET Directeur de recherche/CNRS ENSM-SE

DEVANT LE JURY

PRESIDENT M. LABAIZ Professeur U. Annaba
EXAMINATEURS S. LEBAILI Professeur USTHB
O. KHALFALLAH Professeur U. Constantine
A. ATI Professeur U. Bejaia
MEMBRE INVITE D. PIOT Chargé de recherche/CNRS ENSM-SE

15 Juin 2014




REMERCIEMENTS

- REMERCIEMENTS -

Je souhaite tout d’abord remercier vivement morectiur de theése le Professeur
Mohamed Lamine FARES pour m’avoir permis I'ouvestde cet horizon de recherche dont jai
toujours révé. Je lui suis ainsi tres reconnaigsaour sa contribution et sa constance dans le
suivi de la préparation de mon doctorat, tant garigueur scientifique que par son soutien

moral.

J'exprime également mes sincéres remerciementr&mon co-directeur de thése Frank
MONTHEILLET, Directeur de Recherche au CNRS, powiaconsenti a m'accueillir au centre
SMS de I'Ecole des Mines de Saint-Etienne, me pigamteainsi d'intégrer un domaine de
recherche qui est devenu pour moi un début de décmu fort utile pour ma carriére
scientifique. A cet égard, je voudrais lui témoigtmute ma gratitude pour sa disponibilité, ses
riches conseils et de m’avoir aussi laissé une dgraautonomie dans l'entreprise de ce

passionnant travail.

J'ai eu également la chance de c6toyer scienéfitgnt le Docteur David PIOT, un grand
métallurgiste a qui jadresse mes vifs remercieseAtssi, je lui exprime toute ma profonde
gratitude pour soutien, son entiére disponibilitéses qualités humaines qui ont fortement

contribué a la réussite de mon travail de thése.

Je n'oublie pas aussi de remercier le Dr. ChitdpESRAYAUD, chef de Département
RMT de I'Ecole des Mines de Saint-Etienne, pour sesdtiples interventions et son attention
particuliere a mon travail expérimental. Au coues mon modeste séjour dans cette illustre
Ecole, je n’ai cessé d’apprécier 'ensemble duguarsl, avec lequel j’ai pu travailler de maniere
conviviale. Une spéciale dédicace a Gilles BLAN€sponsable de la « Métallographie » qui a
réussi a m'inculquer sa rigueur de travail. Je hlimupas aussi Prisca LEVEQUE, Séverine
Girard-Insardi, Claude VARILLON, Sergio Sao JOAO,afllyne MONDON et Paul
JOUFFREY ainsi que toute I'équipe de chimie pourdecontinuelles et précieuses aides. Mes
remerciements vont aussi a Michel DARRIEULAT, Odivi BREUIL, Thierry
LOUVANCOURT et Pierrette CHOULAS pour leur gentdbe et leur soutien administratif.

Enfin et surtout mes pensées vont a tous mesgoaethésards de I'Ecole qui m’ont
aussi aidé a surmonter toutes les difficultés retrées, avec une pensée spéciale a mes deux
freres Anouar HALLOUMI et Oualid CHEHAOUI ainsi @u'Adeline ALBOU Christophe
CASTAN et tout le groupe de travail "Transformasates phases".



REMERCIEMENTS

Je suis tres honorée que le Professeur MohamedALABIt accepté de présider le jury
de soutenance de ma these, c'est pourquoi je kercenprofondément ainsi que les professeurs
Soltane LEBAILI, Abdelaziz ATl et Omar KHALFALLAH gi ont bien voulu faire partie du
jury de soutenance ; leurs éventuelles remarquesitjues seraient d'un riche apport en

contribuant a I'amélioration de ce travalil.

Enfin, je remercie mes proches : mes chers parsatsis et fréres, neveux et nieces,
oncles et tantes et toute ma grande famille quatnfamais cessé de m’encourager tout au long

de cette longue aventure de science...et de bonheur.

Heureux celui qui a pu pénétrer aux causes secoishoses.....



Résumé:Ce travail de thése a été entrepris dans le butéliarer les connaissances actuelles sur la défama
chaud des superalliages a base de nickel. L'objariticipal est d'établir lI'influence de la teneur niobium en
solution solide sur le comportement de déformadiazhaud d’alliages binaires de haute pureté a taseckel.
Pour ce faire, différents matériaux modeles Ni-Nip@,01, 0,1, 1, 2, 5 et 10%Nb, + Ni pur), ont étaborés et
déformés en torsion a chaud a différentes temp@wa{800, 900 et 1000°C) et vitesses de déforméhid@3, 0.1 et
0.3 sY). Cette large gamme de conditions expérimentaiesremesure de déterminer, dans une premiére, &ape
caractéristiques rhéologiques essentielles etld@mice de l'addition de niobium sur le comportemdst la
recristallisation dynamique. Les parametres ralaifla sensibilité a la vitesse de déformatioh €t a I'énergie
d'activation apparent®j ont été dérivés a partir des courbes contraiéferthation. En outre, les paramettest
r, quantifiant I'écrouissage et la restauration dyigas ont pu étre également déduits soit directé@egrartir des
courbes expérimentales en utilisant une méthodigtanee d'ajustement qui integre deux types de dtassiques
(loi Yoshi-Lasraoui et Jonas [YLJ], &dii puissance [PW]), soit & partir d'une procédure passage direct sans
pour autant passer par cet ajustement. La perendacette procédure réside dans sa contributrondgliser la
recristallisation dynamique discontinue et a déteemla mobilité des joints de grains. Une deuxiétepe du
programme expérimental, non moins importante, ppaie a la caractérisation microstructurale/teateudes ces
matériaux moyennant les techniques classiques aeétallographie (MO) et celles des électrons réffiuges
(MEB-EBSD). Sur la base des résultats obtenus ¢siinrctures et cartographies EBSD), une procesiamois
différents mécanismes opérant au cours de la DRR¥ abservée : Continue-Discontinue-GéométriqueRRD
CDRX-GDRX). Dans une troisieme et finale étape, immmulation permettant le passage entre les dagxcltées
précédemment a été introduite et le concept deudmtdication de la taille des composantes mictmstirales
(grains, sous-joints) a été également initié danmnddele DDRX par la comparaison de deux métholdssiques
de mesure qui sont I'Intercept moyen et le diamédpavalent

Abstract: This work was undertaken to enhance the curremvladge about the hot deformation of nickel-based
superalloys. The main objective was to establighitfiuence of niobium in solid solution on the beior of hot
working of binary alloys of high purity nickel. Ftiis purpose, different model materials (i.e. NBQ, 0.1, 1, 2, 5
and 10% Nb + pure Ni) were prepared and hot defdrimetorsion test at different temperatures (8@ &nd
1000°C) and strain rates (0,03, 0,1 and 0’8 Shis wide range of experimental conditions wirend able to
determine, in a first step, the basic rheologidaracteristics and the influence of niobium additio high purity
nickel on the behavior of dynamic recrystallizatiduring hot deformation. The parameters relatinghto strain
rate sensitivity if)) and the apparent activation ener@y (vere derived from the stress-strain curves. Meeeahe
parameters andr, which describe thénardeningand dynamic recoverywere also deduceeither directlyfrom
the experimentaturvesusing an analyticadjustment methothat integrateswo types ofthe classical lawf_aw
YoshiLasraouiandJonag YLJ ] and power law[PW]), or froma procedurebased on direct passageithout
thereby using this adjustmenthe relevance of this procedure lies in its comtidgn in modeling
discontinuous dynamic recrystallization and deterng the mobility of grain boundaries.second step of
the experimental program, equally important, ralate the micro-structural/textural characterizatitmough
conventional techniques (metallography (OM) andkbeattered electron (SEM-EBSD)). Based on the pbéthi
results (microstructures and EBSD cartographiégyetwere a procession of three different mechanggperating
during the DRX: Continuous-Discontinuous-Geometf@DRX-CDRX-GDRX). In a third and final step, a
formulation for the passage between the two abowmdored laws, was introduced and the concept ofsthe
quantification of the microstructural componenitg. (grains and sub-grains) was also introduced inDB&X
model by comparing the two classical methods of measen¢tiat are thintercept and theEquivalent Diameter.
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INTRODUCTION GENERALE

Les alliages a base de nickel sont connus pourdepacité a maintenir de trées bonnes

propriétés (résistance mécanique et résistanamiasion) méme a des températures élevées.

Parmi cette famille d'alliages, on comptiadbnel 718qui représente a lui seul plus de la
moitié de la production de ce type. Selon sa coitiposchimique, il se définit généralement par
une forte teneur en chrome avec une addition deiurio ((5%) qui lui conferent une bonne
tenue au fluage lors de déformations ultérieuregyéage). Il trouve son application dans divers
domaines, tels que I'énergétique (turbines teagkstia chimie et I'aéronautique (disques de
turbines) etc. La mise en forme d’'un disque deimgrlzonsiste en unanise en propriétéa
partir d’'une mise en structurecaractérisée par I'obtention d’'une microstructerdgierement
recristallisée et homogéene a l'issue des traitestgr@rmomeécaniques, lui assurant de trés hautes
performances en service.

Dans ce contexte, de nombreux programmes de rdwteant été mis en oceuvre en vue
d'établir des relations entre les microstructurescds alliages et les parametres aussi bien
gu’intrinséques au matériau que ceux relatifs aoxgdés de mise en forme a chaud.

Devant la complexité des phénomenes inhérents autiphas évolutions microstructurales
de ces matériaux en relation avec les paramétrelsndagiques (température, taux de
déeformation et vitesse de déformation) et la contipos chimique, il en ressort qu'une étude
menée sur des matériaux plus simples (compositionigue) ditsalliages modelesest & méme
de fournir des éléments de réponse assez suffisanteur comportement lors de la mise en
forme a chaud. Ainsi, une meilleure compréhensemtincipaux mécanismes susceptibles d'y
intervenir (phénomeénes de recristallisatdymamiquevoire mémepost-dynamiquepermettrait
de mieux cerner et contrbler la genése de ces stiaaures. C’est dans ce but que dans une
premiere approche, il intéressant de se proposgudier I'influence du niobium en tant que
soluté sur les mécanismes de la recristallisationidkel pour ce type d’alliage. D’autre part et
en perspective, il serait aussi utile de fournie lrase de connaissances aux industriels pour
pouvoir optimiser de facon fiable et adéquate lesgssus de mise en forme a travers une étude
sur l'influence d’autres types d’éléments chimigeessolution solide, interstitiels (carbone) ou
substitutionnels (chrome, molybdene...), voire mémassforme de précipités (Mb). Les
résultats, tant quantitatifs que qualitatifs, quid&couleraient, permettraient alors une meilleure

maitrise du comportement rhéologique des matéd@iormeés a chaud.

L'étude menée dans ce présent travall, intitubégittise et optimisation des microstructures
des superalliages a base de nicketonstitue une partie non moins importante d'aste
programme de recherche déja entamé au niveau duatabe SMS de I'Ecole des Mines de

Saint-Etienne et ce depuis plusieurs années.
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De par son importance, ce projet a pu évoluer \etsades financements et de multiples

supports :

- de I'Office Européen Aérospatial Recherche & Déppement 'EOARD) sous Contrats n°:
FA8655-03-M-4061 et FA8655-06-M-4001.

- de I'Air Force Office of Scientific Research.

- du CNRS/DPGREF, I'Accord Programme : Projet n° 3P388.

- du Ministére de I'Enseignement Supérieur et d&kézherche Scientifigue (MESRS) :
Programme PNE.

Le contenu et la méthodologie de cette these sdidulés sur quatre cing chapitres

principaux:

» Le Chapitre| est consacré a une vaste étude bibliographiquargasur des généralités
sur plusieurs catégories des modeles et de lodafigues selon leur signification empirique
et/ou physique. Les connaissances actuelles sandeanismes de la recristallisation dynamique
(DRX) y sont exposeées, incluant les modeles mégigaes de déformation a chaud issus de la
littérature ou bien ceux antérieurement développéstre SMS (Ecole des Mines de Saint-
Etienne). Les notions fondamentales sur les mérasismicrostructuraux induits lors de la
déformation a chaud (types de recristallisationagiyigue, germination/croissance de grains,
densité de dislocations, taille des grains et ggrams et désorientations des parois ainsi que

I'influence de la température-vitesse de défornmgtisont revues.

 Le Chapitre Il se rapporte a la procédure d'élaboration desgafianodéles nickel
niobium et aux techniques expérimentales utili$éessdu déroulement de cette étude. Les essais
de torsion a chaud et les caractérisations miarctstrales des matériaux d’étude utilisant
différentes techniques (microscopie optique ettédemue (MEB-EBSD) etc.) sont également

eXposes.

» LeChapitrelll correspond aux résultats expérimentaux sur la olggmui sera abordée
par I'introduction de quelques aspects rhéologiqetsifs aux alliages nickel-niobium ainsi que
par I'étude de l'influence de quelques parametresesir comportement mécanique. Ensuite, une
analyse comparative des résultats expérimentaws ide la littérature et ceux obtenus au
laboratoire sera menée par le biais de lintrodurctde deux lois de comportement semi
empiriques : (i) loi déroshie-Laasraoui-Jona&’'LJ), et (ii) la loi puissancgPW). Cette partie
sera enfin complétée par I'établissement d'une elluvformulation simple décrivant la

correspondance entre ces deux types de modélsgmyiria de support pour la prédiction directe
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des parametres de restauration dynamique et diéseme sans pour autant passer par un

ajustement des courbes obtenues.

* Le Chapitre IV se rapporte a I'évolution ddglicrostructures et Microtexturesles
alliages Ni-Nb déformés en torsion. Les divers ltétsI seront exposés selon différentes
représentations en concordance avec les meécanisidags par la déformation a chaud
(recristallisation dynamique discontinuBRX), continue CDRX et géométrigueGDRX ou
bien a la combinaison de ces trois modes). Uneigéist qualitative et quantitative sera donnée
sur la recristallisation dynamique : densité desrostructures (désorientation des sous joints),
taille des grains recristallisés et fraction sudae de joints de macles. En outre, les parametres
caractéristiques de la recristallisation dynamideils que l'effet du soluté, de la vitesse de
déformation et de la température seront égalem@&nep considération. Enfin, des résultats sur
les évolutions microtexturales des alliages bisaleNb seront exposés qualitativement par le
biais des figures de pdles et quantitativement Ipacalcul des fractions volumiques des

principales composantes de texture susceptibles flemer.

« Dans le dernieChapitre V, afin de bien concrétiser la réalité physique plesnoméenes
observés expérimentalement, une partie modélisaginintroduite. L’utilisation du modele
relatif & la recristallisation dynamique discongniDDRX), exploité au laboratoire SMS, trouve
ici son application de par sa performance en iarggries phénomenes d’écrouissage-
restauration, de nucléation et de migration detgoite grains. Les grandeurs caractéristiques du
régime stationnaire et de la microstructure (taifleyenne des grains, densité moyenne de
dislocations) seront ainsi déterminées. En outne, approche consistant a évaluer a la fois la
mobilité des joints de grains, le coefficient deng@ation ainsi que la contrainte au régime
stationnaire, sera aussi proposée. En final, afinvalider les prédictions ainsi établies sur
I'évolution de la taille de grain, de la fractioacristallisée et du taux d’adoucissement, une
comparaison avec les résultats expérimentaux pogan quelques alliages modeles sera

effectuée.

Enfin, 'ensemble des résultats et conclusionsrgesgnthétisés en vue des perspectives qui
seront envisagées pour la continuité de cette &ads le cadre du programme déja initié.
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Introduction

Dans une premiere partie de ceHgnthese bibliographigueon commencera par
présenter des rappels sur les notions fondameriéssaux concepts de lois de comportement
rhéologique pour exposer par la suite une syntdésemodéles rhéologiques existants et qui
sont basés sur des formulations mathématiquesnificigions physiques différentes, faisant
intervenir des variables internes caractéristiglse microstructure du matériau.

Dans une deuxieme partie, tout au moins plus itaptg, on énoncera tout d'abord les
notions fondamentales liées aux microstructures ddéormation & chaud des matériaux
métalliques. Cette tentative passe tout d'abordgpemmpréhension de la déformation plastique,
du role et du mécanisme de la formation des dislmts et des sous structures et interfaces. Elle
sera suivie par une description des mécanismeséataires liés a la recristallisation dynamique
(discontinue, continue et géométrique) en confaraitec les relations qui leur sont associées :
contrainte- déformations et paramétres microstractu(densité de dislocations, taille des grains
et sous grains, désorientations des parois, e&s)résultats de travaux effectués antérieurement
déterminés sur I'évolution microstructurale asse@éda recristallisation dynamique de quelques
alliages du nickel serviront deupport de comparaison pour notre étude qui cililes p
particulierement la déformation plastique a chaadlidges modelestickel niobiuni.

[.1. Thermomeécanique des milieux continus

Les procédés de mise en forme des matériaux méedl tels que le laminage, le
forgeage, etc. font intervenir de grandes déformnatplastiques au cours desquelles, une grande
partie de I'énergie fournie est dissipée sous fodmehaleur. Plus la déformation est rapide,
moins est I'énergie thermique dissipée. Si le neatiéest supposé continu, avec un couplage
entre les équations mécaniques et thermiques, ba glars de thermomécanique dagdieux
continus[1] ou la vitesse de déformation devient alors un rpatee tres significatif. Les
gammes de vitesses de déformation imposées dantsplart des procédés courants de mise en
forme et celles accessibles par les méthodes dessaventionnels sont portées Eig. 1.1 a

titre indicatif.
[.1.1. Equations et hypotheses simplificatrices

Un élément de matier@ , défini par sa frontier8, soumis a un chargement quelconque
est supposé obeéir aux quatre équations généralagtigrmomécanique des milieux continus

suivantes:
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Tréfilage
~ —
Emboutissage  Usinage rapide
4—
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Figure 1.1 : Gammes de vitesses de déformation imposées en eniserme et gammes
accessibles par les méthodes d’essais conventsj2@ra].
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La conservation de la masse :

fmda = c* (1.1)
Q
Le bilan de la quantité de mouvement :
[mFdo + [gnds = [mrdo (1.2)
Q S Q
Le bilan du moment cinétique :
[lx-x)AmE -mjdo+[(x-xhands = [{x-xJAmF-mrdo (13)
Q S Q
Le bilan d’énergie :
[mEQ + [0S = [(mr+g:€)dQ (1.4)
Q S Q

Ce systeme d’équations peut étre simplifié damsasede la mise en forme des matériaux,
au sens qu’en I'absence de champ magnétique axtéies sources de couple massigaedtant
nulles, le tenseur des contraintes de Caughgst alors symétrique.

Compte tenu de ces hypothéses simplificatricesluetcaractére de constance de la
conservation de masskgd. 1.1) ce systéme d’équations peut se réduire a 2 émsascalaires et
1 équation vectorielle pour lesquelles les incosngent les champs de masse volumique

m,(xt), de vitesse(x.t), de contraintg(x,t), de températur(x,t), de flux de chaleugb(x,t)
et d'énergie internE(x,t). Les champs de forces des actions extérieBfgst) et de sources de

chaleurs extérieures(g,t) sont supposeés connus car ils font généralemetié pas données du

probleme. Le systeme comportant ainsi 15 inconpoes seulement 3 équations, nécessite alors
12 autres équations afin de résoudre entieremesysteme, on parle geobleme de fermeture
[1]. A l'inverse des bilans de la thermomécanique,mms/elles relations en dépendance étroite
avec les caractéristiques physiques du matéria agppeléefis de comportement.

Une premiere loi de Fourier reliant le flux de leha a la températurg:/l.grad(T),

fournit déja 3 équations pour le systéme initial.

L’énergie globale interne d’'un élément de mati€ese décompose en 3 types d’énergie

qui sont liées a la déformation élastique du réseatallin du métal E, ), a la déformation
plastique et a la densité de dislocations du m@gl) et a I'agitation thermique du matériau
(E;). L'énergie thermique pouvant étre reliée a la gérature parEhchaT/at, celle
élastique a I'énergie de déformation élastique gag =m E, et celle plastique pouvant se

transformer soit en défauts cristallographiquesl@dations), soit en énergie thermique, on
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obtient une relation supplémentaire qui permetedermuler tout le systeme sous la forme des
équations locales :

Conservation de la masse :

aa—r?“+div(mug) =0 (1.5)
Bilan de la quantité du mouvement :
div(g)+mE = mI (1.6)
Bilan d’énergie :
mUCp?;[-— AAT = mur+,6’g::£pl (1.7)

Ou le coefficient de Taylor—Quinney mesure la fraction du travail due a la déformation
plastique qui se transforme en chaleur.

Il ne reste alors a déterminer que 6 relationspeddantes qui for@ppel a la loi de
comportement qui relie la contrainte d’écoulemgrdux autres variables. L’étude et la forme de
ces lois reléve de lehéologie qui étudie les relations entre les sollicitatiaonécaniques du

milieu étudié (tenseur des contrainig} et les deformations résultantes (tenseur dessatede

deformationg ).

[.1.2. Lois de comportement a chaud

La plupart des lois de comportement des matéfaodéles tensoriels de Bodner Partom
et Bammanrdans laréférence[1]) correspondent a un comportement isotrope pouwrelelgs
tenseurs contraintes et vitesses de déformationepé@tre remplacés par les contraintes et les
vitesses équivalentes de von—Mises notgest £, respectivement. Une ou plusiewariables
internes (notéen;) permettent de décrire plus explicitement I'histode la déformation du
matériau ainsi que ses parametres physiques asgdeisité de dislocations, taille des grains,
etc.). Sous ces hypothéeses, une loi de comportesgenéduit donc a expliciter les fonctions
suivantes:

o=0(¢T,a) (1.8)
a=al0éT,a) (1.9)

En genéral, du fait que seules les lois d’évolgtides variables internefy /dt soient

fournies, la détermination de la contrainte d’éeoutnt doit passer par l'intégration du systéme

d’équations différentielles par rapport au tempss.fdrme de ces lois n’étant pas arbitraire, des

restrictions sur les principes fondamentaux de fieunulation seront donc nécessaifss].
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1.1.3. Types de lois de comportement

Les lois de comportement rhéologiques se divisanplesieurs catégorigd] a savoir :
(i) les modéles physiques qui sont appelés a simpkfu minimum les relations déduites de
I'histoire de la déformation et des grandeurs daratiques de I'état physique du matériai), (
les modéles empiriques et phénoménologiquidy, |és modéles semi physiques @t) (les
modeles incorporant des phénomenes physiques aocastg. Nous nous intéresserons dans
cette partie qu’aux modéles physiques qui décrilgertiéologie des métaux par I'intégration des
variables internes (densité de dislocations, tailteyenne des grains, etc.) caractéristiques de la
microstructure du matériau).

le calcul de la contrainte d’écoulement s’effeqtae la relation :
g=0,(&T)+au(T)b/p (1.10)

Dans les modeéles les plus simples on distinguex dgues de densités de dislocations

selon que ces derniéres soient mobikes ou immobiles p  contribuant respectivement a la

déformation plastigue du matériau et a son dunsiss¢ (forét de dislocations). De maniére
générale, I'évolution de la densité des dislocaioomporte un terme de création / écrouissage
et un terme d’annihilation / restauration qui suttent en compétition et dont les mécanismes

sont schématisés éiig. 1.2

[.1.3.1. Modele de KOCKS et MECKING KM)
Kocks et Meckind6—7] décrivaient I'évolution de la densité de dislocati mobiles (ou
totale) par deux parametrdés et r associés respectivement a I'écrouissage et astaumtion

dynamique du matériau selon I'expression:
(le'z:h\/;—rp (1.11)

Le terme lié a la création des dislocations cpaad au stockage athermique des
dislocations mobiles qui sont stoppées aprés gvaicouru une distance proportionnelle a
I'espacement moyen entre ellep{*). La constanteh est estimée proche d&100af et le
terme associé a leur annihilation est lié a laatesttion dynamique du matériau qui est supposée
étre linéaire par rapport @ Ce phénomeéne étant thermiquement activé (la aotest
dépendante de la température et de la vitesse fderddion), les résultats expérimentaux se
présenteraient sous la forme=r (£/£,)™". Le terme de restauration proposé par Kocks est de
nature dynamique, c'est-a-dire lorsque la défoonatcesse, le matériau ne subit plus
d'adoucissement. C’est alors qu’Estrin et Kufh proposérent deux termes supplémentaires

(r'/¢) et h' qui tiennent compte a la fois de I'adoucissememt ndatériau (lors de son

8
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refroidissement apres la déformation a chaud) d¢ttfet des précipités et particules de seconde
phase ainsi que celui qui est di aux grains depeéises tailles(d <10/JE), respectivement.

L’équation d’évolution globale s'écrit alors:

1

do _ ., r
F-hW+hfo-rp-— .12
i +hyp-rp - (1.12)

{gj{ckﬂ (1.13)

* L’EQ. 1.12 proposée par Kockst al. correspond a la loi empirique de Voésy( 1.22,
[8]) (énoncée plus bas).

Le modéle de Kocks & Mecking, utilisant une seuégiable interne, a été jugé assez
suffisant pour décrire un chargement monotone samsngement abrupt de vitesse de
déformation[9], alors que la description de chargements discositinécessitait I'introduction

de deux variables interngs et p_ (densités de dislocations immobiles et mobilea)ptemiére
variable (p ) est de méme nature que celle donnée par le mddét@cks tandis que la seconde
(,0.) est censée decrire un chargement plus complés@n(dinuités, cycles, etc.). Les équations

d’évolution proposées sont de la forme:

(iﬁ:h+h'\/;i+h"pm—rpi (I.14a)

Do - vt g +10p,)r 2 1140

mi

ou h,h',h",r,C sont des constantes.

Ces deux expressions correspondent aux différeategsus de création et d'annihilation des

dislocations décrits par les termeSp /p, et r.p, respectivement; le transfert entre

dislocations mobiles et immobiles étant h'\/p +h'p, .

[.1.3.2. Modele de BERGSTROM YOSHIE-LAASRAOUI-JONAS
Bergstromet al. [10-13] se basant sur le constat qui stipule que darg&tdde Ide la
déformation a basse température (25-630)°C d'adergiques, I'écrouissage est suppose
linéaire (p = £), ont proposé I'équation d’évolution suivante :
(lei =h-rp (1.15)
ol h(g) est le taux dimmobilisation de dislocations mebil et r(£,T) celui de la

remobilisation de dislocations immobiles.
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La constante d’écrouissage étant inversement proportionnelle au libre parsamoyen des

dislocationd. est exprimée par la relation:

he) :b”?_ (1.16)

ou m est un facteur d’orientationm(= 2 etm = 3,1) pour des structures cubiques centrées et a

face centrées, respectivement, st supposé constant dans ce cas (sous struéfarfodnée).

Une expression décrivant la dépendance dm température et vitesse de déformation a
été proposée sur la base de cing hypothésese {&jrhe de restauration dynamiquese divise

en parties thermique et athermiquer, +r(¢,T), (2) la remobilisation de dislocations immobiles

intervient surtout dans les murs de cellules d'éssage, (3) le processus de cette remobilisation
de dislocations immobiles est contrélé par la difia de lacunes, (4) les lacunes diffusent vers
les parois de cellules d’écrouissage ou elles sbsbrbées par la montée de dislocations, (5) la
diffusion des lacunes est contrélée par le mécamidiiinstein qui donne I'expression du

coefficient de la diffusion des lacunes comme D, exg-Q/RT).

Dans ce méme contexte, des détails des calculsufésnpar Bergstrom et Hallgt0]

aboutissent a I'expression:

=t ¢ k20, Jexp - o) (117)

RT

ou n, est la densité volumique de lacunek etn facteur de proportionnalite.

Cette expression a été corroborée par BergstriRoleerts[11] lors d’expérimentations
sur I'aluminium pur, le cuivre pur, I'acier austdgue 18-8 et du fer (Fig. 1.3). Par ailleurs,
Yoshie et al. [12], reprenant la méme expression d'évoluti@y. 1.15) pour I'étude de la
déformation a chaud d’aciers austénitiques, onétpblir la dépendance des parameétiest r

selon les expressions:

_ _Q .18

n=nexp| - 2 | (1.18)

r=r,Dy & exp(—ij (1.29)
RT

ou hy, r,,m,n sont des constantes.

Ces mémes expressions ont été validées par desvabisns expérimentales sur la

déformation d’'un acier allié au Nb et aulBd. 1.4, [13).

10
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Figure 1.2 : Transferts et familles de dislocations relatifsraadéle de Kocks & Meckin—7].
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Figure 1.3 : Valeurs expérimentales et théoriques du parametrefonction de la température
pour I'aluminium pur, le cuivre pur, I'acier austiéque 18-8, et le fere [9].
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[1.1.3.3. Modéele de GOTTSTEINet al.
Dans ce modele, la microstructure de I'aluminiurété traduite par Roters at. (Fig. 1.5,

[14,15] par lintroduction de trois variables internes ont p (densité de dislocations

mobiles), o (densité dans les joints de grains ou murs ddsleglde dislocations) ep.

hY bY

(densité de dislocations immobiles & lintérieursdgrains) pour aboutir & I'expression
généralisée suivante.
po= PP (1.20)
Dans cette expression, chacune de ces variablesurseliiévolution en termes de création et
d’annihilation de dislocations et o&i, mouw.
La contrainte d’écoulement est déterminée en fonate la contribution des dislocations

immobiles dans les grains et dans les joints dag@mme il suit:

o, = faubp + f,ab/p, (1.21)
ou f, et f_ sont les fractions volumiques de dislocations irnites dans les grains et dans les
joints de grains, respectivement.

La partie athermique de la contrainte d’écoulenpenit étre choisie arbitrairement parmi

les lois empiriques ou quasi-statiques classiqedsudwik, Hollomon Swift ou celle de Voce

[1] qui est exprimée selon la relation :

0'=JS+(UO —as)exp(—%oj (1.22)

ol g, = aubh/r est la contrainte a I'état stationnaire ; les paatese, = 2/r et g, =aub,/p,

sont les constantes initiales du matériau.

Les différentes familles de dislocations ainsi dgge mécanismes qui leur sont associés
sont présentés drig. 1.6 et les différents mécanismes de transfert, detioréat d'annihilation

des dislocations ainsi que les équations d’évatsteont détaillés dates Référencgl?].

|.2. Notions fondamentales sur I'évolution microstucturale en déformation a chaud

Au cours des traitements thermomécaniques des mébaudistingue divers processus
indépendants tels que I'écrouissage, la restaoratorecristallisation et les changements de
phases. Les mécanismes de I'évolution microstratdude la recristallisation dépendent des
processus de restauration et d’écrouissage queumtbur, sont fonction des conditions de

déformation et de I'orientation initiale des grajbhg—19]

12
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Figure 1.4 : Dépendance des parametres rhéologifuets en fonction de la température et de
la vitesse de déformation. (R); (b) r [13].
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Figure 1.5 : Représentation de familles de dislocations etndésanismes de transfert associés
selon le modéle déottstein et al[13].
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L'objectif de cette section étant de fournir desatiptions générales, tant qualitatives
que quantitatives, sur I'évolution des sous strestiau cours de la déformation a chaud, il
devient nécessaire de prendre en compte de nomipaametres tels que) ((taux-vitesse-
température) de déformationi,) (les éléments d’alliagesiji§ (I'orientation, la forme et la taille)
des grains initiaux eti\) I'énergie de défauts d’empilemerEE ou SFE (Stacking Fault
Energy.

A I'échelle microscopique, la déformation imposés aatéeriaux a fort&FE peut étre
accommodée par le glissement des dislocations’grgamisent pour former des cellules aux
parois bien définies alors que pour les matériafaitde SFE I'arrangement est moins structuré
(réseau de Taylor). Aux hautes températures, lesaniemes susceptibles de se produire se
divisent selon trois classes bien distinctes qui & croissance des grains, la restauration et la

recristallisatior[19].

[.2.1. Sous-structures de déformation a chaud

Du point de vue expérimental, on distingue de n@uies microstructures de
déformation qui se différencient selon la naturenthtériau (structure cristallographiqu) E)
et les conditions de déformations locdlg8-25] A titre indicatif, les microstructures obtenues
par microscopie électronique a transmission (MET)Le sont présentées éig. |.7 affichent
des structures dans lesquelles les dislocationsasmngées en cellules ou en réseau de Taylor
[26]. L'organisation en cellules s’effectue essentiebat lorsque les dislocations ont une
mobilité suffisante, cas des métaux et alliageordéés a chaud et/ou des métaux ou le
glissement dévié peut étre actilgvy glide materials[27]. La densité de dislocations est
minime a l'intérieur de ces cellules, comparée lie @ans les parois qui les définissent, ce qui
est souvent interprété comme un effet de la mirtiie de I'énergie d’interaction des
dislocations (par annihilation locales et réorgatiis en sous joints). Lorsque les parois des
cellules sont trés fines (<0,1um), les cellulest gnéralement désignées par le tesoas
grain. Pour les matériaux a tres faibleDE (cas du nickel par exemple), la mobilité des
dislocations hors de leur plan de glissement dtibte, 'arrangement en cellules ne sera pas
observé. Dans ce cas, la structure cellulaireegsplacée par un arrangement des dislocations en
réseau de Taylgrc’est a dire une organisation homogene de dipfgedislocations. A I'échelle
des grains (~10 microns), la fragmentation desulsslpeut se traduire par une sous-structure
homogene ou par la formation de microbandes, oorengar un arrangement en blocs. Les
microbandes sont des zones de localisation defétairdation dans le grain qui sont différenciées
des bandes de cisaillement (localisation de lardeédtion traversant plusieurs graif23].

14
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Figure 1.6: Schéma de I'arrangement des trois types de @istots se rapportant au modele de
Gottstein.et a[14].

Figure 1.7: Observation au MET d’une microstructure d’'un géaAl-1%Mn, déformé par
compression plane f@nnel-die)dans les conditions : 450°C7¥§9%[26].

15
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Figure 1.8 : Représentation schématique de la restauration nugo@ au cours de la
déformation a chauf®2].

ﬂ Compression
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Figure 1.9 : Représentation schématique des différentes étipds recristallisation : (a) état
entierement recuit d’'un métal polycristallin ; @pgt amorphe d’'un échantillon déformé a froid
(boite noire) ; (c) interprétation récente de fgteécedent (contréle de la microstructure) ; (d)
microstructure recristallisée ; (e) état recriggal{en post-dynamiquéd4].
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[.2.2. Mécanismes de I'évolution microstructurale e mise en forme des métaux a chaud

Dans les procédés de mise en forme a chaud, le&rimed subissent des évolutions
microstructurales importantes qui conditionnentrdepropriétés mécaniques finalgz9]. A
I'échelle microscopique, I'accroissement importdet la densité de dislocations induit dans
chacun des grains se traduit par une augmentaéda dontrainte d’écoulement ainsi que de
I'énergie interne qui agira en tant que force noetppour les mécanismes de restauration et de

recristallisation.

Pour les matériaux & moyenne ou faiBIBE (entre 10 et 50 mJTt nickel, fery et
aciers austénitiques), les dislocations sont pebilesocar elles sont fortement dissociées ce qui
rend la restauration dynamique peu efficace. éciefmedynamiquesignifie que ce processus se
déclenche et agit pendant la déformation ce quidengue clairement du mécanisme statique
qui se produit pour exemple d’'un recuit aprés de#dion [30]. Globalement, les évolutions
microstructurales au cours de la déformation a @¢haeuvent se présenter comme étant la
combinaison de différents mécanismes incluantfaisd’écrouissage, la restauration dynamique

et la recristallisation dynamique.

[.2.2.1. Restauration dynamique

Lors des premiéres étapes de la déformation, I'amgation du niveau de la contrainte
d’écoulement est causée par l'interaction des cigions entre elles et leur multiplicatiofid.
1.8). A I'échelle cristallographique, la déformatidagtique se définit par un glissement de plan
selon une directionsysteme de glissemgrdt par une rotation simultanée et progressive de
chacun des systémes dans chaque grain par rappordx@s de la sollicitation mécanique,
activant ainsi d’autres systemes qui étaient mfamerablement orientés. Un adoucissement du
matériau déformé (restauration) peut se superpps®s effets se traduisant par I'annihilation
mutuelle des dislocations lorsqu’elles sont de esgopposés, ou par leur regroupement en
formant des cellules de faible densité délimitémsdes zones de plus grande densité. C'est alors
qu'une microstructure de joints de faible désoaton peut se développg2]. A cet égard, Y.
Chastel29] explique que durant la déformation, les sous graedémantelent pour se reformer
continuellement (re—polygonisation) avant d’atteendn état quasi-stationnaire qui repose sur
un équilibre entre la création, I'arrangement anfiihilation de dislocations. Ces phénomeénes
caractérisent la restauration dynamique au courtagigelle, la montée des dislocations est
accélérée par l'augmentation de la température.udeq33], de son c6té, suppose que le degré
de la restauration est d’autant plus important bBgmergie de défaut d’empilement est plus
élevée ; cependant, quand les sous grains adjapefgentent des désorientations importantes
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(>15°), on parle de développement de grains nowedude processus de recristallisation

dynamique discontinue.

[.2.2.2. Recristallisation dynamique

Lors des traitements thermomeécaniques, les makenaetalliques subissent différents
meécanismes de recristallisation qui modifient cdé@sablement leurs microstructures et textures
cristallographiques. Ainsi, la recristallisatiort appelée a conditionner, dans une large mesure,
leurs propriétés mécaniques finales selon son typeconfiguration : statique (SRX) ou
dynamique (DRX). La différence fondamentale entes deux types de recristallisation est
schématisée ehig. 1.9 qui présente la dépendance entre I'énergie élestgnmagasinée et les
dislocations.

Ainsi, la recristallisation statique se produitngealement aprés une déformation a
température ambiante ou aprés un traitement theeniga densité de dislocations du matériau
étant trés élevée a cause de I'écrouisspgdfpum/unt, Fig. 1.9b), le recuit peut la faire
rabaisser a de plus faibles valeyrsQ,01 pm/um, Fig. 1.99. La génération de nouveaux grains
lors du chauffage subséquent est appetéeristallisation™. Les grains initiaux a I'état écroui
étant toujours présents (bien qu’ils soient plusmmins fortement déformésig. 1.99, ils seront
ainsi simplement remplacés par de nouveaux graémsignt la recristallisation statiquEid.
1.9€). Le terme Statiqué désigne ici qu'aucune tension n'est imposée @dtere durant le
processus de recristallisation ce qui équivautettansformation de phase.

Quant a la recristallisation dynamique, elle sedpiblors de la déformation a chaud en
combinaison avec d'autres phénomeénes associés auteshtempératures (restauration
dynamique Fig. 1.9d) pour favoriser la genése de nouveaux grains. Atl@équilibre, llDRX
est plus importante qu’a I'état recuit, mais demeuoindre aprés déformation plastique a froid
[34]. La difference fondamentale entre la recristdilisa statique et dynamique est illustrée
schématiquement erFigure 1.10 qui présente la dépendance entre I'énergie élsstiq
emmagasinée et le temps. A I'état d'équilibr&RX est plus importante qu’a I'état recuit, mais
moindre apres déformation plastique a frf8@]. Trois types deDRX peuvent en effet étre

distingués:
» Recristallisation dynamique discontin(l2DRX)

Le phénomene de recristallisation dynamique digcoe a été observé initialement par
Greenwood etl. (1939,[35]) sur du plomb déformé a chaud. La formation desngrpar ce
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mécanisme a été observée ensuite par plusieursirautir différents types d'alliages
d’aluminium: Al 99,9%[36,37], Al pur + 0,4 a 5%M(38] et Al 99,5 a 99,999%39].
Ce phénomeéne est plutbt prépondérant dans lesiawat€r moyenne ou faiblEDE tels que le
fer,, les aciers austénitiques, le cuivre et ses alliaginsi que sur le nickel et ses alliages mais
rarement observé dans les métaux a fSfE& (>100 mJ.nY) tels que I'aluminium, le fer les
aciers ferritiques et le titapeS'’il est désigné par la simple expressitecristallisation
dynamique"dans la littérature, il est plus plausible de Enammer par d’autres types de
recristallisation (discontinue, statique...ef0]). Le terme"discontinue"fait référence a une
caractéristique fondamentale de ce phénomene gliapparition de nouveaux grains exempts
de dislocations et ne présentant pas de fortesdgéiéeités dans la microstructure. Il s’agit d’'un
processus d’adoucissement complexe qui impliguérdiits mécanismes élémentaires tels que
I'écrouissage, la restauration dynamique, la getitn et la croissance des grains. Ces
différents mécanismes sont en relation directe &gcourbes contrainte-déformation, comme il
est montré erFig. 1.11 qui révele une allure relativement brutale de diacissement et la
présence d’'un régime stationnaire qui n'est attginaiprés une déformation de 100%. Aux
faibles vitesses de déformation et aux températilex®es, les matériaux se voient présenter des
oscillations dans les dites courbes se traduisanedart par des niveaux élevés de la densité de
dislocations, et d’autre part, par une hétérogérdst déformation qui est a méme de conduire a
la formation de germes a densité de dislocatioas faible. Celle—ci se voit augmenter par
écrouissage au cours de la déformation, entraimaatnouvelle germination, et ainsi de suite
[30,32]

Il a été également montré qu’'un comportement gyelipeut apparaitidl] en relation
avec les valeurs de la déformation imposée. Cala mdance a contribuer au déclenchement
de la recristallisation&), et a engendrer une déformation additionnedj¢ qui est nécessaire

pour atteindre le régime stationnaire. La valeg)y ést définie comme étant égaléea—¢,,., )

ou (&) est la déformation de von Mises au début du pategionnaire eté,ay), la déformation
de von Mises au pic ou déformation correspondanipr@mier maximum(Fig. 1.12) [34].
L’'importance des effets des tailles moyennes dasmgrinitiaux Do) et ceux relatifs au palier
stationnaire D) sur I'allure des courbes contraintes déformaticgité examinée par Lutonadt
[41] et Sakai etal. [42] qui ont particulierement spécifié que si la défaioraa chaud se
produisait avec un parameteaible, les grains recristallisés seraient assegsiers, autrement

dit (Ds) sera élevée.
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- Dans le cas de figure oD£ Do/2 - (Z<Z.)), les grains, au cours de leur germination
et leur croissance de part et d’autre d’un joiittal) vont se rencontrer avant d’atteindre laléail
(Dy) ce qui aura pour effet de retarder le régimeisstatire des la premiére vague de la
recristallisation. Aussi, le matériau devra s’y requre a plusieurs fois de maniéere a ce que
chaque vague de germination-croissance s’approahegime s’équilibre, d'ou I'observation
d’'une série de maxima dans les courbes, dont l'iamaie! va en diminuant : on parle alors de
recristallisation synchronisée

- Par contre, dans le cas ouD{2<Dy o (Z>Z;)), le matériau pourra atteindre
progressivement le régime stationnaire tandis qsevéigues successives de la recristallisation
se développent en colliers au niveau des joints gtams initiaux, formant d’emblée une
structure dans laquelle tous les stades d’écragesstide croissance des grains sont représenteés.
Alors ; les nouveaux grains envahissent toute l&iceapour atteindre leur taille d’équilibre au

régime stationnair@-ig. 1.12)

» Recristallisation dynamique continue (CDRX)

La recristallisation dynamique continyé4-46] que lI'on note CDRX (Continuous
Dynamic Recrystallizatigrest fondée sur le termedntinué qui fait référence a I'évolution de
la densité de dislocations. Le processus de ce dgpeecristallisation conduit a la formation
d’'une microstructure cellulaire (cristallites) ddaguelle une partie des sous-joints se transforme
progressivement en joints, ce qui généralementuibadune augmentation de la désorientation
entre les sous-grains adjacents. Quand celle-anatine valeur critique{Ll5°), les familles de
dislocations n’étant plus suffisantes pour acconendd désorientation, les sous-joints se
transforment alors en jointgl7—-48] L’apparition des sous-graingdglygonisatioh s’opére
d’abord au voisinage des joints des anciens gnaing s’étendre ensuite sur tout le matériau
[44].

La Figure. 1.13montre que la contrainte peut atteindre rapidemastvaleur maximale
(équilibre dynamique entre écrouissage et resianjat pour décroitre ensuite tres
progressivement ; l'interprétation de ce caractierelécroissance reste cependant compliquée.

Les microstructures ainsi obtenueBig( 1.14) sont parfois décrites comme étant
I'aboutissement de la restauration dynamique. sprée déformation modérée elles se trouvent
le plus souvent composées de grains allongés qui adeur tour subdivisés en sous-grains
équiaxesfkig. .14 [43—-44) alors qu'aux déformations plus élevées, on né pks distinguer
les sous-grains des grains, car les joints ne forples des entités fermédsd. 1.14c).

Ce type de recristallisation, a été observé dansuain nombre de métaux a foEBE.

C’est le cas des aciers ferritiques, de I'aluminietdes alliages de titgnéEDELL00 mJ.m?)
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dans lesquels les mécanismes de glissement dédgmnabntée des dislocations sont facilités par
leur mobilité. En tout point du matériau, la deédiitale de dislocations se voit augmenter sous
I'effet de [I'écrouissage jusqu’'a un maximum pourswte diminuer jusqu’a une valeur
stationnaire et ce de maniére continue.

La capacité de ce type de recristallisation a predune structure a grains trés fins et
eéquiaxes a été mise a profit pour améliorer le aovtement superplastique de certains alliages
[44].

» Larecristallisation dynamique géométrique (GDRX)

Ce mécanisme de recristallisation a été décrit [opremiére fois en 1985 par McQueen
et al.[49], lors de la déformation en torsion de I'aluminidmpureté commerciale, stipulant que
sous l'effet de grandes déformations, les jointsgdEns initiaux s'allongent et deviennent
dentelés contribuant ainsi a leurs fragmentatidvesterme Yeomeétriqueé fait référence a la
formation des joints a partir des joints de gramisaux. Depuis, d’autres observations similaires
ont également apportées pour des alliages d’alumifAl-Mg [50-51] Al-Mg—Mn [52-54) a
différents états de déformation. Il a été partén@iment remarqué, qu’en fonction de I'état de
déformation de ces matériaux, les grains initiaukissent tantdt un allongement (traction,
torsion), tantdt un aplatissement (compression) msulteraient, tous deux, en une forte
augmentation de la surface de leurs joints qui aorame effet de provoquer des ondulations
(Fig. 1.14-17).Par ailleurs, Montheillet et Jond84], ont montré que le mécanisme de la
recristallisation dynamique continua lieu a des faibles déformations alors que cetiila
recristallisation dynamique géométriqguge produit uniqguement aux déformations élevées
(£>10).

Des exemples concrets sur le développement deraisstypes de la recristallisation
dynamique seront présentés ultérieurement poualtiages Ni-Nb Cf. Chap. 1V).

[.3. Exemples d’évolutions microstructurales d’allages de nickel en déformation a chaud

Les mécanismes de la recristallisation dynamigles (précisément dgerminatior) ont
fait 'objet d’'une étude sur IBimonic804 par B. Tian[56] qui suggérait que ce type d'alliage
présente une germination aux alentours des jogggycains initiaux par effet dSIBM" d( a la
présence d'hétérogénéités locales. Ce mécanismbiastmontré sur laFig. 1.1& ou le
phénomene de recristallisation se voit caractgéséune topologie de grains en collier, typique
de laDDRX avec apparition des nouveaux grains non écrouisau long des joints des anciens
grains ; les fractions surfaciques recristallis@&ant pas importantes (30% poar 1,2) a

cause de la compétition entre les mécanismes tiirason et de recristallisation dynamiques.
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Figure 1.10 : Représentations schématiques de la recristatlisagtatique et dynamique en
fonction du type de la déformation: (a) recristation statique§RX aprés une déformation
plastique a froid CW) ; (b) recristallisation dynamique au cours denges déformations a
chaud HW) induisant une microstructure stationnab& (34].
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Figure .11 : Evolution de la contrainte en fonction de la défation dans un métal ou alliage a
faible EDE [34].
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Figure 1.12 : Représentation schématique des évolutions micicistales associées a des
courbes présentant un seul et plusieurs majiddia
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Figure 1.13 : Evolution de la contrainte en fonction de la défation équivalente dans un métal
ou alliage a fort&DE [34].
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Figure 1.14 : Représentation schématique d'un pincement dessjdi@ grains initiaux : (a)
quand I'épaisseur du grain se rapproche d’envirenxdfois la taille des sous-grains; (b)
détachement de protubérances formant de petitssj&i].

a) b) c)

Figure 1.15 : Représentation schématique des microstructurdtégedts états : (a) état initial;
(b) état faiblement déformé ; (c) état fortemerfbd@é[53].
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Figure 1.16 : Elongation et ondulation des joints de graindani avec la déformatiof®4].
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Figure 1.17 : Micrographie d’'un alliage Al-5%Mg montrant difféts degrés d’ondulations en
(a et b) et jusqu’au détachement du grain initia{@ [55].

Figure 1.18 : Microstructures de I'alliagdNimonic 80’ déformé a&=01s™ montrant le
mécanisme dbulging des joints de grains initiaux (fleches) : §ap,37 ; (b)e=0,73 ¢ (c}=1,13
[57].
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Figure 1.19 : Evolution des microstructures tinconel 625’ déformé & = 0ls™ ete= 0,7 et
a différentes températures : (a) T=900°C ; (b) 1°€5; (c) T=1000°C ; (d) T=1050°C ; (e)
T=1100°C ; (f) T=1150°C ; (g) T=1200°58].
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nickel pur, T=934°C ; (b) Ni-20%Fe , T=1107p41].
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Figure 1.21 : Prévision de la recristallisation synchroniséasslynchronisée a partir des courbes
contrainte-déformation (modeéle HatonetSellars[41]) : (a)e.> & ; (b) . < &.
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On peut aussi y distinguer la présence de quelgragss recristallisés a l'intérieur de
grains écrouis qui laisse supposer que malgréhb&efaDE présentée par cet alliage, I'évolution
microstructurale de la recristallisation dynamiqumtinue CDRX présente n’est pas loin de
celle d'alliages a fort&DE. Defu[57] a aussi montré, tout récemment, que pouflldeonel
625, la taille des grains recristallisés ainsi que fiestions volumiques de ces grains ont
tendance a augmenter avec la déformation et lagetye. Ici, le mode de la recristallisation
dynamique est donc discontinu et se caractérisdepphénomeéne deblilging' présentant un
maclage répété comme il est montré sufita 1.19 Les microstructures s’y voient étroitement
dépendantes de la température et la recristafiisapparait comme s'initier a partir de joints de
grain. Ce mécanisme déulging' est nettement visible sur kig. 1.19 a 900°C, malgré la
présence de quelques grains recristallisés au wides joints de grains, indicative d’un
déclenchement de @R X localisé dans certaines régions. Cependant, suegnhentation de la
température, le volume de la fraction recristalsévoit augmenter le long des joints de grains
en présentant une topologie en collieigé. 1.1%-e) alors qu’'a 1150°C et 1200°Eids. 1.19 et
), les microstructures déformées sont entieremeenistalliséesKig. 1.19).

Une étude similaire a la notre, effectuée par hugbSellarg41] sur du Ni pur et sur trois
alliages modeles Ni-Fe, a montré qu'aux faiblegsgiés de déformation, il y a apparition
d'oscillations sur les courbes contrainte déforomafFig. 1.20), ce qui est une caractéristique
d’une recristallisation dynamique discontinl@DRX) a pics multiples. Sur les microstructures
obtenues, les auteurs ont également enregistr@$zmce dserrationsau niveau des joints de
grains qui, en migrant, ont tendance a contribuda germination des nouveaux grains :
phénomene debtlging' frequemment observé sur les alliages de Ni failelet alliés. Les
mémes auteurs ont alors proposé un modele simpiepgumettait de différencier la

recristallisation synchronisée de celle assynclsgsna partir des courbes obtenueg.(1.21).

Conclusions

» Les approches considérées dans cette sections@tapnt a trois types de modele :
- les modélesempiriques qui permettent de décrire succinctementhi@ologie des métaux et
alliages en fonction des conditions de déformaénrutilisant des formulations mathématiques
plus ou moins simples.
- les modeles semi-physiques qui prennent en corggemécanismes physiques de la

déformation mais toujours avec une formulation ratatique simplifiée.
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- Et enfin, les modeles physiques qui s’averens mlancluants, car ils incluent les variables
internes (densité de dislocations et, taille mogedes grains) qui sont caractéristiques des
microstructures des matériaux.

* Les informations et les connaissances générales @i@sentées et qui se rapportent aux
différents mécanismes susceptibles de se produireoars de la déformation a chaud seront
d'un support non négligeable pour entreprendre idesstigations en vue du contrdle des
évolutions microstructurales des métaux et alliaggamment ceux des alliages modéles Ni-Nb

qui font partie intégrante de cette étude.
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CHAPITRE Il - MATERIAUX ET TECHNIQUES EXPERIMENTALE S

Introduction

Ce chapitre est consacré aux procédures expérileemédatives a I'étude de I'influence
de I'addition du Nb dans les superalliages a basNidur leur comportement, tant rhéologiques
que microstructural, en déformation par torsion hlaud. Trois parties distinctes seront
considérees : (i) le choix des matériaux et leapgpration, (ii) les traitements thermomeécaniques
subis par les échantillons d’étude, et (iii) leBédentes techniques de caractérisation incluant la
métallographie classique (microscopie optiqgueaaethnigue SEM-EBSD.

[1.1. Matériaux
[1.1.1. Elaboration des matériaux modeles

Les alliages modéles Ni-Nb ont été élaborés airpditin nickel électrolytique
commercial qui a été purifié par fusif®8] dans un creuset en argent et refroidi a 'eau sous
atmosphére d’hydrogéne ensuite d'argon afin d'é@emi I'oxygene et [I'hydrogéene
respectivement. Les lingots du nickel ainsi pusif@nt été ensuite refondus par induction sous
atmospheére d’argon auxquels on y a ajouté la cigaaéi Nb désirée de pureté proche de 99,9%.
Par cette procédure, une série d’alliages Ni—0,0698M—0,1%Nb, Ni—1%Nb, Ni—2%Nb, Ni—
5%Nb, Ni—10%Nb, et Ni-15%Nb en plus du Ni pur a &id@si obtenueCes alliages sont des
matériaux modeles qui seront destinés pour I'étleléa DRX, en ce sens qu'ils vérifient toutes
les conditions posées dans cette étude, quoigile gontiennent quelques impuretés qui sont
susceptibles d'interférer en génant le mouvemestjaoiats de grains et des dislocations par
exemple.

L’analyse chimique de ces matériaux a été effectréealtilisant différentes méthodes
telles que I'ICP I6ductive Coupling Plasmalabsorption atomiqueAfomic Absorptiop et le
SES Epark Emission Spectroscopiiableaux 1.1 1.2 et I1.3). Les différents alliages étant
sélectionnés dans le but d’étudier I'effet du tagie du solutésblute drad [46,66], il était alors
nécessaire de limiter le nombre de parameétre paowartrarier I'étude en s’affranchissant de

I'effet de I'épinglage des joints par les précipi@ener pinning

Tableau I1.1 : Analyse chimique du Ni pur utilisé comme alliageldhse (ppm, balaneeNi)

Eléments As | Bi | Co| Cu| Fe| Mn| Pb | Sb| Si| zZn| C S O N

Recu (max) | 0,5| 0,2 0,5 10| 150 - | 0,5| 0,5 5| 0,5 15015 | - -

Luton et

- - — | 100{ 500| 100| - - | 100| - 40 - - -
Sellars[41]
ADre
ol - - =150 - | -| -| -] -|=5|<5|=6|<5
purification
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Tableau 1.2 : Analyses chimiques des alliages étudiés
Alliages Nb (wt %) | C (ppm) S (ppm) O (ppm) N (ppm) Ni
Ni—-0,01Nb 0,0105 5,5 5 4,5 1 Balance
Ni—0,1Nb 0,092 3,3 - 6,8 - -
Ni—1Nb 0,79 6,2 - 4,5 - -
Ni—2Nb 2,06 4 1 7 1 ]
Ni-5Nb 5,09 3 1 7,4 1 -
Ni—10Nb 9,5 6 5 3,2 3 -
Ni—15Nb 15 4 4 9 4 -
Tableau 11.3 : Méthodes d’analyse chimique des deux alliages MiND et Ni—1 Nb
Eléments Nb, (wt. %) 0, mg.kg® | C, mg.kg™
Alliage ICP AA? SES 1 SES?2 Leco
a-0,070
Ni—0,1 Nb 0,092 - - b-0,082 6,8 3,9
c-0,091
a-0,66 a-0,742
Ni—1 Nb 0,953 0,79 b-0,76 b-0,797 4,5 6,2
c-0,79 c-0,826

Ces alliages ne contenant que du niobium en &ibke§ quantités, les probléemes liés a la
précipitation ne devraient pas ainsi perturberéssiltats de cette étude et donc les mécanismes
et cinétiques de déformation a chaud devraientagtadysés dans de bonnes conditions. C'est ce
qui nous a mené a ne pas considérer les résultesus sur I'alliage modéle Ni—15%Nb. Il est a
spécifier que le choix de ces différentes tenearsiebium a été dicté par le souhait d’étudier
leur influence sur la rhéologie et la cinétique ldeDRX plus particulierement au régime
stationnaire. Cette gamme assez large en propadgoniobium permet d’élargir I'étude afin
d’étre plus proche des mécanismes de déformaticimaad des superalliages a base de nickel

rencontrés usuellement dans les applications iridlies.
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Selon le diagramme de phases des alliages NiFMb i(.1), le niobium est supposé se

trouver en solution solide de substitution au cadesla déformation a chaud pour tous les
alliages a I'exception de Ni—-15%Nb qui affiche limgte de solubilité a 600°C qui est de 'ordre
de 10%. De nombreux auteurs ont étudié le systegmuitibre Ni—Nb et a titre d'exemple,
Durden et Hume—Rothef$9], ont trouvé que la limite de solubilité maximale ldb dans le Ni
est de 12,5% et que ce systeme d’équilibre birnmetg contenir une phase intermédiairgN¥h
(appelée) dans un intervalle variant entre 73,5-76,5 % @01C. Selorle méme diagramme, le
niobium se trouve en solution solide homogene dsndomaine assez large de température. A
600°C, la solubilité maximale du Nb dans le Ni apfitacomme étant égale a 6% en pourcentage
atomique, ce qui correspond a 9% en pourcentagsigu&s sachant que les masses molaires de
ces deux éléments sontyyr92,2 g et mMi=58,71g, respectivement.

Une étude menée par GeneV@8] utilisant la technique de diffraction des RX amisr
de caractériser les phases en présence et de ohetelas parametres de maille dans les alliages
étudiés pour une fraction volumique supérieure a 1% été constaté que sur toutes les
éprouvettes, la seule phase visible est du nickahtaun paramétre de maille proche de 3,59 A
qui augmente avec le pourcentage de Nb. A titree@tid, cette valeur correspond a une solution
solide du Ni—-Nb a 10% atomique de Nb.

[1.1.2. Préparation des éprouvettes de torsion

Huit lingots bruts d'alliages Ni-Nb de poids 1,8 &nt été forgés au marteau pilon a
1150°C pour obtenir de grossiers barreaux cylingrsgdel1 14 mm qui ont été rameneés ensuite,
a 10 mm apres plusieurs passes de martelage r@atides barreaux, dix éprouvettes de torsion

de dimensions (lge X [1=27 x 6) mm ont été prélevéesi@. 11.2a).

[1.2. Comportement mécanique a chaud
[1.2.1. Essais de torsion

Les essais de torsion ont été effectués a I'addi adnachine présentée Eig. 11.3 qui
permet de tester les métaux pour des températliaas de 'ambiante & 1200°C. Elle est dotée
d'une motorisation électrique et d'un systeme dmifthge des échantillons par rayonnement
infrarouge. Les échantillons sont fixés a deux mpas le biais de goupilles qui permettent le
maintien des tétes quelque soit le sens de rotdtienceinte d’essai est équipée d’'un tube en
quartz par ou circule de I'hélium comme gaz inefite d’atténuer les phénomeénes d’oxydation a
haute température. Le réglage de la températuté efféctué par un thermocouple situé dans la

téte inférieure de I'échantillor-(g. 11.2b).
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Figure II.1 :
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Figure 11.2 : Eprouvettes de torsion : (a) dimensions normadis€k) vue de coupe.
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Figure 11.3 : Four de chauffage intégré a la machine de torstidisé pour la déformation des
échantillons (Laboratoire SMS, Ecole des Mines a@i@tSEtienne).
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Tout I'essai a été commandé par un ordinateuggee automatiqguement les parameétres

d’asservissement du moteur et le réglage de ladmhpe. Les taux de montée en température
sont de 3°C/s jusqu’a la température de 50°C asudede 1000°C, et de 0,3°C/s jusqu'a la
température de I'essai suivi d'un maintien de 10 b&s essais ont été effectués en imposant une
rotation dans le sens des aiguilles d’'une montreai{lement négatif) avec une vitesse de

rotation constante.

La torsion étant définie comme un cisaillementga@menant a de larges déformations
qui restent toutefois largement éloignées de ce#asontrées dans le domaine industriel, peut
présenter certains problemes d’auto-échauffemensaut susceptibles d'affecter les résultats
expérimentaux des lors de leurs dépouillements.

Avant I'essai, il était important d'accommoderd#atation thermique longitudinale des
échantillons au cours du chauffage en laissaneurppur éviter la compression de I'ensemble
éprouvette mors. Pour ce faire, un moteur auxdiast asservi en force exercée sur I'’échantillon
dans la direction axiale. A la fin de I'étape dauatiage, I'asservissement en force est arrété pour
fixer la distance entre les tétes (cas de la toraidongueur fixe). En fin de déformation, une
trempe a I'hélium a été effectuée sous une pressgoBbar (environ 100°C/s apres l'arrét du
moteur) et la fixation supérieure a été dessemimédiatement pour éviter la déformation axiale
de I'échantillon due a sa contraction thermiquechmmande de ces systémes se fait en temps
réel par I'intermédiaire d’'un calculateur (PC) iséint un programme de tyg@®UICK BASIC
qui permet de coordonner les différentes opératitengestion des parametres d’asservissements
des moteurs et de réglage des rampes thermiguegalpéeurs des couples, de la force axiale et
du nombre de tours donnent les résultats qui soegestrés par I'ordinateur de commande sous
la forme de fichiers comprenant le couple mes@@pmbre de tours, le temps, la température et

I'effort axial.

» Cinématique de I'essai de torsion
En notant que™ est le couple appliqué (N.m) &t est la vitesse de rotatiow = 27N

(rad.s%), ou Nest le nombre de tours & le nombre de tours par secondrég( I1.4), et en
supposant que la déformation est homogene suivare E, le tenseur de la vitesse de

déformation s'écrit;

rw (1.1)
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Figure 1.4 : Représentation cinématique de I'essai de torsion
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Figure 1.5 : Schématisation des différentes zones de [I'échamti(partie centrale de
I'éprouvette de torsion) analysées au moyen deasgope optique et du MEB-EBSD.
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L’'observation des échantillons étant menée a léaserrde I'éprouvette cylindrique, et

tangentiellement a celle—ci, les essais seronhidéfiar rapport a la vitesse de déformation et la
déformation équivalentes de von Mises atteintesatte zone. Selon la définition de la vitesse

de déformation équivalente donnée par von Mises :

1
. 2
s:(zzgifJ (11.2)
3 |yJ
Pour ces essais, la vitesse de déformation équieat®rrespondante est:
E=—"———= .
J32L 3L

Un gradient de vitesse de déformation dans I'épetiavest constaté: an= 0 (au centre), la

2 rw_2nr N (1.3)

vitesse de déformation est nulle etrenR (a la surface), elle est maximale.
En supposant que le matériau est isotrope, la'éaiodlement associée au critere de von Mises:
S= 13(ﬁ/§)£ peut étre utilisée; ol est le tenseur déviateur des contraintegreest la

contrainte d’écoulement (contrainte équivalenteate Mises).

Le tenseur des contraintes sera :

(I1.4)

Q
I
o O

&‘Q\ o o
o &‘Q\o

o

[1.2.2. Dépouillement des essais
La déformation équivalente de von—Mises a la serfte I'éprouvetteHig. 11.4) est donnée

par la relation:

o fe f2 Rd9_ 1 RO_2mrN
c=ledt=|l —-———=—— "~ =—"_ (“5)
RQR joJéZLdtJéL V3L

La contrainte d’écoulement est reliée au couplodson expérimental par:

F:ZH_[%rzdr (11.6)

NE

En généralg dépend dee et £ et donc dea . Cependant, on ne connait @agriori la fonction
= f(z,é). Fields et Backofefi61l] ont montré que, quelle que soit cette fonctiongdatrainte

o
d’écoulement en surface peut s’exprimer selon Feggion:

7. = V3r [,,omr|  ainr| (1.7)
27R*|” dIné|, dlnw,
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Jar oo o
o=——(@B+m+n 1.8
2;1?3( ) (1.8)
m=2InT (11.9)
dinN
f=0Inl (1.10)
dinN

La dérivée logarithmique deHy. 11.10 étant sensible au bruit de mesure du couple, il
devient nécessaire d'effectuer un filtrage préalatpli consiste a lisser les courbes couple-
déeformation avant d’effectuer le dépouillement delds et Backoferj61]. La courbe obtenue
expérimentalement (couple-nombre de tours) est I8gnupar une fonctionsomme
d’exponentiellesqui est ajustée en jouant sur les coefficientfagen a minimiser I'écart entre
la courbe expérimentale bruitée et cette fonctiblbus avons opté pour une méthode
d’optimisation numérique d’'une expression suffisaantnsouple afin de s’approcher au mieux

des courbes de couple que nous avons mesuré:

rfi|tré(N):C+Z4:xieXF{— yi.N’“) (1.12)

i=0
Les coefficientX,,a y,) sont ajustés afin de minimiser I'écart moyen etggevaleurs
de couple mesurées et celles calculées sekm .11 Les courbes expérimentales couple-
nombre de tours sont lissées par des méthodesatiae du logiciel Excel, en utilisant les

relations précédentes, pour étre ensuite convetiepurbedo - ¢).

Les valeurs dem sont obtenues a partir de plusieurs courbes é&sliss des vitesses de
déformations différentes mais a la méme températQueant aux valeurs deé, elles sont

obtenues par dérivation de la courbe couple-nomér®urs et ce apres lissagafiexe A.).

[1.3. Caractérisation des microstructures
[1.3.1. Métallographie
Le prélévement des échantillons pour la caractéisanicrostructurale a été effectué au

niveau de la zone centrale de la partie utile éerbuvette et la surface d’analyse se situe dans le
plan orthogonal a I'axe de la torsidrig. 11.5). Les échantillons ont été enrobés a froid dars un
cuve sous vide en utilisant une résine de typespyigne pour étre ensuite placés sur un porte-
échantillon pour subir les opérations successiegsalissage mécanique suivantes:

- 30 s au papier 600 afin de réaliser un méplat;

- 30 a 60 s au papier 1000 afin d’éliminer les ragudformés lors de I'étape précédente, suivies
de 60 s au papier 2500 et 4000;
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- 5 mn sur une toile avec une suspension diamandem suivie de 5 mn avec une suspension

de 1 pm.

- 10 mn sur feutre avec une suspension de Y4 prdisegpar solution de silice colloidale (69
nm) permettant I'obtention d’un tres bon état ddasie exempt de toutes les rayures résiduelles
les plus fines.

L’attaque chimique a été réalisée a I'aide d’urctiédit Kalling composé de 5g de Cuycl
25 mL d’Ethanol, 40 mL d’Hcl et 30 mL d#®. Les observations ont été réalisées a l'aide d’'un
microscope optiqu®lympus BX60 Met les différentes mesures a l'aide du logicielndlyse
d'imageAnalyse SY.9.a détermination de la taille de grains avardmes essais a été effectuée
par les méthodes du diametre équivalent et deeféept moyenf. Annexe C.4.

La caractérisation des échantillons par le micrpscélectronique a balayage et la
technique EBSD jusqu'a une profondeur de 0,3 mmnladsurface a nécessité un polissage
prolongé (16 h) sur une machiBeiehler VibrometUne solution de sillice colloidale a 69 nm
légerement basique a été utilisée afin d’élimirmends les rayures résiduelles et de constituer
une couche de passivation particulierement régistaBnsuite, les entourages plastiques des
spécimens ont été recouverts de laque de carbameapgmenter la conduction des faisceaux
d’électrons a l'intérieur du microscope. E&g. 11.5 montre les différentes zones d’analyse qui
ont été effectués sur les éprouvettes de torsisralliages Ni—2%Nb et Ni-10%Nb moyennant
le Microscope optique et la technique EBSD.

[1.3.2. Microscopie électronique a balayage et EBSD

La technique de diffraction des éléctrons rétradiés : Electron BackScattering
Diffraction (EBSD) associée a la microscopie élatiue a balayage classiqgue permet de
coupler des informations micostructurales et dimgeaphiques. Au vu des avantages qu’elle
présente par rapport a la méthode conventionnél@atyse cristallographique qu’est la
diffraction des rayons X, elle a été utilisée ddaescadre de ce travail pour étudier les
microstructures et microtextures, principalemeneagda déformation par torsion a chaud des
échantillons d’étudedf. Annexe C.).

La Fig. I1.6 montre une vue de l'intérieur de la chambre duosicope MEB-FEG JEOL
6500F, un des trois microscopes utilisés dansdescde ce travail et qui est presque simlaire au
microscope MEB-FEG ZEISS SUPRA 55P. On peut y sair la partie gauche inférieure le
détecteur EBSD qui est constitué principalemenhaaran fluorescent sur lequel les électrons
rétrodiffusés peuvent former des diagrammes etcangeraCCD numeérique Coupled Charge
Device a bas niveau de lumiere qui prend en temps li@éehde de ces diagrammes. Sur la
partie droite, on retrouve la platine motorisée laguelle est positionné I'échantillon qui est
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incliné d’'un angle de 70° permettant ainsi I'obientd’'un meilleur compromis entre une

émission maximale des électrons rétrodiffusés ditrigation des effets néfastes de la rugosité
éventuelle de I'échantillon. Enfin, on retrouve slda partie centrale le canon a électrons et dans
la partie gauche supérieure la grille du détectétectrons secondaires. Le microscope
électronique a balayage (MEB) utilise la diffractides €lectrons permettant la détermination de
I'orientation locale de I'échantillon en faisantfcicter des zones de quelques®ubianalyse de

ces mesures nous renseigne sur la microtexture auwessi sur la désorientation des grains
correspondants, leur morphologie et la présencétérbgénéités locales. La technique EBSD est
en pleine expansion, a tel point qu’elle deviemlispensable dans I'étude des matériaux. Si la
technique a été développée 20 ans plus tét, eleconnu un veéritable essor qu’au début des
années 90, lorsque l'acquisition, la numérisatibfiexploitation des diagrammes est devenue

automatique, grace notamment aux travaux de Dirjgl&y

11.3.2.1. Principe de mesure

Les électrons du faisceau incident sont diffuséastiquement dans un large domaine
angulaire lorsqu’ils pénetrent dans le matériasogtt ensuite diffractés par les plans cristallins
se trouvant en position de Bragg. L'intersectiors dénes de diffraction par un écran plan
produit un ensemble de lignes, appelées bandeKildechi (La formation d’'une figure de
diffraction EBSPest constituée de paires de lignes paralléles) lderiargeurs sont inversement
proportionnelles aux distances interréticulaires fdenilles de plan.

Ainsi, connaissant la structure cristalline du éniaiu, la distance entre les bandes permet
de remonter a l'orientation cristallographique dezbne analysée, sachant que les intersections
entre ces bandes correspondent a des directistallographiques. De part que l'orientation de
'EBSP est équivalente a l'orientation du cristahdexation de la figure de diffraction permet

alors de déterminer I'orientation localed. 11.6).

[1.3.2.2. Indexation des diagrammes EBSD

Au tout début des années 90, l'indexation d’unarigde diffraction se faisait de maniére
semi—automatique et consiste a ce que I'opératfimisse la trace de trois bandes de diffraction
intenses et non concourantes pour indiquer la syen@&tstalline de la phase analysée. A partir
de ces informations préliminaires, un logiciel dét@ait I'orientation cristalline alors
gu’'aujourd’hui, ce travail se fait automatiqguememnéice a des algorithmes de détection des
bandes sur le diagramme numérisé. Outre le faitldutervention de I'opérateur n’est plus
nécessaire, c’'est surtout le gain de temps sutdiation qui est important ; il ne faut en effet
que guelques dizaines de millisecondes (temps dépémles réglages entrés par l'opérateur) a

l'ordinateur pour indexer un diagramme.
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Figure 1.6 : Vue par caméra infrarouge de l'intérieur de lanchee du microscope électronique
de type MEB—FEG JEOL6500F.

(a) (b)

Figure 11.7: Procédure d’'indexation des diagrammes EBSD :¢fipition des paramétrep, 6)
; (b) construction schématique de la transformédalegh
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Figure 1.8 : Différentes étapes relatives a l'indexation desgthmmes : (a) diagramme de
diffraction ; (b) transformée deough correspondante ; (c) détection des points lumineay
diagramme de diffraction avec coloration des lignesrespondant aux points lumineux ; (e)

diagramme indexé.

faisceau
d’électrons écran au liane de
incidents phosphore :?ikuchi

caméra
d’acaquisition
analyse des indexation soustraction moyenne des
données et du bruit de diagrammes
présentation fond

Figure 1.9 : Principe de la techniqgue EBSBlectron Back Scattering Diffractipf63].
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Le calcul de l'orientation cristalline se fait $ardiagramme de diffraction collecté par la

caméraCCD a partir des positions des bandesKilachi. Les positions de ces derniéres sont

déterminées en utilisant la transforméeHibeigh (o = xco<d + ysind) qui permet de passer des
coordonnéesx( y) du réseau de diffraction aux coordonnéps&) de l'espace delough En

effet, comme le montre kig. 11.7, une droite dans l'espace (x, y) est caractépaééa longueur

p de la perpendiculaire passant par l'origine et'pagle 8 entre cette perpendiculaire et |'axe
X. Elle sera donc représentée par un simple pains diespacép,a). Cette méme figure précise

gue toutes les droites passant par un point doari@sgpacex, y) correspondent a un ensemble

(,0,0) de l'espace delough qui est décrit par une fonction sinusoidale. Umfpde I'espace
(0,6) va ainsi étre & lintersection de toutes ces siiles et est représentatif de la droite

étudiée. Pour chaque point du diagrammeKdeauchi, il devient alors possible de tracer la

sinusoide correspondante et de faire la sommehaque cellule de I’espac(y‘:;,a), des niveaux

de gris de toutes les sinusoidegy( I1.8). Les bandes de diffraction seront ainsi repré&snpar
des points lumineux dans l'espaceHirighqui serviront au calcul de leur positidad. I1.8c et

d) ainsi que pour les angles entre les plans gupteduisent. Par comparaison avec les angles
interplanaires de la structure cristalline analysiéest des lors possible d'allouer les indices de
Miller a chaque plan déterminant ainsi I'orientationtaltise du point analysé=(g. 11.8e). Cette
orientation est le plus souvent exprimée a l'aide ahgles Euler selon la notation usuelle de

Bunge (¢l,¢,¢2) qui sont les rotations successives qui permettenpassage du repére

échantillon au repeére cristallin. Il est a notee da phase d'indexation n'est possible que si le
diagramme de diffraction est de bonne qualité extfon de la préparation de I'échantillon. En
d’autres termes, il est essentiel de préservetrlgtsre cristalline de I'échantillon au voisinage
de la surface analysée, car la profondeur d'écima@me des électrons qui contribuent a la
formation du diagramme de diffraction est trés&@iti0 a 20 nm)Kig. 1.9, [63]) en éliminant

le mieux possible la couche oxydée ou la contanwinate surface, sans pour autant engendrer
d'écrouissage superficiel ou de rugosité excessive.

La Fig. I1.10 résume toutes les étapes de la technique EBSBsfuisuellement utilisée
pour la mesure de microtextures statistiquemettiigrace a la bonne résolution angulaire
(<1°) et la tres faible résolution spatiale 8® pum) du MEB-FEG. Elle trouve surtout son
interét dans la construction de cartographies demierostructue en particulier celles de
désorientations et des figures de poles pour Idiegua qualité de I'image est essentielle. Celle-
ci requiert I'élimination des données incorrectasnzoyen du logicieHKL Channel 5 lorsque
les algorithmes d’indexation ne permettent pas eaoreection compléte de la pseudo-symétrie

qui est souvent présente.
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[1.3.2.3. Dispositif expérimental et aquisistion EEBD

Les échantillons de toute la serie d’alliages Ni-exibété caractérisés par la technique de
diffraction d’éléctrons rétrodiffusés EBSD via wotypes de microscopes électroniques a
balayage JEOL 6400 a filament de tungstene, MEB—HE&d Emission Gun) JEOL 650t
MEB-FEG ZEISS SUPRA 55P. Lorsque le faisceau imtidalaie la surface du matériau, un
logiciel (Channel 5—-HKL)rend en charge en temps réel, I'acquisition EBSP et le traitement
de l'image afin d’en extraire les informations taifgraphiques pour le calcul de l'orientation.
Ce logiciel permet, a partir des données acquises ghaque pixel de la plage d’analyse, de
produire des cartographies de désorientations, fifeges de pbles et des fonctions de
distributions des orientatioffODC.

La cartographie de désorientations est obtenuet@& gas mesures d’orientations locales
et la désorientation est définie par une rotatiotowr d’'un axe qui permet de passer de
I'orientation du cristal a celle du cristal adjateRarmi les 24 rotations possibles d’angles
positifs, le logiciel choisit la rotation d’angleimmum [45]. Les désorientations relatives entre
deux points de mesure, détectées jusqu’'a un amgl@sdegré, renseignent sur la nature des
interfaces: sous-joint, joint de grains et jointrdacles. Les mesures et la détermination de la
distribution des grains ainsi que de leur taillesyennes sont réalisées a l'aide de la méthode
d’intercepts dans deux directions perpendiculaites.supériorité de la technique EBSD par
rapport a la métallographie optique classique a#finéie pour les microstructures trés fines (de
I'ordre du micron tels que le cas des alliagesasckn Nb), car les micrographies optiques ne
permettent pas un comptage précis. En outre, leiégbgjui lui est associé a I'avantage de définir
des codes couleurs qui peuvent étre adaptés atsxdigisis par le matériau considéré et aux
élements microstructuraux qui lui correspondent.

Dans le cadre de notre étude relative aux mécasismeéformation a chaud des alliages
Ni—Nb, les cartographies EBSD suivantes ont étsideérées@f. Annexe C.2, b, c et d):

- Une cartographie qui informe stintlice de quité du diagramme représenté par un niveau de
gris. Une telle carte est capable de donner uneéseptation fidéle de la microstructure, vu
gu’'un niveau de la partie centrale des grainsgsudlagrammes sont de bonnes qualités, l'indice
sera éleveé et apparaitem clair, alors qu'au niveau des joints de grain, ou deagrdmmes
peuvent se superposer, l'indice sera faible apgsaaien foncé Dans ce cas, le contraste des
bandes va dépendre de la phase et de l'orientaigialline @nnexe C.2);

- Une cartographie de désorientation des jointgrden et des sous-joints tracés gms—bleu—
rougeetnoir, respectivementinnexe C.D);

- Une cartographie des joints de macles, représaméert (Annexe C.2);

45



CHAPITRE Il - MATERIAUX ET TECHNIQUES EXPERIMENTALE S
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Figure 11.10 : Schéma de la diffraction des électrons rétrodéupar un planhkl) et de la
formation d’'une bande d€ikuchilors d’'une analyse par EBSD.
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- Enfin, une cartographie informative de la textgmanulaire pour laquelle il est possible

d'attribuer une couleur pour chaque orientatiorfépedtielle qui sera présenté par un point.
Ainsi les points ayant des orientations quasi-giimes apparaitront de méme couleur, permettant
donc de mettre en évidence les différents graisnéxe C.&). La représentation des
orientations cristallographiques (définie par dedes couleurs sur les cartes correspondantes)
est sous la forme des composantes de texture nigtées<uvw>, c’est—-a—dire définies par la
direction <uvw> et le plan {hkl} cristallographigseoincidant avec la directighet le plan
) de cisaillement simple.

Conformément a des données issues de la littérf8ré4] nous avons représenté en
Fig. I1.11, deux composantes de type A, pour lesquellesrkctibpn <110> et le plan {111}
coincident avec la direction et le plan de cisaib@t simple et qui correspondent a un code
couleur bleudégradé, les autres composantes sont définiea deéie maniere, selon leurs
composantes de texture et leurs codes de couleuappelant qu'une dispersion de 15° autour
de chaque composante a été admise. On procedaeeadai conversion des anglegdler en
indice deMiller et au calcul de I'angle et I'axe de désorientagatre deux orientations définies
par leurs angles Buler. L’angle de désorientation est donné en degrésf9%2,8°) et I'axe de
désorientation choisi est celui des 24 équivalgotssont définis par le triangle stéréographique
[001], [101], [111]. Le programme fournissant lesoonnées cartésiennes (normées) et de
projection stéréographique, I'image d’une orietafpar cette rotation peut étre calculée.

11.3.2.4. Parametres d’entrée statististiques de &itement des cartes EBSD

Les cartographies obtenues nécessitent des comgdifin de supprimer les pixels qui
sont mal indexémpise reductionpar le logicieHKL. Une fonction permet le remplacement de
ces pixels en leur attribuant I'orientation de fewpoisins. Cette correction peut s’effectuer a
plusieurs niveaux en commencant toujours par lel@rement des pixels qui n’ont qu’un seul
voisin manquant, puis deux, mais jamais plus aditiditer les erreurs d’'indexation. L’indice de
qualité frequemment utilisé pour représenter lestogeaphies Band Contrast :BE est
représentatif du contraste moyen entre les cedsdandes et le bruit de fond. La qualité des
diagrammes dépend fortement de I'état de déformadio matériau (régularité de la distance
interréticulairee des plans diffractants).

La mesure de la taille des grains a été réali$éaa de deux méthodes qui ont été par la
suite comparées en vue de vérifier leur fiabili(d ia méthode du cercle équivale®EQD) qui
admet un diametre de cercle ayant la méme suriaedecgrain considéré, et)(la méthode des
intercepts qui consiste a tracer des segments aite ddelon deux directions horizontale et

verticale.
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(a) Composantes de Couleur en fonction de la désorientation
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(b) Parois Couleur en fonction de la désorientation de la paro
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Figure I1.11 : Codes couleur de représentation des orientatiogtaltographiques dans les
cartographies : (a) composantes en torsion ; (tipde sous-joints, joints de grains et joints de
macles.
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Des codes deouleur dégradéent été choisis pour les parois afin d’'indiquetrémsition

entre les sous-joints, les joints intermédiaireslest joints de grains. Les désorientations
s'échelonnent du gris clair qui correspond aux goimds > 2,5°, au bleu > 8° avec un dégradé
de couleur gris-bleu entre 2,5° et 8°, pour alleogpessivement vers le rouge a une
désorientation > 15° et enfin & un passage versole qui désigne les joints mobiles de

désorientations supérieure a 23&nflexe C.D). A chaque pixel de la carte est attribuée une
couleur qui dépend de son orientation (mélangeridedg bleu, de rouge et de noir, dosé suivant

la valeur des trois angles d’Eulef;, ¢, ¢, respectivement). Les joints de macles de coulettev

sont considérés comme étant des joints spéciadestwientation proche de 60°, et une direction
de type <111> pour chacun des deux cristaux adigdeig. 11.11). On impose généralement 10
degrés comme critére de désorientation pour daimijoint de grain comme on peut également
choisir une valeur plus faible pour mesurer lddgailun sous-joint. L’avantage majeur de cette
méthode réside dans mesure des tailles en fonafione orientation précise définie
préalablement dans un sous-ensemble de grains neuieéts

Les observations EBSD ont été effectuées en imdlileaporte-échantillon de 70° et en
appliguant une tension de 20kV. La distance cadiferdtre I'échantillon et la piéce polaire est de
'ordre de 15 mm et de 18 mm pour les microscop&SBEet JEOL 6500F, respectivement. La
taille moyenne des plages analysées varie seltiadia étudié et ses conditions de déformation
et peut atteindre une surface de (1500x1120) uet aa pas d'acquisition trés fin,1 pm).
Les analyses portant sur un minimum de 100 grareniple de certains échantillons du Ni pur
déformés) jusqu’a un maximum de l'ordre de 150004ing (pour d’autres cas des alliages
riches en Nb), permettent de déterminer des tadlsc une précision bien raisonnable en
adoptant un pas se situant entre 0,1 et 1um seeliimelsse des microstructures. La détermination
de la taille des microstructures a été effectuémenant uniguement les grains constitués d’au
moins 4 pixels, ce qui équivaut a un diameétre dedd2,3 um environ, ainsi, l'incertitude de
mesure sera limitée a 10%. Il est a remarquer quées cartographies, les points non indexés

sont affichés en couleur vert brillant.

[1.3.2.5. Présentation des résultats microstructurax et choix des indicateurs

D’'un point de vue qualitatif, outre la cartographterrespondante aux parois de
désorientations présentées Agnnexe C.D, il est fort utile de procéder a un autre mode de
présentation des cartographies, notamment poumigertéchantillons qui présentent une
hétérogénéité locale. Apres nettoyage et recongirudes grains, le logici€Channel Vcalcule
la désorientation entre chaque paire de pixelsngisi cette derniére est supérieure a 15°, un
segment de joint est tracé sur la carte en prasentaquement les joints (>15°: en noir) ;
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chaque amas de pixels qui est entouré par uneidrerfermée est considéré comme étant un

grain pour lequel une nuance aléatoire de grissdtiattribuéeAnnexe C.5. Ce type de carte tire
son utilité du fait qu’on peut avoir une vision lgéde sur la taille des grains recristallisés etl@ur
fragmentation des grains obtenus apres déeformdtemindications quantitatives des tailles des
grains et sous-grains seront reportées respectivesug des tableaux qui précisent la taille
moyenne des grains ayant une désorientation sup@ria 15° et celles des sous-grains
supérieure a 8° et a 2,5°.

La mesure de la longueur moyenne d’intercept edisée en tracant un certain nombre
de lignes horizontales et verticales sur les cammyes obtenues par EBSBnphexe C.4.
Chacune de ces lignes, étant appelée a varier kalliage et les conditions de déformation, est
revue par le logiciel qui mesurera les distancegeeses deux intersections consécutives avec un
sous-joint de désorientation 2,5; 8 ou 15°. La walde la moyenne de ces longueurs ainsi
déterminée donne un apercu sur la taille du graidw sous-grain dans chacune des directions
(horizontales et verticales). Pour les mesureslgpanéthode ECD, on présente généralement
deux valeurs dont la premiere correspond a cellenole aprés reconstruction des grains a partir
de la carte nettoyée, alors que pour la deuxiemeggrend en compte que les grains dont l'aire
est supérieure a 4 pixels (apres filtrage et agné@ation d’'unsubsel Le logiciel passe ensuite en
revue tous les grains (ou sous-grains) c’est-aldg@égions délimitées par une frontiere fermée
de désorientation supérieure a 15° (ou 2 et 8° pEsusous-grains) pour calculer finalement le
diamétre du cercle de méme aire que celle du gkdistogramme des désorientations obtenu
permet de donner des informations plus précisetasaction des sous-jointsAB (Low Angle

Boundary % et sur la fraction des joints a forte désorieataltHAB (High Angle Boundary %o

11.3.3. Etude de I'effet de la déformation sur lesnicrostructures et microtextures

A partir du développement de la cinématique deséesle torsionkq. 11.3,[104]), on

peut déduire les expressions:

(11.12)

d’ou I'on peut tirer: r=—— (IvV.13)

50



CHAPITRE Il - MATERIAUX ET TECHNIQUES EXPERIMENTALE S

300

Ni 2Nb
0,3s1

N
o
o

100

Flow Stress (MPa)

Strain

Figure 11.12 : Choix des taux de déformation pour la caractéosatles microstructures et
microtextures en profondeur de deux alliages Ni—B%NNi—10%Nb déformés aux conditions :

£=5-£=03s"-90C-100°C: £ =05 : &, =1; £ =167; £ =25,
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A partir de cette derniere expression, on a éténan@e procéder a des déformations

successives selon différentes profondeurs effestpée polissage de la surface d’'une méme
éprouvette, permettant ainsi de réduire le nombseedsais.

Cependant, au vu du nombre important des échardjligeuls deux alliages Ni—2%Nb et
Ni—10%Nb ont été sélectionnés pour étre déforméss steux différentes conditions de
température (900°C et 1000°C) et & une vitesseéfterdationé = 0,3 §* (Fig. 11.12). Selon ce
scénario, on est a méme de disposer de cinq é&atéfdrmation possibles par alliage considéré
(incluant I'essai & =5) permettant d’analyser I'évolution microstructerat quantifier par la

méme la taille des grains des matériaux ainsi défer

Conclusions

L’intérét fondamental des matériaux modeles étanpermettre une analyse plus fine et
précise des mécanismewluits dans les processus de déformation a cleidd,a séparer les
différentes interactions possibles dans une sdngiiutét complexe. Toutefois, il est a noter que
leur utilisation nécessite certaines précautions ilsane sont pas des copies de matériaux
industriels mais une image simplifiée. Il en estntEme pour les conditions expérimentales qui
ne doivent pas étre considérées comme une stepteduction d'un processus industriel. C’est
dans ce contexte que notre étude se justifie dantiparticulierement I'influence du niobium en
solution solide sur le comportement rhéologiquéésolution des microstructures et textures

locales d’alliages modéles Ni-Nb déformés en torsichaud.
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Introduction

Les résultats portant sur les essais de torsioms da gamme de température
classiquement utilisée pour le forgeage a chau® @A000°C) et a différentes vitesses de
déformation variant de 0,03"sa 0,3 §" (Cf. Chap. 1) sont présentés et discutés dans ce
Chapitre. Pour des raisons de commodité, seulenlebes contrainte-déformation relatives a la
série d'alliages modéles Ni-Nb déformés & 800,&0aD00°G-0,1 §* seront revues tandis que

le reste des courbes sera présentérerexes F.1 et F.2

L’effet des paramétres de la sensibilité a la gitede déformation et de la température
sur le comportement rhéologiqgue de ces matériaux esgaminé en utilisant deux lois de
comportement de types YLYd@shi-Laasraoui—Jonaset PW (0i puissancg L’intérét de ces
lois réside dans leurs expressions qui font interngeux mécanismes différents (I'écrouissage
et la restauration dynamique) qui sont susceptitdesontroler I'obtention des microstructures
lors de la déformation a chaud. Ces relations $etomparées moyennant des ajustements
effectués sur les courbes expérimentales obtertules pertinence de leur utilisation dans des
modeles de recristallisation dynamique sera discatéartir de considérations théoriques et
pratiques. L'évolution des paramétres précités sh¥germinée a l'aide d'une approche
mathématique simple en fonction de la températude da vitesse de déformation. Les résultats
correspondants seront alors comparés avec ceultarésde I'ajustement direct sur les courbes
expérimentales moyennant des approches physigliéshalle microscopique. Il est attendu a
partir de cette étude a ce qu’on obtienne un certambre de parameétres intégrables dans le
développement du modéle qui sera exposélapitre

I11.1. Courbes contrainte-déformation

Les graphes de I&ig. Ill.1 montrent les différentes courbes contrainte-déftiona
obtenues pour les alliages Ni-Nb pour une défownaéquivalente de von Mises de 5. Les
courbes déduites de celles expérimentales pamals te la relation de Fields et Backoféd],
détaillées précédemmer@f( Chap. 1), permettent de comparer I'effet des différentemetirs de
soluté (Nb) sur le comportement mécanique a chauded alliages. De prime abord, on peut
remarquer que les allures des différentes courbes caractéristiques d’alliages déformés a
chaud ayant un comportement intermédiaire entrenkgriaux a faibl&€DE (Ni pur) et ceux a
forte EDE (alliage Ni—1-2%Nb).

53



CHAPITRE Ill - RHEOLOGIE

160

Pure Ni Ni 0.01Nb Ni 0.1Nb
0.1s? 0.1s? 0.1s*
120 __120f 120 800T
< © ©
800C
g sooc | & < 900C
n I 0
» a 7]
[ sooc| £ % sooc | & w0
7 2 & 1000T
z 1000C| & 1000c | B
T T [
40 40 40
n n A A 0 4 A A A n
0% ok
° ? strain® ¢ ® * strain’ ) ’
() (b) (c)
400 400 400
Ni INb Ni 2Nb Ni 5Nb
0,1s* 0,1s* 0.1s?
300 800T | 300 300 800C
© © ©
[a o o
= = sooT |2
@ * 0 900T
1% [} (%]
@ 200 D 200 @ 200
A & %0t |7
z = = 1000C
° o o
T 2 oot |2
100 100 100
0% 0 A A A A ok L L 'S 'S
0 ! ? strain® N ° 0 ! ? Strain ® ¢
(d) (e) ®
800
Ni 10Nb
0.1s?
AGDD
©
a
=
[92]
[%2]
O 400
n 800C
2
z 900T
200 r\ 1000C
o R R R R
1 2 . 3 5
Strain
Figure 1lIl.1: Courbes contrainte déformation des alliages Ni—Ndfominés en torsion a

différentes températures et&=0,1 §% Ni pur; (b) Ni-0,01%Nb ; (c) Ni—0,1%Nb ; (d) Ni—
1%NDb, (e) Ni—2%Nb ; (f) Ni-5 %Nb ; (g) Ni-10%Nb.
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Figure 111.2 ;. Effet durcissant du niobium en solution solide slés conditionss =5-800—
900-1000°C+#=01s" : (a) au maximum de la contrainte d'écoulementy du régime

stationnaire de la contrainte d’écoulement; lesggedes ajustements linéaires sont 0,42, 0,41 et
0,40 respectivement.
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Figure III.3 : Exemples des diagrammes a I'échelle logarithmifme- ¢), utilisés pour le
calcul du coefficient de sensibilité a la vitesgedéformation pour les alliages Ni—Nb déformés
dans les conditions = -8800—-900-1000°C. (a) Ni—-1%Nb; (b) Ni—2%Nb et (c}-B¥#oNDb.
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Un maximum de la contrainte bien aigu est obserué &es courbes, suivi d'un
adoucissement qui s’accentue au fur et a mesurengatigmente la teneur en niobium. Le
maximum de la contrainte prend alors une forme ldéeegu dont I'élévation s’accentue avec
I'addition de Nb, ce qui peut étre probablemenitaié a I'effet d’épinglage des dislocations par
les solutésKinning effect Dans le chapitre qui suit, nous verrons quelisx états subséquents
(stationnaire et recristallisation) seront affe¢tésardés) par I'ajout de Nb2]. Ces observations
trouvent une certaine concordance avec cellessssdeda littérature dans le sens ou Luton et
Sellars[41], étudiant la recristallisation dynamique du nigket et de ses alliages a base de fer,
ont suggéré qu’un pic tres aigu se formait poumilgkel pur pour s’arrondir ensuite avec
I'addition du fer Cf. Chap. ). Le méme phénomeéne a été aussi corroboré paafdsinet al.

[71] en étudiant I'effet de la pureté du nickel sudddiormation en début de la recristallisation.

En effet, comme il peut étre observé suFig. Ill.1g, la courbe contrainte déformation de
I'alliage Ni-10%Nb obtenue a 800°C ne présentedeségime stationnaire, comparativement
au reste des courbes. Cela laisse supposer qutlare prématurée de I'éprouvette survenue
lors de la déformation ait été causée par la tedduée de soluté (Nb)C{. Chap. ). Des
observations similaires ont été faites par LutonSetlars[41] qui ont également révélé
I'apparition d'oscillations sur ces courbes, leputant a des faibles vitesses de déformations
alors que Sakd#?2] les attribuait plutot a I'effet de la taille deagr.

Une analyse plus poussée des courbes expérimeptalegtre effectuée en se référant a de
diverses données bibliographigues. En ce sens,ylftd] a montré que 'augmentation de la
contrainte dans le superalliage a base de nidkmlkél 718 est causée par un mécanisme
combiné entre I'effet de soluté a court distandeuvetiu piégeage des solutés par I'existence
d’une substructure des dislocations. Cette méntgein€ée des atomes de soluté sur la croissance
de grains en recristallisation, a été revuelpaike et Deler{46] et par Cahrj66] en termes de
trainage d’'atomes de solutén d’autres termes, il a été montré que lorsquéetapérature
augmente ou lorsque la vitesse de déformation diejila contrainte d’écoulement décroit et la
phase de restauration s’élargit permettant ainsimacanisme d’adoucissement d’étre plus
prépondérant par rapport a I'écrouissage du métdte notion d’adoucissement a été reprise par
Lewandowski et Overfel{f74], I'attribuant a la restauration dynamique et/ou cnauffage
adiabatique durant la déformation, alors que Mattyal. [75] ont estimé que I'adoucissement
qui augmente avec la température ne peut étre @ll'gtfet thermique de la déformation. En
outre, Weiset al [76] ainsi que Guimardes et Jonp&7], étudiant linconel 718 et le
Waspalloy' respectivement, ont montré que cet effet peut iéiité a la fois au chauffage
adiabatique et a la recristallisation dynamiquguet la présence du pic ne peut étre causée que
par I'effet du mécanisme de durcissement en saig@ide. Cela correspond bien a nos propres
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observations qui montrent un maximum de la défammaau cours de la phase d’écrouissage
variant de 0,5 a 3,5 pour tous les alliages d’étlrimur une déformation de von Mises de 5,
I'élargissement observé de la phase d’adoucissedentlliages Ni—1%Nb, Ni—2%Nb et Ni—
5%Nb, par rapport a celui des alliages a plus éaibheur en Nb, est bien mis en évidence par le
retard tres prononcé de la recristallisation. DEsultats similaires ont été présentés par Najafi
zadehet al [78] lors d’'une étude menée sur I'effet des élémerigsstitiels tels que le carbone

et 'azote dans les aciers ainsi que sur les anhditde Ti et Nb (sous forme de précipites).

I11.2. Effet durcissant du niobium en solution solde

L’influence de la teneur en Nb sur le maximum etdgime stationnaire des courbes
contrainte-déformation d'alliages déformés dansteslitions : 800, 900 et 100020,1 s est
illustrée erFig. I11.2.

L’effet de durcissement (qui peut étre présentéyna droite a I'échelle logarithmique)

peut étre décrit par lai puissancgPW) suivante :
o, =0, (Ni)+kC’ (1.2)

Ou C, est la teneur en Nbw(%) et g, (Ni) est la contrainte d’écoulement du nickel pur au

maximum et I'exposar vaut(D,4.

Les valeurs de I'exposaptvarient peu et sont indépendantes de la températude la
vitesse de déformatiof60, 79-80].Le fait quep soit tres inférieur a 1 signifie que l'effet
durcissant est moins important que celui linéadelon la littérature, des modéles simples sont
aptes a prédire un durcissement en racine ou gpulssance avec un exposant avoisinant 0,5
[7]. Néanmoins, il est a supposer aussi que I'effeasnt de durcissement du Nb en solution
solide dans cette présente étude inclurait I'infeee de la taille du grain sur la contrainte
d’écoulement (au maximum et a I'état stationnaipg)se voit considérablement réduite avec le

rajout du Nb.

[11.3. Calcul des paramétres rhéologiques
[11.3.1. Parametres de la loi pseudo plastique
[11.3.1.1. Sensibilité a la vitesse de déformatiom
A partir des courbes expérimentales contrainterdédtion, il a été vérifie que les

matériaux étudiés obéissent a la loi pseudo plasttpssique suivante:
o=kZ" =ké&"exp(mQ/RT) (11.2)
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La contrainte d’écoulement de chaque courbe étallietempératures 800, 900 et 1000°C au
maximum et au régime stationnaire est portée dasslhgrammea(o) —In(£) (Fig. 111.3). Au

vu du nombre élevé des courbes obtenues, on gegbge alors de nous limiter a quelques
exemples d'alliages, a savoir Ni-1%Nb, Ni—2%Nb ie5BoNDb.

De laFig. 111.3, il est aisément observable que les points exgétiaux sont parfaitement
alignés impliquant ainsi que la pente de la drpéat conduire a la détermination du coefficient
de sensibilité a la vitesse de déformation Les évolutions moyennes de ce coefficient en
fonction de la teneur en niobium au maximum etéginne stationnaire (a titre d’exemple : 0,21
pour le nickel pur jusqu’a 0,02 pour l'alliage NB%NDb, Fig. 111.4 et Tableau IIl.} laissent
supposer gu’une augmentation de la teneur en mokist en mesure de provoquer une légére
diminution de la sensibilité a la vitesse de défation par rapport au nickel p{#]. La ligne en
pointillés de la méme figure correspond au coedfitm au régime stationnaire qui se trouve
influencé par l'auto-échauffement. Les valeurs nmoygs portées sur |&ableau 1.1
correspondent a celles présentée&ignlil.4 au maximum et au régime stationnaire selon la loi
puissance:

m(C,,) = m(Ni)- AgC? (11.3)
Avec g, = 0198 et 5, = 009 ; a, = 0214 et 5, = 008.

Tableau Ill.1 : Valeurs moyennes dm en fonction de la teneur en niobium selon la|loi
puissance au maximum et au régime stationnaire
Nb, (%) MM (moy) Ms(moy)
0 0,2102 0,1663
0,01 0,1979 0,1361
0,1 0,1352 0,1061
1 0,1057 0,0836
2 0,0889 0,0601
5 0,0952 0,042
10 - 0,0195

[11.3.1.2. Sensibilité a la température : énergie @ctivation apparente Q

Les contraintes d’écoulement au maximum et aumégstationnaire issues de chaque
courbe étant portées dans un diagraMn(er)—]/T, les pentes des droites correspondantes
(mQ/RT) permettent de déterminer les énergies d’activai@®fkJ/mole)) via le coefficientm
calculé précédemment et ce pour chaque température.
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Figure 111.4 : Influence de la teneur en niobium sur les valenoyennes du coefficient de
sensibilité a la vitesse de déformation (T=800—-2006°C) au maximummy et au régime
stationnaire de la contrainte d’écoulemegt|'ajustement des courbes a été établi selgq.|3
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Figure 1.5 : Exemples des diagrammés(o - (1/T)) utilisés pour le calcul de I'énergie
d’activation thermique apparente des alliages NiNb¥dNi—2%Nb et Ni-5%Nb déformés dans
les conditions& =5 et £ = 01s™
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L’énergie thermique apparen@ normalisée avec le module de cisaillemgnbont été

calculés au maximum et au régime stationnaire pesidifférentes vitesses de déformation en

fonction de la teneur en niobium selon I'équaf®n, 82}

_ T -300
:U_:uo [1_,7 T J

M

(111.4)

Avec , = 7.89.16 MPa (pour le Ni & 3(K), T, = 1728K (Ni) et7= 0.64.

Les résultats correspondants@g) en fonction de la teneur en Nb (au maximum et au
régime stationnaire) des 7 matériaux déformés ferdifites vitesses sont présentés dans le
Tableau 1.2

Tableau IIl.2 : Valeurs deQ) en fonction de la teneur en niobium dans diffé&seaitiages
déformeés a difféerentes vitesses de déformations.
Vitesse de déformation, (3
0,03 0,1 0,3
Nb, (%) Quym Qus Qquym Qus Qquym Qus
0 142,190 196,120 183,720 147,520 180,830 198,420
0,01 219,571 275,993 193,62( 260,898 189,210 260,50
0,1 334,681 419,630 267,100 339,468 247,900 | 371,100
1 423.610 465.790 390.790 476.960 332.910 253.350
2 470,030 669,430 412,200 582,510 413,040 515,310
5 438,930 957,930 384,920 833,560 396,900 737,400
10 489,260 | 2693,650 | 421,020 | 1828,700 | 347,300 779,700
La Fig. I1l.5 représente les diagrammes utilisés pour la détation des valeurs d@

pour les 7 alliages dont les résultats sont patéés leTableau 1.2 Pour le cas du nickel pur et

les alliages a plus faible teneur en Nb (Ni—0,01%Nds valeurs trouvées au maximum sont

presque identiquesC?80 kJ mol') alors que pour les alliages riches en Nb, auntégi

stationnaire, elles se voient augmenter considénadaht pour atteindre une valeur moyenne de

I'ordre de 1700 kJ mat pour I'alliage Ni—-10%Nb. Comme il a été évoquééaietirement, au vu

de I'auto-échauffement qu’ont subi particulieremiexstalliages riches en Nb déformés a 800 °C,

les valeurs correspondantes@@e sont pas représentées darisdalll.6.

Dans le méme contexte, de nombreuses études meaute$inconel 718 déformé en

compression a chaud83-84,76-77] ont montré que pour les faibles déformations, le

comportement rhéologique est en étroite dépendawvee la limite élastique du matériau. Par

ailleurs, d’autres résultafg4,85] avancent, qu'a faible vitesse de déformation (8010s%), le

comportement mécanique du méme alliage est identigeelui obtenu a de trés hautes vitesses
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de déformation et la valeur d@ se trouvait proche de 300 kJ fo{proche de celles de
I'autodiffusion et du fluage du nickel pur). Cetéte fait semble montrer que les importantes
valeursQ obtenues dans notre cas sont bien dues a I'edfesdlutés sur le niveau de contrainte
d’écoulement. Par ailleurs, Lutton et Sellpt&] ont déterminé des valeurs @eétant presque
constantes pour le nickel pur déformé a différeteagpératures mais variables pour les alliages
nickel-fer. Ces résultats ne sont pas en agrénveatlas nétres qui montrent une indépendance
de la température dans le domaine étullig. (I11.5) et une allure des courbes presque constante
avec l'augmentation de la température. En compdemtvaleurs d&) dans le domaine de
consolidation Fig. 111.6), on remarque qu’elles varient entre 300 et 40th&Ddans le domaine

de consolidation et ce pour tous les alliages Ni-Nbrs que dans le régime stationnaire, elles
varient peu pour les alliages a faible teneur emidiis augmentent assez rapidement pour ceux
riches en Nb, ce qui laisse supposer que le régtatonnaire peut étre relativement influencé
par la pureté du matériau. Cependant, Belyadowal [86], ont trouvé des valeurs d@ bien
supérieures dans le domaine de consolidation pmualliages ferreux attribuables toujours a
I'influence des solutés, alors qu’au au régimei@atire, elles étaient semblables pour tous les

alliages considérés, a l'instar des modéles prepueeCahij66] et Licke et Detefd6].

[11.3.1.3. Equivalence température-vitesse de défamation

A l'aide des parametras et Q,), les variations des contraintes au maximwm)(et au
régime stationnaired_) peuvent étre exprimées en fonction du parametréetier Hollomon
[81], comme il est illustré efrig. 11l.7. Dans ce cas de figure, une valeur@e200 KJ/mol
(proche de l'auto diffusion du nickel) a été cheipour le calcul d& et ce pour une meilleure
comparaison de ces parameétres. Sur les graphesspondantsHigs.lll.7a et b), les valeurs

expérimentales suivent une allure presque linddiegrammeén(o/ 1) -In(Z,,)), indiquant ainsi

bY

que les alliages obéissent, avec une bonne appatiim)y a une loi de comportement
viscoplastique. Le calcul du coefficient dener Hollomons’effectue selon le type de loi de

comportement suivarfi87—-88}

: Quu)
Ao" =7, =& exp —= 1.5

Le niveau global de la contrainte au régime statne (o) pendant la déformation a
chaud, dépend principalement de ce paramétre selioi puissancg7]:

os=kZ" (111.6)
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Figure 1.6 : Evolution de I'énergie d’activation au maximum et Bgime stationnaire en
fonction de la teneur en Nb pour les alliages dééx dans les conditions =5-800-900—

1000°C-£ = 01s™. Les chiffres indiquent les intervalles de confiamle 95% calculées & partir
des données d@ obtenues en faisant varier la vitesse de défoomati
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Figure I11.7 : Relation entre le paramétre @enerHollomon (Qy est pris égal & 200 kJ ol
dans le but de comparer les alliages) et la cariral’écoulement (normalisée par le module de

cisaillement du Ni pur) pour la série d’alliage Nb-déformés dans les conditiogs= 5-800—
900-1000°C<¢ = 003- 01- 03 s™: (a) au maximum ; (b) au régime stationnaire.
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Apres développement degs. lll.4etlll.5, la loi de comportement peut s’écriB8—90}

. k(d]" eXF{_Q“’)j (11.7)
7] RT

Ou selon la référend@6] comme :

bl
o= {l g-exp(Qﬂ (11.8)
A RT

* La contrainte d’écoulement déEq. II1.8 a été normalisée par le module de

cisaillemeny .
Les résultats portant sur I'évolution des paraesdw,, /u) = f(Z ) sont en bon accord

avec ceux de Srinivasat al [85], Guimareset al Jonag77], Weiset al [76], Diconzaet al
[83], Garciaet al [84], Lewandowskiet al [74] et Overfeltet al [91]. Ainsi, une bonne
corrélation est enregistrée pour le nickel puratidge Ni—0,01%Nb, tandis que la surélévation
observée sur les courbes des autres alliagescudantement Ni—5%Nb et Ni-10%Nb, semble
indiquer que la normalisation de la contrainte aleeenodule de cisaillement n’est pas trop
significative. Cela peut étre attribué a la dépecdanon précise de ce module avec la
température et a la non prise en compte d’autrpsiitants parametres (effet de soluté, taille des
grains, etc.), comme il a été reporté par Se[lét$ dans une étude similaire sur le nickel pur et
les alliages modéeles binaires nickel—fer.

On peut également remarquer quecteefficient m{, (décrivant la pente des droites
In(o,, /1) = £(In(z,,, )) diminue avec la teneur en niobium pour les alba-0,01 et Ni-

5%Nb mais augmente pour le Ni—10%Nrg( 111.7a). Une observation bien approfondie permet
de déduire que les points correspondants & 80008sH(z=1,6.1¢ s™) se situent au-dessus de
I'ajustement linéaire en accusant un écart qui argenavec la teneur en niobium alors que le
phénoméne inverse est observé & 800°C-0,3751,6.10 s%). Cette différence peut étre
attribuée probablement aux interactions dynamigué® les dislocations mobiles et les solutés.

En relation avec l'analyse de nos résultats ralaii régime stationnairéif. 111.7b),
Laasraoui et Jonad 3] ont simulé ce méme régime au mécanisme de fluageeto tenant
compte de l'effet du module de cisaillement, pobowtir & une loi de comportement dont la
validité a été confirmée bien avant par Sellarbegfarg92] et qui a la forme :

¢= A{sinl-(a%ﬂn‘ exp(‘Qs(ﬁ%Tj (11.9)
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Dans notre cas, au vu de la gamme étroite desseede déformation, la loi de Zener-
Hollomon a été utilisée (au maximum et au réginagiwtinaire). Elle est reflétée par Fag.

I1I.7b, qui montre une évolution linéaire des courbewrdéu = f(Z,) (ave, = 200kJ.mol™)

pour les différents alliages Ni—-Nb déformés & dessses de déformation de 0,03 ; 0,1 et 0'3 s

dans la gamme de températures de 800, 900 et 1000§Capparait que le coefficient,
(décrivant la pente des droiteg(o, /1) = f(In(Z,)) diminue Iégérement de 0,164 & 0,111 avec
I'augmentation de la teneur en niobium. Néanmdasyoyenne calculée s = 0136+ 0022
fournit une approximation raisonnable qui n'est degerement inférieure ar{, du cas

précédent.

[11.4. Modélisation empiriqgue du comportement mécanique des alliages Ni—-Nb

[11.4.1. Mécanismes d’écrouissage et de restauratiodynamique

Les approches physiques relatives a la rhéologgenaetaux et qui tiennent compte des
variables internes (densité de dislocationg),( taille moyenne des grainsD(), etc.)
caractéristiques inhérentes de I'évolution micumstrale du matériau, se caractérisent par

I'expression générale suivante :
o=0,&T)+au(T)b/p (111.10)

Les modeéles les plus simples distinguent deux eatule dislocations qui sont les
dislocations mobiles et immobiles. Les premierestrifouent a la déformation plastique, alors
gue les secondes (foréts de dislocations) provddeedurcissement du matériau. De maniere
générale, I'évolution de la densité de dislocatiommporte un terme de création / écrouissage et
un terme d’annihilation / restauration qui sont joows en compétition au cours de la
déformation a chaud. Il devient alors possible digrer ces termes sous forme de coefficients
d’écrouissage et de restauration dynamique a pdds courbes contrainte déformation,
permettant ainsi d’estimer la part respective densécanismes lors de la déformation.

L'évolution de p au cours de la déformation peut étre représenvés & forme

EIERE

Le premier terme du deuxiéme membre ldeg. 11.11 [d,o/dg]+ est le taux (ou

suivante :

coefficient) d’écrouissage correspondant a la @méades dislocations qui a été estimé par de

nombreux auteurfl3,94] comme étant constant pour un coupte ) donné. D’autre part, ce
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méme taux d’écrouissage a été supposé comme étgrutrfionnel &,/p [95] (le libre parcours

moyen des dislocations étant proportionngl@%). Quant au dernier tem{elp/dg]' qui est le
taux de restauration, il correspond a I'éliminatim dislocations et est souvent pris égajpa

[13]. Ce coefficientest sans dimension et comme le coefficient d’éssage, il dépend de la

températurd et de la vitesse de déformation

En combinant la loi YLJ décrite parElg. 1.15avecl’Eq.lII.10, il devient possible d’exprimer

I’évolution de la contrainte d’écoulement comme:sui

o=4(o.) - ((a; ) - aj)exp(— re) (I11.12)

En I'absence de recristallisation dynamique, céttelution conduit & un état stationnaire et

o constantes) pour lequel la contrainte stationnaijreprend la forme suivante :

o = ay :‘ (I11.13)
Ces mémes relations utilisées par Laasraoui esJaBhpour le cas de la déformation a

chaud d’aciers a bas carbone, permettent de dddsiomurbesr — £ expérimentales et ce aprés

ajustement des paramétraset r dans le domaine d’écrouissage. Les meilleurs anestés

peuvent étre obtenus en garddntconstant tout en faisant varier avec & et T. Dans ce

contexte, Yoshieet al [12] ont estimé que la vitesse de déformatioret la taille initiale de

grain n’influent pas sur le parameétre d’écrouissageui ne dépend seulement que de la

température. Ces mémes auteurs précisent que riesiorss deh avec la température sont en

grande partie attribuables a la dépendance du matkilcisaillemenf, en température mais

gu'aprés correctior devient constant et indépendant des conditiorla déformation. Il a été
aussi montré que lors de la restauration dynamidgieparametrer reste sensible a la
température, a la vitesse de déformation et ailla taitiale de grains. Cependant, les résultats
relatifs a h et r présentent une forte dispersion dans leur valearsaison de la difficulté
rencontrée pour leur détermination expérimental@siA les interprétationphysiquesliées a

leurs variations doivent étre considérées avecartaine précaution.

Une autre expression du modeéle se transcrit conahg’9]:

do _H™ (11.14)
de p’

avew =0.
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Figure 111.8 : Comparaison des résultats expérimentaux pour I'pbeede I'alliage Ni—2%Nb
déformé a la température 1000°C et a difféerentesss#es de déformation avec les prédictions
données par les modeles d'YLJ et PW :£&) 003s™: (b) £ =01s™: (c) £=03s™,
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Evolution du coefficient de restauration dynamiqueen fonction de la

température pour les alliages Ni—1%Nb, Ni—-2%Nb et5BbNb déformés dans les conditions
£=5-¢£=003-01-03s": (a) Ni-1%Nb ; (b) Ni-2%Nb ; (c) Ni-5%NDb.
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En l'absence de DRX (aux faibles déformations), aptés une procédure d’intégration,

I’équation d’évolution de la densité de dislocatguivante peut étre obtenue:

1
(y+1) Pt e
p_(V+QbJH{g+OFHM*M} (I11.15)
Dans le cadre de cette étude, les paramétrelsr dans le domaine de consolidation ont
été calculés a partir du modeéle YIOf.(Chap. 1,[12]) par lesEqgs. 111.12, lll.14et111.15). Les
courbes ainsi obtenues ont été ensuite ajustéedileant les deux modeéles (YLJ) et (PW)
comme le montre I&ig. 111.8 qui comporte quelques exemples de ces ajusterpentd’alliage
Ni—2%Nb déformé a une température de 1000°C et areiiffiés vitesses de déformation.
L'ajustement a été réalisé de facon a ce que tee i la courbe précédant le maximum puisse
correspondre avec la courbe théorique. Cependadstirés faibles déformations, il se trouve que
certaines courbes sont sujettes a des déviatiopstainles a la déformation élastique de la
machine. Les résultats sur les évolutions des icterifsr eth avec la vitesse de déformation et
la température sont présentéesgys. 111.9 etlll.10 etFigs. Ill.11etlll.12, respectivement ou on
peut remarquer sur ces derniéres, que les courbeagnt une allure monotone accusant parfois

une forte dispersion sur les valeurs.

Discussions

La comparaison des essais de torsion expérimergaes les prédictions des modeles
YLJ et PW pour I'exemple de alliage Ni—2%Nb, réveie ajustement presque parfait des
courbes contrainte déformatiofrig. 111.8). Pour chacune de ces derniérepdint élastique

(ge,ae) est a déterminer afin de pouvoir obtenir, via pracédure numérique de dérivation, les
valeurs(r,o_) et ce avec un bon ajustement de I'équation sudvant

po=p.-(0.-p.)exp(-r(e-¢)) (111.16)

&_est proportionnelle ?ap et peut étre estimée par la relation empiriquessue :

5
£

=5 (I1.17)

La déformation critique £ ) est trouvée comme étant inférieure£q (déformation

correspondant au maximum de la coudre f(£)) par le fait que lors de la déformation, les

premiers germes étant petits, ils ne peuvent prnaeoqu’un adoucissement localisé. Cependant,
lorsque le maximum est franchi, la recristallisatpyédomine alors la restauration dynamique.

Entre le début de la recristallisatign et la fin de Igpremiere vaguec’est-a—dire quand 95% du

volume de la matrice est recristallise, le matérgubit une déformation notge Des
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observations métallographiqug] ont montré que la cinétiqgue de recristallisationaiyique
suit une loi du type sigmoidale classique qui pemheecalculer le volume recristallisé a partir de

la connaissance dg et g, (Cf. Modele de Luton et Sella@hap. ),

Le paramétre d’écrouissabest obtenu a partir de I'équation classique ddoray
o, =aub,h/r

Chaque courbe est alors associée aux valeurs,de ), qui sont elles mémes étroitement liées a

(111.18)

la température et a la vitesse de déformation dekéquations :

1 mOO 00
o, & exp(—R_I_g J ( )
et
- m Q
™ exg M Q 111.20
0 Xp{ RT j ( )

Les évolutions des courbe®_ présentées sur lésgs. 111.13etlll.14 en fonction de la

vitesse de déformation et de la température laissgrevoir que les points apparaissent comme
étant presque parfaitement alignés. Pour ce qudeeeffet de la sensibilité a la température et
la vitesse de déformation sur les parameatetd, le comportement semble plutdt un @enbigu

sur la majorité des courbes ce qui rend diffioderlinterprétationKig. 111.9 etFig. 111.10 ; Fig.
[11.11 etFig. 111.12). Cela est bien montré sur [Eableauxill.3 etlll.4 dans lesquels sont portés

respectivement les résultats swyet m qui se voient afficher majoritairement des valeurs

négatives.
Tableau I11.3 : Valeurs dem et m, en fonction de la teneur en niobium dans diff&atiiages
déformeés a différentes températures.
Température, (°C)
800 900 1000
Nb, (%) m m, m m, m m,

0 -0,320 0,130 -0,320 0,070 -0,026 0,070
0,01 0,018 -0,456 0,391 0,433 0,557 0,515
0,1 -0,047 -0,322 -0,076 -0,117 0,158

1 -0.103 0,030 0,087 0,271 -0,190 0,076

2 -0,164 -0,015 -0,05 -0,158 0,089 0,172

5 -0,071 0,103 -0,025 0,061 -0,065 0,241
10 -0,312 -0,198 -0,196 -0,090 0,058 0,234
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Tableau I1l.4 : Valeurs dem et m, —en fonction de la teneur en niobium
Nb, (%) m m,_,

0 -0,222 0,09
0,01 0,3218 0,164
0,1 -0,3101 0,0117

1 -0,333 0,1287

2 -0,041 -0,0003

5 -0,0536 0,135
10 -0,15 -0,018

Les Fig.lll.15a etlll.15b montrent respectivement I’évolution det deh en fonction de
la température et de la vitesse de déformation pausérie d'alliages Ni—Nb. On peut y
remarguer que pour le nickel pur et les alliagesN¥i dont la teneur en Nb est inférieure a 5%,
les variations de se situent entre les valeurs 4 et 13 qui songpesimilaires a celles trouvées
pour l'alliage modeéle inoxydable austénitique 30€]. Cela pourrait indiquer que les matériaux
a faible EDE présenteraient une faible capaciteed®uration dynamique. Par ailleurs, la valeur
relativement plus élevée enregistrée sypour l'alliage Ni—10%Nb, ne pouvant cependant,
refléter une grande capacité de restauration dyqemniaisse plutét suggérer l'influence certaine
de I'effet du soluté qui est présumé induire unesdé de dislocations plus importante, comme |l
est montré pour I'évolution affichée tequi augmente de facon significative avec le rajbeit

soluté.

[11.4.2. Influence du soluté, de la vitesse de défmation et de la température sur les
parametres d’écrouissage et de restauration dynamigg [73].

Sur la base des données expérimentales relatixealleages déformés aux températures
800, 900 et 1000°C, un modele considéré comme itsensible & la vitesse de déformation est
en mesure d'étre établi afin d’estimer linfluende soluté et de la température sur les
parametres etr. Selon laFig. 111.15a, le double logarithmique exprimant la dépendatedeen

fonction de la teneur en niobium permet d'écrir@ilpuissance :
Inh(C,,T)=Inh,(T)+A(T)c>™ (I11.21)

> h(C,.T)=h,(T)exd AT)C ™) (I11.22)
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ho, A, Ny sont déterminés pour chaque condition de défoamatitilisant la procédure classique
d’ajustement (a I'échelle logarithmique) : I'exposay, est trouvé proche de 0,5 pour tous les
alliages deformés aux différentes conditions.

En fixant ainsh, (T) = 05, les meilleurs ajustements pour les deux parasétret by donnent :

- Q. 11.23
A(T)= A ex j ( )
et
= _<h gh 1.2
ho(l) h ex R j ( 4)

En remplagant ces deux derniéres expressions/'@ngl.21, on obtient :

h(Cm,T) =h ex;{g‘r + A ex %’j@] (111.25)

Avec: Ag = 0,144,Qa = 21,2 kJ mot', eth” = 5,91pm/um Q, = 39,1 kJ met, etc, la teneur en
niobium Wt%).

Les valeurs expérimentales dpeuvent étre présentées par le modele suivant:

r=r, exr(%oj (111.26)

Ou r, et ¢, sont des constantes dépendantes de la tempéeatque sont rassemblées dans le

Tableau III.5:
Tableau I11.5 : Valeurs der, et ¢, en fonction de la température
Temperature 800 °C 900 °C 1000 °C
ro 6,704 5,354 5,626
Co, (Wt. %) 5,882 5,602 6,493

[11.4.3. Equations de base et relation entre les nules YLJ et PW

On propose une procédure qui est sensée étre guadirpar le fait qu’elle puisse
permettre le passage entre les deux modéles YEPWeB0]. On fait remarquer que les deux
équations d'évolution correspondantes qui inclugnta fois I'écrouissage et la restauration
dynamique ont été utilisées aussi pour estimerolidion de la densité de dislocations a

I'intérieur de chaque grair9].
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Les équations proposées par Estrin et Meck®4d ou Stuwe et Hertdl96], sont trés
adaptables pour décrire la contrainte d’écouleratieignant le régime stationnaire aux grandes
déformations. Cependant, de par sa simplicit®ilgpuissance(PW), qui est apte a reproduire
'adoucissement associé a la recristallisation dyigae [92], est frequemment utilisée. En
reliant 'Eq. lll.15a I'Eq. 11.10, on trouve :

o=K(e+g) (11.27)
OU ¢, est une constante at=1/(2v +2).

L’équation associée a la loi déoshie—Laasraoui—Jona@rLJ) [13] qui a été décrite
précédemment et qui a été appliquée avec succes geanxdes déformations d’aciers

austenitiqgue$l13], admet un développement limité d'ordre 1gr(approximation linéaire), d’ou

on peut déduire une correspondance entre les paesntl modele YLI(r) et ceux du modele

PW (H,v), pour trouver :

h=HV o (1+v) (111.28)
r =vH v p; ) (11.29)
d’ou:
2 o7
H=p,n(h-rp,) (11.30)
p=—1P_ (111.31)
h-rp,

Ces parametres optimisant parfaitement les mécasisule restauration dynamique et
d’écrouissage respectivement pour les deux modeles|cul des surfaces des courb@me au

développement suivant :

S=pf[f (O)ow = T (o)) do (11.32)

S:T[H; —(h—rp)} dp (111.33)

Pe

Aprés l'insertion des paramétréset r (YLJ) dansH et v (PW), on trouve une fonction globale

de la forme qui est a méme d'estimer de fagon geélel position du poinp, dans l'intervalle

[loe'pL]:
s=[g(, 00, H.V)|2: (111.34)

En posant dS/dp, =0,
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Alors: 0, = % (111.35)

On peut aussi déduire le rapport des deux partiesespondantes a I'écrouissage et a la

restauration dynamique, en fonctionvde

o (111.36)

Le rapport(v +:I/|/),oO est tres significatif du fait qu’il représentetdeix de compétition entre les

mécanismes d'écrouissage et ceux de la restaugtitamique au poin, .

Les paramétres associés a la loi puissance peétrenaussi déterminés en utilisant la méthode

directe et indirecte de la méme maniére que précéusant :

[ 9p } H [ap} (11.37)
o€ o o€
["P] S LA 1)[5/’} (111.38)
o€ ol o€
h_ (1+")_p (111.39)
r vV

[11.4.4. Exemples d'ajustement direct et indirect ce la loi PW pour l'alliage Ni—-1% Nb.

Les graphes de kig. 111.16 comparent les résultats expérimentaux de I'alliagd %iNb
déformé dans les conditions 10082®,03 s et 0,3 §* & ceux résultants de I'ajustement qui
utilisent les modeles depuissancePW1 (méthode d’ajustement directe) et PW2 (méthode
d’ajustement indirecte). Cette derniére méthode décrilartorrespondance entre les deux
modeles (YLJ et PW), conduit a des variations trégrkgy d’'une courbe a une autre. D'une
maniere générale, les prédictions du modéle PW gsaniti I'ajustement direct et indirect, sont
considérées comme étant satisfaisantes sur I'enselebleourbes expérimentales, comme est le

cas de I'exemple de l'alliage Ni—2%Nb qui admet arésurp, ne dépassant pas 10 MPa.

Les Figs. lll.17a et b comparent les courbes expérimentales des eslliblg-1%Nb
(obtenus dans les conditions de déformation5-1000 °C+ = 003-03s™) et utilisant les
deux modéles empiriqgues qui sont fondés sur les |did & PW. Celles-ci présentent un
ajustement assez pertinent pour identifier d’'une mamikr® ou moins correcte les coefficients
d’écrouissage et de restauration dynamique qui perniéttbrur tour de calculer le coefficient

de mobilité des joints de graiivs et celui qui caractérise la nucléation de nouvaegamsKy.
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Figure 111.16 : Comparaison des résultats expérimentaux de blidi—1%Nb déformé a 1000
°C et a différentes vitesses de déformation aveg peédit par le modéele PW. (PW1 : Méthode
d’ajustement direct, PW2 : Méthode d’'ajustementiraad (calculé)): (a)¢ = 003s™ ; (b)
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Figure 111.17 : Comparaison des résultats expérimentaux de Ealidi—1%Nb déformé a 1000
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Ainsi, l'ajustement de toutes les courbes desgaliaNi—-Nb déformés a différentes
températures et vitesses de déformation a pu &ifsé menant a des résultats qui peuvent étre
considérées comme exploitables pour étre intégrés da modele de la recristallisation

dynamique discontinue (DDRX).

Conclusions

Les coefficients d’écrouissagd et de restauration dynamique ont pu étre
raisonnablement déduits a partir des courbes arpatales et utilisant les deux lois de type YLJ
(Yoshie—Laasraoui—Jonpset PW (0i puissancg Une bonne représentation qualitative des
courbes ajustées suivant ces deux modeles a pergggistrée. Le passage d'un modele a l'autre
a suffisamment contribué a prédire les variatiores doefficients qui ont été ajustés
respectivement par la méthode directe et indirettgui ont été trouvés assez semblables a
travers tous les domaines se rapportant au coerperit rhéologique.

Cette mise au point a permis également de dédesradeux parametres du premier
modele YLJ en fonction du deuxieme modele PW, e¢ viersa, sans passer pour autant par
I'ajustement, évitant ainsi des calculs fastidielgn outre, l'identification de ces deux
parametres, a partir de la connaissance de laatotgrd’écoulement et de la taille moyenne des
grains (au régime stationnaire), a permis de détemadeux autres parametres en l'occurrence la
mobilité M des joints de grains et le coefficidf{ qui sont liés étroitement aux mécanismes de

recristallisation dynamique.

77



MICROSTRUCTURES
ET
MICROTEXTURES



CHAPITRE IV - MICROSTRUCTURES ET MICROTEXTURES

Introduction

L’étude de I'évolution microstructurale de la géd'alliages d'étude déformée en torsion a
chaud dans les conditionse;=5- 800, 900 et 1000 °C-0,03, 0,1 et 0,3 & été effectuée
moyennant la technique EBSD. L’analyse de l'effet ld déformation en profondeur a été
restreinte a la considération de deux alliageseseemt : Ni-2%Nb et Ni—10%Nb au vu du

nombre important des échantillons.

IV.1 Etats structuraux des alliages d'étude a I'étainitial

La caractérisation microstructurale des graingtat’initial a été effectuée au niveau de
la téte des éprouvettes moyennant la microscopigwgp et électronique (MEB-FEG). Les
microstructures présentéesfen. 1V.1 révelent selon l'alliage étudié, la présence damg (de
taille moyenne variant entre 19 et 800 um), de meodes macles ainsi que des particules
micrométriques dont la taille avoisine le micronedt particulierement observé que la taille de
grain, mesurée par la méthode ECD, s’affine derfayogressive avec le rajout du niobium. Ce
phénomene bien connu, qui est lié a I'effet de idaanent en solution solide dans les alliages
métalliqued99-100] est bien montré pour les cas du Ni pur et I'giaNi—0,01%NbFig. IV.1a
et b (MO)) ainsi que pour le Ni—0,1%Nb et Ni—2%N#g( IV.2a et ¢ (EBSD)) qui exhibent

dans leur ensemble un affinement de grain tresggous

IV.2. Comparaison des évolutions microstructuraleslies alliages Ni—-Nb déformés a chaud

Comme il a été déja évoqué @nhap. | le nickel fait partie des matériaux a moyenne ou
faible EDE (entre 10 et 50 mJ.fhqui se caractérisent par une faible mobilité distocations
(car fortement dissociées) et pour lesquels le migoege de restauration est peu efficace. La
déformation a chaud de ce matériau peut étre, oeepabord, associée au phénomeéne de
recristallisation dynamique discontinue (DDRX) gleffectue par germination et croissance de

grains recristallisés.

Toutefois, au cours de nos investigations, la teglen EBSD a permis de mettre en
évidence la recristallisation dynamique continu®RX) se produisant par accumulation de
dislocations dans les sous joints. Cela a été gdmsculierement observé sur les alliages riches
en Nb déformés a basse température et/ou a vitesskEformation élevée, lorsque les sous-
grains subissent des désorientations progressgesns par rapport aux autres pour devenir de
véritables grains. Ces constatations s’'appuientiesdiait que I'addition de Nb a une certaine
limite a la capacité de modifier, ne serait-ce fpoalement, 'EDE provoquant une transition de

la DDRX vers la CDRX dans certaines zones.
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()]

Figure V.1 : Microstructures optiques des 7 alliages d’étudiétat initial: (a) Ni pur D,=892
pum) ; (b) Ni—0,01%Nb B,=168 um) ; (c) Ni-0,1%Nb0, =119 um) ; (d) Ni-1%Nb.,~89
pum) ; (e) Ni-2%NbD=76 pm) ; (f) Ni-5%Nb D,=40 um) ; (g) Ni-10%NbR=41 um).
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Il en ressort que le niobium peut avoir une infleeetres significative sur la restauration

dynamique qui devient alors plus active pour fasarile glissement dévié et la montée des
dislocations. Ainsi, les dislocations produites pardéformation seront en grandes parties
éliminées, empéchant linitiation de la recristdlion dynamique. Cependant, on note pour
certains cas d’échantillons déformés, [I'observatiofune recristallisation dynamique
géométrique (GDRX), caractérisée par un étiremestjdints de grains initiaux entourant une
multitude de sous grains. En outre, les microstinest relatives au nickel pur déformé, ont été
observées présentant un aspect granulaire avegaés €e formation de joints de macle qui
toutefois diminue progressivement au fur et a meeswron rajoute du niobium. Cependant, les
alliages riches en soluté (Nb) montrent plutét u@etable croissance de sites de germination en
collier ou les orientations des joints de maclg sandomisées.

Dans cette section, on présentera quelques risstriég concrets qui décrivent les trois
mécanismes énumereés ci—dessus, appuyés par ugseagahblitative et quantitative des parois
de désorientation de quelques microstructures fiterdétion induites au cours de I'évolution de
la recristallisation dynamique.

IV.2.1. Recristallisation dynamique discontinue (DIRX)

La Fig. IV.3 révéle plusieurs zones représentatives de diffeéraspects de I'évolution
microstructurale de la DRX pour lalliage Ni—2%Nkéfarmé dans les conditions de
déformation :& = 5-800°C—-0,1 . Sur certaines plagéBigs. IV.3a etlV.3c : images EBSD),
on observe une zone de transition CDRX-DDRX ou BRX semble dominer la majorité de la
surface de I'échantillon déformé de par la présedasme importante fraction de grains
recristallisés. Dans certaines zones, on dénomimkyges grains écrouis de forme tres allongée
dans le sens de la déformation, tandis que sutrdguon observe un autre aspect qui semble
bien correspondre a une recristallisation dynamicmtinue, caractérisée par la formation de
nouveaux sous joints de grainBig. 1V.3a) qui ont tendance former un grand nombre de
nouveaux grains distribués en colliers. Conforménaemx mémes cartes EBSD deHa. IV.3,
le Tableau IV.1précise la taille des grains et celle des sousyg@dont les désorientations sont
admises supérieures a 15° et a [8° et 2,5°], réispatent et leTableau IV.2indique la fraction
des parois a faible et forte désorientation.

L’'analyse de ces cartes ne permettant pas de dédageaniere directe l'influence des
parametres de déformations telles que la températardéformation totale et la vitesse de
déformation sur les microstructures, on se propoggnmoins, d’avancer quelques

commentaires :
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Figure 1V.3 : Cartographies EBSD et diagrammes de désorientaties différentes zones de
l'alliage Ni—2%Nb déformé dans les conditions =5-800°C—0.18: (a)Bord (1), (b)Centre;

(c) Périphérie(cartographie de répartition des pardidB, HAB) ; (d) Périphérie(cartographie
d’orientation).

* Se référer a le&Fig. 11.5 duChap. Il.pour les différents emplacements des zones oleservé
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Tableau IV.1: Quantification de la taille de la sous-structuaaslles différentes zones de
l'alliage Ni 2%Nb déformé dans les conditiors=5— 800°C—0,1% (Fig. IV.3).

Zones Directions| Icpt, (um) lcptm, (LM) ([L)xnr}])
Sous grains z 1,95 2 085 1.696
(angle critique de 2,5°) 0 2,18 ' ’
. z 1,15
Bord 1 Sous_, grains . 1,265 1,90
(angle critique de 8°) ) 1,38
Grains z L1 206 -
(angle critiqgue de 15°) 9 1,89 '
Sous grains z 124 1.265 0,99
(angle critique de 2,5°) 6 1,3263 ’ '
Centre Sous grains z - _ 235
(angle critique de 8°) 0 _ '
Grains z —
(angle critique de 15°) 0 _ B 369
Sous grains (angle z 1417 1.467 1.556
critique de 2,5°) ) 1,517 ’ ’
. Z —
Périphérie Sous grains 0 2,80 2,83
(angle critique de 8°) ) —
Grains z ~ 567 10.32
(angle critique de 15°) 0 _ ' ’

Tableau 1V.2 : Quantification de la fraction des sous jointsdes joints de grains a for
désorientation (régime stationnaire) dans les wifftes zones de l'alliage Ni—2%Nb défori

dans les conditionss:= -800°C-0,19, (Fig. IV.3).

[e
mé

Zones Désorientation et fraction des parois Quaniiation
Angle de désorientatidnAB-HAB (°) | (2,5<f<8)| (8<f<15) | (15<f<23) | (23<f<60)
Bord 1 44 7,7 5,79 42,96
Centre _ . 25,67 5,23 5,90 63,79
: : Fraction des parois (%)
Périphérie 28,51 5,32 7,06 59,82
Bord 2 48,15 8,31 5,83 38,20
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* A cause du taux de déformation élevé et de laiveldiasse température, la structure
granulaire globale observée de I'échantillon tesgteé composée de grains ayant différentes
configurations : les grains peuvent étre soit tr@®breux (de taille moyennd um @ord (1))

ou bien moins nombreux et fragmentés en bandesuiéciB5 um) a l'intérieur desquels se
situent des grains trés finSlum).

. Sur les subsetsreconstruits a partir des cartographies compléies, mesures des
diameétres des grains par les deux méthodes (lpterneyen et diametre équivalent), sont
presque identiques, ce qui peut étre expliqué adiinement bien marqué des structures

granulaires considérées.

IV.2.2. Recristallisation dynamique continue CDRX)

Sur le Bord (2) de I'échantillon du méme alliage-i§. 1V.4a), on observe que la
recristallisation est absente dans certains ersdatitrs qu’au voisinage de la fraction des grains
ecrouis (plus précisément a l'intérieur du cadeedj,la structure semble indiquer la présence
d’une recristallisation dynamique contindgd. 1V.4b). En effet, celle-ci se voit sans cesse se
développer au voisinage des grains initiaux pouréger un grand nombre de germes a partir
desquels la fraction recristallisée a tendancénéesisifier. Cette constatation est bien corroborée
par le diagramme de désorientation des paféig. (V.4c) qui exhibe une fraction des sous-
joints a faible désorientatiohAB) beaucoup plus importante que celle des jointgrdm a forte
désorientationHAB) (Tableau IV.3et 2).

Tableau V.3 : Quantification de la taille de la sous structuse & Bord 2 de I'alliage Ni—
2%Nb déformé dans les conditioss= 5-800°C—0,1 §; (méthode de mesure ECLHig. IV.
4).
Désorientations Directions Dm, (LM)
Sous grains (angle critique de 2,5°) ; 1,35
z
Sous grains (angle critique de 8°) 5 3,55
z
Grains (angle critiqgue de 15°) 5 6,71

L’effet de 'augmentation de la température et @eitesse de déformation sur I'alliage
Ni—1%Nb déformé dans les conditioass —#00°C—-0,3 8, est montré effrig. IV.5b. On y
observe tantdt une diminution de la fraction destgode grains a faible désorientation, tantot

une augmentation de celle a forte désorientatianegt particulierement caractérisée par la
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présence d’une recristallisation dynamique contimaéns importante que celle montréefag.
IV.4.

L’histogramme de désorientation corresponddry.(IV.5b) montre bien I'évolution
progressive de la fraction des parois a faible ié&sttion vers celle a forte désorientation. Le
Tableau IV.4précise la taille des grains et des sous-grains lds désorientations sont admises
supérieures a 15° et a [8° et 2,5°], respectiverael@Tableau 1V.5affiche la fraction des parois
de grains a faible et forte désorientation.

Les histogrammes relatifs aux mesures de la digtoib de |a taille des grains (ECD) de
l'alliage Ni—2%Nb déformé dans les conditioss=:5-800°C-0,1 ¥ ainsi que celles de Ni—

1%Nb déformé & = 51000°C—0,3 ¢ sont reportés sur lé8gs. IV.6et7, respectivement.

Tableau V.4 : Quantification de la taille de la sous-structuee fgs 2 méthodes de mesure|de
I'alliage Ni—-1%Nb déformé dans les conditioass —1H00°C—0,3% (Fig. IV.5).

Directions Icpt, (um) Icptm, (MM) D, (Um)

Sous grains z 1,97

(angle critique de 2,5° 0 1,95 1.96 2,00
' 5,46

Sous grains z 4,23 4,07
(angle critique de 8°) ) 3,00
Grains z 11,65

(angle critique de 15° ) 6,50 9,07 .41

Tableau IV.5 : Quantification de la fraction des sous-jointsdet joints de grain a fortes
désorientations (régime stationnaire) de l'alli&je1%Nb déformé dans les conditioas= — b
1000°C-0,35 (Fig. IV.5)

Angle de désorientatiodnAB-HAB (°) (2,6<f<8) | (8<f<15) | (15<f<23) | (23<f<60)

Fraction des parois, (%) 19,64 7,16 8,14 65,88

IV.2.3. Convergences discontinue, continue et géotrique (DDRX-CDRX-GDRX)

L'alliage Ni-10%Nb déformé dans les conditions= —880°C-0,3 & montre
I'existence de différentes zoneBids. 1V.8-10)qui correspondent a de nombreuses étapes de
I'initiation de la recristallisation dynamique dalesquelles le morcellement observé des grains

initiaux peut étre attribué aux incompatibilitésdiformation locales.
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Figure IV.4 : Evolution de la microstructure surBord 2 de I'alliage Ni—2%Nb déformé dans

les conditions :& =5-800°C—-0,1 & : (a) cartographie de désorientation des par(i$ pétail
issu du rectangle; (c) diagramme de désorientatiesgarois.
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Figure IV.5 : Cartographie (EBSD) et diagrammes de désorientate l'alliage Ni—1%Nb
déformé dans les conditions : 1000°C—0;3: €a) cartographie de désorientation des parois
(LAB, HAB ; (b) histogramme de désorientation des parois.
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Figure IV.6 : Histogrammes de distribution de la taille deinggcartographies EBSD) sur les
différentes zones de I'échantillon de l'alliage 2%6Nb déformé dans les conditiorrs=5—

800°C-0,1 § selon la méthode de mesure ECD :Ra)d (1) ; (b)Centre; (c) Périphérie; (d)
Bord (2).
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Figure IV.7 : Histogramme de distribution de la taille de gsai(cartographies EBSD) de
l'alliage Ni-1%Nb déformé dans les conditiosss —1800°C—0,3 & selon la méthode de

mesure ECD.
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Tableau 1V.6 : Quantification de la taille des sous-structuressdi@s zones (1) (2) et (3) de
l'alliage Ni-10%Nb déformé dans les conditions = 5-800°C-0,3 ¥ (Fig. IV.8-10)
: : Icpt
Zones Directions ’ lcptm, (UM Dm, (um
(um) Ptm, (M) m, (UM)
Sous grains (angle z - _ 0416
critique de 2,5°) 0 _ '
- Z —_—
1 Soug grains . _ 4,265
(angle critique de 8°) ) _
Grains (angle critique Z ~ _ 6.53
de 15°) 5 _ ’
Sous grains (angle z 1,69 2,06 1,40
critique de 2,5°) ) 2,43 ’ ’
- z 4,879
5 Sous_, grains . 4,69 1,226
(angle critique de 8°) ) 4,50
Grains (angle critique z 13,40 10.07 8.71
de 15°) 5 6,75 ' ’
Sous grains (angle z 1,235 1,037 0,426
critique de 2,5°) ) 0,84 ’ ’
. z 1,779
3 Sous grains . 1,539 1,77
(angle critique de 8°) 0 1,30
i z 2,576
Grains . 2,771 1,6908
(angle critiqgue de 15 ) 2,969

De laFig. IV.8a (Zone(1)), on peut observer que, mis a part la disiparities joints de
macles initiaux, quelques sous joints deviennerst joints a forte désorientation et que le
mécanisme de la recristallisation s’initie par geemination localisée tout particulierement dans
les endroits affectés par ce morcelleméing.(1V.8c).

Dans les zones fortement morcelées, les sous-jaifaste désorientation ont tendance a
progresser pour former des colliers de grains statlisés. Dans ledones(2) et (3) Figs. IV.9
et 10), 'apparition des nouveaux paquets de joints deles a l'intérieur des grains recristallisés
laisse suggérer que le processus de recristatiisati été trés accélér&ig. 1V.10a). On y
remargue aussi que certains joints de grain sorfoiee ondulée et que quelques joints de
macle sont rectilignes et paralleles. Cependamis éd&Zone (3) (Fig. 1V.10), la microstructure

affichée présente un autre aspect complétemerdéreiiff, caractérisé par la présence des gros
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grains fortement écrouis et alternativement allengé voisinage desquels une population de
grains recristallisés s’amorce en évoluant progressent. Cette évolution de la recristallisation
qui progresse de fagcon assez lente contribue &welappement intensif de la sous-structure au
détriment des grains écrouis. De par le caractéfieh@ de la distribution de la structure
granulaire enFig. IV.10a, on peut présumer que les différents types deedastallisation
dynamique (DDRX, CDRX, et la GDRX) ont eu lieu. L&ableaux IV. 6et 7 regroupent les
résultats relatifs a la quantification de la tadles sous-structures et de leurs fractions dans les
différentes zones observeées.

Les histogrammes relatifs aux mesures de la digiob de la taille des grains (ECD)
pour les différentegones(1), (2) et (3) de l'alliage Ni—-2%Nb déformé ddas conditions
£ =5-800°C-0,3'3 sont reportés sur kig. V.11

Tableau IV.7 : Quantification de la fraction des sous-joints jeints de grain a forteF
désorientations (régime stationnaire) dans les zdidg (2) et (3) de lalliage Ni—10%Nb
déformé dans les conditions= —800°C-0,35 (Fig. IV.8—10)

Zones | Désorientations et fraction des parois Quatritation, (%)
Angle de désorientationAB-HAB,(°) | (2,5<f<8) | (8<f<15) | (15<f<23)| (23<f<60)
1 72,7 6,76 3,48 17,26
2 Fraction des parois, (%) 68,94 7.42 3.63 20,16
3 48,22 4,93 4,6 42,63

IV.3. Comparaison des évolutions microtexturales dealliages Ni—-Nb déformés dans les
conditions & =5-900°C-0,1 5"
IV.3.1. Effet du niobium sur la texture

LesFig. IV.12 et Figs. IV.13-g montrent respectivement les évolutions degidras de
textures et les cartographies des orientationsceEss aux figures de pbéles correspondantes
(représentation qualitative) pour les 7 matériagfonés dans les conditions:= —%0°C—
0,1s"

On peut y observer que le nickel pur et l'alliage-0N01%Nb affichent des textures
respectivement aléatoires ou bien peu marquéesstaoue les alliages a moyenne teneur en
niobium (Ni—0,1%Nb, Ni—1%Nb et Ni—2%Nb) présentelgs microtextures bien définies de
type A/A et B/B, voire méme trés accentuées (pour les désoriensatil5° par rapport aux
orientations idéales). Ces constatations coincideat celles observées pour le cas d’alliages

d’aluminium déformés en torsion a chg@®-103] Néanmoins, pour le cas des alliages a plus
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forte teneur en Nb (Ni-5%Nb et Ni—-10%Nb), les miextures semblent moins marquées ; il est

ainsi probable que 'augmentation de la teneur bradit la tendance de faire varier I'énergie
de faute d’empilement (EDE) qui a enclenché uneigtdlisation dynamique discontinue
(DDRX) trés poussée. Ce constat peut étre corrolpare I'apparition d’'une importante
population de joints de maclémoussanainsi les microtextures comme il est observé-igs.
IV.12f et g.

IV.3.2. Effet de la température et de la vitesse d#eformation sur les microtextures

Des analyses qualitatives et quantitatives surtdéaualliages déformés a différentes
conditions (de vitesses de déformation et de teatpéas) montrent que I'augmentation de la
température aboutit a I'obtention de textures tpgsnoncées Kigs. 1V.14-c) alors que
'augmentation de la vitesse de déformation se imfliler peu sur les textures ainsi développées
(Figs. IV.14-f). De telles observations s’averent en trés &ooord avec celles se rapportant a
une étude menée antérieurement sur I'évolutionndiesostructures etles textures en grande

déformation a chaud d’alliages Al-Mg-Ri3].

IV.3.3. Effet de la déformation sur les microstructres et les microtextures

L'effet de la déformation en profondeur sur les noiextures et sur la répartition de
parois de désorientation des grains, a été étudiéutdisant la procédure incluant le
développement cinématique décrit@uoap. 11.3.3 [104Jt le polissage alterné d’échantillons de
deux alliages Ni-2Nb% et Ni-10%Nb déformés a dififiées conditions.

Les résultats correspondants sont présentésigenil.1 et Annexes Elet E2 pour les
courbes contrainte-déformation et éfgs 1V.15-16 pour les évolutions des parois de
désorientation des grains avec leurs histogrammeforection de la déformation. Quant aux
résultats relatifs aux cartographies et figurepdles qui leur sont associées, ils sont présentés
en Figs. IV.17-18et Fig. 1V.19 pour I'alliage Ni—-2Nb% déformé a deux températui@30 et
1000°C) et pour l'alliage Ni—-10%Nb déformé a 1000f&spectivement.

Dans leur globalité, les courbes contrainte-défoiona exhibent un domaine de
consolidation typiquement caractérisé par 'augmtorh de la contrainte jusqu’a un maximum
ou deux phénomenes se trouvent en compétitiorcrolgssage (augmentation de la densité de
dislocations) et I'adoucissement (restauration dyigae et recristallisation dynamique). Le
maximum observé sur les courbes peut étre attrible part de I'adoucissement induit par
I'accroissement de grains sous l'effet de la rasti#@an dynamique plutdt qu’a la saturation de la

densité de dislocations.
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Figure 1V.8 : Evolution de la microstructure deZane(1) de I'alliage Ni-10%Nb déformé dans
les conditions : £ = 5-800°C-0,3 §: (a) cartographie de désorientation des parols); (
cartographie d’orientation ; (c) histogramme deodiéstation des parois.

(a) (b)

Figure 1V.9 : Evolution de la microstructure dansdane(2) de l'alliage Ni-10%Nb déformé
dans les conditions £ =5-800°C—0,3 5: (a) cartographie de désorientation des pardi ; (
cartographie d’orientation.
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Figure 1V.10 : Evolution de la microstructure dansdane(3) de l'alliage Ni-10%Nb déformé
dans les conditions & =5-800°C—0,35": (a) cartographie de désorientation des paroi ; (
cartographie d’orientations ; (c) histogramme dgodiéntation des parois.

Ni10%Nb Ni10%Nb
] 800C-0.3 s -€=5-Zone 1 800C-0.3 s -€=5-Zone 2
40
30p
g 3
x
< oof &
20
10p
) 0
0 4 8 12 16 20 0 4 8 12 16 20
Grain diameter (um) Grain diameter (um)
Ni10%Nb
800°C-0.3 s 1-e=5-Zone 3
40p
3
<
o
N N N
0 4 8 12 16 20
Grain diameter (um)

Figure IV.11 : Evolution de la taille de grain dans les diffées zones de I'alliage Ni—10%Nb
déformé dans les conditiong = 5-800°C—-0,3 % : (a)Zone(1) ; (b)Zone(2) ; (c)Zone(3).
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Figure IV.12 : Comparaison des évolutions de la fraction votjumai pour chaque composante
de texture en fonction de la teneur en Nb des galia Ni-Nb déformés dans les
conditions £ =5-900°C—0,1 5 : (a) état initial ; (b) état déformé.

*données obtenues par 'EBSD et recalculées a I'diderogramme Volfrac.
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Figure IV.13 : Evolution de la microstructure et la microtextu(€igure de poéles
(111,(100,(110) en fonction de la teneur en niobium des alliayesNb déformés dans les
conditions : £ =5— 900°C-0.1 3: (@) Ni pur Q= 34 um, Icpt= 70.6 un) ; (b) Ni—0,01%Nb
(Dequ= 24 um) ; (€) Ni—0,1%NDb Bequ= 6,5 um, lcpt= 12 pn) ;(d) Ni—1%Nb Oequ= 1,75 um, Icpt= 2,5
um ; (€) Ni—2%NDb 0eq=1,25 um, lcpt= 3,74 un), (f) Ni-5%Nb Oeq=1,3 pm, lcpt= 1.43 pn) ; (f)
Ni—10%NDb ©¢q.,=0,63 pm, lcpt= 0.65 pn).
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Le passage de la microstructure de I'échantillor2BNb a I'état initial Fig. 1V.15a) a

celle de I'échantillon déformé @ =05 (Fig. IV.150) s'est effectué par un mécanisme de

germination en collier avec I'apparition de quelgjzenes plus ou moins fortement désorientées.
Ces hétérogenéités se trouvent localisées aux rpit@si des joints de grains initiaux dans
lesquels la recristallisation est plus avancée emt@st une fraction des parois a fortes
désorientations (> 15#AB "High Angle Boundary), faibles désorientation& AB "Low Angle
Boundary) et joints de macleSTwin Boundary a 60°: Sur les images EBSD, la présence de
parois de dislocations ayant contribué a la foromtie sous joints de faibles désorientations
(représentées en traits de transition gris-blegedet a la forte diminution du nombre de joints
de macle (représentés en traits verts) refletéatduissage. Cependant, il est a remarquer que
cet écrouissage n’est pas localisé au sein dessgnais plutdt développé préférentiellement au
voisinage de leurs joints. En outre, les paroigréefdésorientation étant presque absentes a I'état
initial, elles se voient s’initier au fur et a mesue la déformation augmente, contribuant par la

méme a une augmentation de la densité de sous-pnirgein des grains.

En effet, laFig. IV.15c montre que pour une déformatien= 167, les petits grains qui

n'étaient encore écrouis ont tendance a se déveldppt au long des anciens joints pour croitre
ensuite a lintérieur des grains qui sont fortemdéformés selon le processus classique de
germination en collier. Dans d’autres endroitspent observer des ondulatiorseifationg sur

les anciens joints de grains et les grains d’oega trouvent relativement étirés dans la direction
perpendiculaire a celle de torsion alors que cemxvellement formés sont plutdt équiaxes et
orientés aléatoirement. On note également I'agparile nouveaux joints de macles dans les

grains qui croissent au fur et a mesure qu’ilsaligsant dans les anciens grains.

La Fig. IV.15d montre que pour une déformation= = ZBgime stationnaire), la

microstructure de I'échantillon présente une distibn de grains uniformément repartis et dont
les petits grains sont exempts de dislocationsdloils viennent d’apparaitre) ou au contraire
fortement écrouis (lorsqu’ils sont sur le point disparaitre). On peut aussi y apercevoir une
augmentation progressive du nombre de joints ddergtcune grande diversité d’orientations
cristallographiques parmi les nouveaux grains. kaggession de la formation de nouveaux
grains en colliers au sein des plus anciens, ésivement imprévisible du fait que certaines
zones se trouvent entierement recristallisées @oesla recristallisation est retardée pour les
grains initiaux. Cet état de fait rend difficileltzcalisation de la succession d’éventuelles vagues
de germination comme il a été décrit par Pongeattst&in[105] lors d’'une étude antérieure sur

I'intermétallique NiAl.
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Quant a I'évolution des microstructures du mémmgd Ni—2%Nb déformé a 1000°C
(dans les mémes autres conditidrg, 1V.16), elle se voit afficher les mémes caractéristiques
que celles enregistrées pour I'échantillon défoan@00°C montrant, néanmoins, un moindre
effet de la déformation. La comparaison des casjgges de désorientation des grains des

échantillons déformés a=1 et € = 25(Figs. IV.1@ et b, respectivement) laisse entrevoir que

la fraction des parois a forte désorientatii\B et TB) et celle des joints a faible désorientation
(LAB) augmentent toutes deux avec la déformation. Hardhnce enregistrée dans la taille de
grains des deux échantillons par rapport a cekeédbantillons déformés a 900 °C est due a la
différence de température. Par ailleurs, il edbithallement attendu a ce que lors de la
germination des grains (DDRX) qui sont en relatmistallographique avec le maclage, les
microtextures seraient aléatoirgi$5,106. Cependant, les échantillons de I'alliage Ni—2%Nb
déformés a 900 °C pour tous les taux de déformdEan IV.17), se voient exhiber des textures

ayant tendance a s'orienter préférentiellement s orientations/A et B/B et dont le

renforcement est plus marqué avec I'augmentatiola dformation. Les mémes constatations
sont faites pour les mémes échantillons déformE308 °C Fig. 1V.18). Quant aux échantillons
de alliage Ni—10%Nb, déformés a 1000 °C, l'effet lde déformation se voit avoir peu
d’'influence sur la texture qui présente un aspéatdp aléatoire, causé par le phénomeéne de

maclage plus prononcé&ig. IV.19).

IV.4. Estimation de la taille des grains
IV.4.1. Effet de la température et de la vitesse dééformation sur la taille de la structure

déformée au régime stationnaire

Dans cette section, on se propose de déterminailiton de la taille des grains et des
sous-structures des alliages en fonction de lauteea Nb par les méthodes du diametre
équivalent et d’intercept moyen dans les conditidesiéformations = 5800, 900 et 1000°C-
£=01et 003 s*. Selon laFig. V.20, le grand écart enregistré sur la taille des graémtre
tous les échantillons a I'état initial et ceux déiés, témoigne de I'effet durcissant du Nb dans le
nickel (mécanisme de durcissement par solutiomlepliAu régime stationnaire, les valeurs de la
taille des grains des échantillons déformés=a s Oprésentent une allure décroissante tout en
affichant un moindre écart par rapport a celles édsantillons correspondant a I'état initial.
L’effet de la vitesse de la déformation sur laléailes grains est mieux mis en évidence par une
représentation a I'échelle logarithmique qui monireécart moins significatif que celui di a
I'effet de la température. En outre, cet écart egipgarticulierement moindre pour les alliages
riches en Nb déformés dans les conditions 800°Cs-8,1
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IV.4.2. Comparaison des deux méthodes utilisées pola quantification de la taille des

grains

Des variations considérables dans les mesurestdéléade grains sont enregistrées selon
le type de méthode de quantification utilisée (Détnen Equivalent et Intercept moyens obtenus
par (MO et MEB-EBSD). En effet, la différence dweru des valeurs des mesures obtenues
pour I'alliage Ni—2%Nb déformé dans de différentemditions comme il est reporté dans le

Tableau IV.8 révele que la méthode de l'intercept moyen ass$ fieble que celle du Diametre

Equivalent.
Tableau IV.8 : Comparaison des 2 méthodes de quantification d&lle des grains (intercept
moyen et ECD) pour l'alliage Ni—2%Nb a I'état imitiet déformé a différentes conditions de
température et de vitesse de déformation.
Etat D, (LM) D, (HM) lcptm, (LM) lcptm, (LM)
MO EBSD MO EBSD
Initial 75,77 48,73 23,62 19
1000°C-0,3% 12,02 3,90 3,85 -
1000°C-0,1% 11,86 4,42 6,52 5,55
1000°C-0,038 7,33 3,48 - —~
900°C-0,3% 8,61 3,65 2,38 5,21
900°C-0,18 4,90 2,04 2,15 2,60
900°C-0,03¢ 6,32 2,92 2,84 3,50
800°C-0,3% 1,18 1,35 1,35 -
800°C-0,1 % 4,03 1,15 1,24 -
800°C-0,03% 1,49 2,01 - 1,50

IV.5. Dépendance rhéologie microstructures : Relation Derby"

La taille de grains moyenrigs pouvant étre reliée a la contrairge (régime stationnaire)
par la relation empiriquer, = k(DS)‘a (ouk et a sont des constantes), la valeur de I'exposant

(la pente a I'échelle logarithmique) a été détedmigtant égale 0,4€if. 1V.21). Ce résultat
coincide parfaitement avec la valeur de a=2/3m&si par Derby107] a partir d’'un grand

nombre de résultats expérimentaux se rapportaétLalé de la recristallisation dynamique
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Pole Figures
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Pole Figures Pole Figures
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Conclusions

Les différents mécanismes mis en jeu lors de lard&dtion a chaud des alliages modéles
Ni-Nb relatifs a la formation des microstructureésrecrotextures ont éte identifiés et compares.
Les résultats acquis par la technigue EBSD ontléévgue I'addition progressive du Nb en
solution solide contribue fortement a I'affinemesiés grains (au régime stationnaire) pour
certains alliages et dans certaines conditions élermiation. Cet effet se caractérise par un
amoindrissant les cinétiques de la recristallisatilynamique discontinue qui contribue a un
développement trés poussé de sous-structuresradeseigrains écrouis (transition vers CDRX).
Par ailleurs, la quantification des grains par léthnde de mesure datercept Moyem été

trouvée plus précise que celle diametre Equivalent (ECP
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CHAPITRE V - MODELISATION DE LA RECRISTALLISATION DYNAMIQUE DISCONTINUE

Introduction

La recristallisation dynamique discontinudRX) intervenant au cours de la
déformation a chaud d’'une large gamme de métasxaied le cuivre, le nickel et les aciers
austénitiques se caractérise tout d’abord par gimetransitoire ou la contrainte passe par un
ou plusieurs maxima assez marqués avant d’atteindrégime stationnaire. La contrainte ainsi
que tous les parameétres microstructuraux sont arfgnts de la déformation et cet état
stationnaire est clairement associé a une struclisegpativemaintenue par la conversion de
I’énergie meécanique en énergie thermiflL@8]. Les différentes approches de la modélisation de
la DDRX proposées antérieurement y compris celles prései#ns ce chapitre introduisent les
concepts des milieux continus et de la métalluptigsique (théorie des dislocations), sans pour
autant tenir compte de notions de la thermodynaeifans cette optique, les premiers travaux
entrepris (Luton et Sellargll] et Stuwe et Ortnefl09]) se rapportaient essentiellement aux
allures des courbes contrainte—déformation. Paquielles Sandstrom et Lagneb$id 0] ont
proposé un modele détaillé mais assez complexe faséa description de la distribution
volumique des dislocations. Plus récemment, deseleedpurement numeériques, utilisant la
méthode de Monte-Carlfil11] ou des automates cellulair€s7], ont été établis en tenant
compte des phénomenes topologiques tels que lstedicsation en collier. Tous ces modeéles
permettaient de prédire, de maniére plus ou mainecte, la transition d’'une courbe a un seul
maximumpour de grandes valeurs de Z vers un comportemscitlant pour des valeurs
moindres. Le premier type de comportement étaipes® associé a I'affinement des grains et a
leur recristallisation en collier, alors que le@®at correspondait a la croissance des grains.

Dans ce chapitre, on propose un modeéle d@J&X a I'’échelle de la taille des grains qui
integre trois équations fondamentales descriptiesla migration des joints de grains, de
I'écrouissage-restauration de la densité de distmts, et de la germination de nouveaux grains
[73]. Le phénomene d’adoucissement susceptible d’étteiti par la migration des joints de
grains (noté parBMIS [44]) sera également pris en compte par le rajout demme
supplémentaire a I'équation d’écrouissage-restaurathoisie. Le régime stationnaire sera
transcrit par une premiére version simplifiée ipovant deux différentes équations
d’écrouissage. La premiere se présente comme @tafdi puissancesntierement analytique (si
le BMIS est négligé) tandis que la deuxieme est glhgsiquede par sa composition qui
comporte deux termes différents relatifs a la énéatt a I'annihilation des dislocations. Ainsi, il
devient possible d’exprimer cette derniere parldes de Yoshie-Laasraoui-JonaslL) [112],
Yoshie et al[12], Laasraoui et Jond44] et de Kocks-MeckingkM) [93], via une procédure
d’ajustement basée sur quelques approximatiomnaht en compte de I'eff8MIS.
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Finalement, la considération de la notion de cpoedance entre les deux modeles
détaillés alChap. IlI-Rhéologie est a méme de nous permettre la prédidg I'évolution de la
taille des grains, de la fraction recristallisée,tdux d’adoucissement au régime stationnaire a

partir des courbes contrainte-déformation obtenues.

V.1. Equations constitutives du modéle
Le matériau est modélisé par un ensembleNdgrains sphériques dont chacun est

caractérise, a tout instant, par deux variablemrmess qui sont son diameDe et sa densité de
dislocations p. (Fig. V.1). Chaque grain au sein de la matrice est consiciéméme étant une

inclusion sphérique ayant une densité de disloeatgupposée homogene. Les caractéristiques
des dislocations sont définis par la procédureati@itdesnoyennesle I'ensemble des grains du
systéme, pratique couramment utilisée en mécaniggemilieux continus pour les matériaux
hétérogeénes sans toutefois tenir compte des effetdogiques. Ceux-ci, étant trés importants au
cours du régime transitoire (recristallisation degins en collier par exemple), leurs effets sont
néanmoins supposes étre de second ordre au réginoasaire.
V.1.1. Equation de migration des joints de grains

Si la différence de densité des dislocations eletrgrain et la matrice environnante est
supposée étre la force motrice prédominante poumiggation des joints de grains, on peut
écrire:
ngt‘:ZMr(p—pi) (V.1)

avecr = ub’ et le facteur 2 signifie que deux parties sph@soopposeées des joints se déplacent

dans des directions opposées.
L’EqQ. V.1 étant une approximation plus générale, elle c@msitlenvironnement précis

de chaque grain et permet de définir si un graireascroissancedq < p) ou en décroissance
(o = p) et qu'il atteint sa taille maximale quapd=p (Fig. V.2). Le volume total du systeme
étant proportionnel B°, sa dérivée temporelle b,D? =2M73 (5 - p )D? =2M7{pX D? -3, pD?)
doit étre nulle a tout instant afin d’assurer ladition d’incompressibilité du matériau. Cette
condition nous améne a définir la densité moyeresedislocations calculée sur 'ensemhi

des grains par une expression qui signifierait tpge grains interagissent par leur surface

commune plutét que par leur volume:
zpi Di2
o= —'Z D?

(V.2)
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Ol

Figure V.1 : Représentation schématique d’un grain dans umgatjfg.

matrix P matrix P
<« —>
!
pj < p : growth p; > P : shrinkage
(@) (b)

Figure V.2 : Schématisation de I'évolution d’'un grain; (a) €oigsance quang < p et (b) en

décroissance quand > p [1]. /
\ P

Figure V.3 : Schématisation du mécanisme de I'adoucissemeaitipdr la migration des joints
de grains BMIS) associé a la croissance du grain au cours deDRRX [1].
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V.1.2. Equation d’évolution de la densité de disl@ations

Usuellement, trois types de lois, incluant I'écesaige et la restauration dynamique, sont
utilisées pour décrire I'évolution de la densitédidocations a I'intérieur de chaque grain :

- (1) la loipuissancejui sera abordée en premier du fait de sa sinpl{B\W) :

(v; +1)
do _H (V.3)

de  p

- (2) la loi deYoshie-Laasraoui-Jona@rLJ) [112,13],décrite precédemmefiCf. Chap.

- (3) la loi Kocks et MeckingKM) qui ne sera pas abordée au cours de cette éhais
qui sera considérée en perspectij@s :

d
di:h\/;—rp (V.4)

Les deux dernieres lois (YLJ et KM) seront regragée maniére a ce qu’elles soient les

cas limites d’'une équation généralisée d’évolugrprimée pour un grain:
do ¢
P =ho'-rp (V.5)
d£ hg Ipl

ou le paramétre® est une constante d’ajustement utilisée pour ldéleode YLI & =0 et de
KM : & =22 ou bien une loi intermeédiairel: <& <1/2.

Chacun des parametrgsr, ou v, desEqgs V.3etV.5 peut varier d’'un grain a un autre en

fonction des orientations cristallographiques. Enrey une vitesse de déformation spécifique
peut étre attribuée a chaque grain en fonctioradmstrainte, de sa densité de dislocations ou de
sa forme. Il est intéressant de noter que I'égunatiécrouissage choisie peut étre remplacée par
I'intégration de n’importe quelle autre loi, a Ktar de celle de lgénéralisationproposée par
Estrin[7] dp/dt = (h+ h.p- r,o)— r', du fait qu’elle inclut I'effet de la restauratistatiquer’,
nonobstant la complexité de I'identification de pesameétres qui rendent son exploitation assez
compliquée. Cependant, I'équation de migration gésts de grains Eg. V.1) ne peut étre
modifiée sans changer la nature du modeéle a causerdinfluence directe sur la définition de la

densité de dislocations moyengeainsi que sur toutes les propriétés qui en déotule

* Adoucissement induit par la migration desjoints de grains

Lors de la déformation a chaud, le déplacementjaiess de grains, s’accompagnant
d’'une absorption des dislocations a l'intérieur ldematrice, résulterait en une densité de

dislocations presque nullep(= 0) juste au niveau du volume situé derriére le fidmimigration
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du joint (Fig. V.3). Le phénomene physique induit par la migratioa jénts de grains dénoté
BMIS contribue a un adoucissement supplémentaire dériaafl113].

Pour le modéle présenté ici, ce mécanisme ne p@plque pour les grains en
croissance pouesquels le volume balayé par le joint appartiengi@in. Ce qui n’est pas le cas
pour les grains en décroissance pour lesquelsolleme balayé se trouvant a I'extérieur, les
dislocations absorbées appartiennent a la matricg@lus précisément a un autre grain en cours
de croissance dans le systéeragy(V.2). Un terme supplémentaire s’ajoutant & V.3ouV.5

n’'intervient que lorsque le grain est en croissanee o).

Si leBMISest pris en compte dans le modele, les équatiénsldtion seront exprimées

comme ci-dessous:

si p<p (grain en croissance) : 92 :(dpj _3P~P,dD (V.6.1)
dt  dt) D dt
Si p> p (grain en décroissance) : (:jp :((jjpj (vV.6.2)
t t)

ol (dp/dt), est I'équation d’évolution choisie pour l@i puissanceYLJ ou encore KM, et qui

peut étre calculé en considérant que I'incrémemntaleme dV, pendant un tempdt, contient

pdV dislocations absorbées au passage du joint densgrasoit un terme pdV/V

d’adoucissement de la densité de dislocations. Ament de la germination, ce terme devenant
fortement non linéaired = 0), aura tendance a rendre impossible toute résalatnalytique du

systéme.

V.1.3. Equation de germination
La détermination du nombre total de grains nécedsittroduction d’'une troisieme
variable interne notéé\ . L'équation de germination est composée d’'un ted@megermination

(dN/dt)" et de disparitior(dN/dt)” de grains et leur somme donne I'évolution gloh#gdt . La

disparition des grains est implicitement définie P@volution du diamétre des grainkig. V.1)

de maniere que lorsqu’un grain en décroissancaattee taille critiqueD, = 0, il est supprimé

du systéme. Toutefois, il devient nécessaire degaréa germination de nouveaux grains.

Les mécanismes physiques de la germination au ceuls déformation a chaud ne sont
pas encore bien établis, car les observations meBtalesn situsont trés difficiles a réaliser. Il
se trouve gque les nouveaux grains peuvent gernmmaurpmécanisme de migration localisée des
joints de graingbulging) ou par désorientation progressive de sous-jaipéziaux{114] alors
gue récemment, il a été suggéré que les grainsEnivaussi germer par macld@65-106]
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L’'approche utilisée dans notre étude se présentas sta forme générale
(dN/dt)" = f (9,D,&,T) pour décrire le nombre de nouveaux grains gerrpantunité de temps
comme suit:

(dN/dt)" =k p* X D? (V.7)
ou k est un parameétre de germination dependant denipét@ture etp est une constante
positive.

Cette expression traduit le caractere proportiordeella vitesse de germination des
nouveaux grains a la surface totale de joint dengrde taux de germination par unité de surface
de joint de grains étam=k p®.

La contrainte macroscopique étant la moyenne desaiotes locales calculée pour tout
le volume des grains, peut étre exprimée par#ioa classique suivante:

2pD; (V.8)
>D?

og=0,+aub

Une approche mécanique plus rigoureuse utilisenagsi la moyenne deﬁ pour

fournir des résultats assez similaires a ceux gécguentl] intégrant lesEqgs. V.1-V.8qui
décrivent I'évolution de la contrainte, de la &ithoyenne des grains au cours de la déformation.

V.1.4. Dépendance des parametres en fonction de lempérature et la vitesse de
déformation.
Les parametres inclus dans [Egs. V.1a V.8 obéissant aux loipuissancesour la

vitesse de déformation et a celles de #xpdeniuspour la température s’expriment comme suit:

K=k, exp{— I%I’j (V.92)
M =M exp[ QM] (V.9b)
wep( T) (V.9¢)
mexp( Qj (v.9d)
v =v,le ;{ j (V.9¢)

j (V.9f)
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Les exposantsp et & sont indépendants de la vitesse de deformatiomeetia

température.

V.2. Généralités sur le modéle et I'évolution degains
V.2.1. Différentes approches du modele

Selon le nombre de parameétres a considérer, ditigse approches peuvent étre
envisagées. Une premiéere alternative consiste atesjaou a négliger le termBMIS dans

I'équation d’évolution de la densité de dislocaid®RW, YLJ, KM, ou exposarf quelconque).

Autrement, les parametres peuvent étre considémase étant constants, ou bien dépendre de
la température et de la vitesse de déformatiom probleme étudié n’est pas limité a un faible
intervalle de température ou de vitesse de défémmalte Tableau V.1regroupe les différentes
approches citées pour le cas du systeme BMIS, ainsi que le nombre total de coefficients

selon les cas. Il est a noter que I'ajoutBdIS ne rajoute pas de parametres supplémentaires au

modele.
Tableau V.1: Différentes équations d’évolution de la densitédocations selon le modéle
DDRX
Modeles Loi PW Loi YLJ Loi KM Loi générale
H (v+1) ;

Equation d’évolution deo o h-rp hVp-rp hot =rp
Equations d’évolution dB 2M1(p - p)
Equations de germination kp" 2 Df
Nombre de paramétresla 5 5 6

et & fixés H,v,M7,k, p h,r,Mz,k, p h,r,&,Mz.k, p

Ainsi, la loi puissanceHg. V.3 appliquée au régime stationnaire, permet de t¥soe

systéme de maniere analytique en notant que lepeaassculier de I'écrouissage linéaire

dp/dt:hé (correspondant a un exposamt=0) a été déja resolfc0]. En l'absence de

recristallisation, chaque grain garde sa tailltidte et I'écrouissage est caractérisé par une loi
puissance qui lorsqu’elle sera intégrée dans lesgion d’évolutionEqg. V.3 permettra a la

contrainte de suivre la méme loi :
p=+21)"" H(e)"" (V.10a)

o = aubH*2[(L+v el (V.10b)

Il devient possible alors de relier le coefficieidcrouissagen a I'exposanv selon:
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ne_ L (V.11)
21+v)

Lorsque la contrainte diverge vers linfini avec Béformation p =+w), la

recristallisation contribue a I'élimination des &ncs grains fortement écrouis pour laisser place

a l'apparition d’'un régime stationnaire.

V.2.2. Allure qualitative de la densité de dislocabns et la taille des grains

Quel que soit le modele choisi, la densité de dations étant une fonction croissante, le
temps de vie du grain sera indépendant du temgds, di&formation imposée, ou de sa densité de
dislocations. Les évolutions de la taille des ggaigt de la densité de dislocations sont
schématisées ehRig. V.4 qui exhibe, de maniere trés générale, un diandrgrain et une

densité de dislocations nuls du grain au momenéuategermination(t = 0). Ensuite, le grain se
voit passer par une phase de croissance pour diteime tailleD,, (maximale) qui va en

diminuant pour atteindre un diametre nul dans useorsde phase, ce qui se traduit par la

suppression du grain de tout le systeme=(p_ : densité maximale de dislocations). Les
parametres d’entrée correspondent a un B0dl déformé a 1050°C et a deux vitesses de

déformationse =10“ s et £ =107 s™.

V.3. Régime stationnaire

V.3.1. Caractéristiques spécifiques du régime statnnaire

Le régime stationnaire est caractérisé par uneraote d'écoulement (ou densité
moyenne de dislocationg ), et par une taille moyenne des grains qui sonoteto deux
indépendantes de la déformation. En général, tolgesgrandeurs macroscopiques sont
constantes alors que les grains individuels coetihuleur évolution. Les cinétiques de
germination et disparition des grains étant égales¢quilibre dynamique s’installe entre les
nouveaux grains peu écrouis et les anciens quifsgement écrouis.

V.3.1.1. Postulat d’ergodicité

Lorsque le systeme atteint le régime stationndes, parametres h et r ou H et
caractéristiques des grains sont semblables etéenlution décrite par les variables internes
D(t) etp(t) seront ainsi identiques pour un nombre de gralnsonstant. Dans ce cas de figure,
le postulat d’ergodicitépeut alors étre appliqué au systeme signifiant émqaivalence entre
'ensemble des grains a un instanet I'évolution d’'un grain entré = O ettr. Les moyennes

arithmétiques étant alors égales aux moyennes tethgm la taille moyenne des grains,

D= (]/N)ZND peut étre remplacée pa = (I/t, )[" Ddt.
i=1

117



CHAPITRE V - MODELISATION DE LA RECRISTALLISATION DYNAMIQUE DISCONTINUE

300 100
304L steel 10s i
. 1050 € 10»1 S»l
o =4 80
S
2 200 - ) o
~ 20 [ \ -
N N 160
c el [J)
(O] N
o T (%)
s 440 3
8 100 i 10
e}
R
[a) =4 20
(S i, L 0
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8
Strain of the Grain

Figure V.4 : Densité de dislocations (lignes pointillées) eliedades grains (lignes pleines)
normalisées en fonction de la déformation au calusrégime stationnaire. Exemple des
parameétres de l'aci&d04L déformé a 1050 °C et a deux vitesses de défornsatie10*s™ et

£=10"s" [79].

Figure V.5 : Schématisation d’'une courbe de restauration dymaenét de recristallisatidi9].
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V.3.1.2. Densité moyenne de dislocations

Il est & remarquer qu’au régime stationnaire, leasidés de dislocations moyennes

(p) = (J/tF)J;FPD"dt. pondérées par n’importe quelle puissancde la taille des grains, sont

egales ;’a:<p>n). En particulier, la densité de dislocations maeenpeut étre calculée
simplement poum=0: p :(]/tF)Edet et la contrainte relative au régime stationnaieeitp

étre exprimée par la simple expressimn= a,ub\/ﬁ .

V.3.1.3. Equation de germination

Afin d’assurer la constance d’un nombre de graihsu régime stationnaire, chaque grain
est supposé ne donner naissance qu’a un uniquegarroours de sa vie. Ainsi, l'intégration de
I'équation de germination appliquée a un unigueingrgpermet d’aboutir a I'expression
fondamentale de germination qui servira au caledaddensité moyenne de dislocations:

o (dNY ot
= |dt=kp" [ Ddt=1 (V.13)
.[0 (dtj, p IO

V.3.2. Formulation analytique du modele utilisant & loi puissancePW

La considération de ldoi puissanceau régime stationnaire, laisse présumer que les
évolutions du diametre des grains et leur denséi® dislocations ainsi que les parameétres

H,v,Mr, et k sont identiques.

En combinant leggs.(V.10a) et {/.1), on trouve:

— (V+2)/(|/+l)
p=2Mry o V)T (V.14)
& H V+2

En supposant que la taille initiale du grdinet la déformatione soient égales a zéro, la

déformation de fin de durée de vie du grain senastrite par les expressions :

£ = ('/”Z)M(P)M (V.15)
end (V +1)l/+2 H
V+2
= o) V.16
pend v+ 1 p ( )
maisD atteint sa valeur maximale quapd= g
p_=Mr, 1 (pjm (V.17)
™ e (v+1)v+2)\H
pour
—\Vvtl
_ 1(P) (V.18)
™ v+1\H
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L'expression deD en fonction dep est obtenue en combinant |IEs V.1Ca etV.14 pour

donner:

—+2 v+l —V+2
D:2Mr,o +1 g 1 1 g :2Mrp _ D’ (V.19)
& H"™\p v+l v+2p & HY

L’Eq. 1 peut étre présentée a I'’échelle macroscopique par

o= k[e . (iﬂ (V.20)

n= 11, et k=(w)v+1 > H7 (V.21)

avec:

\S]
—_

<

+
~

avecy =0, la loi est du type parabolique.

En outre, I'hypothése drgodicité(décrite précédemment) peut étre appliquée amegi
stationnaire pour montrer que les observationg@uir'ensemble des grains a l'instantsont
équivalentes a celle d'un grain au cours de saeddeévie, c’'est-a-dire a partir de sa germination
(¢ =0) jusqu’a sa disparitiong=¢_ ). Dans ce cas, la condition de germination pougnain
devient:

knp® [Dde=1 (V.22)
g 0

la substitution de Eq. V.14dans IEq. V.22permet de détermineg par:
ey >
_ H |/+1£. p+3v+5 (V23)
p= {Cl M 7%k, }

(V +1)3(|/+2) '
(V + 2)3(|/+l)

La contrainte d'écoulement au régime stationnaite ndatériau g, = aub\/p sera

Avec ¢, =3(a +4)(3 +5)

exprimee en fonction de la vitesse de déformatibrdes parametresH,v, M,k ,etp qui

dépendent a leur tour de la vitesse de déformatiale la température:

1
H ) |29
oo c el w20
il en est de méme pour la taille moyenne du g@jnqui peut étre calculée selon I'expression:
p.==P -1 [D(e) de (V.25)
N Eend °
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en substituant Eq V.14dansV.25, on trouve:

1
p+v+l p+3v+5
DS = C:2|: (v'\+/]|_ T) p-1 v+2j| (V26)
RO
1 (v+2)™ C 2 (pravss) (V.27)

w3+
Les Eqgs. V.24 et V.26 se rapportent aux parametres expérimentaux qui femilement

quantifiables permettant dalculer les paramétredr etk qui sont difficilement mesurables :

_ (V +1)V+2 wia  Dg V.28
M7 =(2v + 3)(V e HY & (o g (V.28)
3@ VYT He (V.29)

T8 (@ (2] (o e D

Il est aussi bien remarquable que E$s. V.24et V.26 peuvent étre résolues pour le

termeH " ¢ afin d’obtenir enfin la relation entr®, et o :

¥2(p-1)
o, = a,ub(MT Ca] (V.30)
kN DS
ou
c _3(3+4)3 +5) (V.31)
8 (w+3)

qui peut aussi s’écrire sous la forme:

o =Ko (V.32)
S D;

aveca=3/[2(p-1)] et olik, eta sont des constantes.

Dans ce méme contexte; a partir d'un grand nombreédultats expérimentaux, Derby

[107] a trouvé que I'exposarg vaut 34 et est indépendant de la vitesse de déformatide &t

température.

V.3.3. Prédictions relatives au régime transitoirdDRX

Dans cette partie, le modéle mésoscopique esséutilour définir deux caractéristiques
spécifigues du comportement transitoire au coursladddDRX, a savoir (i) la fraction
recristallisée et (ii) la déformation critique de fecristallisation dynamique. La fraction

recristallisée f _ est definie, comme étant un changement de phadérealant au cours de la

recristallisation statique. Les nouveaux grainsriselisés sont généralement facilement

distinguables de ceux écrouis, ce qui n'est pasae pour la recristallisation dynamique

discontinue DDRX) pour laquelle les nouveaux grains sont contilenednt écrouis au cours de
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la déformation. Cette fraction recristallisée, cemvonnellement définie comme étant une
fraction volumique des grains non présents a I'eétiial, reste quand méme assez difficile a
estimer, sauf lors des premiers stades @IRX alors que I'adoucissement fractionnel peut étre

facilement déterminé a partir des données des aiotds d’écoulement usuellebid. V.5

comme il est défini par la relatigi9]:

X - arecov B 0 (V-33)
o, -0,

Ainsi, le modele mésoscopiqidRX prend en considération ces deux paramefregt X

qui seront calculés et comparés en fonction dempetres des matériaux.

Des approches nouvellement proposées par Monthaitleal [79,80] trouvent leur
pertinence de par leur possibilité de valider lad&lisation de I&DRX sur des alliages Ni—Nb.
Comme exemple de validation de ces approches, prégenterons quelques résultats sur le Ni
pur déformé dans les conditions 800°C—0*1Geci passe par l'intégration d’une part de IBetai
initiale de grain Do) mesurée au moyen de deux méthodes (diametre adgpiivet Intercept
moyen), d’autre part, par l'insertion des parangtié&crouissage et de restauration dynamique
(h etr) ou (HV) obtenus par les deux lois PW ou YLJ séparémertams celle de passage de

'une a l'autre.

V.4. Application au cas des alliages modéles Ni—Nb

Sur laFig. V.6 sont portées quelques représentations schématigulestaille du grain,
de l'adoucissement fractionnel ainsi que de latiwacrecristallisée du nickel pur déformé a
800°C-0,1 § selon les prédictions du moddDRX qui se basent sur les deux méthodes de
quantification de la taille des grains décritescpoemment et sur la procédure de passage entre
les deux modeéles. Ainsi quelques remarques peudeattirées de I'ensemble des courbes

présentees :

. De laFig. V.6a, on voit que sur le méme matériau déformé dansfEmes conditions,
les deux méthode®iametre équivalent(ECD) et "Intercept moyenprésentent un écart
significatif de I'évolution de la taille des grairen fonction de la déformation au cours du
premier stade de consolidation et au régime tminsit En outre, le méme écart de cette
évolution est obtenu quand on utilise la méthB@® en insérant les paramétres relatifs a la loi
PW ou YLJ et qui sont censés évaluer les taux digssageh et de restauration dynamique
(Fig. V.6b). En outre, il est aussi discernable que I'évotutle la taille des grains recristallisés

est identique quand on insere la taille initiale deains comme parametre d’entrée.
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Figure V.6 : Représentations schématiques de la taille du,giaifiadoucissement et la fraction

)

(k)

recristallisée du nickel pur déformé & 800°C—0*aprés validation par le modéle DDRX.
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Figure V.7 : Evolution des parametres du modéle DDRX en fonctie la teneur en niobium

dans les conditiong =5-800—900-1000 °Qa) mobilité des joints de grains et (b) coefiitiele
germination.
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. Sur les courbes ddsgs. V.& et d, qui montrent une évolution logique de ifetales
grains recristallisés avec la déformation souddtefie la température, lai puissancgPW) se
voit la plus appropriée que celle de YLJ, de padsition des courbes airgalculées

. La méme remarque peut étre soulevée pour I'évaludm la taille des grains au vu de la
méthode de mesure utilisée, en notant que la métB@D s’avere plus fiable que celle de
I"Intercept moyeren montrant I'effet bien évident de la diminutide la température sur le
retard de la recristallisation dynamique discorginu

. Sur laFig. V. €e relative a la procédure de passage entre les medrles YLJ-PW et
PW-YLJ, on remarque que seules les courbes refatatex matériaux déformés dans les
conditions 1000 °C—0,I5sont identiques (les deux courbes se superpogamtfontre, & I'état
déformé & 800 °C—-0,I’sI'écart est plus significatif.

. Les Figs V.6 et g affichent les résultats de la fraction retaliisée et du taux
d’adoucissement obtenus a partir du modele d@DRX selon les deux lois (YLJ et PW). On 'y
observe d’emblée l'effet de la mesure de la tailes grains par les deux méthodes sur
I’évolution du taux d’adoucissement et la fracti@tristallisée. Cela est particulierement plus
discernable pour le cas de la lmiissancepour laguelle un entrecroisement des courbes est
observé quand on utilise la méthdgleD, ce qui est loin de la réalité physique. En rehanta
courbe relative a la fraction recristallisée vialéa YLJ n’est pas réellement affectée par
I'utilisation des deux méthodes de quantificatienaltaille des grains.

. La Fig. V. éh révele une évolution identique de la fractiorriggallisée en fonction de la
déformation quand on utilise la loi de passage pesideux modéles YLJ-PW et PW-YLJ pour
la température 1000°C—0;1spar contre, un décalage de courbe bien évidernesgistré a la
températures 800 °C—0;1s

. La Fig. IV. 6 montre I'’évolution du taux d’adoucissement enclion de la déformation
et de la température. L'effet bien marqué de l'aegtation de la température sur le taux
d’adoucissement est observé montrant un certainimmgx suivi du régime stationnaire
lorsqu’on atteint un certain stade de déformation.

. Les Figs. IV. § et k exposent I'évolution de la taille des graims fenction de la
déeformation en utilisant la loi de passage entsedieux modeles YLJ-PW et PW-YLJ pour les
deux méthodes de quantification de la taille desngt Il est assez remarquable que la taille
initiale de ces derniers mesurée selon 'ECD rpai beaucoup d’influence sur les deux courbes
calculées ce qui n'est pas le cas, toutefois, legdg méthode de I'Intercept moyen est utilisée
qui se traduit par décalage assez significatifabesbes issues des deux lois de pasdage IiV.
6k).
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Comme il a été déja mentionné, le modéle intégiemEgs. V.28et V.29 permet de

calculer les parametrédr et k dont les évolutions respectives sont présentéésgsnV.7 et
b pour tous les alliages déformés a toutes les &eatyres considérées etga 01s™. Sur une

échelle logarithmiqueHig. V. 7a), I'évolution de M7 apparait linéaire et décroissante avec

I'augmentation de la teneur en niobium, tandis igueoefficient de germinatiok, semble ne

pas varier démesurément avec la températige Y. 7). Pour I'alliage Ni-10%Nb déformé a
800°C-0,1 &, la perturbation observée sur les deux courbeslgarésence des points est
supposéee expliquer la cause de la rupture de Léptte survenue au début du régime

stationnaire.

Conclusions

Cette partie, non moins importante, avait commepstpnitial une recherche entreprise
au sein du laboratoifl®MT de I'Ecole des Mines de Saint-Etienne dans leecddrla préparation
d’'une these de Doctorat qui avait pour objectif rdedéliser la recristallisation dynamique
discontinue (DDRX). Le modeéle considéré, étant @palement fondé sur des lois
mathématiques simples, s’est avéré avoir I'aptitdel@rédire assez raisonnablement I'évolution
de la microstructure des matériaux a faible EDE@us de leur déformation.

C’est alors qu’une extension de ce modele a étémge dans le cadre de cette these par
l'intégration d’approches analytiques intégrant igrotypes d’équations qui décrivent
classiqguement les mécanismes d’écrouissage et dauration dynamiquelLéasraoui-Jonas
(LJ), Kocks-Mecking(KM), et loi puissancgPW). A I'échelle macroscopique, il a été vérifié
que ces trois équations traduisaient assez comeateles courbes expérimentales contrainte-
déformation. Une attention particuliere se rappbrt@spectivement sur les parametres
constitutifs associéd(r), et H,V) qui refletent les divers mécanismes physiquedigués dans
la recristallisation dynamique continue aussi bigoe discontinue. Les relations de
transformation analytiques établies ont permisatit une procédure de passage de chaque
paire des parametres constitutifs () a H,v) et inversement. Il a été aussi particulierement
déduit de ces transformations quddapuissance(PW) peut étre dérivée de celles des lois LJ
(ou KM) sans pour autant passer par des calcujastéanent. C’est ainsi que cette procédure
tire sa pertinence de par le fait que les donnidgg peuvent étre utilisées pour la modélisation
de la recristallisation dynamique discontinue airda détermination de la mobilité des joints de
grains.

» Ces approches ont été validées sur le Ni pur exardaiintégrer conjointement la taille
initiale des grains qui est un parametre bien ingmrdans la recristallisation dynamique. Pour
ce faire, parmi les deux méthodes utilisées paguintification de la taille des grain€ECD et
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I"Intercept moyenil a été trouvé que la premiére est la plus gmpée. Par ailleurs, les
calculs analytiques qui s’y référent laissent suggéque cette approche peut étre
largement appliguée a la déformation a chaud detauméet alliages comme il a été

verifié par Montheilletet al. pour le cas spécifique de I'alliage FefT16].
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Suite a des travaux réalisés précédemment au seinaboratoireClaude GOUX de
I'Ecole Nationale Supérieure des Mines de Sairgrifg qui avaient pour objectif d’étudier le
comportement mécanique a chaud de superalliagese de nickel, I'étude bibliographique a
réevélé qu'il est difficile d’expliquer les différém mécanismes induits (rhéologie et évolutions
microstructurales) a cause de la compositions chieitrés variée et complexe de ces alliages.
Aussi, nous avons choisi des matériaux dits mod&les0.01, 0.1, 1, 2, 5 et 10%Nb, y compris
le Ni pur) que nous avons déformé par torsion aidhadifférentes température et vitesses de

déformation afin d’étudier I'influence spécifiqua diobium en solution solide.

Les principaux résultats qu’on pourrait tirer @édte étude, moyennant toutefois quelques

précautions quant a leurs interprétations, sorguesants :

* Pour la plupart des conditions de déformation a@rées, les courbes contrainte-
déformation présentaient un comportement classigaeactérisé typiquement par une
augmentation des valeurs de la contrainte jusgo’aaximum (stade de consolidation) et par

des valeurs stationnaires aux déformations élevées.

« L’addition progressive du Nb se manifestait par wmgmentation de la contrainte
d’écoulement par effet durcissant en solution so(efffet de la multiplication des dislocations
plus pondérant que celui 'adoucissement). L’allgenérale des courbes obtenues montrait
I'existence d'une transition du comportement deDdRX a laCDRX, bien confirmée par I'effet
important du trainage de solutés.

- En ce sens que le Ni pur et les alliages a a#sef teneur en Nb présentaient des courbes
avec un maximum bien aigu qui avait tendance agj&lau fur et a mesure de I'addition du Nb
(adoucissement). La présence d'oscillations surtaicers courbes est indicative d’une
recristallisation dynamique discontinU2RX).

- Pour les alliages les plus riches en niobiunliufa générale des courbes avait un aspect tres
proche de la recristallisation dynamique continGBRX), de par leur forme en plateau qui se

voit encore plus accentuéee a faible températur@ {80 et a plus grande vitesse de déformation

(£ =03s™).

» Les résultats expérimentaux relatifs aux parametéslogiques indiquaient que :
- La sensibilité a la vitesse de déformatmrest influencée par I'auto-échauffement (régime

stationnaire) et accuse une diminution avec I'augaten de la teneur en Nb.
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- Les valeurs des énergies d'activation apparedtesatives aux alliages Ni-Nb a teneur en
Nb<5 se situent dans la fourchette 200-400 kJ'n{aloisinant celles de l'autodiffusion du
nickel pur) alors qu'elles sont plus élevées (>400mol*) pour les alliages dont la teneur en
Nb>5.

- Le produit de la sensibilité de la vitesse deod@éhtion et de I'énergie d'activation apparente
de la déformatiormQ est indépendant de la température en ce sensoeaguém subit une
légere diminutionQ augmente avec la teneur en Nb.

- Une bonne corrélation entre la contrainte (maleéned stationnaire normalisées par le module
de cisaillement du nickel pur) et le parametreZdaer-Hollomon Z peut étre établie a partir de
I'écoulement qui avait une tendance propre a unedé comportement viscoplastique en
dépendance avec la vitesse de déformation et laéexture.

- La forte sensibilité des parameétte®tr a la vitesse de déformation et a la température es
imprévisible et presque incohérente par le fait Quenajorité des valeurs da, m, Q, et Q;
soient négatives, reflétant ainsi les effets deutsmi solide ainsi que celui de l'auto-
échauffement survenu lors de I'essai de torsiodétut de la déformation.

* Une analyse quantitative de l'aptitude a I'écouldmen utilisant les équations deshie-
Laasraoui—Jonas (LJ) et laloi puissance (PW), a conduit a la détermination des parametres
rhéologiques d'écrouissage et de restauration dgoenh et r et H et v respectivement,
permettant ainsi dguantifier I'effet du Nb sur les mécanismes fondamentawadiformation

a chaud.

* Une analyse qualitative passant par un ajustementalurbes issues des deux modeles a
contribué a des prédictions bien satisfaisanted’sasemble des domaines de comportement
meécanique et il a été particulierement constaté lggevariations des coefficients ajustés
(méthode directe) et ceux calculés (méthode indijete sont pas différentes, confirmant ainsi
la fiabilité de cette formulation nouvellement oduite.

» La caractérisation microstructurale (microstrucsue¢ textures locales) par la technique
EBSD a montré un affinement bien marqué de la stra@ranulaire des alliages déformeés avec
'augmentation du Nb se traduisant par une rediisdéion (au régime stationnaire) et une
fragmentation des grains recristallisés (régimasitaire) selon différents mécanismes de la
DRX (DDRX, CDRX et GDRX).

» L’existence du régime stationnaire n'a pas étéfieéripour le cas des alliages plus ou

moins riches en Nb (Ni 2%Nb) quand ils sont défanaéfaible température et/ou a grande
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vitesse de déformation, en ce sens que cet altisggentait des gros grains fortement écrouis et
des sous-structures essentiellement caractérisgeang grande quantité de sous-joints et de

grains non recristallisés.

« L'analyse quantitative des microtextures des édlmms déformés & 900°C-0.1sa
révélé des résultats assez surprenants quant actérar des fractions volumiques des textures

formées comparativement a I'état initial ou lestieas ont été trouvées isotropes et aléatoires.

En ce sens que la formation de composantes deAypgeetB/ B est moins prononcée pour les

alliages les plus pauvres en Nb (Ni pur et Ni-0001%Nb) et plus marquées pour les alliages
Ni-1-2%Nb qui se transformaient voire méme en cosaptes etA, avec 'augmentation de la

température. Cependant, ces composantes n’'apaeaisplus pour les alliages Ni-5-10%Nb
qui subissaient alors une randomisation de la textprobablement due a la diminution de
I'énergie de défaut d’empilement qui a pu étre éaysar 'augmentation de la teneur en soluté.

» La partie modélisation consistait a adjoindre ungrache permettant le passage entre les
deux lois YLJet PW afin de quantifier aisément les paramétragx(td’écrouissage et de
restauration dynamique) nécessaires pour la prédicte la fraction et de la taille des grains
recristallisée ainsi que du taux d’adoucissemdatife au modelddDRX. Cette procédure a été
validée sur le nickel pur en faisant intégrer corigment la taille initiale des grains qui s’avérai
étre un autre parameétre important dans la redisstabn dynamique. Les calculs analytiques
qui s’y référent laissent suggérer que cette appegueut étre largement appliquée a la
déformation & chaud des métaux et alliages.

« L’approche utilisée jusqu’ici au laboratoire RMT BEcole des Mines de Saint-Etienne,
et qui utilisait exclusivement la méthode convemtielle de Diamétre Moyen (ECD) pour la
guantification de la taille des grains des maté&riaodéeles (Ni-Nb), a été jugée mal adaptée a de
telles structures de par la disparité des résudtditshés par rapport a ceux déterminés par la

méthode d’Intercept moyen.

» Ces investigations, non moins complexes, pourraiesuver un prolongement dans
I'étude de I'effet de la déformation sur les par&neg microstructuraux de la série d’alliages Ni-
Nb, afin de mieux fixer le régime stationnaire pteguel les fractions de textures puissent se
stabiliser pour de trés grandes déformations. palarait se faire en :

- Analysant qualitativement pour chaque alliags, évolutions des figures de péles et les
FDOC qui leur sont associées en choisissant degphrsles déformation (et intermédiaires) qui

puissent fournir de plus amples informations séwvdlution des fractions des paroishB, HAB,
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TB) afin de mieux cerner tous les parametres miarogiraux qui conditionnent I'évolution des
mécanismes de restauration et de recristallisatypamique des microstructures.

- Multipliant les données expérimentales afin d'@ila le domaine des conditions de
déformations permettant I'acquisition d’'un maximui@ données sur les courbes rhéologiques
pour mieux préciser les valeurs des coefficientsatesibilités a la vitesse de déformation et des
énergies d’activation apparentes.

- Intégrant la transitiomliscontinue-continue dans la modélisation de la recristallisation de la
DDRX afin de mieux cerner la formation des composatéetextures associées et prévoir ainsi
les mécanismes de germination-maclage dans le mddelecristallisation dynamique globale.

- Etudiant I'effet du précipité MNb (susceptible de se former pour I'alliage Ni-N&da des
températures plus élevées que celles considér@ésscdtie étude. A ce juste titre, il conviendrait
d’introduire des cycles supplémentaires de traiténtteermique et de déformation susceptibles
de donner lieu a des précipitations afin de pouwdparer les effets lies a la mise en
solution/précipitation.

- Réalisant le méme type d’étude sur des alliagesodnposition plus complexe, a l'instar de
I'alliage ternaire Ni-Cr-Nb tout en faisant appeld@utres essais telle que la compression a
chaud afin de simuler le comportement mécaniqueolog@gue et microstructural des

superalliages a base de nickel, notamment cellallage 718.
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Annexe A

Courbes acquisition et filtrée Contrainte
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Figure A.1l: Calcul de Fields et Backofen avec lissage préaldiels données expérimentales
courbe brute couple-nombre de tours ; (b) courbreramte-déformation calculée. (Exemple de
I'essai de torsion de I'alliage Ni-5%Nb déforméQig0,03 8).
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Figure A.2: Phénomeénes issus de I'essai de torsion & changllés conditions de déformation
1000°C-0,033 : (a) effet d’hérisson sur une éprouvette deifigk Ni—-5%Nb ; (b) micrographie
optique de l'alliage Ni-2%Nb montrant des bandedé&fermation.
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Annexe B

(b)

asse nL: 0 - 2 ym
asse n2: 2 - 4 ym

W
e
Hc

lasse nB: 4 - 6 pm

Cl

e

asse n5: 8 - 10 um
asse n6: 10 - 12 ym
asse n7: 12 - 14 pm

asse n4: 6 - 8 um

Mc

asse n8: 14 - 16 pm

Mc
M

800

600 -

400 -

sureib sap smuend

200 |-

N° Classe

(d)

(©)

Figure B.1: Exemple de quantification de la taille du grainl@ehantillon Ni-2%Nb déformeé

dans les conditions : 800°C-0,T:ga) micrographie optique (Olympus BX60 M) ;
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aide du logiciélnalyse SY3.
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Annexe C

1
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o Mag= 500X S Date 27 Jan 2011 20m Mag= 500X WD 150my SOMEA=SE2 Date 27 Jan 2011
EHT=2000ky Time:16:3145 H EHT = 2000ky  Time 183145

(a) (b)

Figure C.1: Exemple de prises des images par le Microscopetréfeque "ZEISS3 : (a)
micrographie de I'alliage Ni-10%Nb déformésa= 5 - & = 003s™-1000°C ; (b) méme image
I'entrée de la caméra indiquant les repéres dgggirons de la surface de I'échantillon traitée
ainsi que I'écran phosphore.
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Figure C.2: Exemples de cartographies de I'alliage Ni-10%Niomigé 3£ =5- £ =01s'—
1000°C: (a) contraste de bandes; (b) désoriensgt{ghjoints de macles; (d) texture des grains.
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Figure C.3: Exemple de reconstruction de grains d’'une cBB&D dans un alliage Ni—1%Nb
déformé a 800°C-0,1s

Figure C.4: Exemple de détermination d’une taille d’'intercelpdsizontaux (alliage Ni—10%Nb
déformé en torsion 900°C-0,T)s Seuls les segments en bleu ou en jaune sonepE®Mpte ;
en rouge apparaissent les segments non contenereardgnt dans un grain (généralement le cas

en bordure de scan).

Figure C.5: Exemple de CartEBSD présentant les joints de grains >15° (noir) estass-joints
(entre 3° et 15° en gris) - Alliage Ni—2%Nb déforarétorsion 800°C-0,Ts
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AnnexeD

Tableau D.1: Calcul de l'angle entre les orientations idéalesyemmant le programme
DESO98.FOR (définis par leurs angles d’Euler selon la conventieBunge (¢1,¢,¢2)).

A lA |A |A |B B |C D, |D, |E E |F
A
A
A
A
B
B A
D, | 35.64] 35,64] 62,79 42,85 %/////%
D, | 35.64] 35,64] 19,48 62,80| 42,85 42,85 35,26 59,99
E | 42,85 42,85| 35,64 35,64] 35,64| 45,99] 30,01| 30 |
E | 42,85| 42,85| 35,64| 35,64 35,64| 35,64| 45,99 29,99|30 |60 777
F | 45,99 45,99| 35,26| 35,26| 45,99| 45,99 62,80| 54,74| 54,74| 54,74| 54,7477
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Annexe E
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Figure E.1: Courbes contrainte- déformation des alliages NiaNtifférentes températures et a
une vitesse de déformatign= 003s™ : (a) Pure Ni; (b) Ni-0,01%NDb ; (c) Ni—0,1%Nb ; (di-
1%NDb ; () Ni—2%Nb ; (f) Ni-5%Nb ; (g) Ni-10%Nb
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Figure E.2: Courbes contrainte-déformation des alliages Ni-Ntiffiérentes températures et a
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